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I.3.1 Les mécanismes d’adhésion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 29

I.3.1.1 Adhésion chimique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 29

i



Table des matières

I.3.1.2 Adhésion physique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 30
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IV.3.2 Mécanismes d’adhésion des revêtements pour des surfaces texturées 138
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IV.5 Endommagement des systèmes barrières thermiques en conditions viscoplas-

tiques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 169

IV.5.1 Evaluation de la tenue des revêtements des systèmes barrières ther-
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et l’institut Pprime de l’Ecole Nationale Supérieure de Mécanique et d’Aérotechnique
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oxydable à 567K . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 22
I.12 Formation d’une lamelle avec et sans formation de coussins gazeux . . . . . 24
I.13 Comportement de particules de Ni-Cr sur un substrat en acier avec deux
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II.62 Schéma du montage de traction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 81
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III.84 Profil de dureté . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 104
III.85 Microstructure de l’AM1 après sablage . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 104
III.86 Microstructure de l’AM1 après traitement laser . . . . . . . . . . . . . . . 105
III.87 Nanoindentation de l’AM1 . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 106
III.88 Distribution de la température sur l’axe de la cible en fonction du temps . 110
III.89 Température en fonction du temps au centre de l’impact . . . . . . . . . . 111
III.90 Epaisseurs des zones affectées thermiquement pour Al2017 et AM1 . . . . 111
III.91 Vue en coupe de la zone traitée par laser . . . . . . . . . . . . . . . . . . 112
III.92 Mise en évidence de la ZAT dans la zone liquide au début du refroidissement113
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II.6 Paramètres de projection par plasma atmosphérique pour les dépôts NiAl
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XF Poudres Extra-Fines (D50 = 28  m)
YSZ Zircone stabilisée à l’yttrine
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Ra Hauteur arithmétique de la rugosité ( m)
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Introduction générale

Le progrès implique une évolution des composants mécaniques pour des performances et
des durées de vie de plus en plus importantes. Pour répondre à de telles contraintes,
le progrès passe par l’élaboration de nouveaux matériaux, de nouveaux traitements de
surface performants et de designs optimaux aidés par la simulation numérique et de nou-
velles méthodes de fabrication. Les sollicitations de surfaces d’une pièce sont stratégiques
d’un point de vue économique. Depuis les frères Wright en 1903, les ingénieurs n’ont eu
de cesse d’améliorer les moteurs en aviation. Aujourd’hui les notions d’environnement et
de compétitivité poussent les motoristes à réduire la consommation, à diminuer les émis-
sions de polluants (NOx, CO, CO2) et à augmenter la durabilité des composants. Dans le
domaine aéronautique, la température des gaz d’entrée de la turbine est un facteur déter-
minant dans cette course à la modernisation (50◦C d’augmentation améliore d’environ
10% la poussée spécifique). Mais élever la température des gaz de combustion dans cette
optique entrâıne une augmentation de la température des composants de la turbine, et
plus particulièrement des aubes des étages de turbine haute pression, situées directement
en sortie de chambre de combustion. Pour que la température de ces éléments métalliques
reste à des niveaux acceptables, des efforts ont été faits pour les refroidir, d’une part avec
des circuits internes, et d’autres part avec l’application de systèmes barrière thermique
sur les surfaces en contact avec les gaz de combustion.

Ces systèmes barrière thermique consistent en une couche de céramique réfractaire et une
couche intermédiaire liante. Une des techniques possible pour la formation du revêtement
est le procédé de projection thermique. Par ce biais, il est possible de revêtir la surface de
la pièce avec de multiples matériaux et d’allonger ainsi la durée de vie de l’ensemble tout
en améliorant ses performances. Si les propriétés alors développées peuvent être variées,
il n’en reste pas moins que la principale reste et restera toujours l’adhérence entre la pièce
et le revêtement.

Afin d’optimiser les mécanismes d’accroche mis en jeu, plusieurs procédés de préparation
de surface peuvent être réalisés en amont de l’étape de projection thermique. Convention-
nellement, deux étapes successives sont mises en œuvre : un dégraissage puis un sablage.
Le dégraissage, destiné à éliminer l’ensemble des polluants superficiels (graisses, huiles,
etc.), nécessite généralement l’utilisation de solvants chimiques. L’étape de sablage, quant
à elle, vise à créer une rugosité à la surface du substrat, par la projection d’un jet de par-
ticules abrasives, pour favoriser l’ancrage mécanique du dépôt. Bien que très largement
utilisées, ces opérations présentent malgré tout un certain nombre d’inconvénients. Des
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outils laser ont alors été développés et utilisés pour leurs performances et leurs stabilités.
En fonction du temps d’interaction et de l’intensité, différents effets (thermique, chimique
et mécanique) peuvent être envisagés sur la surface lors d’un traitement laser. La chimie
et la topographie de la surface peuvent donc être optimisées par rapport aux contraintes
intrinsèques appliquées aux interfaces.

Dans le cas des systèmes barrières thermiques, la couche liante est la zone principale
d’endommagement. Plusieurs mécanismes d’endommagement peuvent opérer en service
de par les chargements mécaniques appliqués et le vieillissement de ces couches. Par
exemple, après propagation d’une fissure interfaciale due à des défauts créés par délami-
nation, la perte de la protection thermique sur de larges surfaces est inévitable. L’objectif
est donc d’enlever la couche liante et de la remplacer par un traitement de surface per-
mettant d’avoir une topographie du substrat adaptée au dépôt et aux contraintes ther-
momécaniques vues en fonctionnement. Les modifications microstructurales induites par
l’interaction laser-matière, le mécanisme de construction du dépôt sur une topographie
contenant des cavités et des modes d’endommagement et de rupture sous sollicitations
thermomécaniques pour un système barrière thermique sans sous-couche doivent donc
être étudiés.

Enjeux industriels

Les turbines à gaz sont largement utilisées pour la production d’électricité ou la propul-
sion d’avions et d’hélicoptères. La température des gaz à la sortie de la chambre de
combustion peut atteindre 1600 C dans les turbines aéronautiques pour des applications
militaires. Les pièces situées dans les parties chaudes des turbines sont donc soumises à
d’importantes sollicitations mécaniques et environnementales telles que l’érosion, le flu-
age, la fatigue ou encore la corrosion et l’oxydation. Ce sont des superalliages à base de
nickel qui sont majoritairement utilisés pour la fabrication des pièces les plus sollicitées
en température d’une turbine. L’évolution de ces matériaux en terme de composition et
de structure (polycristallin, puis alliages à solidification dirigée et enfin monocristallin) a
permis l’augmentation de leur température d’utilisation. Un peu plus tard, l’apparition
de systèmes de refroidissement a ouvert la possibilité de travailler à encore plus haute
température.

Après cette étape, il est devenu difficile de produire des matériaux pouvant être utilisés
à des températures encore supérieures. Le dépôt d’une barrière thermique à la surface de
l’aube a alors été réalisé. Il permet, en association avec le système de refroidissement,
de réduire la température de la pièce métallique. Un système barrière thermique est un
système ”multi-couches” composé d’un substrat métallique (l’aube), d’une sous-couche
d’adhérence, d’une couche d’oxyde appelée TGO (Thermally Grown Oxide) et d’un dépôt
barrière thermique (Figure 1). Les superalliages à base de nickel monogranulaire offrent
de très bonnes propriétés mécaniques à haute température mais ces propriétés deviennent
limitées avec l’augmentation continue des températures des gaz de combustion. De par
sa très faible conductivité thermique mais aussi son coefficient de dilatation thermique
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adapté et sa grande stabilité à très haute température, la zircone partiellement stabilisée
à l’yttrine est le matériau composant les barrières thermiques actuellement en service. Sa
présence au sommet du système permet une réduction de la température de l’aube de
l’ordre de 100 à 150 C. Mais cette céramique est également un excellent conducteur ion-
ique. L’oxygène diffuse donc rapidement à travers ce dépôt jusqu’à atteindre le matériau
constitutif de l’aube qui pourrait alors s’oxyder. Ainsi, afin de stopper la diffusion des es-
pèces endommageantes, une couche d’oxyde dense, adhérente, à croissance lente et protec-
trice doit donc être formée entre le dépôt barrière thermique et le superalliage. L’alumine
(α-Al2O3) est l’oxyde qui remplit le mieux ces différents critères mais la composition des
superalliages à base de nickel n’est pas optimisée pour permettre sa formation exclusive
ainsi que sa bonne adhérence. Un revêtement métallique riche en aluminium doit alors
être déposé à la surface du superalliage, avant l’élaboration de la barrière thermique. Il
s’agit de la sous-couche d’adhérence. A haute température, sa réaction avec l’oxygène
conduit à la croissance de la couche d’oxyde protectrice : la TGO. En formant cet oxyde,
le revêtement alumino-formeur protège donc le système contre l’oxydation.

Figure 1: Illustration d’une aube de turbine haute-pression - réseaux internes de re-
froidissement et schéma du profil de température dans le système barrière thermique [1]

En service, un système barrière thermique est soumis à des sollicitations mécaniques
et environnementales. Que ce soit par l’impact de particules étrangères, le dépôt de
CMAS (Oxides de Calcium, Magnesium, Aluminium et Solicium) ou l’endommagement
thermomécanique du système, les sollicitations environnementales engendrent un dom-
mage voire une perte de la barrière thermique, ce qui est néfaste pour la durée de vie
du système. Un point clé de l’endommagement thermomécanique est la formation et la
croissance de la couche d’oxyde entre la sous-couche et la barrière thermique. Des im-
perfections au niveau de la composition, la planéité ou l’épaisseur de la TGO favorisent
en effet la création de fissures et par conséquent la dégradation de la barrière thermique.
La sous-couche d’accroche est donc le lieu où se concentrent les endommagements (dé-
formation de l’interface, transition fragile-ductile) dans la plupart des systèmes barrières
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thermiques et l’objectif est de la supprimer et de trouver une technique permettant de
garantir une accroche intéressante sur un substrat (bon en oxydation) sans couche de liai-
son. Dans cette étude, le procédé de texturation laser a été appliqué comme prétraitement
de surface dans ce contexte industriel pour remplacer la sous-couche et accrôıtre l’ancrage
mécanique. Une interface, une couche et un procédé de fabrication en moins pourraient
être gagnés si un tel système s’avérait performant.

Contexte scientifique

L’adhérence des revêtements est primordiale et doit être maximale pour une durée de vie
longue. Les outils laser ont vu le jour dans le domaine de la projection thermique et sont
devenus un axe de recherche stratégique du laboratoire LERMPS pour développer des
nouveaux revêtements encore plus performants. Par exemple, le procédé d’ablation laser
vise à réduire les films de contamination présents en surface et à améliorer l’interaction
chimique du dépôt. La texturation laser a été retenue dans le cadre de ce travail de thèse
en vue d’une nouvelle méthode de préparation de surface prometteuse avant projection
thermique. La réalisation de motifs micro- ou macro-géométriques, plus ou moins réguliers
avec une répartition ordonnée permet d’adapter en effet la surface cible aux particules pro-
jetées et aux sollicitations futures vues par le revêtement au niveau de l’interface. C’est
pourquoi la texturation laser est utilisée pour améliorer l’adhérence entre les matériaux par
l’adaptation de la surface aux particules projetées et aux forces appliquées. L’interaction
laser-matière par le laser modifie localement la microstructure dans une zone affectée ther-
miquement. Durant l’interaction, une partie du bain fondu est éjectée et une partie reste
en superficie du trou et se resolidifie. Des modélisations numériques de ces interactions
ont donc été développées dans ce travail pour permettre de comprendre les effets du laser
sur la matière à une échelle de temps réduite et des niveaux d’énergie importants sur une
zone microscopique. L’utilisation du laser permet une infinité de textures en fonction du
temps d’interaction, de l’angle et de la stratégie adoptée.

Au cours de l’état de dépôt de la barrière thermique, les particules fondues projetées
à grande vitesse vont s’étaler sur la surface cible impactée. L’écoulement des partic-
ules et le remplissage maximal de cette surface sont donc à optimiser. Pour un couple
donné, l’adhérence des revêtements est liée à l’ancrage mécanique et à la zone de con-
tact totale (liaisons physico-chimiques). En fonction des sollicitations, il est donc possible
d’adapter l’interface pour optimiser la durée de vie en service. La propagation de fis-
sures à l’interface étant liée au facteur d’intensité de contraintes en pointe de fissures et
au mode de sollicitations, il est possible par calcul numérique d’optimiser la topographie
de surface. La texturation laser permet donc de créer des surfaces à volonté et donc
des interfaces réfléchies et adaptées. Mais pour ce faire, il est primordial de comprendre
les phénomènes qui s’opèrent au niveau de l’interface barrière thermique dans le cas de
chargements thermomécaniques. Par exemple après traitement, la microstructure locale
évolue après l’interaction laser-matière et les oxydes formés seront fonction de la chimie et
de la structure locale. Des études en oxydation isotherme et cyclée, des essais de fluage et
de fatigue thermomécanique pour des systèmes sans sous-couche ont donc été menés dans
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ce travail pour des interfaces traitées conventionnellement ou par laser. Les mécanismes
d’endommagement et de rupture ont ensuite été évalués.

Le projet ARCOLE - Etude de l’Adhérence des Revête-

ments par ChOcs-Laser de durées modulablEs

Ces travaux de thèse ont été menés dans le cadre d’une ANR (Agence Nationale de la
Recherche) Blanche regroupant trois laboratoires : le PIMM (UMR CNRS 8006), l’Institut
PPrime (UPR CNRS 3346) et le laboratoire IRTES-LERMPS (EA7274). Le projet AR-
COLE a pour vocation d’étudier l’endommagement de différents types d’interfaces com-
posites par localisation d’une contrainte de traction à cœur des matériaux, en optimisant
la durée d’impulsion laser vis-à-vis de la zone à solliciter. Deux types de systèmes serviront
de ”fil conducteur” à ces travaux : (1) un revêtement ”́ecole” de type NiAl sur un substrat
en alliage d’aluminium Al2017, déjà caractérisé dans le passé de façon conventionnelle, qui
permet de valider la localisation des profils de chargement sur des épaisseurs variables, et
(2) un système plus complexe et plus industriel : une barrière thermique ZrO2-Y2O3 (YSZ)
sur le superalliage base nickel monogranulaire AM1. Dans les deux cas, les revêtements
seront élaborés sur des épaisseurs variables, en projection plasma (utilisée industriellement
pour réaliser les barrières thermiques céramiques) au LERMPS, avec différents types de
fonctionnalisation des substrats avant projection (décontamination par laser, texturation
par laser ou encore dégraissage-sablage).

En termes d’applications, l’enjeu est important puisqu’il porte à terme sur l’augmentation
de la durabilité du système barrière thermique sans sous-couche. Par ailleurs, le projet
permettra d’apporter des contributions nouvelles et innovantes dans les deux domaines
connexes concernés : (1) l’optimisation des dépôts projetés thermiquement, et (2) le
développement des domaines d’applications des ondes de choc induites par laser. Sur ce
dernier point, une thèse au PIMM a été menée en parallèle de cette étude afin d’étudier les
phénomènes d’interaction laser-matière en régime confiné à deux impulsions successives
et ainsi de contrôler les pressions induites pour endommager l’interface de manière précise
et récupérer des données quantitatives.

Plusieurs résultats importants sont attendus d’un tel projet :

 étendre les conditions d’application des chocs induits par laser en régime de plasma
confiné à des gammes de durées d’impulsions plus longues ; ce qui revient à disposer
d’un outil expérimental permettant de générer des impulsions de pression comprises
entre 8-10 ns et 100 ns, et à vérifier expérimentalement les sollicitations en pression
P=f(t) obtenues. Ce volet, jamais étudié par le passé, permettra d’étendre la com-
préhension du régime de plasma laser confiné, utilisable entre autres, pour les tests
d’endommagement, et le renforcement des matériaux ;

 étudier numériquement et expérimentalement la propagation complexe des ondes de
choc dans des matériaux revêtus ;
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 appliquer ces pressions P=f(t) au test de décohésion des dépôts projetés d’épaisseur
variable pour lesquelles la durée de l’impulsion de pression conditionne la localisation
du chargement mécanique ;

 tester le caractère discriminant du test d’endommagement par choc en considérant
différentes méthodes de fonctionnalisation des substrats (texturation et décontam-
ination laser, dégraissage-sablage) conduisant à des niveaux d’adhérence variables,
évaluer localement les propriétés interfaciales des matériaux en particulier dans le
cas de matériaux multi-couches (cas des barrières thermiques) puis comparer les
résultats à des méthodes de caractérisation des interfaces déjà existantes ;

 caractériser l’évolution de l’adhérence des barrières thermiques au cours de leur cy-
cle de vie, et en particulier sous l’effet de cycles thermomécaniques proches des
conditions de service des aubes de turbine refroidies (utilisation du banc MAA-
TRE (Mécanique et Aérothermique des Aubes de Turbines Refroidies) récemment
développé à l’ENSMA et unique en Europe) ([2]), mais aussi pour des conditions
de vieillissement plus simples (oxydation isotherme ou cyclique) Un découplage des
effets intrinsèques de l’oxydation et des effets de la plasticité à haute température
pourra être évalué par l’utilisation de vieillissement sous charge (essais de fluage).

Tous ces aspects n’ont jamais été étudiés dans une telle gamme de conditions expéri-
mentales, et auront des implications directes sur toutes les applications potentielles des
ondes de choc laser. Au final, un nouvel outil de génération de chocs sera créé, dont les
performances (amplitude et durée des chocs) auront été validées au cours du projet, et
dont l’intérêt vis à vis des tests d’endommagement des interfaces de dépôts projetés aura
été largement vérifié.

Le projet ARCOLE met en œuvre différentes méthodes/techniques pour répondre aux
objectifs du projet. Pour la partie expérimentale :

 génération de chocs par laser impulsionnel (10 ns – 14 J maximum) avec double
impulsions (installation Hephäıstos) ;

 mesure de vitesses de surface libre – pressions de choc par vélocimétrie Doppler pour
déterminer les chargements en pression et les seuils de décohésion ;

 analyse par ombroscopie et photodiode des plasmas confinés pour comprendre les
mécanismes d’absorption en double-impulsion ;

 mise en œuvre - optimisation de texturations par laser nanoseconde des substrats
avant projection thermique ;

 réalisation de dépôts par projection thermique ;

 caractérisations microstructurales ;

 essais mécaniques ;

 réalisation de cyclages thermiques ou thermo-mécaniques.
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Pour la partie numérique :

 simulation de l’interaction laser-matière en régime confiné ;

 simulation de la propagation des chocs-laser ;

 simulation de la texturation laser des substrats ;

 simulation des contraintes durant les cycles thermiques et de la propagation de
fissures proche interface sous différents types de chargement.

Problématique générale et objectifs

Basée sur les besoins précédemment cités dans les contextes industriels et scientifiques,
cette problématique peut se définir comme suit :

Développement de la texturation laser comme prétraitement de surface avant pro-
jection d’une barrière thermique afin d’adapter la surface aux dépôts et créer un an-
crage mécanique suffisant pour une adhérence importante. L’objectif est ainsi de
maximiser la durée de vie sous sollicitations thermomécaniques du système barrière
thermique sans sous-couche.

Afin de répondre à cette problématique, ce rapport de thèse est divisé en quatre parties
principales. La méthodologie et l’ensemble des résultats obtenus dans ce contexte sont
présentés selon l’organisation suivante. La première partie de ce mémoire sera consacrée
au positionnement de cette étude par rapport aux travaux décrits dans la bibliographie au
travers de différents thèmes. La projection thermique et la construction des dépôts seront
expliquées. Un rappel sur la rupture interfaciale sera fait et différents essais mécaniques
d’adhérence applicables à notre système seront envisagés. Les matériaux constitutifs
du système barrière thermique étudié seront décrits ainsi que les différents mécanismes
d’endommagements rencontrés sous sollicitations thermomécaniques. La problématique
exacte et la démarche que nous proposons dans cette étude seront détaillées ensuite.

Dans la deuxième partie, l’approche expérimentale sera alors présentée. Tout d’abord,
les matériaux et paramètres de projection utilisés seront décris. Puis les différents outils
de traitements de surface et les essais mis en œuvre pour caractériser l’adhérence et la
durabilité des revêtements seront présentés. Les différents outils d’analyse et de traite-
ments d’images seront détaillés.

La troisième partie correspond à l’analyse morphologique, chimique et microstructurale de
la matière en extrême surface après texturation laser. Différentes analyses sont présentées
et corrélées avec un modèle numérique de l’interaction laser matière. Cette étude permet
de comprendre les phénomènes thermohydrauliques mis en jeu durant le prétraitement
et de maitriser les motifs possibles pour adapter la surface aux particules projetées. Ces
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surfaces sont adaptées aux poudres utilisées et aux conditions de projections afin de max-
imiser le remplissage de la surface. Un cas ”́ecole”, NiAl sur un alliage d’aluminium, a
permis d’identifier les premiers critères importants avant de construire une topographie
sur superalliage monogranulaire adaptée aux barrières thermiques. L’étalement de la par-
ticule fondue et sa solidification sont liés à la topographie de la zone cible, des énergies de
surface et des propriétés thermiques des deux éléments. Une modélisation numérique est
proposée pour comprendre les phénomènes observés pour différents rapports de volume
entre les motifs et les particules.

La quatrième partie est une évaluation de l’adhésion de revêtements pour différentes
topographies de surface. Des essais de traction conventionnels pour différents motifs et
espacements sont corrélés à la surface de contact. Des essais d’adhérence en dynamique
sont présentés pour différentes interfaces afin d’identifier le niveau d’énergie à l’interface
dans un mode de rupture en traction pure. Les modes de rupture sont étudiés pour dif-
férentes morphologies (adhésives et cohésives). Un modèle analytique a été développé
pour identifier la topographie optimale dans le but de maximiser l’adhérence en fonc-
tion des sollicitations rencontrées. Ensuite, des essais d’oxydation et de sollicitations
thermomécaniques permettant d’évaluer la durée de vie en service des systèmes barrières
thermiques sans sous-couche ont été utilisés. La croissance d’oxyde est un facteur principal
sur l’endommagement de l’interface des systèmes barrières thermiques. Une évaluation
dans des conditions isothermes et cyclées sera présentée. Des essais en fluage et en fatigue
thermomécanique ont aussi été réalisés pour analyser l’effet d’un chargement mécanique
en plus de la sollicitation thermique sur les modes d’endommagement des barrières ther-
miques. Les limites de ce nouveau système barrière thermique sans sous couche grâce à
la texturation laser ont donc été évaluées.

Dans le cadre du projet ARCOLE, les objectifs attendus peuvent être représentés par
la Figure 2. La projection de barrière thermique sur des substrats préparés par méth-
odes conventionnelles et par laser sera étudiée et les résultats seront interprétés selon
l’adhérence et la prédiction de la durée de vie du système. Dans un premier temps,
la construction du dépôt sera étudiée afin de maximiser la surface de contact entre le
revêtement et son substrat. Les faciès de rupture et les mécanismes d’endommagement
seront étudiés ensuite pour optimiser l’accroche d’un système barrière thermique sans
sous-couche. Finalement la durabilité sera évaluée par des essais thermomécaniques. Une
collaboration entre les différents partenaires du projet ARCOLE a permis une cohérence
sur le développement d’un nouveau système barrière thermique sans sous-couche avec
des durées de vie compétitives comparativement à des systèmes industriels employés.
Plusieurs boucles ont été menées pour arriver aux résultats finaux en fonction des dif-
férentes contraintes et environnements durant le développement.
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Figure 2: Illustration du plan de thèse
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Chapitre I

État de l’art - préparations de
surface, adhésion et durée de vie des
systèmes barrière thermique projetée

I.1 Introduction

Rendement et sécurité sont les mots clés en aéronautique qui justifient des investissements
importants, en particulier dans le domaine de la propulsion. Par rapport au cycle parfait
de Brayton, la température est un facteur primordial dans l’amélioration du rendement
des turbines à gaz. Des températures de plus en plus élevées sont visées, ce qui implique
de nouveaux développements en particulier d’un point de vue matériaux et concepts pour
essayer d’augmenter la durée de vie tout en ayant des consommations minimales.

Des alliages de plus en plus performants à hautes températures sont alors étudiés pour
conférer aux structures des propriétés mécaniques élevées à ces niveaux de températures
[3]. La température la plus élevée se trouve en sortie de la chambre de combustion au
niveau du premier étage de turbines hautes pressions où les gaz chauds peuvent atteindre
1400 C (Figure I.3-A). Les aubes de turbines, situées dans la partie la plus chaude du
moteur, fonctionnent donc sous une atmosphère oxydante et corrosive. Elles subissent
des contraintes mécaniques fortes (forces centrifuges et sollicitations vibratoires) (Figure
I.3-B). Dans cet environnement sévère, des superalliages à base nickel sont utilisés (Fig-
ure I.3). Ils possèdent en effet de bonnes propriétés mécaniques à haute température par
optimisation de leur composition et leur microstructure. Ils présentent notamment une
excellente résistance au fluage à chaud. Néanmoins, leur utilisation reste limitée à des
températures des gaz chauds de 1400 C environ, les aubes sont alors refroidies.

L’effet de couches limites permet une circulation des flux de refroidissement autour des
parties chaudes. Mais ce système de refroidissement est très complexe, limité et cou-
teux. Ainsi, pour maintenir la température en deçà d’une limite d’environ 1100 C (i.e.
température de fonctionnement admissible sous faible charge pour de longues durées),
des revêtements barrières thermiques ont été développés pour diminuer la température

11
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du substrat grâce aux propriétés d’isolation thermique (Figure I.3-C) [4]. Ces systèmes
sont déposés par projection thermique ou par évaporation sous faisceau d’électrons. Ils
présentent une structure lamellaire ou colonnaire conférant des conductivités thermiques
différentes et des modes de dégradation spécifiques (Figure I.3-D) [5]. Une faible conduc-
tivité thermique, un haut point de fusion et une bonne résistance au vieillissement par
frittage sont les principales caractéristiques recherchées pour ces revêtements. L’accroche
entre le superalliage et cette céramique, déposée sous forme de couche plus ou moins
mince, est assurée par la présence d’une couche métallique intermédiaire ainsi appelée
sous-couche d’accroche. [6]. Cet état de l’art se focalisera principalement sur ce type de
système barrière thermique avec en premier lieu une description du procédé de projection
thermique. L’adhésion substrat/revêtement étant le point primordial à toute application,
des traitements de surface sont alors recommandés pour faciliter l’accroche du revête-
ment et maximiser ainsi le contact intime entre les matériaux. De plus, compte tenu des
trajets de chargement rencontrés en service pour ce type de revêtement, les modes de
dégradations de ces systèmes seront enfin exposés. Un positionnement en fonction de la
communauté scientifique et des attentes du projet sera alors proposé.

Figure I.3: Composition du moteur M88 (A) où les aubes de turbines hautes-pressions
sont utilisées(B) - Schématisation des températures rencontrées pour le système barrière
thermique(C) - Système barrière thermique lamellaire (APS) et colonnaire (EB-PVD)
utilisé généralement [4]
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I.2 Les barrières thermiques élaborées par projection

thermique

La projection thermique est aujourd’hui largement utilisée dans le monde industriel afin
d’améliorer et d’adapter les propriétés de surface de systèmes grâce à l’ajout d’un dépôt
épais sur des surfaces cibles [7]. Différentes technologies de projection peuvent être mises
en place en fonction des matériaux, des propriétés voulues et des coûts. La technolo-
gie plasma a été choisie comme technologie adéquate pour la projection de matériaux
céramiques du fait que le matériau projeté possède un haut point de fusion [8].

Une torche plasma (Figure I.4) est constituée de deux électrodes refroidies par un cir-
cuit d’eau, appelées anode et cathode, qui sont portées respectivement aux potentiels
positif et négatif et entre lesquelles est injecté un gaz. Un arc électrique est alors créé
par une décharge haute fréquence entre les deux électrodes permettant d’ioniser le gaz
(généralement un mélange argon-hydrogène) en créant un plasma alors entretenu par un
courant continu [9]. Le matériau projeté (généralement sous forme de poudre) est ensuite
introduit via un gaz porteur (argon en général) dans le jet de plasma ainsi constitué où il
est fondu et accéléré avant d’impacter le substrat. Le jet de plasma est caractérisé par des
températures très élevées (jusqu’à 20000 K au cœur du jet) et des coefficients de transfert
thermique élevés pour permettre la fusion des particules (selon la nature du matériau)
[10]. La projection plasma a l’avantage d’être un procédé versatile capable de fondre des
matériaux à haut point de fusion comme des métaux réfractaires (tels que le tungstène) ou
des céramiques (telles que la zircone yttriée) utilisée pour la fabrication des revêtements
de types barrières thermiques [11].

Figure I.4: Représentation des différentes zones de développement de l’arc électrique [12]

I.2.1 Les gaz plasmagènes

Les gaz plasmagènes utilisés sont généralement choisis pour leur absence relative de réac-
tivité avec les objets environnants mais surtout pour leur qualité de transfert mécanique
et thermique (viscosité, conductivité thermique)[13]. Ces gaz peuvent être de l’argon, de
l’azote, de l’hélium et de l’hydrogène. L’argon a une masse atomique importante, il con-
fère donc la quantité de mouvement nécessaire au jet énergétique. L’azote permet quant
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à lui un bon transfert de quantité de mouvement. C’est également un gaz diatomique se
dissociant à 7000 K à la pression atmosphérique. Il confère donc un bon transfert d’énergie
cinétique et thermique. L’hélium et l’hydrogène permettent quant à eux d’améliorer les
transferts thermiques du jet vers la matière. L’hydrogène est aussi un gaz diatomique et à
3500 K il connait une dissociation augmentant fortement sa conductivité thermique. Dans
le cas de l’hélium, la viscosité augmente fortement au-delà de 10000 K vu que le gaz reste
à l’état atomique jusqu’à 17000 K [14]. Aujourd’hui, des gaz ternaires de type Ar/He/H2

sont utilisés industriellement afin d’obtenir le meilleur compromis viscosité/conductivité
thermique et d’augmenter ainsi sensiblement les rendements de projection de 20 à 30% par
rapport à l’utilisation de l’argon seul [15]. On remarque une augmentation pratiquement
constante de la conductivité thermique avec la température pour les différents mélanges.
En revanche, on remarque que la viscosité est maximale vers 11000 K. C’est précisément
dans ces conditions que la diffusion de l’énergie cinétique aux particules est maximale.

I.2.2 Injection du matériau et traitement en vol des particules

A la sortie de la colonne d’arc électrique, le plasma formé est en extinction. Il en résulte
un jet de gaz à haute température au maximum de l’ordre de 12000 à 14000K et à grande
vitesse de 600 à 2200 m.s-1 à la pression atmosphérique (vitesses qui restent subsoniques à
ces températures). Ces caractéristiques dépendent bien sûr des paramètres géométriques
de construction de la torche (diamètre interne de la tuyère et forme de celle-ci, mode
d’injection des gaz plasmagènes autour de la cathode, etc.) ainsi que des paramètres
opératoires (débit massique et composition des gaz plasmagènes, intensité du courant
d’arc, etc.) [16].

Le jet de plasma est caractérisé également par des gradients radiaux de vitesses et de
températures relativement grands pour le jet en expansion en sortie de torche (2500 m.
s-1 pour la vitesse et 2500 K.mm-1 pour la température). Le plasma formé, il ne reste
plus qu’à introduire la poudre. La Figure I.5 montre le trajet de la poudre en sortie de
l’injecteur. Elle est entrainée dans les gaz chauds, acquérant ainsi des énergies thermiques
et cinétiques nécessaires à la réalisation du dépôt [17]. De tels instants se doivent donc
d’être étudiés avec attention car ces paramètres influencent énormément la qualité du
dépôt [18].

En projection thermique, des poudres de granulométrie généralement comprises entre
5 et 100  m sont entrainées vers la source chaude. Ces particules sont injectées à travers
un injecteur de diamètre interne compris entre 1,2 et 2 mm, afin de réduire la dispersion
de la poudre dans le jet. Le débit de gaz porteur conditionne donc l’énergie cinétique des
particules au moment de leur interaction avec le plasma et donc leur pénétration dans
l’écoulement [19]. La position de l’injecteur par rapport à la sortie de la tuyère et à
l’axe de la torche permet quant à elle de sélectionner les zones du plasma dans lesquelles
les particules sont injectées et a une conséquence directe sur leur traitement. Pour des
particules céramiques, le traitement est optimal pour un angle de déviation de 3-4![7].
Il convient donc d’ajuster les paramètres d’injection (débit de gaz porteur, diamètre de
l’injecteur et position) pour obtenir la trajectoire [16], l’accélération et le temps de séjour
optimaux.
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Figure I.5: Principe de la projection plasma et parcours de la poudre au sein du jet [18]

Néanmoins, le gaz porteur froid peut engendrer des perturbations envers l’écoulement
plasma et une perte de rendement de projection si son débit massique dépasse environ
10% du débit massique de l’écoulement plasma. Même si les particules suivent une tra-
jectoire moyenne optimale au sein de l’écoulement plasma, elles subissent néanmoins des
dispersions susceptibles de modifier leurs conditions d’impact (vitesse, état de fusion,
température). La distribution radiale du flux de particules dans le jet présente en effet
approximativement une forme gaussienne et est très sensible à la masse des particules,
c’est-à-dire à leur taille et à leur masse volumique [20]. Il est donc préférable d’utiliser
une poudre avec une distribution granulométrique suffisamment resserrée afin d’optimiser
les conditions d’interaction. L’effet du débit de poudres projetées sur l’évolution des con-
traintes résiduelles est aussi un paramètre important en particulier dans le cas de dépôts
céramiques [21]. En effet, les contraintes internes dans le dépôt sont proportionnelles aux
taux de poudres injectées ou inversement proportionnelles à la vitesse du robot (encore
plus vrai pour des distances de projection courtes) [22]. Le taux de particules par unité
de surface sera donc un paramètre important [23]. La Figure I.6 représente un exemple
d’évolution des contraintes internes d’un dépôt de zircone yttriée selon le taux de poudres
injectées ou encore de la distance de projection.

Quoi qu’il en soit, de nombreux paramètres influent sur la qualité du dépôt (Figure
I.7). Un très grand nombre de paramètres détermine en effet les processus d’impacts
et d’étalements des particules sur le substrat. Outre les paramètres de projection qui
confèrent au jet une énergie globale susceptible d’être transférée aux particules en termes
de vitesse et de température, le substrat influence aussi sensiblement la structure du dépôt
à des degrés divers au travers de sa température et sa topographie [11]. Les paramètres
plasma étant essentiels pour créer un dépôt avec les propriétés souhaitées (porosité, phases,
etc.), il est primordial aussi d’adapter les propriétés de surface du substrat pour optimiser

15
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Figure I.6: [Effets du débit de poudre sur les contraintes internes [21]

les propriétés d’adhésion. L’étude de l’écrasement d’une particule individuelle fondue sur
un substrat semble donc être un point clef pour pouvoir avoir une meilleure compréhension
du processus d’ancrage.

Figure I.7: Paramètres influant sur la formation d’une lamelle [24]
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I.2.3 Les principes de croissance d’un dépôt par impacts de par-
ticules

Un dépôt est élaboré avec l’accumulation de particules fondues ou semi-fondues im-
pactantes sur une surface cible. La construction du revêtement apparait alors séquen-
tielle (construction couche par couche) formant un revêtement de structure lamellaire.
L’impact, l’étalement et la solidification des particules contrôlent la microstructure du
dépôt. La compréhension des mécanismes ne présente donc pas seulement un intérêt
scientifique mais elle peut apporter également des améliorations sur le point de vue tech-
nique. En effet, il est communément admis que l’obtention de lamelles de morphologie
irrégulière est préjudiciable à la qualité du dépôt qu’il s’agisse de sa structure et autres
propriétés ou encore d’un point de vue de son rendement et de sa durée de vie [7]. Par
exemple, il a été montré que la présence de lamelles de zircone fragmentées générait des
fissures et de la porosité à l’interface lamelle-substrat [25]. Une fragilité d’un point de vue
du contact entre les deux matériaux apparait alors de façon plus ou moins significative.
L’adhérence du revêtement nécessite de fait une évaluation précise de ces mécanismes
d’impacts de particules sur la surface cible.

Les particules, chauffées et accélérées dans l’écoulement plasma, s’écrasent sur le sub-
strat où leur énergie (cinétique et thermique) est transformée en travail de déformation
visqueux puis en énergie de surface. Les particules forment ainsi des lamelles aussi appelées
“splats”. Trois phases prennent place alors en quelques microsecondes [24] et peuvent être
distinguées dans la formation d’une lamelle :

 impact de la particule sur le substrat ;

 étalement de la matière (∼ 1!s) ;

 refroidissement et sa solidification (∼ 2-5!s, taux de refroidissement ∼ 10-6K.s-1).

Remarque : les deux dernières étapes items ne sont pas forcément séquentielles dès
lors que la solidification peut intervenir avant la fin de l’étalement.

La lamelle est la brique élémentaire constituant le revêtement. Sa morphologie et ses
caractéristiques conditionnent la microstructure du dépôt ainsi que ses propriétés. Des
analyses précises peuvent donc permettre de lier les paramètres de projection à la mi-
crostructure du revêtement [26]. Dans un premier temps, de par les temps caractéristiques
très courts, les tailles de particules et la difficulté de mettre au point les outils de mesure
adaptés, des modèles phénoménologiques ont été proposés.

I.2.4 Les mécanismes d’impact et d’étalement des particules

Lors de son impact sur la surface cible, la particule peut rebondir ou s’étaler avec ou sans
éjection de matière en surface du substrat. Dans un premier temps, l’énergie cinétique de
la goutte est supérieure aux effets de tension de surface ce qui permet l’étalement du liquide
sur la surface du substrat. L’énergie cinétique décroit alors par dissipation visqueuse.
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De plus, les tensions interfaciales sont constantes puisqu’elles dépendent des propriétés
géométriques de l’interface et non des caractéristiques des matériaux ou des phénomènes
thermiques ou cinétiques. Les forces de tension s’opposent au mouvement d’étalement de
la goutte qui tend à augmenter la courbure de l’interface. L’angle de contact joue donc un
rôle sur l’inclinaison de la surface à l’extrémité de la lamelle. Lorsque l’énergie cinétique
devient nulle, le liquide se rétracte généralement lors de la solidification. D’autre part, au
contact avec le substrat, la particule se retrouve brusquement décélérée et l’augmentation
de pression à l’interface entrâıne alors la propagation d’une onde de pression à l’intérieur
du matériau liquide [24]. Les effets de compressibilité sont présents aux tous premiers
instants de l’impact. De telles tensions peuvent alors se relâcher sur les bords de la lamelle
par des vagues d’expansion se propageant dans le liquide. Ces instabilités peuvent causer
une rupture du fluide en périphérie [27]. De plus la solidification rapide de la gouttelette
aux périphéries rajoute des phénomènes bi-phasiques avec des contraintes associées. Un
critère K, dit critère de Sommerfeld, relit justement le comportement de la particule à
l’impact aux nombres de Reynolds (Re) et de Weber (We) [28]. Ce critère se définit par
l’équation suivante :

K = We1/2.Re3/2 (I.1)

Re =
ρV L

µ
(I.2)

We =
ρV 2L

γ
(I.3)

avec ρ la masse volumique de la particule fondue (kg.m3), V la vitesse caractéristique
(m.s-1), L une longueur caractéristique (m) et γ la tension superficielle (N.m-1).

Plusieurs comportements peuvent alors être observés. Si K est inférieur à 3 il y a rebond
de la particule, si K est compris entre 3 et 57.7 il y a étalement sans éjection de matière et
pour K supérieur à 57.7 il y a éclaboussures (”splashing”) (Figure I.8). Les éclaboussures,
présentes dans le troisième mode, apparaissent quelques dizaines de nanosecondes après
l’impact et sont dues à la propagation de l’onde de pression.

Différents modes d’éclaboussure ont pu être examinés et identifiés [29]. La particule
interagit avec la cible en s’écoulant via la surface libre (substrat ou lamelles précédentes).
Il existe différentes morphologies de lamelles en projection plasma selon les conditions de
projection. Des modèles phénoménologiques basés sur un bilan d’énergie, expriment la
transformation de l’énergie cinétique de la particule à l’impact en énergie d’écoulement
visqueux et en énergie de surface. La déformation de la lamelle étalée est complète lorsque
l’énergie cinétique est complètement transformée. Le degré d’étalement ξ défini le rap-
port entre le diamètre de la particule étalée D et le diamètre d de la particule avant
l’impact. En négligeant les phénomènes de tension de surface (en projection thermique
We = 1000-10000 - comparaison des effets capillaires aux effets inertiels), ce rapport peut
être relié aux propriétés de la particule liquide à l’impact par l’intermédiaire du nombre
de Reynolds suivant :
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ξ = D/d = A.ReB (I.4)

où A et B sont des constantes variant respectivement de 0.8 à 1.2941, et de 0.125 à
0.2 selon les auteurs pour des particules céramiques.

L’interaction entre la particule et le substrat est sensible aux propriétés chimiques des
surfaces. Des liaisons physico-chimiques peuvent en effet se créer lors de l’étalement et la
solidification de la matière. Mais l’éclaboussure des particules est principalement dépen-
dante de la morphologie de la zone d’impacts (concavité ou convexité) et en particulier
de sa rugosité de surface [30]. L’influence de la rugosité de surface sur la mouillabilité
et l’étalement de la matière liquide est en effet significative dans ce domaine et condi-
tionne de fait les propriétés finales du couple de matériaux. Les différentes variables liées
aux particules impactantes (vitesse, température, structure, état de fusion, etc.) et aux
substrats (rugosité, température et état chimique) vont donc conditionner les différents
modes d’étalement.

De façon générale, il est admis que l’angle de contact de l’équation de Young sur un
substrat rugueux est inférieur à celui obtenu sur un substrat lisse dans de bonnes con-
ditions de mouillage [31]. Les surfaces sont généralement rugueuses et les anfractuosités
correspondent aux zones d’écoulement [32]. En revanche les pics sont des zones où les
gradients de vitesses créent des jets de matière provoquant des zones sans contact après
solidification. L’aspect chaotique de l’impact des particules rend alors impossible des
représentations quantitatives fiables.

Figure I.8: Rebond/dépôt/éclaboussure d’une particule en fonction de K [33]

I.2.5 La solidification des lamelles

Le refroidissement d’une lamelle s’effectue principalement par conduction thermique vers
le substrat ou les couches préalablement déposées. Il est en grande partie conditionné
par la qualité du contact susceptible de s’établir entre la lamelle et la couche sous-jacente.
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Loulou et al [34] ont justement décrit l’évolution de la résistance thermique d’une interface
au cours du temps en quatre phases décrites ci-dessous (Figure I.9):

 phase A : chute brutale de Rc (résistance de contact thermique). Cela peut être
expliqué par le phénomène d’étalement de la goutte. La surface de contact crôıt, la
goutte est encore liquide. Le métal liquide tend alors à maintenir sa température de
contact avec le substrat ce qui explique la faible valeur de la résistance thermique
de contact. Dans cette étape, Rc dépend de la rugosité, des tensions de surface, de
la mouillabilité, de la nature des gaz pris au piège et de la pression du liquide. À la
fin de cette étape, les flux thermiques et la surface mouillée sont maximaux. Rc est
donc minimale (Figure I.9a).

 phase B : quasi-stabilité de Rc à son minimum. La solidification de la matière com-
mence alors et forme autour des pics de la surface rugueuse des anneaux de phase
solide (Figure I.9b) pour recouvrir la topographie du substrat (Figure I.9c). La so-
lidification entrâıne bien évidemment un changement de volume ce qui provoque une
contraction du métal et donc des contraintes de cisaillement. Ainsi, une diminution
de la surface de contact liée à l’apparition de fissures apparait (Figure I.9d), et une
fine couche de métal solide se forme avec le phénomène de rétractation qui devient
très important (Figure I.9e).

 phase C : augmentation régulière de Rc. L’épaisseur de la croûte de métal solide
augmente progressivement et se contracte. Le front de solidification qui se propage
depuis l’interface provoque une rétractation de la lamelle solide (à l’interface) ce qui
conduit à une déformation de celle-ci et donc à une augmentation du volume de
la cavité interfaciale, pour provoquer du flambage. Ce volume se stabilise lorsque
l’épaisseur de la croûte est suffisamment grande.

 phase D : fin du changement d’état transitoire de Rc. Le contact entre la lamelle et
le substrat est stable.

Un coefficient global d’échange thermique h à l’interface peut être défini. Ces paramètres
peuvent être rassemblés dans le nombre de Biot Bi qui se définit comme suit :

Bi =
h.e

κ
(I.5)

où h est le coefficient d’échange thermique à l’interface, e l’épaisseur de la lamelle (m)
et κ la conductivité thermique du substrat (W.m−1.K−1) ou de la couche déjà formée.
Selon la valeur du nombre de Biot, différents modes de refroidissement de la lamelle
peuvent être considérés [35] :

 Bi > 30, le contact thermique peut être considéré comme parfait ; la résistance
thermique de contact est très faible (< 10-8 m2.K.W2), le refroidissement est alors
qualifié d’idéal ;
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Figure I.9: Représentation schématique de l’évolution de la solidification d’une particule
[34]

Bi < 0,01, le transfert thermique à l’interface est limitant ; la résistance thermique
de contact est élevée (généralement supérieure à 10-6 m2.K.W2) et le refroidissement
de la lamelle est pratiquement isotherme ;

0,01 < Bi < 30, le refroidissement peut être qualifié d’intermédiaire.

Le mode de refroidissement et la vitesse conditionnent évidemment la croissance cristalline
au sein même de la lamelle. Dans le cas d’un bon contact thermique interfacial, le re-
froidissement rapide susceptible de s’effectuer grâce à l’évacuation du flux thermique vers
le substrat favorise une croissance colonnaire dans la lamelle perpendiculairement au sub-
strat. Inversement, si la résistance thermique de contact est élevée, le flux thermique
n’est plus unidirectionnel et des microstructures granulaires apparaissent. La Figure I.10
montre justement la microstructure d’une lamelle isolée de Zircone yttriée impactée sur
un substrat poli en acier inoxydable [36]. Des micro-fissurations de la lamelle sont ob-
servées. Un zoom sur les micro-fissures montre que la lamelle possède une microstructure
en grains colonnaires, dont le diamètre moyen est de l’ordre de 50 nm, qui croissent
perpendiculairement à la surface du substrat.

La solidification rapide de la particule engendre un processus progressif qui s’initie à
partir de la surface extérieure et qui est susceptible de créer des contraintes de trempe
au sein de la lamelle (Figure I.11) [37]. Selon la vitesse de refroidissement, une rupture
à la périphérie de la lamelle peut donc avoir lieu compte tenu des ondes de chocs et de
l’étalement rapide. Les expériences menées par Fukumoto et al. [38] montrent d’ailleurs
que pour une surface comprenant des pics (Sk positif), l’étalement de la particule conduit
à une forme éclatée alors que pour un Sk négatif cela conduit à une forme de disque. Ce
changement de comportement est aussi observé lorsque la température du substrat varie
autour d’une température dite de transition. Outres les paramètres de projection, les pro-
priétés de surfaces traitées sont donc bien évidemment à maitriser, car elles conditionnent
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Figure I.10: Développement de la microstructure d’une lamelle seule : (A) morphologie
d’une lamelle collectée sur un substrat poli et (B) zoom sur la structure colonnaire avec
microfissures [36]

l’étalement et la solidification des matériaux projetés pour influencer in-fine les propriétés
des matériaux.

Figure I.11: Temps de solidification d’une particule de Nickel sur un substrat acier in-
oxydable à 567K [24]
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I.2.6 Les influences de la chimie de surface

La nature de la surface de contact est importante dans les mécanismes d’étalement. Les
surfaces sont contaminées naturellement par des absorbats dont il faudra s’affranchir.

I.2.6.1 Désorption des absorbats

Les surfaces ont tendance à attirer des molécules de l’environnement extérieur ce qui ré-
sulte en l’absorption et la condensation de ces éléments jusqu’à une certaine saturation.
Le lien entre le taux de substances absorbées en surface et la morphologie de la lamelle
repose sur l’hypothèse de la formation d’un coussin gazeux pris au piège à l’interface sub-
strat/particule en raison d’une intense vaporisation de la phase condensée (Figure I.12).
Ces phénomènes ne sont pas clairement expliqués (bouillonnement, explosion de poche
gazeuse) [39], mais les cinétiques d’adsorption et de désorption sont principalement gérées
par la fréquence de sauts des molécules environnantes, l’énergie d’activation des espèces,
les caractéristiques de surface, le volume d’adsorption, la température et la pression. La
vitesse d’étalement extrêmement rapide d’une gouttelette empêche le gaz en expansion de
s’échapper.

Par exemple, pour une goutte de zircone de 30  m de diamètre avec une vitesse de 200
m.s-1 à l’impact, on estime le temps d’étalement approximativement à 0,3 s. Ce temps
d’étalement peut être estimé sur une surface lisse par la relation :

t ∼ d ∗Re0.2/v (I.6)

avec d le diamètre de la goutte, v la vitesse d’étalement et Re le nombre de Reynolds
du matériau considéré.

En supposant que la vitesse maximale des gaz en expansion est égale à la vitesse du
son (800 m.s-1 à une température de 2000 K), le temps nécessaire aux gaz pour se dé-
placer de 100  m (diamètre moyen d’une lamelle) est comparable au temps d’étalement
(si on néglige le temps utile aux adsorbats et aux espèces condensées pour se réchauffer
et pour se vaporiser). Ainsi, les poches de gaz présentes sous une lamelle peuvent avoir
pour effet de diminuer la conduction de la chaleur provenant de la lamelle et ainsi créer
des instabilités voire une fragmentation de la lamelle. Dans le cas inverse, sur substrat
préchauffé (200-400!C), la surface du substrat présente très peu de substances contam-
inantes et les effets de poches de gaz sont alors très fortement réduits. La surface de
contact lamelle/substrat en devient ainsi fortement augmentée et l’adhésion améliorée.

I.2.6.2 Oxydation

Tout substrat métallique peut présenter aussi une couche d’oxyde en surface (native ou
créée lors du préchauffage) susceptible de modifier l’interaction entre les matériaux. Deux
effets peuvent être induits par la formation de cette couche d’oxyde : le premier correspond
à une modification chimique de la surface du matériau, le second à un changement de ru-
gosité. La modification chimique modifie la mouillabilité mais influence peu en dynamique.
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Figure I.12: Formation d’une lamelle avec et sans formation de coussins gazeux suivant
la qualité du contact [24]

Les modifications physiques quant à elles semblent avoir un impact plus important sur
l’étalement comme en témoignent les travaux de Fukumoto et al. [40]. Différents étale-
ments peuvent être observés (continu ou discontinu) selon les paramètres de rugosité, en
particulier tels que le Skewness (représentant l’asymétrie de la topographie)(Figure I.13).

Figure I.13: Comportement de particules de Ni-Cr sur un substrat en acier avec deux
épaisseurs d’oxydes différentes [24]

I.2.7 Les influences de la température du substrat sur l’étalement

Des modifications physico-chimiques de la surface peuvent être engendrées avec la tem-
pérature. Les expérimentations récentes montrent qu’en dessous d’une température du
substrat appelée température de transition, la structure obtenue est plutôt du type ”frag-
mentée” (Figure I.14) tandis qu’au dessus de cette température, la morphologie de la
lamelle apparait plutôt circulaire. Ce phénomène est attribué à un temps de germination
plus important quand l’interface particule/substrat est maintenue à une certaine tempéra-
ture [41]. L’état liquide est ainsi conservé pendant toute la durée de l’impact. Beaucoup
de suppositions concernant l’origine de ce phénomène ont été faites [42] : solidification
rapide améliorée par le préchauffage mais aussi désorption des absorbats et des conden-
sats, influence de la chimie de surface (couche d’oxyde) et de la température de mouillage
de la particule.

Bien évidemment, cette température est caractéristique du couple substrat-dépôt. Elle
a été estimée à 150- 200 C pour de la zircone projetée sur un substrat en acier inoxydable
[43]. Dans le cas de la projection plasma atmosphérique ; la température de surface en
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Figure I.14: Fraction surfacique de contact d’une lamelle de zircone en fonction de la
température du substrat et correspondance avec l’adhérence [42]

extrême surface peut augmenter rapidement compte tenu des niveaux énergétiques mis
en jeu. Ainsi la vitesse de balayage et le taux de recouvrement peuvent permettre une
température de surface au moment de l’impact des particules au-delà de la température
de transition.

I.2.8 La formation et la structure du dépôt

Les dépôts formés par projection thermique sont obtenus par empilements successifs de
gouttelettes de matériau fondu ou pâteux (Figure I.15), ce qui confère une structure
de type lamellaire. Comme la distribution des particules au sein de l’écoulement est
gaussienne, le cordon de projection présente donc également un profil gaussien. Ses car-
actéristiques géométriques dépendent du mouvement relatif torche/substrat (paramètres
cinématiques) et du débit de poudre injectée. Ce mouvement inclut généralement un dé-
calage de la torche, entre chaque passage de la pièce devant la torche. Il définit le ”pas de
projection” qui conditionne le recouvrement des cordons. Il est nécessaire de contrôler ce
recouvrement afin de contrôler le flux thermique apporté à la couche sous-jacente.

Le revêtement présente une structure lamellaire anisotrope et hétérogène résultant de
la disparité de l’état thermocinétique des particules à l’impact, de leurs modes d’étalement
et de solidification [28]. Cette structure présente des pores qui jouent un rôle prépondérant
sur les propriétés mécaniques et thermiques de la couche. Ces pores peuvent être classifiés
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Figure I.15: Structure d’un dépôt projeté par projection plasma sous air [44]

en trois catégories :

les pores globulaires, dus principalement à des défauts de remplissage ou la présence
de particules infondues ;

les pores ou fissures inter-lamellaires, dus principalement à une mauvaise qualité de
contacts entre les lamelles ;

les fissures intra-lamellaires, dues principalement aux contraintes dans la couche.

La création de contraintes est un phénomène indissociable des mécanismes d’écrasement
des particules et d’élaboration des couches de revêtement [45]. Ces contraintes sont de
deux natures : microscopiques et macroscopiques. Il est donc primordial de les quantifier
et de les contrôler de façon à optimiser au mieux les propriétés du revêtement. Les expres-
sions suivantes sont basés sur une approche simplificatrice de dépôt mince sur substrat
épais. Les contraintes principales sont :

de nature mécanique, généralement en compression, qui peuvent en particulier ap-
paraitre en surface du substrat pendant la phase de préparation par projection de
particules abrasives pour augmenter la rugosité de ce dernier ;
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de trempe et en général en tension. Elles apparaissent lors du refroidissement rapide
des lamelles. Elles dépendent des caractéristiques thermocinétiques des particules
à l’impact et de la température de la surface sur laquelle elles impactent. Elles
contribuent à l’ancrage des particules sur les surfaces rugueuses par les contractions
thermiques. Elles génèrent en général un réseau bien développé de micro-fissures
pour des éléments céramiques. Elles peuvent être exprimées par la formule suivante
:

σ = E.∆T.αd (I.7)

avec E le module d’Young du dépôt, ∆T différence de température et α coefficient
de dilatation thermique du dépôt.

de nature thermique dues à la différence des coefficients de dilatation entre le sub-
strat et le dépôt. Elles peuvent être favorables à l’adhérence mais aussi provoquer
des fissures dans la structure voire une perte d’adhérence du revêtement (Figure
I.16). Elles peuvent être exprimées par la formule suivante :

σ = E.∆T.(αd − αs) (I.8)

avec E le module d’Young du dépôt, ∆T différence de température et α coefficient
de dilatation thermique du dépôt et du substrat.

Figure I.16: Schéma des contraintes dites ” thermiques” (gris = compression et blanc =
tension)

structurelles dues aux changements de phases induits par les différentes variations
de températures imposées aux matériaux. Elles peuvent être catastrophiques, car
les changements de phases des matériaux sont généralement accompagnés par une
variation de volume. C’est pourquoi, il est nécessaire de réaliser des passes de faible
épaisseur pour limiter les gradients de température au sein du dépôt (modification
de l’équilibrage mécanique local).

Les propriétés mécaniques du revêtement permettent en général de relaxer, selon dif-
férents modes, les contraintes générées au sein des matériaux (Figure I.17). Ces modes
de relaxation peuvent être de l’ordre de la micro-fissuration dans le cas de céramiques
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Figure I.17: Schéma présentant les différents mécanismes de relaxation des contraintes -
cas pour une céramique (a) et pour un métal (b) [45]

(comportement fragile), de la déformation plastique dans le cas de métaux (comporte-
ment ductile) ou encore dus aux glissements des lamelles lors d’une mauvaise cohésion du
dépôt.

Les paramètres de projection conditionnent l’état initial des particules. Des études
préliminaires sur substrat plan ont montré les effets de la température, de la chimie
et de la rugosité du substrat sur l’étalement des particules. Cette rugosité de surface
a un impact majeur à deux échelles : nanométrique et micrométrique.En effet, la
température joue plusieurs rôles à la fois chimiques (oxydation) et thermiques. Une
nanorugosité peut donc apparaitre et évoluer par la croissance d’oxydes. De plus,
des traitements de surface peuvent modifier la microrugosité et peuvent aussi condi-
tionner la morphologie des particules après impacts. Pour maximiser la surface de
contact, l’objectif de ce travail sera donc d’étudier l’influence de la rugosité du sub-
strat (surface non-plane contrôlée représentative d’une surface réelle) afin d’expliquer
les mécanismes d’étalements des particules et de construction des revêtements.

Bilan et Positionnement 1
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I.3 L’adhésion des revêtements

I.3.1 Les mécanismes d’adhésion

Dans la plupart des phénomènes menant à la création d’une interface entre deux matéri-
aux, un des matériaux est ou a été présent à l’état liquide favorisant le contact à l’échelle
atomique par mouillage. Dans la plupart des cas, différents effets microscopiques coexis-
tent et permettent d’avoir un potentiel d’interface par des effets de répulsion. Dans le cas
de la projection thermique, des aspects microscopiques et macroscopiques sont analysés.
Ces derniers sont souvent fortement liés au procédé de fabrication de l’interface et donc à
la technique de dépôt utilisée. En effet, l’adhésion représente l’ensemble des phénomènes
physicochimiques et mécaniques contrôlant la liaison de la surface de deux matériaux en
contact. On distingue les forces électrostatiques (liaison de van-der-Waals), les forces
chimiques (liaisons covalentes, ioniques, métalliques), les forces par diffusion (interaction
métallurgique), les forces d’accrochage mécanique (ancrage).

I.3.1.1 Adhésion chimique

Lors du contact entre les lamelles et le substrat, les conditions de contact peuvent entrainer
des réactions chimiques qui donnent naissance à des composés différents de ceux des
matériaux de base proche de l’interface. Une liaison chimique est conditionnée par la
faisabilité thermodynamique d’une réaction à l’interface susceptible alors de pouvoir lier
deux matériaux ensemble (Figure I.18). Cependant, pour qu’une telle réaction se produise
il est nécessaire que la variation d’enthalpie libre associée à la réaction soit négative. Pour
les matériaux généralement utilisés pour les barrières thermiques, ces conditions sont
rarement remplies, car les temps de solidification sont trop rapides et l’affinité chimique
est limitée [46].

Figure I.18: Liaison chimique
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I.3.1.2 Adhésion physique

La diffusion interfaciale peut être observée dans d’autres cas d’affinité avec une transition
de composition. Ce type de liaison entre en jeu lorsque plusieurs atomes se lient sans
réaction chimique [47]. Une liaison physique peut résulter alors de forces de van der Waal
avec des phénomènes d’adsorption physique (Figure I.19). Certains procédés peuvent
mettre en fusion l’interface. Il est alors possible de voir apparaitre des intermétalliques à
l’interface. Par exemple dans le cas des barrières thermiques, les sous-couches utilisées sont
constituées d’éléments communs au substrat qui permettent la diffusion d’éléments après
un traitement thermique spécifique. La pollution de l’interface diminue la zone de contact
intime (oxyde, corindon, graisse, etc.). Ces oxydes peuvent jouer un rôle important comme
être une barrière de diffusion ou au contraire créer des forces d’adhésion supplémentaires.

Figure I.19: Liaison physique

I.3.1.3 Adhésion mécanique

Lors de l’étalement et la solidification des particules, des contraintes sont générées au
niveau de l’interface ce qui entraine des liaisons dites mécaniques qui assurent par les
irrégularités de surface un ancrage du dépôt (Figure I.20).

Figure I.20: Liaison mécanique
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C’est précisément l’adhérence mécanique généralement qui est admise comme le mé-
canisme le plus important pour assurer un bon contact entre un revêtement élaboré par
projection thermique et un substrat. En effet, une fois la lamelle étalée, les contraintes
résiduelles causent ainsi de la friction sur les anfractuosités. En fonction des macro-
contraintes, l’interface peut être soumise à des efforts de compression ou de traction
menant à des mécanismes de cisaillement à l’interface [48]. La Figure I.21 représente
ainsi les forces d’ancrage liées à des mécanismes de friction pour différentes morphologies
de surface. Cette adhérence dépend donc fortement des paramètres topographiques de
la surface mais aussi des affinités physico-chimiques entre les deux matériaux dans une
moindre mesure [49]. C’est pourquoi, des traitements de surface peuvent être réalisés afin
d’améliorer le contact intime entre les deux matériaux et la zone de contact globale.

Figure I.21: Accrochage mécanique des particules sur les aspérités de surface par généra-
tion de forces de friction sur surface plane (a), convexe (b) et concave (c)

I.3.2 Les traitements de surface avant projection thermique

Pour garantir une durée élevée de vie aux systèmes élaborés par projection thermique,
la préparation de surface des substrats est un point clé pour la bonne tenue des revête-
ments. Les caractéristiques des particules étant définies pas les paramètres de projection,
l’état de surface du matériau cible conditionne de fait aussi les mécanismes d’étalement,
de construction du dépôt ainsi que les propriétés d’adhérence du revêtement. Diverses
caractéristiques du point de vue de la température, de la rugosité et des contaminations,
ont un effet sur les forces d’adhésion interfaciales susceptibles de s’établir à l’interface.
Différentes techniques ont été développées pour modifier les états de la surface avant ou
pendant l’étape de projection thermique et ainsi améliorer l’adhérence des dépôts [14].
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Outre les méthodes dites ”conventionnelles” , d’autres méthodes alternatives tentent à se
développer aujourd’hui.

I.3.2.1 Les méthodes conventionnelles de préparation de surface

Couramment employées en industrie, les méthodes conventionnelles de préparation de
surface comportent deux étapes séquentielles de dégraissage et de sablage. Pour éliminer
les contaminants de fabrication, le dégraissage chimique est une étape rapide de mise en
œuvre mais présente toujours quelques inconvénients comme une limitation à l’utilisation
sur différents substrats, et il requiert l’emploi de solvants inflammables et toxiques qui
tendent de plus en plus à être réglementés aujourd’hui pour des raisons environnementales
(réglementation de l’union Européenne REACH) [50]. S’en suit l’opération de sablage par
projection de particules abrasives (Al2O3, SiC, SiO2)) qui consiste à modifier la topogra-
phie de surface par des phénomènes d’érosion. La rugosité de la surface peut être contrôlée
en fonction de l’énergie cinétique et de l’orientation du traitement. Les particules soumet-
tent ainsi le substrat à des contraintes de compression par martèlement qui peuvent aller
jusqu’à plusieurs centaines de microns de profondeur (modifications du réseau cristallin
par maclage par exemple) [51]. De plus, selon la nature du matériau, des fissures peuvent
apparaitre en extrême surface tout comme des inclusions de particules, susceptibles de
réduire la durée de vie des systèmes [52]. C’est pourquoi, des techniques innovantes ont
vu le jour comme le décapage par jet d’eau [53], le décapage par gaz carbonique [54], le
préchauffage [55], le décapage laser [56], ou encore la texturation laser [57].

Figure I.22: Surface sablée (a) impacts des particules, (b) érosion de la surface et (c)
fragments de particules enchâssées sur l’extrême surface

I.3.2.2 Les technologies laser

La technologie laser est aujourd’hui utilisée dans de nombreux domaines pour ses qualités
de précision et d’automatisation [58]. En fonction de la densité d’énergie et du temps
d’interaction, cette technologie peut provoquer des effets photochimiques, mécaniques
ou thermiques (Figure I.23) [59]. Ainsi, diverses applications peuvent émerger selon
les paramètres énergétiques du faisceau photonique [60]. Par exemple, avec des temps
d’impulsions extrêmement courts, il est possible d’interagir sur l’extrême surface car
les effets thermiques sont limités [61]. De plus, la rapidité de traitements et le coût
d’investissement sont très intéressants d’un point de vue industriel [59].
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Figure I.23: Types d’interactions laser-matière en fonction de la densité de puissance et
le temps d’interaction du faisceau laser [59]

Lors d’une irradiation laser (pour des régimes sub-picosecondes), seule une partie du
faisceau se trouve absorbée par le matériau. Cette énergie transmise à la surface du
matériau génère alors une interaction avec les électrons libres du matériau. L’amplitude
de cette onde dépend donc du coefficient de transmission de la matière [62]. Si on con-
sidère que la variation d’intensité lumineuse est proportionnelle à la variation d’épaisseur
traversée par le faisceau laser dans le matériau cible [63], alors la profondeur d’absorption
du faisceau laser dans la cible (δa) peut être estimée par la relation :

δa =
λ

4× π × k
(I.9)

Elle dépend de la source, de la longueur d’onde λ, et de la partie complexe de l’indice
de réfraction k.

Dans le cas des matériaux utilisés dans cette étude, les profondeurs d’absorption calculées
dans le cas d’une cible en aluminium et pour le superalliage base nickel sont respective-
ment de 7 nm et 14 nm. L’énergie absorbée va alors créer une source de chaleur par
interaction photon/réseau qui par la suite conduit à la formation d’un gradient thermique
sur une profondeur donnée. Celle-ci dépend essentiellement de la durée d’impulsion mais
aussi de certains paramètres physiques du matériau, tel que la conductivité thermique,
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la masse volumique et la chaleur spécifique. Ainsi, une élévation de température jusqu’à
fusion peut apparaitre en extrême surface [64]. Si le flux d’énergie est suffisant, la vapor-
isation de la matière peut alors se produire et entrainer la formation d’un plasma par des
mécanismes d’ionisation associés (Figure I.24) [65].

Figure I.24: Interaction laser-matière induisant des effets thermiques différents : a/ dif-
fusion de la chaleur, b/ fusion, c/ évaporation et d/ formation d’un plasma

Dans tous les cas, seules les extrêmes surfaces sont affectées par le rayonnement.
L’énergie déposée sur la surface engendre un flux de chaleur qui se propage vers l’intérieur.
La profondeur affectée thermiquement (δth) est définie par le processus de transfert de
chaleur. Elle est calculée par la durée de la source et la diffusivité thermique du matériau
(δth) :

δth = 2×
√

Dth × t (I.10)

avec les valeurs de diffusivité thermique de l’aluminium (100 mm2.s-1) et de l’AM1
(2.4 mm2.s-1) [66], il est possible d’évaluer la zone affectée thermiquement. Ces valeurs
sont estimées pour un modèle 1D sans convection et en supposant un flux d’énergie con-
stant équivalent. Cette approche surestime donc les zones affectées. En effet, l’interaction
laser-matière a une distribution spatiale et des cinétiques globales d’échauffement et de
refroidissement importantes qui peuvent chauffer d’une manière inhomogène l’extrême sur-
face, créer des contraintes thermiques ou modifier les propriétés locales. En utilisant une
résolution analytique prenant en compte un chauffage surfacique et une densité d’énergie
constante sur la surface [67], la température au centre de la tache peut être calculée par :

∆T =
2AI0
κ

×
√

Dthτ

π
(I.11)

où ∆T est l’élévation de température, I0 l’intensité incidente, A le coefficient d’absorption,
κ la conductivité thermique.
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Table I.1: Calcul analytique des grandeurs caractéristiques de l’interaction laser-matière
pour une densité de puissance de 0.1 GW/cm2 et considérant les deux matériaux considérés

unité Al2017 AM1
Profondeur d’absorption nm 7 14

Zone affectée thermiquement nm 1043 375
Isotherme de fusion  m 12 2

Les profondeurs de fusion et de l’isotherme peuvent être ainsi estimées (Tableau I.1).

Le dépôt d’énergie correspond à un flux surfacique de distribution spatiale et tem-
porelle constante. Ces approximations montrent que les températures estimées précédem-
ment au premier ordre sont bien supérieures à la température de vaporisation du matériau.
Il y a donc une partie gazeuse et une zone liquide générées durant le processus laser. La
vapeur formée contient ainsi des ions métalliques ainsi que des électrons libres issus du mé-
tal irradié. Cette vapeur interagit avec le laser et une valeur seuil de saturation d’énergie
a été identifiée (l5.3 J.cm-2 pour l’aluminium et 12.8 J.cm-2 pour le nickel) [68]. En
dessous de cette valeur seuil, la vapeur formée reste transparente au rayonnement laser.
A l’inverse, au-dessus, l’énergie du faisceau est absorbée par le milieu ce qui engendre
une avalanche d’ionisation jusqu’à la formation d’un plasma (cas de longueurs d’ondes
infrarouges avec l’absorption du rayonnement laser par le panache de vapeur réalisée par
les électrons présents à travers le processus de ”bremsstrahlung inverse”) [69]. Un proces-
sus d’avalanche s’opère alors produisant un plasma de plus en plus dense et de plus en
plus opaque au rayonnement laser par absorption cumulative (”shielding laser”). Ainsi le
plasma joue un rôle important dans l’insertion d’éléments légers car le plasma formé ionise
l’environnement ambiant [70]. Il est possible d’obtenir des oxinitrures par irradiation dans
l’air durant l’extinction du plasma.

De plus lors du panache de vapeur ionisé, une pression de recul (pression exercée sur
la surface cible par le plasma) déforme la surface du bain formé sur la cible pour engen-
drer des effets hydrodynamiques très importants [71]. En passant de la phase liquide à la
phase vapeur, le métal subit un changement de volume très significatif. A la surface du
bain liquide, une pression nommée pression de recul pousse le liquide. C’est cette pression
qui permet l’éjection du métal liquide et ainsi la perforation. La couche de liquide est
amincie par la perte de matière vaporisée et l’éjection. Semak et al. [72] propose une
analyse hydrodynamique du phénomène afin de quantifier les écoulements et débits de
matière. Cette méthode a été appliquée aux flux et au régime impulsionnel de cette étude
pour évaluer simplement les zones affectées et les gradients thermiques [72].

Par ces phénomènes hydrodynamiques, il est possible d’être dans un régime percus-
sionnel permettant de créer des cavités. Tout d’abord, l’éjection de la matière liquide,
due à la pression exercée par le métal sous phase vapeur, voit sa direction varier lors
des premières centaines de nanosecondes [73]. En effet, un redressement de la direction
d’éjection du métal liquide est observé [74]. Ce redressement s’explique par l’évolution de
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Figure I.25: Schéma du modèle hydrodynamique de perçage par laser percussionnel [71]

la géométrie du trou. Ensuite, plus la profondeur du trou augmente et plus le métal liq-
uide tend à être éjecté vers le haut, donc perpendiculairement à la surface de l’échantillon.

L’évolution de la forme du trou s’explique par l’érosion du flux de matière liquide lors
de son écoulement perpendiculairement à la surface. La cavité tend alors à se creuser
jusqu’à une certaine limite au-delà de laquelle un piégeage du faisceau incident cause sa
concentration en un seul point [75] (Figure I.26). La cavité change donc de diamètre en
fonction de la profondeur.

Figure I.26: Piégeage des rayons laser dans une géométrie conique [76]

Ainsi, grâce aux outils laser, la topographie de surface des matériaux peut être mod-
ifiée afin de créer des zones d’ancrage primordiales en projection thermique. L’objectif
est d’adapter la surface aux particules projetées afin de maximiser la zone de contact
possible entre le revêtement et son substrat et donc l’adhérence par la création de mo-
tifs spécifiques (sous contrôle des différents paramètres laser en fonction des propriétés
mécanique, thermique et optique du substrat). Une stratégie de modification de la to-
pographie de surface peut être optimisée pour des applications spécifiques [77]. Des trous,
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des lignes ou autres motifs peuvent alors être envisagés suivant une répartition spatiale
en vue d’améliorer l’adhérence de dépôts élaborés par projection thermique [78]. La force
nécessaire pour séparer les deux matériaux augmente donc par une augmentation des
énergies de propagation de fissures aux interfaces.

I.3.3 Les mécanismes d’endommagements interfaciaux

L’accroche et la durée de vie des revêtements sont fortement dépendantes des interac-
tions et des contacts entre les matériaux (particules-substrat). La ténacité interfaciale
détermine donc l’énergie d’adhésion correspondant aux forces induites [79]. Lors d’une
sollicitation interfaciale, divers processus peuvent intervenir susceptibles de générer des
déformations locales, de la friction, un échauffement, etc [80].

L’amorçage d’une fissure est souvent provoqué par des défauts originels ou des défauts
crées durant la durée de vie de la pièce. Dans le cas de revêtement, la structure lamellaire
peut créer des zones vides proches de l’interface considérées comme des zones d’amorçage
de fissures [81]. Les contraintes alors présentes au sein du revêtement vont soit aider à
l’ouverture ou à la fermeture de ces défauts [82]. Trois modes différents peuvent être
proposés pour expliquer les propagations de fissures possible :

 le mode I : les lèvres de la fissure s’ouvrent sous l’action d’une sollicitation normale
au plan de fissuration ;

 le mode II : les lèvres glissent sous les contraintes de cisaillement dans le plan de
fissuration perpendiculaire au front de fissure ;

 le mode III : les lèvres se cisaillent dans le plan de fissuration de manière colinéaire
au front de fissure.

Dans un bicouche formé de deux matériaux différents (ténacités intrinsèques différentes
et différentes de la ténacité de l’interface), lors d’un chargement macroscopique, une fis-
sure peut se propager à l’interface dès lors que un niveau de contraintes maximales est
atteint (Figure I.27) [83].

Si l’interface représente un chemin de fissuration préférentiel induit par une ténacité faible,
il est nécessaire de s’intéresser à la propagation continue de cette fissure en mode mixte
(puisque la fissure n’est alors pas libre de bifurquer et d’évoluer sous un pur mode I). La
dissymétrie des coefficients de dilatation et de chargement introduisent en effet une com-
posante en mode II. Dans le cas de deux matériaux isotropes, élastiques et homogènes,
les différences de caractéristiques élastiques entre les deux matériaux engendrent une sin-
gularité complexe à la pointe de fissure, dont les champs sont oscillants [84]. Le champ
de contraintes proche de l’extrémité d’une fissure interfaciale, dans l’hypothèse de la mé-
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canique linéaire élastique isotrope de la rupture, est de la forme :

σyy + iσxy = (K1 + iK2)(2πr)
0.5rie (I.12)

ǫ =
1

2π
ln(

1− β

1 + β
) (I.13)

β =
1

2

µ1(1− 2ν2)− µ2(1− 2ν1)

µ1(1− ν2)− µ2(1− ν1)
(I.14)

avec µ et ν le module de cisaillement et le coefficient de poisson du matériau i.

La singularité oscillante apparait alors dès que le paramètre ǫ est différent de zéro, en
raison des différences de propriétés élastiques des matériaux constitutifs des différentes
couches.

Figure I.27: Fissure interfaciale entre deux matériaux différents

Le taux de restitution d’énergie critique est facilement identifiable expérimentalement
et est fonction de l’angle à l’interface (Figure I.28) [85]. L’angle de mixité modale (corre-
spondant à la proportion relative des modes I et II) peut être calculé pour la propagation
de fissures sous un chargement donné. Il se doit de choisir une distance d’ouverture r
caractéristique. Elle peut être égale à un dixième de l’épaisseur de la couche la plus
fine, à la taille de la particule ou à une distance justifiée énergétiquement définie par la
plasticité formée en pointe de fissures [86]. L’objectif est de pouvoir identifier l’énergie
critique de rupture de l’interface en fonction de l’angle de mixité modale qui est corrélé
à la topographie de la surface, qui peut être contrôlée grâce à la texturation laser. La
ténacité interfaciale peut ainsi être évaluée pour différentes préparations de surface par
différents essais d’adhérence (direction de chargement différente).

I.3.4 L’évaluation de l’adhérence

Les ténacités des interfaces doivent être étudiées afin de déterminer la durée de vie pos-
sible sous un chargement connu [87]. Différentes méthodes existent afin de déterminer
l’adhérence d’une interface. Selon le type d’essai (traction, cisaillement, etc.), les valeurs
d’adhérence peuvent être mesurées mais ne peuvent pas être transposées à d’autres essais.
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Figure I.28: Variation du taux de restitution d’énergie critique G en fonction de l’angle
de mixité modale pour une interface cuivre/aluminium [85]

Le champs de contraintes est complexe et dépend fortement du mode de chargement et
de l’échelle de la mesure (Figure I.29) [88]. La plupart des méthodes sont destructives
car elles consistent à mesurer la force nécessaire à l’arrachement de la couche complète ou
d’une partie. Des essais de propagation de fissures peuvent aussi permettre d’évaluer les
modes de propagation pour un angle de mixité modale donné [89]. Différents essais ont
donc été étudiés par leurs complémentarités (mécanique, ultra-sonore, dynamique, etc.)
[87].

Figure I.29: Contraintes à l’interface pour un effort normal
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I.3.4.1 Les méthodes purement mécaniques

Pour quantifier l’adhérence interfaciale, les essais utilisés doivent mesurer une énergie cri-
tique de propagation d’une fissure interfaciale, indépendamment des conditions de son
amorçage, c’est à dire de sa propagation stable. Des méthodes mécaniques sont utilisées
pour la caractérisation absolue de l’adhérence interfaciale d’un système. Il n’existe pas
un test d’adhérence standard pour toutes les applications. Trois approches se distinguent
généralement.

Les méthodes de traction sollicitent les matériaux selon le mode I principalement tel
que la méthode du plot collé (ASTM C-633) et celle du ruban [90]. La valeur d’adhérence
correspond ici à la force nécessaire pour l’arrachement d’une surface donnée. Ces essais
donnent des valeurs moyennes due à la distribution des contraintes à l’interface fortement
hétérogènes localement. Il en résulte la nécessité de faire plusieurs tests pour avoir une
mesure reproductible d’autant plus fiable que même l’épaisseur du dépôt joue un rôle dans
les mesures (par les contraintes résiduelles) [91].

Les méthodes par cisaillement permettent d’avoir des valeurs d’adhérence en mode II
(l’interface est parallèle à l’axe de sollicitation) [92]. Le nombre de fissures transverses
(normales à l’interface) peut permettre d’évaluer les contraintes maximales de cisaillement
[93].

L’indentation interfaciale permet enfin d’agir directement sur l’interface avec un inden-
teur Vickers [94]. En mesurant à la fois la charge appliquée et la longueur de la fissure
induite, un calcul analytique permet d’obtenir le seuil d’amorçage de la fissure en mode
I. L’avantage de cette méthode est de pouvoir localiser l’endommagement sur une zone
spécifique [95]. En complément, des essais de flexion quatre points peuvent permettre
d’évaluer l’énergie de propagation des fissures à l’interface [96]. Cette méthode nécessite
une géométrie d’échantillon spécifique et une entaille pour amorcer la fissure.

Ces méthodes ont une complémentarité sur l’évaluation de l’adhérence d’un système revêtu
selon différents modes de rupture. Dans tous les cas, ces essais sont destructifs et limités
à des géométries spécifiques.

I.3.4.2 Les méthodes non-mécaniques

En complément des essais précédents, les méthodes ultrasonores sont non destructives.
L’émission acoustique est crée par deux lasers de quelques mJ où les énergies lumineuses
sont converties en énergies thermique et mécanique. Deux ondes acoustiques vont donc
se propager aux travers des matériaux. Il est possible de suivre l’état de l’interface grâce
à une sonde interferométique. La propagation d’onde sera caractéristique de l’état de
l’interface, car l’onde ne se propagera pas sur une surface libre. Cette technique est
utilisable sur des géométries complexes et permet de remonter rapidement à des défauts
de cohésion de l’interface. Une comparaison de zone sans et avec défauts peut donc être
réalisée [97].
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I.3.4.3 Les méthodes dynamiques

Afin de pallier aux problèmes de géométries des échantillons, l’adhérence peut être évaluée
par la création de contraintes de traction localisée grâce à la propagation d’ondes de choc.
Le test d’adhérence par choc laser (LASAT) utilise les effets de propagation d’une onde
de choc créée à l’aide d’un laser impulsionnel de haute énergie et de courte durée (cette
onde peut être créée par d’autres moyens comme un impact de balle) [98]. Lorsque l’onde
de choc arrive à l’interface, elle est réfléchie en onde de choc ou en onde de détente en
fonction des impédances des milieux de part et d’autre de l’interface et sur une surface
libre, l’onde de compression est intégralement convertie en onde de traction. Si l’onde de
traction est suffisante, un endommagement du matériau peut alors générer une écaille [99].

L’idée de ce type de test est d’utiliser cette onde de traction pour rompre non plus le
matériau mais un point faible ciblé (i.e. l’interface des deux couches). L’onde va se
propager dans le substrat puis dans la couche. Lors de la réflexion de l’onde sur la surface
libre, une onde de traction va alors être générée et rompre ou non l’interface en fonc-
tion de l’énergie et l’adhérence du système. La vitesse de la surface libre est analysée
grâce à un interféromètre Doppler (VISAR) et cela peut permettre de déduire l’état de
l’interface après le test [100]. Connaissant les conditions de génération de l’onde de choc
(durée de l’impulsion laser, énergie) et des paramètres de la cible (nature des matériaux,
épaisseurs), l’analyse des signaux de vitesses de la surface libre de la couche permet alors
de suivre à chaque tir l’état de l’interface (Figure I.30). Cette dernière détermination
couplée à l’analyse post-mortem des échantillons permet d’obtenir une première valeur du
seuil d’adhérence en flux laser. Des couplages avec des simulations numériques peuvent
permettre d’avoir le niveau de traction à l’interface et donc d’en déduire un niveau quan-
titatif [101]. De plus, les effets de la rugosité, des inter-métalliques et des fissures peuvent
être mis en évidence via ce test [102]. Par contre, les différences d’impédance provoquent
sur des surfaces rugueuses des zones en traction amplifiées. Ou alors les zones de traction
maximales peuvent se trouver dans le dépôt en fonction de la géométrie et des impédances
des deux matériaux [103]. Une optimisation est nécessaire en fonction du système étudié
afin de choisir l’outil laser adéquat.
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Figure I.30: Schéma d’explication pour l’identification de l’intensité seuil - en dessous de
la valeur seuil l’interface sollicitée en traction permet une propagation continue de l’onde,
par contre au-delà, une rupture de continuité peut être observée sur les signaux VISAR

L’adhésion des revêtements est primordiale pour pouvoir profiter des propriétés
initialement attendues sur une longue période de service. Des forces physico-
chimiques et mécaniques assurent l’adhérence au niveau de l’interface. En projection
thermique, l’adhésion mécanique est majoritaire (particulièrement sur des couples
céramiques-métalliques). Afin d’augmenter l’adhérence, des traitements de surface
conventionnels sont utilisés pour nettoyer et créer une rugosité en surface du
substrat. Néanmoins, des particules peuvent rester bloquées lors du traitement.
C’est pourquoi, des outils lasers sont développés dans ce domaine pour bénéficier des
effets physicochimiques, thermiques et mécaniques possibles sur la surface.

L’interaction laser-matière étant complexe, il est important d’étudier les phénomènes
d’échauffement et d’éjection de matière en extrême surface durant le procédé.
La texturation laser a donc été utilisée pour adapter la surface aux particules
projetées et pour maximiser l’adhérence des revêtements projetés en créant une
topographie contrôlée. Pour ce faire, différents essais (quasi-statiques et dynamiques)
peuvent être réalisés afin d’évaluer la tenue de l’interface selon différents modes
de chargement et la géométrie du système. Finalement, une analyse des modes
de rupture en fonction de la topographie peut permettre d’optimiser l’adhésion
par une évaluation des énergies de fissuration interfaciale. L’évolution de la tenue
de l’interface selon différents facteurs mécanique et thermique sera analysée pour
l’application aéronautique visée.

Bilan et Positionnement 2

42
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I.4 Les mécanismes intrinsèques d’endommagements

Une barrière thermique est un dépôt thermiquement isolant que l’on dépose sur des sur-
faces métalliques à protéger des conditions extérieures (parties chaudes des turbines à gaz
aéronautiques et industrielles) [104]. Il permet par ce biais d’augmenter la durée de vie
des composants en les soumettant à une température plus basse (durée de vie d’autant
plus importante que les pics de températures locaux ou transitoires sont écrêtés), et/ou
d’accroitre le rendement moteur et de diminuer le flux de refroidissement. Elles sont
généralement présentes sur des pièces métalliques situées dans les parties chaudes des
moteurs (aubes de turbine, distributeurs, chambres de combustion, etc.). On parle de
”systèmes barrières thermiques”, car ils sont composés de plusieurs couches.

Outre la fonction d’isolation thermique, ils ont également une autre fonction annexe :
ils doivent protéger la pièce contre l’oxydation et la corrosion à chaud. C’est pourquoi la
recherche de ces vingt cinq dernières années a conduit à l’adoption d’un système multi-
couches pour remplir ces objectifs [105]. Cependant, il n’existe pas de composition uni-
verselle de dépôts permettant de satisfaire toutes les conditions rencontrées, et il existe
donc un grand nombre de compositions et de morphologies différentes [106]. Une pre-
mière couche en céramique (aussi appelée couche supérieure d’épaisseur d’environ 300
 m) permet d’optimiser la tolérance thermique du système avec une faible conductiv-
ité thermique (< 2 W.m-1.K-1). Elle doit avoir un coefficient de dilatation thermique le
plus proche possible de celui du substrat de façon à limiter les contraintes thermiques.
Une deuxième couche, résistante à l’oxydation et à la corrosion à chaud est intercalée
entre la couche céramique et le substrat pour le protéger des dégradations qui pourraient
être induites par l’agressivité du milieu environnant. Elle doit rester peu contrainte et
stable dans le temps, et surtout, doit permettre l’adhésion pour la couche céramique [107].

Entre la sous-couche et la céramique, une fine couche ductile et continue d’oxyde (générale-
ment de l’alumine de quelques centaines de nanomètres après élaboration) se développe
lors des expositions à des températures élevées en présence d’air [108]. Elle permet de
minimiser les effets de l’oxydation. Afin de favoriser la croissance de cette couche, une
étape de pré-oxydation de la sous-couche peut être réalisée avant le dépôt de la céramique.
La sous-couche doit donc être riche en éléments aluminoformeurs pour former une couche
dense est protectrice d’alumine. La Figure I.31 illustre les caractéristiques nécessaires
pour une barrière thermique.

Les systèmes barrières thermiques sont utilisés dans différents environnements, cor-
respondant à des applications particulières. Dans les moteurs diesel, les cycles sont très
brefs, de l’ordre de 10-2 seconde, avec des températures maximales d’environ 500!C. En
revanche, les turbines terrestres utilisées pour la production d’énergie, doivent supporter
des températures de 900 à 1100!C, sur des cycles de plusieurs semaines, voire plusieurs
mois. Enfin, les réacteurs aéronautiques doivent endurer des températures encore plus
élevées (environ 900-1100!C pour les moteurs civils, et des pics à 1100-1400!C pour les
militaires), pendant des cycles de quelques dizaines de minutes à plusieurs heures. Dans
les moteurs aéronautiques, on distingue deux cas différents :
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Figure I.31: Système barrière thermique typique pour application barrière thermique [109]

les parties tournantes, et tout particulièrement les aubes de turbine, au niveau
desquelles la masse apportée par la barrière thermique doit être la plus réduite pos-
sible afin de limiter les charges dues à la force centrifuge. De tels dépôts sont réalisés
par Electron Beam - Phase Vapor Deposition (EB-PVD), et ont généralement une
épaisseur de l’ordre de 200 m (composée de zircone yttriée). La protection ther-
mique permet de réduire d’environ 100 à 150 C la température vue par la pièce
;

les parties fixes, tels les distributeurs, les segments et les chambres de combustion,
n’ont en revanche pas de limite d’épaisseur. Cependant, les barrières thermiques
appliquées excèdent rarement les 500 m d’épaisseur. Elles sont appliquées par
projection thermique atmosphérique (APS), et permettent ainsi une diminution de
la température de la pièce d’environ 200 C (jusqu’à 300 C pour des barrières ther-
miques épaisses de plus d’un millimètre).

I.4.1 La couche céramique

La zircone est souvent utilisée pour des applications de barrières thermiques ainsi que de
protection contre l’usure [110]. Elle présente un haut point de fusion (2680 C), un coef-
ficient de dilatation thermique important pour une céramique (7.10-6 K-1 pour la phase
monoclinique, 12.10-6 K-1 pour la tétragonale pour le matériau massif) et une faible con-
ductivité thermique (1,7 et 2,1 W.m-1K-1, respectivement à 1100 et 1300 C pour la phase
tétragonale). Elle est caractérisée par trois phases allotropiques : monoclinique jusqu’à
environ 1100 C, tétragonale (ou quadratique) de 1100 C à 2370 C et enfin cubique jusqu’à
la température de fusion. Au refroidissement, la transformation de phase tétragonale -
monoclinique vers 900 C est de type martensitique, et s’accompagne d’un changement de
volume conséquent de l’ordre de 4 à 6%, ce qui peut être très dommageable pour les dépôts.
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Afin de palier à ce problème, une façon de limiter cette transformation peut consister
à stabiliser totalement ou partiellement la phase tétragonale par ajout d’yttrine Y2O3 de
façon à former une solution solide de substitution avec la zircone (YSZ). La présence d’un
élément stabilisant permet la formation de la phase t’, phase tétragonale mais non trans-
formable [111]. Ainsi, la microstructure de la zircone n’évolue pas à hautes températures
et ne crée ainsi pas de contraintes liés aux changements de phases. Cependant, en raison
du coût très élevé de l’yttrine (environ dix fois plus cher que la zircone) cette solution n’est
réservée qu’à quelques utilisations très particulières. De façon conventionnelle, la couche
supérieure des systèmes barrières thermiques des turbines terrestres et aéronautiques est
majoritairement constituée de zircone partiellement stabilisée à l’yttrine (7-8% en masse).

Cette phase est dite non transformable car elle peut être cyclée thermiquement sans que
la transformation tétragonale en monoclinique survienne. Cependant, lors de long main-
tiens au-dessus de 1100 C, cette phase se transforme progressivement, par diffusion, en
un mélange de phase quadratique (pauvre en Y) et cubique (riche en Y) en accord avec le
diagramme de phases [112]. On considère en général que la présence de phase tetragonale
est néfaste car elle peut se transformer au refroidissement en phase monoclinique et la
transformation s’accompagne d’une variation de volume importante qui peut entrâıner la
ruine du revêtement [5].

Actuellement, deux techniques principales sont utilisées industriellement pour déposer la
barrière thermique. Il s’agit de la projection APS et de dépôt EB-PVD. Les microstruc-
tures des revêtements obtenus sont spécifiques à chacun des procédés, ce qui engendre
des différences en termes de propriétés thermomécaniques [113]. Par projection plasma,
une morphologie lamellaire apparait compte tenu des modes de construction (formation
de lamelles) du revêtement complétées de nombreux défauts (pores, microfissures). Ce
type de revêtement a donc l’avantage, de par sa structure et sa porosité, de posséder une
faible conductivité thermique (environ 0.8 W.m-1.K-1) [114]. En revanche, il présente une
durée de vie limitée [115]. C’est pourquoi, la projection plasma est surtout utilisée pour
les éléments composant la chambre de combustion : cette dernière est soumise à de hautes
températures, mais ne subit pas de contraintes mécaniques trop importantes.

Inversement, le dépôt en phase vapeur utilise un faisceau d’électrons pour vaporiser le
matériau à déposer qui vient se condenser sur le substrat après réaction avec un gaz
environnant. De fait, le revêtement obtenu par EB-PVD présente une morphologie colon-
naire avec les colonnes agencées parallèlement les unes aux autres et perpendiculaires au
substrat [116]. Ce revêtement présente une bonne durée de vie, d’une part grâce à sa
microstructure, qui accommode les dilatations thermiques du substrat, et d’autre part
grâce à sa résistance à l’érosion, qui est plus élevée que celle des dépôts obtenus par
projection plasma. Cependant, la conductivité thermique des revêtements EBPVD est
plus élevée (1.1 W.m-1.K-1) [117] compte tenu de la porosité colonnaire qui les caractérise
(Figure I.32). De plus, le temps d’élaboration est beaucoup plus long que par projection
thermique.

Pour bénéficier des principales caractéristiques des dépôts élaborés, conductivité ther-
mique faible et bonne accommodation thermomécanique, de nouvelles techniques de pro-
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Figure I.32: Structure de revêtement YSZ APS et EB-PVD [118]

jection ont vu le jour telle que la projection de suspension (SPS) ou encore des dépôts en
phase vapeur assistés par projection thermique plasma (PS-PVD, LPPS). Les techniques
SPS ont pu montrer des lors de bons résultats de durée de vie [119]. Une structure quasi-
colonnaire et des nano-pores peuvent ainsi être contrôlés en fonction des paramètres du
procédé (jusqu’à 30% de porosité) [120]. En complément, les revêtements PS-PVD per-
mettent aussi d’obtenir des dépôts colonnaires proches des dépôts EB-PVD mais avec des
temps de traitement plus rapides [121]. Des conductivités thermiques de 0.7 W.m-1.K-1

peuvent être atteintes par ce procédé. Ces nouvelles structures sont des solutions alter-
natives pour pallier aux désavantages des deux traitements conventionnels.

Figure I.33: Structure de revêtement YSZ par SPS et PS-PVD [119][121]

I.4.2 La sous-couche

Placée à l’interface entre le substrat et la céramique, cette sous-couche sert principalement
d’intermédiaire entre les deux matériaux compte tenu de la différence de coefficients de
dilatation thermique [122]. De plus, elle sert de réservoir d’éléments de nickel, de chrome
et d’aluminium pour assurer une bonne protection environnementale. Elle protège donc
le substrat de l’oxydation. L’aluminium présent dans la sous-couche est consommé par
l’oxygène diffusant dans la couche de zircone pour former de l’alumine [108].
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Afin de favoriser la formation d’une couche d’oxyde dense et protectrice, la sous-couche
doit être la plus uniforme possible. Deux compositions principales sont utilisées indus-
triellement. On distingue :

 un alliage MCrAlY, où M = Ni et/ou Co, généralement obtenu par projection ther-
mique, ou, si le cahier des charges l’impose, par projection sous pression partielle
et/ou sous atmosphère contrôlée [123] ou bien encore par co-deposition électroly-
tique [124]. La composition exacte de l’alliage est un compromis entre la meilleure
résistance à l’oxydation, à la diffusion et stabilité structurale, garantissant ainsi la
plus grande durée de vie à la pièce ;

 un dépôt d’aluminiure ou d’aluminiure de nickel ou modifié platine, est obtenu par
immersion dans un mélange de poudres (le pack), le tout se trouvant au sein d’une
enceinte sous atmosphère protectrice pour éviter l’oxydation. La source en alu-
minium, un halogénure jouant le rôle d’activateur et une poudre inerte (généralement
de l’alumine) constituent le mélange de poudres. A haute température, l’activateur
se volatilise et réagit avec la source pour produire des halogénures d’aluminium
gazeux qui diffusent à travers le pack en direction des substrats. Ces derniers se dé-
composent à la surface des pièces et libèrent l’aluminium qui réagit avec le substrat
pour former l’aluminiure de nickel. La poudre inerte assure le support des pièces
tout en fournissant un chemin de diffusion poreux aux halogénures gazeux [125].

Dans les deux cas, le dépôt est suivi d’une étape d’oxydation superficielle afin de former
la couche d’alumine d’une épaisseur contrôlée. De plus, une zone d’interdiffusion est créée
entre la sous-couche et le substrat. Dans le cas NiAl-Pt, à l’état de réception, une zone
d’interdiffusion (constitué d’une matrice β et de précipités riches en éléments réfractaires)
et une zone externe (constitué de β-NiAl modifié platine) sont identifiées. La durée de
vie de la barrière thermique est plus généralement étendue avec une sous-couche Al-Pt
qu’avec une sous-couche MCrAlY [126]. En fonction du type de microstructure de la
sous-couche [127] et même de la nature du substrat [128], les oxydes formés et la durée
de vie seront bien différents. Les mécanismes de croissance d’oxyde et de diffusion sont
en effet très sensibles à la microstructure, à la composition chimique et aux températures
vues en service. Une étude spécifique se doit donc d’être menée sur cette dernière.

I.4.3 La couche d’oxydes interfaciale

Cette couche, entre la céramique et la sous-couche, est composée principalement d’alumine
α -Al2O3 formée à partir de 900!C par l’oxydation de l’aluminium présent dans la sous-
couche qui a diffusé jusqu’à l’interface sous-couche/céramique [129]. Des couches de
composition non régulière peuvent aussi être observées comme des couches de chromines
Cr2O3, des spinelles Ni(Cr,Al)2O4, des oxydes de titane TiO [108]. Le type d’oxyde formé
est donc fonction de la microstructure de la sous-couche, de la composition chimique et
de la température (et du temps) [130].
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La couche d’oxyde sert de barrière à la diffusion de l’oxygène. Afin de réduire au maxi-
mum l’oxydation, l’alumine doit être de préférence sous forme α compte tenu de son faible
coefficient de diffusion de l’oxygène [131]. Si durant les premières heures d’oxydation les
alumines de transition se forment en priorité, lorsque l’épaisseur de l’oxyde atteint environ
quelques centaine de nanomètre, l’alumine se transforme alors en phase α pour retourner
vers son état thermodynamiquement le plus stable (Figure I.34) [132]. La croissance de
cette couche joue un rôle principal dans la durée de vie des systèmes barrières thermiques.

Figure I.34: Transformation des phases d’alumine en fonction de la température [133]

I.4.4 Le substrat

Finalement, la nature du substrat dépend des applications envisagées. On retrouve des
aciers inoxydables et des alliages base nickel pour les parties chaudes des turbines ter-
restres, et des superalliages base nickel pour les turbines aéronautiques. Plus les tem-
pératures de travail sont élevées, et plus le substrat devra avoir une résistance au fluage
élevée. C’est pourquoi, dans les moteurs d’avion, on retrouve des superalliages base nickel
monogranulaires. L’AM1 est un superalliage à base de nickel monogranulaire dont la
microstructure et la composition chimique assurent d’excellentes propriétés mécaniques
comme la résistance au fluage à haute température [134]. Les pièces sont élaborées par
solidification dirigée selon la méthode de Bridgman. La structure biphasée de l’AM1
composée d’une matrice austénitique γ et d’une phase cuböıdale précipitée γ’ est alors
obtenue par traitements thermique successifs [135]. La forme des précipités ainsi que
leur taille (0.4 à 0.5  m) et leur répartition ont été optimisées afin d’obtenir une tenue
importante au fluage en traction et en fatigue selon la direction <001> (Figure I.35) [136].

Malgré que les phases γ et γ’ cristallisent dans le même réseau cubique face centrée,
leur paramètre de maille est sensiblement différent. Ainsi lorsque le superalliage est dé-
formé, la mobilité des dislocations présentes est diminuée par ces contraintes de cohérence
qui forment des obstacles à leurs déplacements car celles-ci doivent soit les cisailler soit
les contourner selon le mécanisme d’Orowan [137]. La différence de paramètres de mailles
γ/γ’ est associée à l’origine de fortes contraintes internes thermoélastiques qui gouvernent
les évolutions de la microstructure de précipitation à chaud, notamment lors du fluage
[138].
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Figure I.35: Structure biphasée γ-γ’ du superalliage base nickel AM1 - γ en gris foncé

I.4.5 Les mécanismes d’endommagements des systèmes barrière
thermiques

Suivant les conditions d’utilisation moteur, les systèmes barrières thermiques sont soumis
à des cycles thermo-mécaniques complexes [139]. Ainsi des essais spécifiques sous cer-
taines conditions permettent d’isoler des mécanismes d’endommagements et d’identifier
les paramètres gouvernant l’endommagement. On peut isoler ainsi les mécanismes princi-
paux d’endommagements : extrinsèques et intrinsèques (Figure I.36). La catégorie extrin-
sèque se caractérise par des endommagements par l’impact d’éléments extérieurs solides
ou fondus. La catégorie intrinsèque correspond aux différences de propriétés thermomé-
caniques des différentes couches entrainant trois mécanismes principaux : la fissuration
transverse du dépôt céramique, la déformation de l’interface durant les cycles thermiques
et la fissuration de la sous-couche en fatigue thermomécanique. Beaucoup d’études ont été
menées pour comprendre les phénomènes de dégradation que ce soit au niveau des matéri-
aux utilisés, de la topographie de l’interface et des procédés de projection utilisés [140].
Les différents modes de délamination de chaque couche et interface sont donc analysés.

I.4.5.1 Les endommagements associés à la nature de l’environnement

L’environnement extérieur peut contenir des éléments néfastes pour les réacteurs d’avions.
Par exemple, des particules peuvent être ingérées par le moteur. Elles peuvent conduire à
l’érosion du revêtement céramique. Une augmentation de la température dans les couches
internes peut alors apparaitre et accélérer les mécanismes d’endommagements. Ou alors,
lors des impacts, elles créent des déformations de la céramique et de la sous-couche pou-
vant créer des fissures transverses jusqu’à l’interface [142].

De plus, d’autres éléments extérieurs, constitués de CaO, MgO, Al2O3 et SiO2 (CMAS),
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Figure I.36: Différents mécanismes de détérioration des systèmes barrières thermiques -
des modes intrinsèques sont gouvernés par les différences de propriétés entre les différentes
couches et des modes extrinsèques sont liés à des facteurs externes [141]

peuvent aussi être présents dans le flux d’air chaud et s’infiltrer dans la céramique (cendres
volcaniques par exemple). De telles particules fondues peuvent s’infiltrer facilement au
sein des porosités (fissures, espaces inter colonnaires, ...) de la barrière thermique (Figure
I.37), puis se solidifier lors du refroidissement du moteur [141]. En plus de l’attaque chim-
ique que ces dépôts engendrent [143], une densification et une rigidification de l’ensemble
peut alors se créer (évolution du module d’Young d’une trentaine de GPa) [141]. Les
systèmes barrières thermiques utilisés se doivent donc d’être analysés dans ces conditions
spécifiques de vol.

I.4.5.2 Les endommagements intrinsèques de la couche externe

Les mécanismes intrinsèques d’endommagements sont rarement isolés. Pour une facilité
de compréhension, ils peuvent être divisés par couche et par interface.

La dégradation principale de la couche externe est le frittage de la céramique à haute
température qui entrâıne une augmentation de son module de Young et une augmenta-
tion de la conductivité thermique [144]. L’énergie élastique emmagasinée lors des cyclages
thermiques se révèle néfaste pour l’intégrité du système [145]. Dans le cas de dépôts APS,
les variations de températures peuvent générer des fissures aux abord de l’interface via
les fissures et porosités de fabrication [146]. Elles se propagent donc et coalescent pou-
vant engendrer la détérioration du système [147]. La structure lamellaire ne permet pas
ici d’accommoder les déformations en comparaison à la structure colonnaire des dépôts
EB-PVD.
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Figure I.37: Observation de dégradation extrinsèque (CMAS) de la céramique sur une
aube de retour de vol [143]

I.4.5.3 Les endommagements de la couche d’oxydes

Il a été montré que les systèmes barrières thermiques périssent par écaillage de la couche
céramique dès qu’une épaisseur critique d’oxyde interfaciale est atteinte [148]. Il est
généralement considéré qu’au-delà de 10 m d’épaisseur de TGO, un écaillage est systé-
matiquement obtenu pour un système EB-PVD [149]. Le critère à remplir est donc la
croissance lente d’une couche stable et dense d’oxyde afin de limiter la diffusion et aug-
menter la résistance à ce mode d’endommagement. La croissance d’une couche d’oxyde
interfaciale céramique/sous-couche peut être déterminée avec la fonction suivante :

∆n = kpt (I.15)

où ∆ est la prise de masse par unité de surface (g.cm-2), t est le temps d’exposition
(s), kp la cinétique de croissance et n l’exposant de vitesse.

Si la couche est protectrice, stable et adhérente, la valeur de n est proche de 2 (une
prise de masse parabolique). L’évaluation de la cinétique d’oxydation est donc impor-
tante par des techniques précises de prise de masse à haute température. De plus, la
croissance de l’oxyde crée des contraintes en son sein. Dans le cas de l’alumine α, qui
crôıt par diffusion anionique et cationique avec des court-circuits aux joints de grains,
c’est la croissance latérale de l’oxyde qui joue un rôle prépondérant [150][151][152]. Une
approche (Pilling and Bedworth) peut être utilisée afin de définir un ratio :

PBRmetal =
V olume de l′oxyde

V olume dumetal
(I.16)

Pour garantir une couche continue, la valeur doit être supérieure à 1. Cette valeur
peut permettre d’évaluer les contraintes de compression latérales dans la couche d’oxydes.
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Par exemple, dans le cas de métaux purs, le PBR vaut 1.65 pour du nickel, 1.28 pour de
l’aluminium et 2.07 pour du chrome alors que pour des alliages il vaut 1.75 pour Ni3Al,
1.65 pour NiAl et 1.55 pour NiAl3 et les oxydes vont être de type NiO, NiAll2Ol4 et All2Ol3
respectivement. Le niveau de contraintes induit au sein des oxydes est donc fortement
conditionné par le choix du matériau.

L’oxydation de la couche de liaison engendre donc des contraintes de croissance (de
compression) dans la couche d’alumine interfaciale [150]. De plus, la distribution des
contraintes proche de la TGO est fonction de l’ondulation de l’interface (pics et vallées).
Des contraintes aux interfaces vont donc évolués avec le type d’oxydes et l’épaisseur de la
couche d’oxydes (Figure I.38) [153].

Figure I.38: Evolution des contraintes hors plan (verticales) durant la croissance de l’oxyde
[153]

Mais d’autres mécanismes peuvent aussi provoquer la génération de contraintes dans
la couche d’oxydes [154][155]. Par exemple, lors de sollicitations à hautes température, des
transformations de phases peuvent créer des contraintes internes associées à des change-
ments de volumes [156]. De même, la croissance d’oxydes peut être irrégulière (entrainée
par des éléments réactifs) et créer ainsi des variations de contraintes localement.

Ils existent trois accommodations possibles des contraintes de compression dans la couche
d’oxyde : cloquage, fissuration de la couche d’oxyde et déformation plastique de la sous-
couche (Figure I.39) [157]. Ainsi lors des cyclages thermiques avec de forts gradients
thermiques, les contraintes créées peuvent engendrer la fissuration partielle de la couche
d’oxydes et de la céramique [158]. Généralement, les contraintes dans la couche d’oxyde
se dissipent dans les couches environnantes [159].

Même si les larges gradients de température dominent les effets d’endommagements
aux interfaces et le temps de maintien à hautes températures conditionne la fragilisation
de l’oxyde et de la couche céramique [146], les cycles thermiques peuvent généralement
entrainer l’évolution de l’interface et de la microstructure de la sous-couche. Elle tend à
devenir très ductile au-delà de 600 C (température de transition ductile-fragile) [160].

Un système de ressort proportionnel aux modules d’élasticité des différents matériaux
(voir Figure I.40) peut schématiser le comportement du système barrières thermiques
en cyclage thermique [161]. Les ressorts sont couplés aux parties hautes et basses des
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Figure I.39: Accommodations possibles des contraintes de compression dans la couche
d’oxyde [157]

différentes interfaces et accommodent alors les différentes réponses des matériaux :

a) lors du chauffage, les contraintes peuvent complètement se relaxer avec des dé-
formations de la sous-couche qui se durcit lors du refroidissement. Comme la sous-
couche a un module d’élasticité plus faible que la céramique, elle va se déformer.
Il en résulte que la céramique est en compression dans les parties convexes et en
traction dans les parties concaves ;

b) en présence d’une couche d’oxydes non-déformable, les contraintes ne sont pas
nulles (traction) à la fin du chauffage et augmentent fortement lors du refroidisse-
ment.

c) dans le cas d’une couche d’oxydes accommodante, les effets de la dilatation ther-
mique sont annulés et le système reste sans contraintes durant le chauffage. Lors du
refroidissement, comme la couche d’oxydes à la plus faible constante élastique, elle
écrante la zircone complètement des déplacements ayant lieu dans la sous-couche.
Les contraintes générées proviennent donc des déformations de la couche d’oxydes
par cisaillement.

d) avec une épaisseur plus importante de la couche d’oxydes, le système est de nou-
veau libre de contraintes après le chauffage. La couche d’oxyde épaisse écrante donc
à nouveau la sous-couche et la céramique l’une de l’autre lors du refroidissement.
La couche d’oxydes présente donc un niveau de contraintes qui lui est propre.

Ainsi la rugosité de l’interface évolue par les contraintes de croissance d’oxyde par
déformation plastique lors des cycles thermiques [162]. Les zones concaves et convexes
s’agrandissent au fur et à mesure jusqu’à des contraintes critiques où des fissures s’initient.
Les fissures émergent à partir des phénomènes de glissement (de déformation plastique)
et de croissance de la couche d’oxyde durant les cycles thermiques (Figure I.41).
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Figure I.40: Contraintes locales lors de cyclages thermiques dans un système barrière
thermique APS suivant le comportement et l’épaisseur de la couche d’oxydes [161]

Figure I.41: Schéma des différents scénarios de rupture il y a déformation de la couche
d’oxyde est important : a) pour un refroidissement rapide b) pour un refroidissement lent
; et si non c) la rupture est causée par les contraintes thermiques [161]

Dans le cas des dépôts de barrière thermique par APS, la structure lamellaire du
dépôt induit une porosité à l’interface zircone/TGO non négligeable [163] qui prédispose
des modes de fissuration spécifiques en cyclage thermique [155]. La Figure I.42 schématise
les quatre modes de fissuration [164]. Des fissures peuvent s’initier aux interface (mode I
: interface TGO/sous-couche ou mode II : interface TGO/YSZ), dans le dépôt céramique
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(mode III) ou encore dans la couche d’oxydes. Elles peuvent se propager différentes
interfaces [122].

Figure I.42: Représentation des modes de dégradation céramique/couche d’oxyde [164]

Pour les dépôt EB-PVD, d’autres endommagements (rumpling et ratcheting) lors de
cyclages thermiques sont observés [165]. Bien que souvent confondus dans la littérature,
ces deux termes désignent des comportements différents. Le rumpling et le ratcheting peu-
vent être observés respectivement pour des interfaces rugueuses et polies. Les défauts de
rugosité entrainent l’amorçage de fissures au-dessus de la zone de dépression (rumpling).
Ces fissures croissent et se rejoignent pour créer un réseau de fissures dans la céramique.
Inversement, dans le cas de surfaces polies, les imperfections d’éléments vont créer des
zones de vide où le réseau de fissures va se propager en dessous de la couche (ratchet-
ing) [165]. L’apparition du rumpling et du ratcheting est donc majoritairement due aux
contraintes induites par les diverses transformations de phases dans la sous-couche [166],
mais aussi par les différences de coefficients de dilatation thermique entre les couches [167]

et par la croissance latérale de la couche d’oxydes [168].
Finalement, l’initiation des fissures est fortement liée au niveau de contraintes présentes

au sein du système. Connaissant les mécanismes d’endommagement principaux pour
un système donné, ces modes peuvent donc s’accumuler au cours des cycles thermiques
jusqu’à une limite de rupture [169].

I.4.5.4 Les endommagements de la sous-couche

De tels cycles thermiques peuvent engendrer des évolutions de la composition et les pro-
priétés thermomécaniques de la sous-couche tout comme son interface avec la couche
d’oxydes. Les différentes activités chimiques des éléments conduisent à l’activation de
mécanismes de diffusion pour la croissance de l’oxyde mais aussi entre la sous-couche et
le substrat. Le nickel provenant du substrat diffuse dans la sous-couche, tandis que le
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Figure I.43: Schéma de rupture d’un dépôt YSZ sur une sous-couche rugueuse et polie
[165]

chrome et l’aluminium de la sous-couche diffusent dans le substrat [170]. Deux zones
peuvent alors être identifiées :

une zone interne correspondant aux phénomènes de diffusion où des phases β se
créent avec différentes stœchiométries en fonction du taux d’aluminium présent et
pour certains couples,

une zone de réaction secondaire, contenant des grains recristallisés de par des mé-
canismes de diffusion et de recristallisation néfastes à la tenue au fluage (selon les
superalliages et sous-couches utilisés) (Figure I.44).

De plus, ces phénomènes d’interdiffusion avec le superalliage peuvent induire la trans-
formation de la phase β en phase γ’ ou également favoriser une transformation martensi-
tique au cours de refroidissements rapides, ceci provoquant des changements de volumes
importants (jusqu’à 2%) [171]. Cependant, Evans [172] affirme que ces transformations
jouent un rôle sur l’augmentation de la rugosité de l’interface mais qu’elles ne sont cepen-
dant pas critiques, en particulier grâce à de fortes accommodations de la sous-couche à
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Figure I.44: Zone d’interdiffusion entre un superalliage monogranulaire (MC544) et le
revêtement alumino-formeur (Aluminiur de Nickel - Platine) et les fissures amorcées aux
joints de grains et interfaces de la zone de diffusion lors d’essai de fluage [171]

haute température.

Cependant récemment, Riallant et al. [173] ont montré, lors d’essais de fluage et de fatigue
à vitesses de déformation élevées à 950 C, un amorçage de fissures localisé principalement
dans la sous-couche à partir des défauts d’élaboration situés à l’interface sous-couche/zone
d’inter-diffusion (Figure I.45).

Figure I.45: Illustration des mécanismes d’endommagement durant des sollicitations vis-
coplastiques du système barrière thermique et une vue d’une rupture à l’interface sous-
couche/superalliage [173]

De plus, lors de chargements complexes (fatigue thermomécanique), des mécanismes
d’endommagements par des fissures transverses de la sous-couche ont pu être observés
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[174]. Le comportement ductile/fragile a ainsi pu être mis en évidence et l’effet d’oxydation
n’est donc plus le mode d’endommagement principal sous ce type de sollicitations et la
sous-couche devient un élément critique (Figure I.46) [175].

Figure I.46: a) Fissures à travers la sous-couche dans une éprouvette testée pour une
forte amplitude de déformation (0,7%) entre 120 et 950 C et b) zoom de la première
micrographie [175]

Finalement, de la cavitation a aussi été observée lors de la solidification de CMAS
avec les contraintes créées lors du gonflement de la couche externe [141]. Les contraintes
générées provoquent donc un endommagement de l’interface sous-couche/superalliage
dans le cas de sollicitations thermomécaniques extrêmes.

I.4.5.5 Les endommagements du substrat

Sous ces sollicitations, les superalliages utilisés sont monocristallins afin d’assurer de
meilleures caractéristiques mécaniques en fluage à haute température comparativement
aux superalliages conventionnels équiaxes ou à solidification dirigée. La forme des pré-
cipités ainsi que leur taille et leur répartition ont été optimisées pour une tenue en fluage
importante dans la direction <001> (Figure I.47-A).
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Sous l’effet de la température et en particulier au-delà de 850 C, l’AM1 voit sa microstruc-
ture se transformer. Initialement, il y a une répartition uniforme des précipités γ’ dans
une matrice γ (Figure I.47-B). A haute température, lorsque le superalliage est soumis à
de fortes sollicitations mécaniques, les précipités γ’ coalescent pour former des plaquettes
orientées (Figure I.47-C). Ce phénomène est appelé la ”mise en radeaux” et perturbe très
fortement le déplacement des dislocations. La ”mise en radeaux” est un phénomène de
coalescence dirigée contrôlée par plusieurs mécanismes dont les contraintes de cohérence.
De nombreuses études ont été réalisées sur la répartition des contraintes dans les couloirs
de la phase γ ainsi que dans la phase γ’ [176]. Ces paramètres sont principalement la frac-
tion volumique de la phase γ’, la taille des précipités mais surtout la taille des couloirs de
phase γ. Ces caractéristiques de la microstructure initiale ont donc une grande influence
sur l’état des contraintes locales lorsque le matériau est soumis à une contrainte extérieure
importante.

Figure I.47: Microstructure γ/γ’ de l’AM1 à l’état mise en solution (A), vieillit après 100h
à 1100 C (B), et après sollicitation en fluage en traction à 140MPa-1100 C durant 100h
(C)

Pour les superalliages base nickel, dans le cas général, deux plages de températures
faisant intervenir des mécanismes de plasticité différents peuvent être distinguées : les
basses températures (20-650 C), et les hautes températures (au-delà de 950 C environ)
[137]. Le comportement mécanique à basse température est peu sensible à la vitesse de
déformation. Macroscopiquement, il y a la présence de macro-bandes de glissement. A
l’échelle de la microstructure, on constate majoritairement le cisaillement des précipités
sur de longues distances. A haute température, on observe une très grande sensibilité à
la vitesse de chargement. A l’échelle microscopique, la déformation est localisée dans les
couloirs de matrice dans ces conditions [134]. Dans l’application barrières thermiques,
le système est soumis à la fois à de hautes températures en vol mais aussi aux basses
températures lors des phases d’allumages et d’extinctions des moteurs.

Dans le cas de mécanismes de déformation en fluage et en fatigue à hautes températures,
plusieurs études ont été menées pour mettre en évidence l’influence de la morphologie et la
taille des précipités sur la durabilité du matériau [135] (Figure I.48). Par exemple, le vieil-
lissement métallurgique du substrat contrôle directement la durée de vie [177]. Il induit
un abaissement progressif des propriétés mécaniques du à la création d’un réseau de dis-
locations aux interfaces γ/γ’ pour relaxer les contraintes internes de cohérence [178][136].
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L’élaboration des superalliages monocristallins se fait par solidification dirigée. Lors
du refroidissement, il se produit au cours de la solidification un phénomène de ségréga-
tion, qui donne naissance à deux régions microstructurales : les dendrites et les espaces
interdendritiques. Les régions dendritiques et interdendritiques varient en fonction du gra-
dient thermique au niveau du front de solidification et de la vitesse de tirage de l’alliage
en fusion. Des pores se forment dans les interdendrites lorsque celles-ci se contractent au
moment de leur solidification. De grandes distances interdendritiques conduisent donc à
augmenter la porosité, ce qui est néfaste pour la tenue mécanique de l’alliage, les pores
constituant des sites préférentiels d’amorçage de l’endommagement.

Figure I.48: Mise en radeau en fluage de l’AM1 [179]

Dans sa thèse [180], Fleury s’est intéressé à l’endommagement de l’AM1 standard en
fatigue isotherme et anisotherme. Il a notamment montré des comportements particuliers
sous sollicitations thermiques cyclées avec un endommagement du matériau rapide aux
pointes de fissures lors de l’exposition à hautes températures.

De plus, certains traitements de surfaces peuvent influer sur la durée de vie des matéri-
aux par des modifications locales de la microstructure. Par exemple, le sablage d’une
surface peut engendrer des dislocations et des zones de recristallisation qui peuvent être
préjudiciables lors de sollicitations thermomécaniques [181].
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Le système barrière thermique permet de protéger contre l’oxydation et abaisser
la température vue par le substrat. Néanmoins, les divers mécanismes
d’endommagements peuvent être observés selon le système étudié ainsi que
l’environnement de sollicitation. Beaucoup d’études ont été menées pour comprendre
les phénomènes menant à la dégradation des couples existant mais de telles approches
restent toujours d’actualité compte tenu des fortes évolutions dans le domaine des
matériaux et des procédés. La nature et la croissance de la couche d’oxyde joue
un rôle principal sur la durée de vie du revêtement céramique. L’endommagement
est accentué par l’évolution de l’interface TGO/sous-couche lors de cycle thermique.
De plus, les sollicitations thermomécaniques dégradent d’autant plus l’ensemble du
système que la sous-couche semble centraliser les mécanismes d’endommagement in-
trinsèques. L’objectif de cette étude consiste donc à supprimer cette couche et à créer
une nouvelle source d’ancrage de la barrière thermique sur le substrat. C’est pourquoi
des traitements de surface innovants (texturation laser) sont étudiés pour permettre
d’adapter l’interface aux sollicitations interfaciales compte tenu de l’absence de “zone
tampon”. Une couche d’oxyde continue, dense et protectrice se doit d’être aussi
présente.

Bilan et Positionnement 3
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I.5 Conclusion et positionnement

La projection thermique permet d’améliorer les propriétés de surface d’une pièce face
à son environnement grâce à l’élaboration de revêtements spécifiques. Un point limi-
tant subsiste néanmoins : l’adhérence. Le revêtement doit pouvoir résister en effet à
des modes d’endommagement intrinsèques et/ou extrinsèques, ce qui nécessite une bonne
adhésion sous des trajets de chargement complexes. Pour ce faire, une préparation de
surface adaptée s’impose. D’une façon conventionnelle, des procédés de dégraissage et de
sablage sont mis en place pour créer un contact intime et une adhésion mécanique entre
les deux matériaux mais ils restent limités à certains couples de matériaux et applications.
Ces procédés présentent de plus certains désavantages (endommagements, pollution, etc.).
C’est pourquoi de nouvelles technologies ont vues le jour, tel que le laser. Elles perme-
ttent de favoriser l’adhésion interfaciale grâce à des surfaces adaptées aux contraintes et
propres de contaminants. C’est la texturation laser qui a été retenue dans ce travail de
thèse afin de bien maitriser les différents critères morphologiques susceptibles de favoriser
l’accroche entre les matériaux. Par une structuration adaptée, l’objectif de ce travail vise
à maximiser la surface de contact entre le revêtement et le substrat, à favoriser les mé-
canismes d’ancrage sans détériorer les propriétés du substrat et à adapter la surface aux
sollicitations proches de l’interface durant le cycle de vie du système.

Plus spécifiquement, dans l’application des barrières thermiques, il existe de très nom-
breux modes d’endommagement, souvent liés à une épaisseur critique d’oxyde. Les en-
dommagements liés aux sollicitations intrinsèques et extrinsèques sont détaillés sur la
Figure I.49. Plusieurs études préalables ont été menés afin de comprendre les mécan-
ismes liés à la dégradation de la céramique par des particules externes, les mécanismes
d’endommagements intrinsèques en fonction des cycles thermiques et des charges ther-
momécaniques pour différents systèmes (éléments, microstructure). Lors du refroidisse-
ment, l’interface évolue et des contraintes sont créées pouvant mener à une rupture pré-
maturée au niveau de l’oxyde et des interfaces. De plus, sous sollicitations thermomé-
caniques, elle est parfois responsable de la dégradation du système. C’est pourquoi, il
a été envisagé de s’affranchir de la sous-couche pour la remplacer par un traitement de
surface par laser. La topographie doit permettre un ancrage mécanique suffisant pour
maximiser la durée de vie du revêtement protecteur. Les modes de dégradation lors
d’essais d’oxydation isothermes et cycliques ainsi que des essais mécaniques plus ou moins
complexes (fluage, fatigue thermomécanique) ont donc été étudiés afin de dégager les pos-
sibilités industrielles d’un système barrière thermique sans sous-couche. L’objectif a été
d’isoler différents mécanismes d’endommagements pour cette configuration pour discuter
d’une stratégie globale et maximiser la durée de vie.
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Figure I.49: Dégradations principales des systèmes barrières thermiques et positionnement
de la communauté scientifique
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Chapitre II

Moyens expérimentaux

II.1 Introduction

Ce chapitre a pour but d’introduire les matériaux et tous les protocoles expérimentaux
utilisés au cours de cette étude tant du point de vue des procédés de préparation de
surface que de l’élaboration des revêtements et des essais de caractérisation et d’analyse
des couples substrats/dépôts. L’objectif est de mettre en place une démarche robuste
pour que tous les échantillons préparés selon différentes méthodes et sollicités sous divers
chargements puissent être évalués et comparés.

II.2 Les matériaux considérés

Les barrières thermiques ont été développées au cours de ces 25 dernières années pour
répondre à des besoins dans les industries aéronautiques et de génération d’énergie. Selon
le secteur d’activité et les niveaux de contraintes imposés, divers matériaux peuvent donc
être envisagés. Dans le cas de turbo-réacteurs militaires, la sévérité de l’environnement
impose d’élaborer un revêtement de céramique sur des alliages à base nickel de structure
monocristalline. L’emploi de ces systèmes barrières thermiques permet ainsi d’augmenter
la température d’entrée de la turbine d’une centaine de degrés sans mettre en danger
l’intégrité de l’aube. Un revêtement en céramique (majoritairement composé de zircone)
est donc déposé sur un superalliage base nickel.

Afin d’estimer le potentiel des nouvelles préparations de surface en particulier par laser
pour ce type d’applications, une première étude a été menée avec un couple de matériaux
dit ”́ecole”.

II.2.1 Les substrats

Deux catégories de matériaux ont été retenues lors de ce travail en guise de substrats. Tout
d’abord un alliage d’aluminium de la famille 2000 (élément d’addition cuivre) a été utilisé
pour le cas ”́ecole”. Les alliages d’aluminium sont largement employés dans l’industrie
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et l’alliage Al2017 a été retenu dans cette étude pour ses nombreuses applications. La
composition chimique de l’alliage Al2017 est présentée Tableau 1.

Table II.2: Composition chimique des alliages d’aluminium 2017

Elément Cu Mg Mn Fe Si Zn Ti Cr Zr
%mass 3.7 0.7 0.5 0.7 0.6 0.2 0.04 0.03 0.0004

Il est reconnu pour ses bonnes caractéristiques mécaniques notamment à l’état trempé
revenu ou vieilli pour augmenter le durcissement structural. Un traitement T4 (trempe
et une maturation) est généralement mené sur cet alliage. Il consiste en une mise en
solution à température élevée (450-500 C), puis une trempe suivie d’un vieillissement à
température ambiante ou élevée (revenu). Les différents niveaux de durcissement obtenus
sont directement liés à la séquence de précipitation dans le métal. La capacité de dur-
cissement est obtenue grâce à la formation de précipités nanométriques qui s’opposent au
mouvement des dislocations au cours de la déformation plastique (barrière de Cottrell).
La décomposition de la solution solide saturée α débute par la formation de zones de
Guinier Prest (GP zones) ou sphériques, ou sous forme d’aiguilles, cohérentes avec la ma-
trice. Ces zones introduisent donc des distorsions élastiques dans le réseau de la matrice
permettant le durcissement par ces précipités. Les propriétés mécaniques typiques de cet
alliage sont identifiées dans le Tableau II.3.

Table II.3: Propriétés physiques de l’alliage Al2017

Paramètres Symbole Valeurs
Masse volumique (kg.m-3) ρ 2790
Module de Young (GPa) E 74.0
Coefficient de poisson ν 0.33

Température de fusion (K) Tf 860
Conductivité thermique (W.m-1.K-1) λ 193

Capacité thermique (J.g-1.K-1) Cp 0.88

Pour l’application barrière thermique, le substrat retenu pour cette étude est un su-
peralliage monogranulaire à base nickel de type AM1 dit bas soufre. Il a été choisi pour
ses bonnes caractéristiques mécaniques dans une large gamme de températures, et no-
tamment pour sa résistance au fluage à hautes températures. Le choix d’un monograin
est essentiellement dû au fait que les joints de grains sont des sites privilégiés d’amorçage
de fissures en fluage et en fatigue. Par ailleurs, la solidification des aubes mobiles hautes
pressions et des distributeurs hautes pressions est effectuée de manière à obtenir une di-
rection cristalline [001] proche de l’axe de sollicitation mécanique principal.

Cette direction cristalline étant celle possédant le plus faible module de Young, les durées
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de vies sous sollicitations thermomécaniques cycliques s’en retrouvent ainsi améliorées.
Pour ce faire une solidification dirigée est imposée au matériau. Le métal en fusion est
disposé dans un moule en céramique chauffé par induction. La sole est refroidie afin de
faire germer la structure colonnaire. Pour conduire à la microstructure monogranulaire,
un sélecteur en tire-bouchon ou marche est alors utilisé afin de ne sélectionner qu’une
seule orientation <001>. Les dendrites primaires croissent donc que dans cette direction
alors que les dendrites secondaires vont se développer selon les orientations <010> et
<100>. La pièce produite est alors orientée cristallographiquement selon les lignes de
flux thermiques. La composition du superalliage AM1 utilisée est donnée dans le tableau
II.4.

Elément Ni Co Cr W Mo Al Ti Ta C Fe S
%mass min base 6 7 5 1.8 5.1 1 7.5 - - 3ppm
%mass max base 7 8 6 2.2 5.5 1.4 8.5 0.01 0.2 -

Table II.4: Composition du superalliage AM1

Il se compose d’une phase austénitique γ qui est une solution à base de Nickel désordon-
née dans laquelle s’est formée une précipitation de phase intermétallique γ’ de structure
ordonnée L12 de type Ni3Al. Les éléments Cr, Co et Mo se répartissent préférentiellement
dans la phase austénitique de la matrice γ et agissent en tant qu’éléments durcissant par
solution solide. Le chrome a en outre un rôle essentiel pour la résistance à la corrosion à
haute température. Le titane et le tantale renforcent les précipités γ’ en se substituant
à l’aluminium dans Ni3Al. L’aluminium améliore la résistance à l’oxydation. Ainsi, ce
superalliage de première génération présente une très bonne résistance au fluage et à la
fatigue thermique à haute température. Le Tableau II.5 explicite le rôle de chaque élément
contenu dans le superalliage.

En forte proportion volumique (environ 70%), ces précipités γ’ ont pour effet d’augmenter
les caractéristiques mécaniques à hautes température. Leur taille est d’environ de 0.4 à 0.5
µm. D’un point de vue microstructural, les deux phases cristallisent de manière cohérente,
toutes les deux dans des systèmes cubiques à faces centrées avec des paramètres de mailles
proches. Néanmmoins, la faible différence entre ces paramètres de maille créée des con-
traintes internes de type thermoélastiques dans le substrat qui ont pour effet d’augmenter
son durcissement et de réduire la mobilité des dislocations. Différents traitements ther-
miques sont effectués pour homogénéiser l’ensemble de la structure et optimiser ainsi
la forme des précipités ainsi que leur taille et leur répartition pour une tenue en fluage
importante dans la direction <001> (Figure II.50-A).

Le premier est une remise en solution de la phase γ’ et des eutectiques γ-γ’ avec un
maintien à 1300 C sous vide pendant 3 h suivi d’une trempe à l’air soufflé afin d’obtenir
une microstructure fine (R1). Pour la fabrication des éprouvettes, un premier revenu est
effectué pour représenter l’histoire thermique subi par le matériau lors de sa chromalu-
minisation ou pour déposer une sous-couche d’accroche de type NiAl(-Pt). Ce revenu
s’effectue à 1100 C pendant 5 h et permet d’obtenir un alignement des précipités cuböı-
daux selon les directions du cube (les phases γ et γ’ cristallisant dans le système cubique
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Element Bornes inférieurs Bornes supérieurs

Co

Solubilité des
éléments durcissant
W, Mo et Ta (tenue
au fluage)

Fluage primaire
stabilité à haute
température de α W,
α Cr ou β Cr

Cr

Tenu à la corrosion,
résistance au fluage,
allongement entre
850 C et 1100 C

Stabilité structurale
de α Cr

Mo
Durcissement γ à
haute température

Stabilité structurale
de µ Mo et γ Mo

W
Durcissement γ et γ’
à haute température

-

Al-Ti-Ta
Durcissement
structural : fraction
de phase γ ’

Fenêtre de remise en
solution

Al-Ti
Fluage entre 750 C et
1050 C, Densité

-

Ta
Fluage des γ’ à haute
température

Densité

B-C-Zr-Hf -
Température de
solidus

Table II.5: Rôles des éléments d’addition de l’AM1 - Bornes inférieurs et supérieurs en
composition pour assurer les propriétés données

à face centré (CFC), dans un dernier revenu de vieillissement à 870 C pendant 16 h, la
fraction volumique de phase γ’ est optimisée (R2). La forme des précipités ainsi que leur
taille et leur répartition ont été optimisées pour une tenue en fluage importante dans la
direction <001> (Figure I.47-A).

De tels matériaux étant fortement techniques (et donc coûteux), un acier inoxydable
(304L) a également été sélectionné pour réaliser des ajustements des paramètres de traite-
ments laser pour le dépôt de revêtement. La conductivité thermique et le module élastique
de l’acier étant proches de l’AM1 orienté <001>, l’étalement et la solidification des partic-
ules projetées sont donc semblables à température ambiante. Les topographies optimales
de surface ont ensuite bien évidemment été reproduits afin de valider les résultats sur le
système YSZ/AM1.

Pour l’évaluation de adhérences revêtement-sibstrat, des pions de 25 mm de diamètre
et de 10 mm de d’épaisseur sont utilisés pour l’essai de traction et des plaques de 1 mm
d’épaisseur ont été utilisées pour les essais LASAT. Des pastilles circulaires de 9 mm de
diamètre et de 1 mm d’épaisseur ont été utilisées pour les essais d’oxydation. En com-
plément, deux types d’éprouvettes ont été utilisés pour réaliser des essais de fluages et de
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Figure II.50: Microstructure γ/γ’ de l’AM1 à l’état mise en solution et traité R1+R2
observé en microscopie électronique à balayage en mode électrons secondaires

fatigues thermomécaniques. Comme l’indique la Figure III.73, une éprouvette de diamètre
3 mm et de longueur utile de 14 mm a permis de suivre l’évolution de la déformation par
extensométrie laser lors de tests de fluage. Pour les essais de fatigue thermomécanique,
une autre géométrie d’éprouvettes (Figure III.73) a été retenue. Toutes ces éprouvettes
ont été utilisées à l’état revêtu avec différentes préparations de surface. Il convient de
noter que tous ces échantillons ont été usinés dans des barreaux monogranulaires d’AM1
bas soufre fournis par Safran Aircraft-Engines, Genevilliers à l’état mis en solution. Ces
éprouvettes ont été usinées par électro-érosion, tournage et enfin polissage mécanique
(désécrouissage avant traitements de surface). Les barreaux sont orientés suivant la di-
rection proche <001> (désorientation primaire <5 ).

II.2.2 Les revêtements

Dans le domaine aéronautique, plusieurs associations de matériaux peuvent être envis-
agées selon le rôle protecteur voulu. Pour conférer une protection contre la corrosion,
des dépôts de NiAl sont fréquemment sélectionnés en couverture d’alliages d’aluminium.
Pour des applications barrières thermiques, les matériaux céramiques se distinguent tout
naturellement pour leurs propriétés d’isolation thermique (environ quelques W.m-1.K-1).
A ce titre, la zircone-yttrié est majoritairement employée pour son coefficient de dilata-
tion thermique relativement élevé (10.10-6.K-1), et surtout voisin de celui du superalliage
employé (14.10-6.K-1).

Ainsi, les couples NiAl/Al et YSZ/AM1 ont donc été considérés dans le cadre de cette
étude. Pour ce faire, des poudres commerciales ont été sélectionnées. Une poudre ag-
glomérée à base de nickel et alliée à de l’aluminium de type Ni-5%Al (en pourcentages
massiques) a été choisie (AMDRY 956 ; Sulzer-Metco) (Figure II.52-a). Sa granulométrie
varie de 45 à 90 !m et présente un diamètre moyen (D50) de 67 !m. En complément, une
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Figure II.51: Caractéristiques dimensionnelles des éprouvettes de fluages et fatigues ther-
momécaniques

poudre plus fine (Diamalloy 4008NS ; Sulzer-Metco) avec un D50 de 10 m a aussi été
utilisée.

Pour la barrière thermique, une poudre sphérique de composition ZrO2-7Y2O3-1.7HfO2

(ZRO 236-1 ; Praxair) a été projetée (Figure II.52-b). La granulométrie de la poudre varie
entre 16 et 100 m avec une taille moyenne de 63 m.

II.3 Les traitements de surface avant élaboration des

revêtements

La préparation de la surface avant projection thermique est primordiale pour favoriser
l’adhésion des particules et la formation du revêtement. Pour ce faire, différentes gammes
de traitements peuvent être envisagées.
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Figure II.52: (a) Poudres Ni5Al (AMDRY 956, Surlze-Metco) et (b) YSZ (ZRO 236-1,
Praxair) utilisées

II.3.1 Les Méthodes conventionnelles

Conventionnellement dans le domaine de la projection thermique, plusieurs étapes de pré-
parations de surfaces sont réalisées avant l’élaboration du revêtement. Pour s’affranchir
de tout contaminant de surface, un dégraissage est systématiquement opéré par voie chim-
ique. Puis, afin de promouvoir l’ancrage mécanique des particules projetées en surface,
un sablage par projection de particules de corindon est effectué de façon à générer une
rugosité de surface moyenne suffisante (entre 3 et 5 m). Les particules abrasives sont
projetées à une distance de 10 cm à 3 bars pour une durée de 10 secondes. Le jet de
particules a une direction la plus tangente possible au substrat.

II.3.2 La texturation laser

Pour permettre un meilleur contrôle de la topographie de surface et créer ainsi des zones
d’ancrage spécifique, un outil laser a été utilisé afin de structurer la topographie de surface
de référence Laseo Ylia M20 (Quantel) (Figure III.105). Il s’agit d’un laser à fibre émettant
un rayonnement à la longueur d’onde de 1064 nm avec une durée d’impulsion de 100
ns et une répartition gaussienne de l’énergie. Le laser délivre une puissance moyenne
maximale de 20 W et utilise une fréquence d’impulsion variable de 20 à 80 kHz. Dans les
conditions focales, le faisceau présente une tâche de diamètre 60 m. Ainsi l’irradiance
du faisceau laser est caractérisée par une répartition spatiale d’irradiance laser gaussienne
et un profil temporel décrit par une fonction appelée ”pulse” caractérisée par une largeur
à mi-hauteur de 100 ns (Figure II.53). Le produit de ces deux équations représente la
fonction d’irradiance du faisceau laser utilisé :

I(r, t) = 2I0exp

(

− 2r2

R2
las

)

.4

[

1− exp

(

t

τ

)]

exp

(

− t
τ

)

E = I0R
2
lasπ2τ (II.1)

Un scanner (vitesse de déplacement 10 à 10000 mm.s-1) est combiné au laser pour per-
mettre la création de matrices 2D en surface (Figure III.105). Divers motifs de texturation
peuvent alors être réalisés sous la forme de lignes ou de points. Différentes topographies
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Figure II.53: Distribution spatiale gaussienne et évolution temporelle d’irradiance laser

de surface peuvent alors être envisagées suivant les caractéristiques des motifs. La nomen-
clature S(Diamètre-Profondeur) a été définie et utilisée pour pouvoir identifier clairement
les motifs choisis et ainsi les comparer pour les différents essais menés. Par exemple,
les dimensions des trous et l’espacement ont été définis comme des variables. Avec des
valeurs de diamètres compris entre 80 à 40 m et de profondeurvairnant de 20 à 100
m, les extremums peuvent donc être identifiés comme S40-20 et S80-100. Les surfaces

sont traitées à l’état poli (papier SiC gamme P4000) pour les différents substrats. Afin
de garantir une reproductivité des motifs formés. Le temps de traitements moyen d’une
surface est d’environ 3 secondes/cm2 pour 10000 trous S50-50. Les éprouvettes de fluage
et de fatigue thermo-mécanique, de fait de leur forme cylindrique, ont été traitées grâce
à un robot permettant une rotation d’angle de 1 . A chaque rotation, une ligne de motifs
a été réalisée jusqu’à un recouvrement complet.

II.4 Elaboration de revêtements par projection plasma

atmosphérique

Les revêtements NiAl et YSZ ont été réalisés par APS à l’aide d’une torche Sulzer-Metco
F4 sous atmosphère ambiante. Placée au poignet d’un robot, le mouvement de la torche
permet l’élaboration du revêtement et la reproductibilité de la trajectoire ainsi que celle
de la vitesse de projection. Pour ce faire, les échantillons sont installés sur un mandrin
de 200 mm de diamètre et mis en rotation (Figure III.72). Un système de refroidissement
sous air a été mis en place afin d’éviter un échauffement trop important des échantillons.
Le mandrin tourne et le robot balaie de bas en haut permettant une vitesse de projection
linéaire et avec un pas constant (6mm). Les paramètres de projection sélectionnés pour
les deux dépôts sont répertoriés dans le tableau II.4. Quelles que soient les campagnes
d’essai, toutes les conditions de traitement sont restées fixes, exceptés les mouvements
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Figure II.54: Laser et schéma du système utilisé pour la texturation laser - exemples de
motifs trous et lignes possible

du robot et les systèmes de refroidissement associés dus à des géométries d’échantillons
différentes (notamment les éprouvettes cylindriques de fluage et de fatigue).En considérant
les applications visées, les épaisseurs de dépôts visées sont de l’ordre de 300 m .

Table II.6: Paramètres de projection par plasma atmosphérique (APS) retenus pour les
dépôts NiAl et YSZ

Revêtement Ni-Al (5% ) ZrO2-7Y2O3-1.7HfO2

Référence AMDRY 956 Praxair ZRO 236-1
Intensité du courant (A) 600 630
Débit d’argon (Nl.min-1) 51 38

Débit d’hydrogène (Nl.min-1) 8 10
Distance de projection (mm) 150 120

Débit du gaz porteur (Nl.min-1) 3.4 3.4
Débit de poudre (Ng.min-1) 30 20

Débit du gaz porteur (NL.min-1) 3.4 3.4
Vitesse de projection (m.min-1) 60 60
Vitesse de balayage (m.min-1) 0.6 0.6
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Figure II.55: Montage du procédé APS - Mouvement du robot de bas en haut, rotation
des échantillons, refroidissement fixe et système d’aspiration

II.5 Les méthodes de caractérisation des échantillons

Les systèmes revêtus alors réalisés ont été analysés pour évaluer les résultats des essais
mécaniques, thermiques et thermomécaniques pour les différentes préparations de sur-
faces. L’adhérence et l’endommagement de l’interface peuvent ainsi être étudiés selon les
mécanismes de croissance d’oxyde, d’endommagements ou encore de ruptures rencontrés.

II.5.1 Les analyses par microscopie

Ces analyses permettent de voir à un instant donné (avant et après traitements ou essais)
la microstructure locale du matériau et d’identifier ainsi les modifications extrinsèques
ou intrinsèques introduites par l’environnement. Pour ce faire, plusieurs approches ont
donc été retenues qu’il s’agisse d’observations en surface ou en coupe. De plus, selon le
niveau de précision, plusieurs outils ont été utilisés comme la microscopie optique (MO)
et la microscopie électronique à balayage (MEB). Les observations ont donc tout d’abord
été réalisées avec un microscope optique pour avoir une idée globale des surfaces (Zeiss
- objectif x100). Puis, des observations plus fines ont été réalisés par microscopie élec-
tronique à balayage (MEB 6400, 7000F, 7800F Jeol - Electrons secondaires et Electrons
rétrodiffusés - 25 kV/10 mm de distance de travail).

Pour permettre de telles observations et en particulier en coupe, un enrobage des échantil-
lons avec une résine époxy sous vide afin de figer la matière par polymérisation a été néces-
saire. Les échantillons sont coupés sur des zones choisies grâce à une micro-tronçonneuse
(Accutom-5, Struer) ou une scie à fil (pour les échantillons fragiles). La matière enrobée,
une dernière étape consiste enfin en un polissage par papiers abrasifs et suspensions dia-
mantées afin d’obtenir une finition miroir de la surface.
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Différentes attaques chimiques (en fonction des matériaux) peuvent être envisagées en
surface pour révéler la microstructure locale du matériau. Pour les alliages base nickel
(AM1), une attaque chimique à l’eau régale (66% HCl et 33% HNO3 en volume) a été
utilisée pendant 15 secondes suivie d’un nettoyage à l’éthanol. Elle est dite négative car
la phase γ’ est dissoute Pour l’alliage d’aluminium (Al2017), un réactif de Keller (2.5 ml
HNO3, 1.5 ml HCl, 1 ml HF et 95 ml H2O) a permis d’évaluer la microstructure.

II.5.2 Les analyses de profilomètrie

L’état de surface avant projection thermique a été analysé afin d’en ressortir des critères
forts pour la tenue du revêtement. Afin de définir des paramètres de rugosité dans le
cas d’une surface sablée, la profilométrie 3D par interferométrie (Altisurf 500-ALTIMET)
a tout d’abord été utilisée. Le logiciel Altisurf 500 permet la reconstruction en 3D de
la surface alors que le logiciel Altimet permet le calcul de diverses rugosités de surface.
Dans le cadre de cette étude, le mode optique a été retenu. Ce mode permet le balayage
de la surface sans contact afin d’éviter son endommagement. Pour cela, le profilomètre
est muni d’un capteur de distance qui mesure l’altitude Z allant jusqu’à 300  m et dix
mesures successives ont été menées sur une distance de 6 mm. Ainsi, plusieurs paramètres
de rugosité calculables par le logiciel dont, la moyenne arithmétique des hauteurs des
pics (Ra), la hauteur des pics maximales (Rz) et la longueur d’onde des pics (Rsm)
ont été utilisés dans cette étude [182]. Un paramètre complémentaire Sk, ou paramètre
d’asymétrie, décrit la forme de la distribution d’amplitude. Il s’agit d’une mesure de la
symétrie de la variation d’un profil autour de sa ligne moyenne [24] (Figure II.56). Il est
défini par la relation suivante :

Sk =
1

Rq4

∫ +∞

−∞

(Z.M)3.φ(z) dz (II.2)

où Z est la hauteur du profil, M la hauteur moyenne, φ(z) la fonction de distribution de
hauteur des profils et Rq la hauteur quadratique moyenne du profil. Un autre paramètre,
dit Kurtosis, identifie l’uniformité de l’amplitude des distributions de pics, défini par :

Sk =
1

Rq4

(

1

l

∫ +∞

−∞

(Z)4 dx

)

(II.3)

L’architecture accidentée des surfaces après texturation laser n’a pas permis ce type
d’analyses par profilométrie. C’est pourquoi, pour quantifier l’évolution de la topographie
de surface et surtout permettre une comparaison des différents états de surfaces, des
analyses d’images ont donc été réalisées en coupe de façon à identifier le ratio de surface
de contact.

II.5.3 Les analyses d’images

Les analyses micrographiques conduisent à une interprétation qualitative des caractéris-
tiques structurales de la matière observée (présence de phases, fissures...). L’analyse

75



Chapitre II. Moyens expérimentaux

Figure II.56: Rugosité pour différentes valeurs de Skewness et de Kurtosis [182]

structurale par analyse d’images peut apporter un bon complément quantitatif. Par ex-
emple, pour l’analyse de la rugosité, la méthode se décompose en quatre phases successives
:

acquisition par MO ou MEB ;

traitement de l’image afin de distinguer les objets ;

analyse de l’image visant à extraire les informations relatives à ces objets (ou encore
stéréologie);

enfin l’analyse statistique de ces informations.

Le nombre de mesures nécessaire a été analysé lors de la stabilisation de la variance des
mesures. Cette technique a permis de déterminer : la surface développée du substrat, la
porosité globale du dépôt et localisée, ainsi que dans des sections particulières telles que
les épaisseurs de couches fondues et d’oxydes. Un exemple est proposé en Figure II.57.

Figure II.57: Exemples de traitement d’image pour la mesure de porosité et de densité de
fissures d’un dépôt APS - A/ dépôt global, B/ identification des pores et C/ identification
des fissures interlamellaires
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II.5.3.1 Mesure des surfaces de contact

Le logiciel ImageJ avec des algorithmes (créés spécifiquement pour les cas sablés et tex-
turés) a permis de calculer la surface totale de contact entre le dépôt et le substrat. Les
différents traitements de surface (sablage, laser) créent en effet des topographies spéci-
fiques dont les paramètres de rugosité ne permettent pas une comparaison viable. La
surface de contact théorique (ou surface déployée) a donc été analysée pour corréler cette
surface à l’adhésion des revêtements. Pour ce faire, en prenant l’hypothèse que la zone
de contact calculée dans un plan de coupe est statistiquement représentative de la zone
de contact totale, la corrélation avec une surface 3D a été réalisée par multiplication des
mesures. La Figure II.58 montre la méthodologie utilisée afin de calculer la surface totale
en contact. Il faut pour cela :

1. isoler aux mieux une zone proche de l’interface ;

2. définir par différence de niveaux de gris les deux matériaux en contact (en noir le
dépôt et en blanc le substrat) ;

3. isoler la ligne correspondant à l’interface ;

4. calculer la longueur totale de la ligne et analyser la surface totale développée.

Figure II.58: Méthode d’analyse d’image pour le calcul de surface déployée

Ainsi, dans les cas de substrats sablés ou texturés (Figure II.59) il a été possible de
comparer les interfaces déployées. Après texturation laser, le théorème de Guldin a été
utilisé afin de définir la surface totale en contact par révolution d’un motif en calculant
la demi-longueur d’un motif et son centre de gravité par rapport à l’axe de révolution.
La surface totale calculée d’un trou a donc été corrélée à l’espacement entre trous de
façon à estimer l’intégralité de la surface développée. Dans le cas d’une surface sablée, en
projetant dans le plan sur une distance équivalente à la longueur de mesure, une longueur
totale déployée a été calculée et une surface de contact globale en a été déduite. Ainsi,
quel que soit le type de traitement (sablage, texturation laser), un ratio de surface de
contact (R) a pu être calculé comme définit ci-dessous :
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R =
Surface totale

Surface plane équivalente
(II.4)

Figure II.59: Surface de contact dans le cas sablé (a) et dans le cas texturé (b)

Pour obtenir des valeurs fiables dix calculs de ratios ont été nécessaires pour chaque
condition avec une acquisition d’images systématique réalisée dans les mêmes conditions
(objectif x50 pour garantir la qualité d’images) et par le même opérateur (Figure II.60).
Un calcul de variance a aussi été mené afin de vérifier la crédibilité du nombre de mesures
sur la qualité de la valeur de surface de contact calculée par analyse d’image. Une con-
vergence de la variance est observée après 8 mesures.

Figure II.60: Variance des mesures du calcul de ratio
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II.5.3.2 L’analyse de l’épaisseur de la couche d’oxydes

Une partie de la caractérisation du revêtement après essai à très haute température a
consisté à évaluer l’évolution des épaisseurs des couches d’oxydes et des zones de diffusion.
Pour ce faire, des mesures d’épaisseur par analyse d’images MEB ont été faites (cinq
mesures sur trois images distinctes) calibrées sur l’échelle de la micrographie (Figure II.61).
Les valeurs présentées dans ce manuscrit correspondent donc aux moyennes obtenues après
analyses. La croissance d’oxyde et la nature de l’oxyde doit être étudiées pour bien évaluer
la tenue du revêtement.

Figure II.61: Mesures d’épaisseur de la couche d’oxyde par analyse d’image d’une vue en
coupe, réalisé par MEB

79



Chapitre II. Moyens expérimentaux

II.6 L’évaluation de l’adhérence des revêtements

D’une façon générale, les préparations de surface avant projection thermique visent à
améliorer l’adhésion des revêtements sur le substrat traité. C’est pourquoi des moyens
d’essai sont donc mis en place afin de pouvoir évaluer l’adhérence des revêtements selon un
chargement donné. Il existe un grand nombre de procédés permettant la caractérisation
de l’adhérence d’un dépôt sur un substrat [87].

Dans le cadre de cette étude, deux tests quasi-statiques et un test dynamique ont été
réalisés. Il s’agit dans un premier temps de l’essai de traction normalisé (ASTM C633-
79) qui donne une vision globale de l’adhérence des revêtements élaborés par projection
thermique [88]. Ce test de traction adhérence est l’un des tests les plus utilisés dans le
domaine de la projection thermique. Pour ce faire, les revêtements sont réalisés sur une
face d’un pion. Les deux cotés de l’échantillon sont alors encollés de part et d’autre à
l’aide d’une colle epoxy par polymérisation (190 C durant 2h). Le montage est ensuite
fixé sur une machine de traction (Figure II.62) où un effort de traction vertical est alors
exercé à une vitesse constante de 1,26 mm.s-1 jusqu’à rupture de l’ensemble. La valeur de
résistance à la traction est obtenue en divisant la force d’arrachement mesurée par l’aire
de la surface projetée.

Compte tenu des fortes disparités, une moyenne de cinq mesures a été évaluée systé-
matiquement. Selon les cas, la rupture peut apparaitre : à l’interface dépôt/substrat,
dans l’épaisseur du dépôt, à l’interface colle/dépôt ou colle/substrat. Pour pouvoir être
prises en compte et être révélatrices du comportement de l’interface, seules les valeurs
issues de ruptures s’étant produites dans le plan de chargement de l’interface dépôt/sub-
strat ont été considérées. Dans les autres cas, cela peut seulement signifier que l’interface
a une valeur de résistance plus élevée que celle de la cohésion du dépôt ou de celle de la
colle (70 MPa). Ce test présente donc une valeur moyenne sur toute la surface revêtue.
Il est donc tout à fait pertinent pour évaluer le potentiel d’application industrielle d’un
procédé mais n’est pas assez fin pour mettre en évidence ce qui se passe réellement à
l’interface.

Dans le cas des essais de traction, l’interface est sollicitée principalement en mode
I. Pour évaluer le système dans d’autres modes, il a été choisi de faire des essais dans
le plan pour mettre en cisaillement l’interface (Figure II.63). Le principe a consisté à
recouvrir une éprouvette de traction pour pouvoir la solliciter en mode II. Les essais ont
été menés jusqu’à apparition d’une macro-fissure du revêtement. La fissure se propageant
à l’interface, celui-ci permet d’expliquer certains phénomènes de propagation de fissure
suivant les différents traitements de surface. Ces analyses ont été menées sur le couple
NiAl-Al2017 seulement sous MO. Une quantification plus précise des énergies de rupture
n’a pas pu être mis en place (une mesure in-situ sous MEB était nécessaire).

En complément de ces deux premiers tests, l’indentation interfaciale a aussi été utilisée
pour identifier en mode I la ténacité de l’interface pour les deux couples de matériaux [95].
Il est possible de déterminer la ténacité maximale à la propagation de la fissure. La base
de cet essai est la création d’indentations (à l’aide d’un indenteur Vickers) à l’interface
substrat/dépôt (Figure III.81). Cet essai est particulièrement bien adapté aux dépôts
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Figure II.62: Schéma du montage de traction avec la disposition des éléments (a) et de la
machine utilisée (b)

Figure II.63: Schéma du principe de l’essai de traction dans le plan - éprouvette et système
utilisés

élaborés par projection thermique. Néanmoins, compte tenu du principe même du test,
l’interface substrat/dépôt nécessite préalablement une préparation (coupe, polissage) afin
de définir une surface nette. Une charge P, est alors appliquée à l’interface afin de perme-
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ttre à la pointe de l’indenteur de pénétrer et d’engendrer une fissuration des matériaux.
La méthode permet ainsi d’évaluer la propagation des fissures à l’interface substrat/dépôt
et d’identifier la ténacité interfaciale KIC du couple selon la charge appliquée critique et
la géométrie de l’indenteur utilisé. La ténacité interfaciale pour des interfaces planes (ou
légèrement sablés) a pu être évaluée pour le couple YSZ/AM1, mais aussi à l’interface
interlamellaire (12 mesures ont été nécessaires). Ces mesures ont permis d’obtenir des
données d’entrée pour une analyse de propagation de fissure (présentée ultérieurement)
dans le cas de la texturation laser.

Figure II.64: Schéma du principe de l’indentation interfaciale et un exemple

Mais tous ces essais sont quasi-statiques (modes de sollicitations à l’interface com-
plexes) et requiert une géométrie particulière d’échantillons. C’est pourquoi, d’autres
moyens d’analyses sont requis. Parmi ceux-ci, l’essai LASAT permet de solliciter l’interface
principalement en mode I, mais n’a pas de contrainte sur la géométrie de l’échantillon
et ne nécessite pas de préparation spécifique. Seule l’épaisseur compte pour des effets
d’atténuation du choc ainsi que les dimensions de l’installation. Le concept de l’essai
LASAT repose sur l’utilisation de lasers de puissance permettant d’opérer sans contact
avec l’échantillon. Les effets de la propagation d’une onde de choc créée à l’aide d’un laser
impulsionnel de haute énergie et de courte durée peuvent permettre de solliciter l’interface
de manière précise. Lorsque le niveau de traction et la durée de sollicitation sont suffisants,
cette onde de traction endommage alors le matériau et génère une écaille. Les contraintes
menant à la rupture, évaluées par la mécanique des ondes de choc, s’identifient sous le
nom de seuil à l’écaillage.

Un laser impulsionnel et de forte puissance, est focalisé sur la surface du substrat pour
générer l’onde de choc. Le laser utilisé pour cette étude est intégré à la plateforme HEP-
HAISTOS du laboratoire PIMM de l’ENSAMM de Paris (Figure III.101). Le laser a
une durée d’impulsion de 7.1 ns à la longueur d’onde de 532 nm (Nd:YAG GAIA-class,
Thales). La répartition spatiale est plane et la forme de l’impulsion est quasi gaussi-
enne. Une mesure de la vitesse de la face arrière est analysée à l’aide d’un interféromètre
Doppler VISAR. Il permet aussi d’en déduire l’état de l’interface en fonction du nombre
d’allée et retour de l’onde. A l’aide de la connaissance des conditions de génération de
l’onde de choc (durée de l’impulsion laser, énergie) et de celle des paramètres de la cible
(nature des matériaux, épaisseurs), l’analyse des signaux de vitesse de surface libre de la
couche permet de savoir, pour chaque tir, si l’interface a rompue. Cette première détermi-
nation, généralement couplée à l’analyse post-mortem des échantillons, permet d’obtenir
une première valeur du seuil d’adhérence en termes de flux laser.
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Figure II.65: Installation HEPHAISTOS pour l’essai LASAT

Les différents essais ont permis d’évaluer l’adhérence des revêtements projetés selon
différentes directions de sollicitation. Les mécanismes de fissuration ont donc pu être
étudiés pour chaque traitement de surface afin d’identifier les facteurs importants pour
l’ancrage mécanique. En revanche, ces essais ne sont pas suffisants pour caractériser la
tenue du revêtement céramique, car les mécanismes d’endommagement sous sollicitations
thermomécaniques sont très importants dans le cas du système barrière thermique.

II.7 Les essais thermiques et thermomécaniques

Les fortes contraintes thermomécaniques appliquées aux aubes de turbines suscitent des
analyses spécifiques à hautes températures avec des montées et descentes en température
rapides et des sollicitation mécaniques importantes. Divers essais ont donc été envisagés
pour aborder les mécanismes d’endommagement du système barrières thermiques sans
sous-couche face à la température seule (oxydation isotherme et anisotherme) ou encore,
dans le cas d’essais de fluage et de fatigue thermomécanique cyclés. L’impact de chaque
facteur sur les évolutions microstructurales et les modes d’endommagement des systèmes
a donc pu être approché.

II.7.1 L’oxydation isotherme et anisotherme

Des essais d’oxydation isotherme et cyclée ont permis tout d’abord de définir les évolutions
des interfaces et d’établir les cinétiques d’oxydation pour le système barrière thermique
étudié. Un analyseur thermogravimétrique modulaire (ATG - SETARAM SETSYS) a été
utilisé pour mesurer la prise de masse (précision 1 g)(Figure II.66). Pour les conditions
isothermes, des essais à 1100 C dans l’air (synthétique reconstitué pour l’ATG) ont été
réalisés par ATG pour des durées maximales de 200 h. Pour des temps plus longs, un
four à résistance de classe 1600 C (Naberthem 1600) préchauffé à la température cible
(régulée) a été utilisé et une prise de masse régulière des échantillons (par pas de 24h) a
été faite. Dans le cas de cyclage anisotherme, les transitoires thermiques correspondent
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à des vitesses de chauffage et de refroidissement de 90 C.s-1 (vitesse maximale possible
de l’ATG) entre 1100 C (1h) et 100 C (10min) dans l’ATG. La Figure II.66 représente
la température imposée au matériau pour un cycle. Différentes durées de traitement ont
donc été étudiées (de quelques minutes jusqu’à 1000h ou 200 cycles) pour voir l’évolution
de la microstructure des matériaux, de l’épaisseur de la couche d’oxyde et les modes
d’endommagement.

Figure II.66: Système ATG SETARAM et cycle produit

II.7.2 Les conditions de fluage

Après une analyse détaillée des effets de la température sur le système barrière thermique,
des essais à hautes températures sous charge constante ont été menés (fluage) pour évaluer
l’effet du chargement mécanique sur la tenue des systèmes. Deux chargements mécaniques
ont été envisagés : 120 MPa et 140 MPa à 1100 C pour aborder l’effet d’une déformation
lente et rapide de l’éprouvette afin de voir l’effet de la vitesse de déformation. Ils ont tous
été interrompus à environ 1% de déformation de fluage (début de la phase tertiaire) pour
ne pas atteindre la limite à rupture du substrat et ainsi observés les endommagements
intrinsèques.

Les essais de fluage ont été effectués sur un banc simple ligne à four à lampes (Fig-
ure II.67). La force appliquée est constante grâce à un système de bras de levier par
gravité. La durée de l’essai est mesurée grâce à un compteur analogique qui s’arrête au-
tomatiquement lorsque l’éprouvette est rompue. Le chauffage se fait par rayonnement
à l’aide d’un four à lampe. L’éprouvette est placée au foyer commun des quatre lobes
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elliptiques, et quatre lampes halogènes d’une puissance unitaire de 2 kW (placées dans les
quatre autres foyers). Les parois du four sont refroidies par une circulation d’eau et pour
pouvoir atteindre des températures supérieures à 1100 C, les parois initiales doivent être
quasi miroir. La régulation thermique se fait à l’aide d’un thermocouple S directement
placé dans la tête de l’éprouvette ainsi le gradient thermique n’excède pas 5 C sur les
9 mm centraux de l’éprouvette. Une nappe laser LS-7070T (Keyence) permet enfin de
mesurer la déformation sans contact par le biais de fentes usinées dans le châssis du four.
Pour mettre l’échantillon en température, un protocole a été mis en place comme suit :

saut de la température ambiante à 700 C en 15 secondes ;

montée en température de 700 C à la température cible (rampe de 100 C.min-1) ;

maintien isotherme de 15 minutes avant application de la charge de 120 ou 140 MPa.

Figure II.67: Banc de fluage avec four à lampes

II.7.3 Les conditions de fatigue thermomécanique

Pour reproduire les conditions de chargements thermomécaniques complexes proches des
conditions réelles rencontrées dans les parties chaudes des réacteurs, des essais de fatigue
thermomécanique ont été menés. L’objectif était de voir l’influence du chargement mé-
canique cyclé sur les mécanismes de rupture. Les essais ont été fait sur le banc MAATRE
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développé au laboratoire Pprime de Poitiers (Figure II.68) [2].

Ce banc permet de solliciter mécaniquement les matériaux dans un écoulement gazeux à
hautes températures. Il est constitué d’un brûleur alimenté par un gaz naturel, d’un con-
vergent et d’une veine refroidie en alliage base cuivre de diamètre interne de 60 mm. Sa
conception permet d’obtenir un gradient thermique entre l’amont et l’aval de l’éprouvette
mais aussi un gradient thermique pariétal lorsqu’un refroidissement interne est déclenché
pour des échantillons creux. La combustion permet d’atteindre des températures de fonc-
tionnement variables entre 300 et 1600 C avec des transitoires très élevées (vitesse de
chauffage supérieure à 300 C.s-1 dans la gamme de température 500-1200 C). Comme
pour les essais de fatigue traditionnels, les sollicitations mécaniques sont effectuées via
une machine 8862 (Instron) de type electro-mécanique à vis d’une capacité de ±100kN.

En revanche, en raison du fort encombrement de la veine, cette dernière a du être surélevée
et possède une longue course. La métrologie thermique a constitué elle aussi une étape
importante du développement afin de réaliser des essais avec un contrôle thermique fi-
able. L’éprouvette est donc testée en écoulement turbulent et est chauffée par convection
forcée. Ce mode de chauffage résulte en un gradient thermique longitudinal de 10 C sur
les 14 mm de la longueur utile. La procédure commence par un allumage du brûleur, un
préchauffage de l’ensemble de la veine effectué à environ 500 C pendant 10 minutes. La
température cible est atteinte à une vitesse de 20 C.s-1. La température est maintenue
pendant 30 minutes avant mise en charge de l’éprouvette. Il s’en suit alors un cycle de
fatigue thermomécanique hors phase (Figure II.68-a) comme décrit ci-dessous :

! maintien à 1100 C pendant 1h avec une charge de 120 MPa ;

! refroidissement rapide jusqu’à 500 C (130 C.s-1) avec une mise en charge à 700 MPa
;

! chauffage rapide jusqu’à 1100 C (150 C.s-1) avec décharge mécanique pour atteindre
une charge utile de 120 MPa.

Les essais ont été interrompus lorsqu’une déformation plastique de 3% était atteinte
(déformation évaluée par suivi optique) ou que des macro-fissures étaient détectées en sur-
face. Une observation des faciès amont et aval s’avère ensuite nécessaire pour estimer les
différences d’endommagements associées à l’hétérogénéité thermique avant/arrière possi-
ble.

II.7.4 Les analyses chimiques

L’évolution du système barrière thermique sous sollicitations thermomécaniques soumet
les matériaux étudiés à des températures élevées activant des mécanismes de diffusion,
de coalescence et de croissance d’oxydes. La localisation et le taux d’éléments ont donc
été analysés par spectroscopie à dispertion d’énergie (Electron Dispersive Spectroscopy -
EDS). Par association avec la microscopie électronique MEB (MEB 6100+Quantax EDS
6/10 Bruker et 7800F+EDS-SDD - Jeol), il est possible ainsi de faire une cartographie
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Figure II.68: Banc MAATRE avec la machine de fatigue, le cycle thermomécanique (a)
et un exemple de fissure développée dans le dépôt (b)

localisée des éléments en révélant les zones de différentes concentrations avec le logiciel
ESPRIT.

L’identification des couches d’oxydes s’avère alors réalisable par de telles techniques sans
pouvoir déterminer la nature exacte à l’échelle locale. C’est pourquoi une analyse par
spectroscopie Raman (Renishaw InVia, excitation : 532 nm, ICB Dijon) a été utilisée afin
d’identifier la nature des oxydes localement. Cet effet consiste en la diffusion inélastique
d’un photon, c’est-à-dire le phénomène physique par lequel un milieu peut modifier légère-
ment la fréquence de la lumière qui y circule. Ce décalage en fréquence correspond à un
échange d’énergie entre le rayon lumineux et le milieu. Cet échange peut avoir plusieurs
causes : vibrations du cristal ou de la molécule, excitations magnétiques... La mesure
de ce décalage permet de remonter à certaines propriétés du milieu. On parle alors de
Spectroscopie Raman [183]. Cette technique est largement répandue dans l’industrie et
en recherche depuis la grande diffusion des lasers. La spectroscopie Raman est une méth-
ode non-destructive permettant de caractériser la structure d’un matériau. Les analyses
sont adaptées à des structures sans centre ou axe de symétrie du cristal, de sorte que
certains modes vibrationnels peuvent être observés au Raman. La méthode consiste à fo-
caliser (avec une lentille) un faisceau de lumière monochromatique (un faisceau laser) sur
l’échantillon à étudier et à analyser la lumière diffusée (Figure II.69). Cette lumière est
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recueillie à l’aide d’une autre lentille et envoyée dans un monochromateur et son intensité
est alors mesurée avec un détecteur (monocanal type photomultiplicateur ou CPM, mul-
ticanal type CCD). Les spectres sont ainsi analysés en fonction de spectres de référence.

Figure II.69: Schéma d’un banc de spectrométrie Raman (www.renishaw.fr, 13/10/2016)

II.8 Les propriétés mécaniques

L’objectif de ce travail étant de pouvoir quantifier la tenue des interfaces, les propriétés
du revêtement et du substrat se doivent d’être connues afin de pouvoir modéliser les
essais présentés. De plus, les préparations de surface avant projection thermique peuvent
modifier les propriétés de l’extrême surface. Deux méthodes ont donc été utilisées pour
évaluer ces deux points majeurs.

II.8.1 Les propriétés élastiques des revêtements

La méthode dynamique résonante a été développée dans les années 70 afin de caractériser
les constantes d’élasticité des matériaux massifs. Elle s’appuie sur la relation existant
entre la fréquence naturelle de modes simples de vibration, la géométrie et la rigidité
du matériau testé. Elle répond à une norme d’essais ASTM réactualisée en 2001 et
permettant maintenant la caractérisation de l’anisotropie élastique dans diverses couches
de matériaux revêtus. Le principe de caractérisation des revêtements consiste en une
mesure différentielle des substrats nus et revêtus. Ceci a été appliqué à des systèmes
bicouches (revêtement unique homogène) de la température ambiante jusqu’à 1100 C pour
des épaisseurs de dépôts variant de 2 à 200 !m. La méthode dynamique résonante a permis
ainsi de définir les propriétés élastiques et les contraintes résiduelles du dépôt projeté afin
de connaitre la vitesse du son dans les revêtements étudiés. Les détails des mesures sont
présentés en Annexe V.1. Ces analyses ont été utilisées afin de dimensionner les épaisseurs
du substrat et du dépôt pour l’essai LASAT et aussi les modélisations mécaniques.
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II.8.2 Les propriétés élastiques et de duretés des substrats

Afin d’analyser les effets des préparations de surface sur les propriétés locales du substrat,
une évaluation de la dureté de la surface après traitement a été investiguée. Ainsi, des
essais de micro-dureté et nano-dureté ont été utilisés pour estimer la dureté et les pro-
priétés élastiques du substrat. La microdureté a été mesurée à l’aide d’une pointe Vickers
sur un micro-duromètre de type Mnilozd-2 (Leitz) sous un chargement de 300 g. Dix
mesures ont été nécessaire systématiquement. Plus finement, la nanoindentation a aussi
été utilisée afin de connaitre de manière plus locale la dureté du matériau tout comme son
caractère élastique. Le module de Young dit réduit peut alors être exprimé en fonction de
la rigidité S du matériau. Celle-ci correspond à la pente de la tangente du sommet de la
courbe de charge-décharge. Le modèle d’Oliver et Pharr [184] relie la rigidité S, l’aire de
l’empreinte de l’indenteur et le module de Young réduit E du matériau par l’expression :

S =
dP

dh
=

2β√
π
E
√

A(hc (II.5)

Les mesures ont été effectuées sur un appareil XP MTS (laboratoire ICD/LASMIS,
Université de Technologie de Troyes) permettant de réaliser des mesures de dureté et
de module d’élasticité par la méthode C.S.M. (Continuous Stiffness Measurement). Cette
méthode se base sur l’ajout d’un signal oscillant au chargement global. La courbe d’indentation
présente la charge P appliquée à l’indenteur en fonction de la pénétration. On obtient
alors deux phases caractéristiques de charge (S1) et de décharge (S3)(Figure II.70). Les
aires sous la courbe représentent les énergies dissipées en plasticité et réversibles caractéris-
tiques du retour élastique du matériau. L’indenteur est de type Berkovitch. L’indentation
est réalisée à une profondeur de 1  m et la mesure CSM est moyennée sur la partie de la
courbe de charge la moins perturbée (400 à 900 nm). Le taux de déformation est piloté à
0.05 s-1. Des filiations de points ont été menées sur des zones spécifiquement traitées afin
d’évaluer un gradient de propriétés (dureté et module d’Young) dans la profondeur (de la
surface au cœur du substrat).
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Figure II.70: Principe de la mesure de nanoindentation [184]

II.9 Conclusion

Il a été présenté, dans ce chapitre, les divers systèmes (NiAl/Al2017 et YSZ/AM1) étudiés
dans le cadre cette thèse et dont l’objectif est de voir les effets de la préparation de sur-
face avant projection thermique sur l’adhérence et la durée de vie des revêtements. La
texturation laser permet de structurer la surface par des motifs, contrairement à une ru-
gosité aléatoire par sablage. Des analyses d’images ont permis de quantifier les surfaces
déployées et ainsi d’identifier et comparer les mécanismes de rupture pour les différents
essais d’adhérence à l’ambiante. Pour le système barrières thermiques sans sous-couche,
des essais à hautes températures ont permis d’évaluer les oxydes formés (analyses chim-
iques), les cinétiques de croissance d’oxyde (ATG) et les modes d’endommagement pour
des traitements isothermes et cyclés pour les différentes préparations de surface. Des es-
sais de fluage en traction à 1100 C et de fatigue themomécanique hors-phase sur le banc
MAATRE ont été réalisés afin de superposer un chargement mécanique à l’exposition
thermique et ainsi identifier les endommagements sous sollicitations thermomécaniques.

90



Chapitre III

Optimisation des morphologies de
surface et stratégies de constructions

des revêtements

III.1 Introduction

Après des prétraitements de surface par sablage ou par laser, des modifications en ex-
trême surface des matériaux sont générées pour favoriser l’adhérence des dépôts projetés
thermiquement. Deux couples ont été étudiés, l’un dit ”́ecole” (NiAl/Al) et un système
barrière thermique sans sous-couche (YSZ/AM1). Les effets de l’interaction laser-matière
ont été étudiés pour les deux substrats afin de pouvoir contrôler la morphologie des motifs
et les zones fondues et affectées thermiquement (ZAT). De plus, une modélisation hydro-
dynamique a été développée permettant d’évaluer les transitoires thermiques contrôlant la
microstructure locale et les éjections de matière par la pression de recul. En effet comme
l’illustre la Figure III.71, durant le perçage laser, des mouvements de fluides sur la paroi
sont observés. Pour maitriser de tels effets, différents types d’études ont alors été menés
au cours de ce travail.

Premièrement, une étude expérimentale sur les deux matériaux constitutifs des sub-
strats a été menée (Al2017 et AM1). L’objectif de cette dernière a consisté principalement
à évaluer la morphologie des trous obtenus ainsi que la zone affectée thermiquement. Une
meilleure compréhension des mécanismes de chauffage-refroidissement et d’éjection de
matière lors du processus de texturation a alors permis d’obtenir un savoir-faire certain
afin de définir des géométries spécifiques. En plus, différentes analyses sur la microstruc-
ture et la chimie des surface traitées ont été analysées pour évaluer les zones affectées
thermiquement.

Deuxièmement, afin de mettre en évidence les effets du flux d’énergie correspondant aux
analyses précédentes, un modèle sur l’interaction laser-matière a été développé. Le cou-
plage entre les phénomènes thermiques et hydrodynamiques a donc été analysé. Sur la
base de l’analyse des phénomènes physiques conditionnant le processus, le but d’une telle
étude a été de corréler les résultats issus de la modélisation et des expérimentations. Le
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Figure III.71: Faciès d’un trou vu en coupe créé par texturation laser

déplacement du liquide vers les bords de l’impact sous l’action de la pression de recul
a en effet été étudié, permettant ainsi de comprendre les phénomènes d’enlèvement de
matière. Les gradients thermiques durant le chauffage et le refroidissement de la zone
d’interaction ont aussi été analysés pour proposer des explications sur les modifications
de la microstructure autour des motifs.

Enfin, une étude d’optimisation de la topographie de surface pour maximiser la zone
de contact exposée aux particules projetées après sablage ou texturation laser a été pro-
posée. Les paramètres de rugosité ainsi que les dimensions des motifs ont été corrélés aux
tailles des particules projetées. L’étalement des particules fondues pour des géométries
données a été modélisé pour expliquer certains résultats expérimentaux.

III.2 Analyses morphologiques, chimiques et microstruc-

turales lors de traitements laser de courte durée

d’impulsions

La compréhension des processus d’interaction entre un faisceau incident et les matéri-
aux est essentielle pour comprendre les possibilités et les limites du processus de tex-
turation par laser. Comme rappelé précédemment (Chapitre I.3.2.2), du point de vue
phénoménologique, lorsqu’un faisceau laser de forte densité de puissance irradie un matériau,
la surface monte en température jusqu’à fusion avant de s’évaporer. Mais, de par la ciné-
tique de chauffage du matériau (durée d’impulsion courte), la couche de matière fondue
reste fine par les mécanismes d’évaporation et de pression de recul du métal. Dans ce
cas, il est possible d’imaginer que le front de vaporisation avance au moins aussi vite que
le front de fusion, ce qui justifie une couche de liquide peu épaisse. Ainsi, par textura-
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tion laser nanoseconde, il devient envisageable d’enlever de la matière de la surface sans
modifier globalement le matériau à revêtir. Des motifs peuvent être ainsi définis pour
maximiser la surface de contact et l’adhérence des revêtements.

III.2.1 Évaluation de la morphologie et critère de contact

Le processus d’enlèvement de matière est principalement contrôlé par l’énergie du rayon-
nement, la durée des impulsions et leurs nombres. La morphologie des motifs a été étudiée
en fonction des flux d’énergie et du nombre d’impacts pour pouvoir proposer une stratégie
de structuration de la surface. Considérant les caractéristiques énergétiques du faisceau
incident, quatre niveaux d’énergie correspondant à des paramètres laser spécifiques ont
été étudiés (Tableau III.7).

Table III.7: Flux d’énergie correspondant à des paramètres lasers spécifiques calculés par
la relation chapitre II

Puissance (W) Fréquence (kHz) Flux d’énergie (GW/cm2)
20 20 0,29
20 40 0,15
20 60 0,07
20 80 0,05

La topographie de la surface a quant à elle été analysée selon la forme des motifs basée
sur le diamètre d’ouverture et la profondeur (Figure III.72).

Figure III.72: Définition morphologique des motifs

Ainsi, considérant l’ensemble de ces paramètres laser, l’évolution des morphologies de
surface pour les deux morphologies étudiés peut être suivie (Figure III.73 et Figure III.74.
Deux effets distincts peuvent être observés :

La profondeur des trous augmente avec le nombre d’impacts d’autant plus rapide-
ment que l’énergie par impulsion augmentent ;
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le diamètre des motifs augmente avec l’augmentation du flux d’énergie mais reste
quasi-constant avec le nombre d’impulsions.

Figure III.73: Diamètres et profondeurs des motifs en fonction du nombre d’impulsions
et l’énergie laser pour l’alliage d’aluminium Al2017

Figure III.74: Diamètres et profondeurs des motifs en fonction du nombre d’impulsions
et l’énergie laser pour l’AM1

Les mêmes constats ont pu être observés sur le superalliage AM1. La différence no-
table est que le diamètre croit rapidement sur les premiers impacts à haut flux d’énergie
puis décroit doucement. Ainsi, quelle que soit la nature du matériau traité, il apparait
que la profondeur des motifs est proportionnelle au nombre d’impacts mais d’une façon
non-linéaire. L’augmentation de la concavité augmente en effet rapidement l’absorption
du faisceau laser par amplification du phénomène de réflexion interne jusqu’à une limite
de profondeur. Finalement la matière éjectée présente de plus en plus de difficulté à être
éjectée d’où la diminution du diamètre d’ouverture.

Néanmoins, il est intéressant de constater que la vitesse de perçage est différente en-
tre les deux matériaux. Pour atteindre des formes similaires, il faut plus de pulsations
pour un même flux énergétique dans le cas de l’AM1 que pour l’Al2017. Un tel constat
peut facilement s’expliquer par les caractéristiques thermiques des matériaux (cf chapitre
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2). En effet, même si l’absorption du rayonnement photonique (proche infra-rouge) par
l’aluminium est moindre que l’alliage à base de nickel, l’aluminium présente des tem-
pératures de fusion et d’évaporation plus faible, et une diffusivité thermique plus impor-
tante que le nickel (en considérant les propriétés de l’AM1 similaires à celles du Nickel).
L’énergie requise pour évaporer et déplacer la matière fondue (viscosité de l’aluminium
plus faible que le nickel) est donc moins importante dans le cas de l’Al2017 que pour l’AM1.

L’énergie déposée sur la surface des matériaux suit une distribution gaussienne. Con-
vertie directement sur l’extrême surface en chaleur, les flux seuils pour atteindre la fusion
et la vaporisation des matériaux ont pu être calculés par les relations décrites Chapitre I.
La Figure III.75 représente ainsi les énergies déposées sur une surface plane et les énergies
seuils pour les deux matériaux. Par exemple, à faible énergie (0.05 GW.cm-2), seule une
fusion de la matière est attendue dès lors que l’énergie déposée par le laser ne permet
pas d’atteindre les seuils de vaporisation du matériau. Inversement, à flux d’énergie plus
important (0.29 GW.cm-2), des phénomènes d’évaporation prennent place accompagnés
d’une pression de recul significative susceptible d’éjecter la matière vers l’extérieur. Par
conséquent, il est alors aisé d’appréhender les différences de diamètres pour les quatre flux
étudiés et les deux matériaux.

Figure III.75: Énergie par impulsion d’une distribution gaussienne pour les quatre niveaux
d’énergie choisis

Cette analyse a permis aussi de mettre en évidence l’épaisseur de zone fondue grâce
à des attaques chimiques. La Figure III.76 montre une vue en coupe de la zone fondue
en fond de trou du superalliage AM1. L’attaque chimique révèle ainsi une zone dense en
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extrême surface sur des épaisseurs de quelques micromètres seulement.

Figure III.76: Exemple de mise en évidence de la zone fondue de matière dans un trou
pour l’AM1

Dans le régime impulsionnel nanoseconde, des zones fondues et affectées thermique-
ment sont communément remarquées. Néanmoins, considérant la zone fondue seule,
l’épaisseur est rarement constante entre le fond et le bord du trou. En effet, comme
l’illustre les Figures III.77 et III.78, des évolutions différentes sont à noter entre le fond
et les bords de trous suivant le nombre d’impacts et l’énergie incidente. Des différences
d’épaisseurs croissent de plus en plus rapidement à bas flux qu’à haut flux.

Figure III.77: Les épaisseurs des zones fondues mesurées après impacts laser dans le cas
du traitement de l’alliage d’aluminium

Des différences d’épaisseurs sont d’autant plus importantes our l’AM1 avec le nom-
bre d’impacts. Bien évidemment, selon les caractéristiques spécifiques des deux matériaux
(températures de fusion et d’évaporation, diffusivité thermique, absorption) des différences
de comportements apparaissent. De telles variations d’épaisseur sont en particulier liées
à la pression de recul et la viscosité de la matière à l’état fondu. La pression de recul est

96



III.2. Analyses morphologiques, chimiques et microstructurales lors de traitements laser de courte durée d’impulsions

Figure III.78: Les épaisseurs des zones fondues mesurées après impacts laser dans le cas
du traitement de l’AM1

difficile à être évaluée, mais à titre d’exemple, la viscosité du nickel liquide est cinq fois
plus grande que celle de l’aluminium liquide (5 pour 1 mPa.s). Le mouvement du fluide
devient donc plus difficile pour le nickel ce qui tend à des épaisseurs plus faibles.

Enfin, les mouvements hydrodynamiques du matériau fondu semblent sensibles à la mor-
phologie des trous formés. L’épaisseur de cette dernière augmente avec le nombre d’impacts
en bordure des trous (d’autant plus vrai pour des bas flux). Ce comportement peut
s’expliquer par les multiples réflexions du faisceau dans la concavité formée qui aug-
mentent l’énergie au fond du trou. Cependant, l’évacuation de la matière fondue est
d’autant plus difficile que le trou progresse.

Par un modèle théorique simple développé par Semak [71], il est possible de calculer
la pression de recul appliquée en surface lors de la dynamique du perçage pour pouvoir
évaluer la vitesse du front de fusion et d’évaporation. Le schéma de principe est présenté
en Figure III.79. Ce modèle permet alors de mettre en évidence les vitesses d’éjection de
matière et ainsi d’évaluer les augmentations d’épaisseurs des couches fondues et la forma-
tion des bourrelets.

Cette élévation de température est telle que la matière est alors fondue puis vaporisée
en partie. Mais, cette vaporisation est limitée à la surface du bain fondu qui provoque
également la détente rapide d’une vapeur métallique. En passant de la phase liquide à
la phase vapeur, le métal subit alors un changement de volume très significatif engen-
drant ainsi l’éjection du métal liquide à une vitesse Vm et donc, la perforation. C’est
l’évacuation de cette matière liquide par l’effet de la pression de recul qui permet le dé-
placement de l’interface solide-liquide. La couche de liquide est amincie par la perte de
matière vaporisée et éjectée sous forme liquide permettant la fusion d’un nouvel élément
de volume solide. Ces phénomènes atteignent ainsi un état d’équilibre dans lequel deux
interfaces (solide-liquide et liquide-vapeur) se déplacent à une vitesse Vd laissant une
épaisseur de couche liquide quasi-constante δm.

Mais ce modèle est établi sur la base de plusieurs hypothèses. Tout d’abord, il ne tient
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Figure III.79: Schéma du modèle hydrodynamique de perçage par laser percussionnel [185]

pas compte du fait qu’un plasma peut être créé par la température élevée de la vapeur
métallique. Cette force hydrodynamique se traduit seulement par une pression de recul
équivalente à la matière éjectée. L’absorption de l’énergie laser par la phase vapeur est
supposée nulle alors que celle de la phase liquide est supposée constante. De plus, les
contraintes générées dans le solide par la pression de recul ne sont pas considérées. Enfin,
les caractéristiques temporelles et spatiales de l’impulsion laser sont définies comme uni-
formes sur toute la surface irradiée. Le postulat de base de ce modèle est que le perçage
atteint un état stationnaire menant ainsi à la stabilité des valeurs accessibles comme la
vitesse de perçage, la vitesse d’éjection liquide, la pression de recul ou même la tempéra-
ture de surface. Des calculs itératifs sont donc nécessaires afin d’évaluer les variables.

Compte tenu de ces hypothèses, ainsi que du caractère mono-dimensionnel de ce modèle,
il ne sera alors possible d’obtenir que des ordres de grandeurs de ces paramètres physiques,
qui plus est pour des perçages de faibles épaisseurs puisque la profondeur des trous influe
grandement sur la plupart des paramètres. Dans cet état stationnaire, en suivant une
logique de conservation de la masse, le volume de matière fondue à chaque instant corre-
spond exactement à la quantité de matière perdue par vaporisation et par éjection sous
sa forme liquide. Ainsi, la variation de masse durant l’impulsion laser montre que le taux
de matière fondue correspond à la somme des taux de matières vaporisées et de matières
éjectées du trou sous forme liquide.

En prenant en compte une surface irradiée par un laser de rayon r, la variation de masse
par unité de temps est alors décrite. La composante générée par l’évacuation de la matière
liquide est prise en compte sur une surface assimilée à 2πrδm car l’épaisseur de la couche
liquide δm est supposée très faible rendant ainsi le produit négligeable. La vitesse de
perçage peut ainsi être exprimée par l’équation suivante :

Vd =
ρm
ρs
Vs +

2δmρm
rρs

Vm (III.1)

avec ρ les masses volumiques des phases liquides et solides (kg.m-3), Vd et Vv les
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vitesses de déplacement des fronts solide-liquide et liquide-vapeur et Vm la vitesse d’éjection
(m.s-1).

Deux données peuvent alors se dégager d’une telle expression : la vitesse de perçage
due à la vaporisation du bain fondu et la vitesse d’éjection de la matière fondue due à
la pression de recul. La capacité d’un matériau homogène à transmettre un signal de
température à ses deux extrémités est appelée diffusivité thermique. Celle-ci dépend de
la capacité du matériau à conduire et à conserver la chaleur. Cette grandeur intensive,
c’est-à-dire qu’elle ne dépend pas de la quantité de matière, détermine l’inertie thermique
du matériau. En effectuant le rapport entre la capacité de la matière à diffuser la chaleur
et la vitesse de déplacement du front solide-liquide, il devient alors possible d’approcher
l’épaisseur de la couche liquide. La combinaison de l’équation précédente et de l’équation
de diffusivité permet alors d’obtenir une troisième équation quadratique dont la solution
positive permet d’exprimer la vitesse de déplacement du front solide-liquide :

Vd =
1

2







ρm
ρs
Vs +

[

(

ρm
rρs

Vv

)2

+
8κρm
rρs

Vm

]
1

2







(III.2)

Les travaux d’Anisimov [65] ont permis d’ailleurs d’exprimer la vitesse de pénétration
d’un front de vaporisation dans un bain de matière liquide par rapport à sa température
de surface :

Vv = V0exp

(

− MLv

NakbT

)

(III.3)

avec V0 la vitesse du son dans la phase liquide (m.s-1), M la masse atomique (kg), Lv

la chaleur latente de vaporisation (J.kg-1), Na le nombre d’Avogadro, kb la constante de
Boltzmann et T la température de la surface (K).

L’évacuation de la matière liquide est supposée monodimensionnelle et la pression de
recul uniforme dans la zone irradiée par le laser. De plus, le modèle considère que la
pression ne s’applique que sur la surface irradiée et détermine ainsi une relation entre
la vitesse d’éjection de la matière liquide et la pression de recul selon le théorème de
Bernoulli. Un bilan d’énergie est réalisé entre les puissances reçues (radiation laser) et
perdues (conduction thermique, convection à sa surface, rayonnement de la matière et
pertes par changement de phases). En combinant les définitions thermiques, il est alors
possible d’isoler l’intensité laser absorbée en fonction des autres grandeurs selon la loi
suivante :

Ilaser = 2ρm(CmT
∗ + Lm)

Vmκm
Vdr

+ ρsCs(Tm − T0)Vd

[

1 +
1

κm

κs
+ Vd

κs
r

]

+ ρmVvLv (III.4)
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avec C la capacité calorifique (J.kg-1.K-1), κ la diffusivité thermique (m2.s-1), T* la tem-
pérature moyenne dans la couche du métal liquide (K) et Lm la chaleur latente de fusion
(J.K-1).

Les vitesses des isothermes de vaporisation et de fusion approximatives sont obtenues
par méthodes itératives. Le paramètre essentiel étudié est la puissance laser. Le calcul est
donné à mi-hauteur de l’impulsion pour le calcul de l’énergie. C’est pourquoi les grandeurs
caractéristiques présentées sont en fonction de la densité de puissance de l’impulsion laser.

La température de surface est donc la grandeur majeure influençant l’évacuation de la
matière car celle-ci agit sur la vitesse de vaporisation et sur la pression de recul. Cette
température de surface est pilotée en partie par la variation de l’intensité laser absorbée
par le matériau. En utilisant les propriétés du nickel et de l’aluminium, l’évolution de
cette température a été évaluée comme l’expose la Figure III.81-A. L’absorption du ray-
onnement par le nickel est supérieure à l’aluminium ce qui a pour conséquence d’augmenter
la température de surface de la même proportion. De plus, le modèle permet aussi de
déterminer la vitesse de perçage et la pression de recul (Figure III.81-B), selon la nature
du matériau. Ces résultats sont plus importants dans le cas de l’aluminium que le nickel
car les températures de changement de phases sont inférieures. Finalement les vitesses
d’éjection du fluide peuvent être déduites par ces équations (Figure III.81-C).

Dans les phénomènes hydrodynamiques, le nombre de Reynolds peut être utilisé pour
caractériser le taux de turbulence d’un fluide. Selon l’hypothèse que l’éjection de matière
est limitée sur une couronne de diamètre et d’épaisseur définie par les zones refondues, le
taux de turbulence de la matière éjectée est calculé (en supposant une viscosité constante).
Ainsi dans le cas d’un régime laminaire, la matière fondue va se déposer sur le bord du
trou de façon continue ce qui justifie la formation de bourrelets. Dans le cas où le fluide est
dans un régime turbulent, la création de vortex et de mouvements rotationnels du fluide
peuvent créer des discontinuités lors de l’éjection. Le nombre de Reynolds a donc été
calculé dans cette configuration (Figure III.81-D). Une éjection de matière se produit alors
vers l’extérieur avec un bourrelet plus ou moins important. Compte tenu des propriétés
des deux matériaux étudiés, des vitesses d’éjection deux à trois fois plus rapides pour
l’aluminium que le Nickel sont observées.

N.B. Dahotre [186] a évalué les profils de motifs créés par texturation laser (Figure
III.82) et a remarqué une variation des hauteurs de bourrelets avec l’intensité photonique.
La pression de recul engendrée pour les différents flux d’énergie est donc mise en évidence
par la variation de vitesse d’éjection de la matière générant ainsi différents bourrelets. Ces
observations confortent donc les suggestions proposées.

Ainsi, un contrôle de la morphologie du trou peut être réalisé en termes de diamètre,
de profondeur, d’épaisseur de la zone fondue ou encore de taille des bourrelets. Tous
ces éléments peuvent être optimisés malgré des interactions fortes par la mâıtrise des
paramètres laser pour chaque matériau. Il est intéressant de noter que les bourrelets
contrôlés pourraient avoir un rôle sur l’accroche du revêtement. Il est possible ainsi de
structurer la surface en créant une topographie optimale de la surface avec des motifs
trous. Est-il possible aussi de contrôler les zones affectées thermiquement?

100



III.2. Analyses morphologiques, chimiques et microstructurales lors de traitements laser de courte durée d’impulsions

Figure III.80: Évolution de la température de surface (a), vitesse de perçage (b), vitesse
d’éjection (c - trait continu), pression de recul (c - trait pointillé) et du Reynolds (d)
associé pour différentes intensité laser (Iabs) dans le cas des traitements de l’aluminium et
du nickel

III.2.2 Évaluation des changements microstructuraux après traite-
ments de surface

Afin d’analyser l’effet de la texturation laser sur la microstructure des matériaux, des
analyses mécaniques et chimiques ont été menées. Des mesures de dureté, par exemple
micro-indentation et nano-indentation, ont donc été mises en œuvre pour évaluer la zone
affectée. La Figure III.83 présente la filiation menée en dessous des motifs afin d’évaluer les
modifications de microstructure dans la zone affectée thermiquement. Lors de l’impulsion
laser, l’extrême surface est chauffée par le faisceau laser, par conséquent la chaleur va
diffuser à l’intérieur du matériau. Des modifications micro-structurales peuvent avoir lieu
avec l’augmentation de la température, par diffusion d’éléments par exemple, modifiant
les propriétés locales du matériau.

La Figure III.84 présente les profils de dureté en profondeur des échantillons pour
l’alliage d’aluminium et le superalliage dans les cas bruts d’usinage, sablés et texturés
(texture 1 = 0.15 GW.cm-2 et texture 2 = 0.29 GW.cm-2). Dans le cas du superalliage, la
taille des empreintes est supérieure à la taille des précipités γ’ (de 400-500 nm). La mesure
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Figure III.81:

de dureté recueillie correspond donc à une réponse globale à l’échelle de la structure de
précipitation γ/γ’. De plus, la taille de l’empreinte est inférieure à la largeur des bras de
dendrites ou des espaces interdentriques (centaines de micromètres). Des mesures dans
les espaces dentritiques ont donc été menées en conséquence.

Dans le cas de l’alliage d’aluminium, le sablage augmente la dureté en extrême surface
en raison des contraintes de compression créées lors du traitement. Il en est de même
dans le cas du superalliage où des modifications microstructurales en extrême surface
ont été observées (Figure III.85). En effet, lors de la compression de la surface par les
particules abrasives, les précipités γ’ sont déformés et deviennent fortement écrouis [187].
De tels phénomènes ont déjà été remarqués dans des cas industriels sous chargement
où des préparations de surface similaires sont utilisées avant l’élaboration de la sous-
couche d’accroche et peuvent conduire à de fortes évolutions de microstructure lors de
sollicitations à chaud [188].

La matrice γ et les précipités γ’ sont donc fortement déformés plastiquement lors de
l’impact des particules abrasives au cours du processus de sablage. Des ”bandes” de ci-
saillement témoignant de cette forte déformation plastique sont observées en Figure III.85,
avec une zone présentant un fort taux d’écrasement de la matière en extrême surface qui
pourrait mener à la recristallisation à haute température [181]. La température de sol-
licitations et l’épaisseur de ces zones écrouies font évoluer l’épaisseur de recristallisation
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Figure III.82: Rugosité de surface pour différentes intensités laser [186]

Figure III.83: Filiation par micro-indentation de la dureté en dessous des motifs

[189], pouvant engendrer une perte de section portante lors des essais thermomécaniques
[190].

Dans le cas de la texturation, deux comportements distincts peuvent être observés selon
la nature du matériau. Pour l’alliage d’aluminium, la dureté apparait plus faible en ex-
trême surface. En effet, cet alliage ayant subi un traitement thermique à durcissement
structural (T4) par une mise en solution des différents constituants solubles dans la so-
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Figure III.84: Profil de dureté pour l’aluminium et l’AM1 après différents traitements de
surface

Figure III.85: Microstructure AM1 après sablage - bande de cisaillement en extrême
surface

lution solide, une variation de dureté de 55 à 105HBS est notée. Par échauffement local
lors de l’absorption de l’énergie du rayonnement, une modification de la microstructure en
surface du matériau peut apparâıtre par élimination de l’histoire thermique sur un certain
volume. La dissolution de certains constituants recrée donc une zone brute d’élaboration
sans traitement T4.

Pour le superalliage, la dureté est notée quasi-constante ce qui laisse supposer que la
microstructure n’a pas été modifiée globalement. Néanmoins une zone affectée ther-
miquement peut être observée composée d’une zone homogène correspondant à la matière
fondue et d’une zone de précipités γ’ déformés (Figure III.86). Une modification limitée
spatialement apparait donc après le traitement laser sur environ 1 m. Cependant, il est
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connu qu’au-delà de 900 C, les précipités γ’ se dissolvent progressivement dans la matrice
γ (cinétique de dissolution fonction du temps, de la température et de la déformation
plastique)[191]. Il semble donc que le chauffage et le refroidissement de la zone traitée
soient suffisamment rapides pour que la microstructure locale du matériau ne soit pas
modifiée au-delà de la zone refondue.

Figure III.86: Microstructure de l’AM1 après texturation laser en fond de trou illustrant
la couche fondue (CF) et la zone affectée thermiquement (ZAT)

Pour conforter des telles observations et identifier plus précisément la zone affectée
thermiquement, la nanoindentation a aussi été utilisée sur le superalliage pour évaluer les
modules d’Young et les duretés autour des trous (Figure III.87). Les mesures de dureté en
dehors des zones affectées thermiquement sont quasi-constantes (petites variations corre-
spondant aux taux de précipités γ/γ’). En revanche, au niveau des zones refondues, une
dureté et un module de Young supérieurs sont mesurés. Pour expliquer une telle obser-
vation, une recristallisation du matériau avec une précipitation très fine des précipités γ’
peut être avancée. En effet, le module du monograin étant le plus faible le long du plan
de coupe choisi (orientation proche <100>), l’augmentation du module peut se justifier.

Dans les couches resolidifiées, les conditions de refroidissement semblent engendrer une
précipitation nanométrique du précipité γ’ créant ainsi un réseau très dense de particules
γ’ dans une matrice γ. C’est cette densité de nano-précipités qui peut être à l’origine du
durcissement observé dans les couches resolidifiées. Mais un phénomène supplémentaire
peut également être à l’origine de ce durcissement, il s’agit de la création de dislocations
dues aux contraintes thermiques générées lors de la solidification. Pour mieux compren-
dre les conséquences de l’évolution de la température lors de l’interaction laser-matière
pour l’alliage d’aluminium et le superalliage base nickel, une modélisation numérique 2D
axisymétrique a été créée. L’objectif est de pouvoir récupérer des gradients de tempéra-
ture et les cinétiques thermiques pour avoir une idée plus précise des écoulements et du
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refroidissement de la matière et de renforcer ainsi les hypothèses des changements de
microstructure.

Figure III.87: Caractérisation par nanoindentation des duretés et des modules d’Young
moyens de l’AM1 en coupe après texturation laser
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III.3 Modélisation des mécanismes thermo-hydrauliques

lors de l’intéraction laser-matière pulsée

III.3.1 Hypothèses

Pour une meilleure compréhension des mécanismes thermo-hydrauliques durant l’interaction
laser-matière, une modélisation de l’ablation laser a été effectuée. Depuis plusieurs dé-
cennies, de nombreux auteurs ont travaillé sur la modélisation de l’interaction laser-cible,
ainsi que sur l’expansion de la plume-plasma formée lors de l’ablation [192] [73][193][194].
A propos de l’interaction laser–cible, ce sont surtout les propriétés physiques du matériau
(masse volumique, capacité et conductivité thermique, températures et chaleurs latentes
de fusion et vaporisation) et les paramètres laser (durée d’impulsion, longueur d’onde,
irradiance) qui interviennent. Dans la plupart des modèles d’ablation laser, l’interaction
laser–cible est décrite en utilisant une approche macroscopique (thermique), comprenant
l’absorption du rayonnement laser à la surface de la cible, la conduction thermique vers
l’intérieur de la cible, la fusion et la vaporisation du matériau [195].

Une telle approche se justifie aisément dans le cas d’impulsions laser nanoseconde, surtout
si l’ablation se réalise sur des métaux. Comme le temps de relaxation de l’énergie dans
les métaux est de l’ordre de 10-13 s, on peut considérer que dans le cas de l’impulsion laser
nanoseconde l’énergie du rayonnement laser est instantanément transformée en chaleur
[67]. Une partie de l’énergie du faisceau laser se réfléchie de la surface de la cible, tandis
que l’autre partie est absorbée sur une petite profondeur, appelée ”profondeur de pénétra-
tion”du matériau. Les profondeurs sont de 1043 nm pour l’alliage d’aluminium et 375 nm
pour le superalliage. L’énergie du faisceau laser absorbée est alors transformée en chaleur
et transférée par conduction thermique à l’intérieur du matériau jusqu’à une profondeur
dite de ”profondeur de diffusion thermique”. Dans la plupart des modèles, le transfert de
chaleur dans la cible est décrite de manière mono-dimensionnelle où la source de chaleur
(l’énergie du faisceau laser absorbée dans le matériau) est représentée comme une source
volumique ou une source surfacique en considérant que la profondeur d’absorption du
rayonnement laser dans un métal est très petite (≃10 nm) [196].

Suite à l’absorption d’énergie du faisceau laser et le transfert de chaleur dans la cible, la
température à la surface de la cible peut alors augmenter jusqu’à atteindre la température
de fusion du matériau. D’éventuels changements de phases peuvent aussi d’ailleurs être
observés suivant les propriétés physiques du matériau. Une fonction d’enthalpie peut donc
être introduite par un terme supplémentaire dans l’expression de la capacité thermique
considérant ainsi l’énergie dépensée pour la fusion du matériau. Mais, avec la poursuite
de l’augmentation de température en surface cible, la température de vaporisation du
matériau peut ensuite être atteinte. La couche de Knudsen représente une couche fine de
vapeur continue à l’interface liquide-vapeur, suite à une vaporisation rapide du matériau
lors de l’impact laser [197]. Dans cette couche, la distribution des vitesses des atomes
de vapeur initialement de type demi-Maxwell se transforme en une distribution de type
Maxwell. Cela signifie qu’une distribution équilibrée s’établit. La couche de Knudsen est
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caractérisée par un changement discontinu des paramètres de vapeur (i.e. la température,
la masse volumique et la pression de la vapeur) [198]. Dans le cas de vaporisation normale
à la surface, le taux de vaporisation est donné par les équations de Hertz-Knudsen et la
pression de la vapeur métallique formée au-dessus de la cible peut être calculée en utilisant
l’équation de Clausius-Clapeyron (Equation III.6).

Selon l’hypothèse que le métal liquide est en équilibre avec la vapeur métallique saturée,
il peut apparaitre néanmoins, dans le cas d’irradiance laser très élevée, une vaporisation
explosive. Dans ce cas, une couche de liquide surchauffé à la surface de la cible se trans-
forme rapidement dans un mélange de vapeur et de gouttelettes de métal liquide. Dans
la plupart des modèles, il est considéré que la vaporisation du matériau se réalise par le
mécanisme de vaporisation normale. Afin de prendre en compte l’énergie dépensée à la
vaporisation du matériau, la plupart des auteurs ont introduit un terme dans l’expression
de la condition limite correspondant à l’interface métal liquide–vapeur [199]. Ainsi, un
saut de température, de pression et de densité de la vapeur dans la couche de Knudsen
peut être défini par les équations suivantes :

pv(T ) = patmexp
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Lors de l’utilisation d’irradiances laser élevées (par exemple I > 0.3 GW.cm-2 pour un
substrat en aluminium), une plume-plasma se forme au-dessus de la cible. Ce plasma est
opaque au rayonnement laser. Il absorbe une grande partie de l’énergie du faisceau laser
du au processus de bremsstrahlung inverse et/ou de photoionisation. En conséquence,
l’énergie du faisceau laser qui atteint la surface de la cible est significativement réduite.
Cet effet, appelé écrantage (”plasma shielding”), devrait être pris en compte dans tous les
modèles qui simulent la formation et l’expansion du plasma. Pour obtenir l’évolution tem-
porelle et la distribution spatiale des paramètres du plasma, il faut modéliser l’expansion
de la plume en prenant en compte tous les processus physiques ayant lieu dans le plasma.
Cela conduit à un couplage incontournable entre les processus d’interaction laser – cible,
interaction laser – plasma et l’expansion de la plume du plasma. Cela signifie que les
différentes équations du modèle doivent être résolues simultanément en fonction du temps
et c’est pour cela que les modèles d’ablation laser sont très compliqués à résoudre.

La modélisation numérique développée permet ainsi d’analyser les phénomènes physiques
lors de l’impact laser dans le cas d’une interaction laser-cible. L’interaction laser-plasma
est tronquée par une valeur arbitraire de l’absorption du laser après un temps donnée. Une
analyse a été menée pour une énergie laser (0.3 GW.cm-2) correspondant à un fort flux. La
modélisation de l’ablation des deux matériaux par le faisceau laser nanoseconde dans l’air
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à la pression atmosphérique a donc été réalisée en utilisant le logiciel Ansys Fluent. Ce
logiciel permet de réaliser des simulations thermo-hydrauliques en permettant de mettre
en jeu des couplages multi-physiques aux dérivées partielles complexes via la méthode des
volumes finis. Le modèle thermo-hydraulique employé est présenté en Annexe V.2.

III.3.2 Simulations de l’interaction laser-matière pulsée dans le
cas d’une texturation laser des matériaux étudiés

La modélisation numérique du phénomène d’interaction laser-matière a permis d’identifier
et de quantifier les gradients de température (observés au niveau axial et radial), les
vitesses d’éjection de matière et les vitesses de solidification. Les simulations ont été réal-
isées pour un seul impact laser pour le plus haut flux d’énergie (0.29GW.cm-2), l’intervalle
entre deux tirs correspondant au minimum à un intervalle de 10  s. D’après les premiers
résultats (Figure III.88), il y a un refroidissement quasi-global entre chaque impulsion
laser en prenant l’hypothèse d’un milieu quasi-infini. Les simulations ont donc été menées
que pour la première impulsion, car l’objectif est de qualifier les phénomènes d’interaction
laser-matière. Des tirs successifs pourraient être menés mais les calculs auraient nécessité
l’utilisation d’un cluster multi-cœurs. De plus, les effets de piégeages du faisceau laser
ainsi que le calcul de la pression de recul dans la cavité formée ne seraient pas pris en
compte.

Finalement, seule une caractérisation expérimentale (épaisseurs de zone fondue et de zone
affectée thermiquement par indentations) a permis une validation post-mortem des effets
de la température sur les matériaux. La quantification du taux de matière éjectée et de
la température de l’extrême surface devrait ensuite être menée afin de valider le modèle
numérique. Une modélisation plus précise serait donc nécessaire pour simuler correcte-
ment l’interaction laser-matière en régime multi-pulsé nanoseconde et pouvoir quantifier
les volumes vaporisés ou éjectés ou encore la zone affectée thermiquement pour plusieurs
impacts et de manière très précise.

La Figure III.88 présente une représentation temporelle et spatiale (dans la profondeur
sur l’axe) de la température dans le cas de l’Al2017 et de l’AM1 (du début de l’impact
laser à son extinction complète). La propagation de température pour les deux matéri-
aux est similaire mais avec une pénétration différente due aux différences de conductivité
thermique. Pendant la phase de chauffage, un fort gradient de température augmente la
température de surface jusqu’à l’évaporation de la zone, puis la chaleur se diffuse dans
le matériau permettant un refroidissement après la fin de l’impulsion. Ces résultats in-
diquent ainsi une élévation de la température d’une certaine profondeur au-delà de la
température de vaporisation. Avec l’algorithme associé au modèle, les cellules supérieures
à la température de fusion sont supprimées et remplacées par un gaz ayant des propriétés
de température, de densité et de pression calculées par les lois de Knudsen. C’est pourquoi
les valeurs sont tronquées au-dessus de la température de vaporisation, car le gaz n’est
plus pris en compte comme élément métallique.

L’analyse des cellules sur l’axe d’axisymétrie au centre de l’impact a aussi été menée
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Figure III.88: Distribution de la température sur l’axe de la cible en fonction du temps
pour l’Al2017 (A) et l’AM1 (B)

afin de déterminer la température maximale et les épaisseurs de zone évaporées et fondues
en fonction du temps. La Figure III.89-A résume les tendances de l’élévation importante
de la température jusqu’à un seuil (température de vaporisation). Un refroidissement
rapide s’opère ensuite jusqu’à la température de solidus. Une transition correspondant au
changement de phase est néanmoins observée. La Figure III.89-B représente les épaisseurs
de zones fondues et évaporées déduites des cellules considérées respectivement. Il apparait
ainsi pour l’Al2017 une zone fondue de 30 m et 4 m d’évaporation contre 4 m de fusion
et 1 m de matière vaporisée pour l’AM1.

La Figure III.90 montre les épaisseurs de zones affectées thermiquement (supposées
supérieures à 500 pour l’Al2017 C et 900 C pour l’AM1). Les épaisseurs sont importantes
pour l’alliage d’aluminium et les caractéristiques mécaniques de ce type d’alliage à dur-
cissement structural sont susceptibles de varier lors de traitements thermiques, et donc
lors de la texturation laser. Les phases évoluent et s’associent à la variation de la dureté
comme il a pu être mis en évidence expérimentalement (Figure III.84-a). L’évolution de la
dureté semble donc liée à la température vue par le matériau localement durant le traite-
ment. Il a été évalué ainsi la cohérence des épaisseurs affectées numériquement (160 m)
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Figure III.89: A/ Température en fonction du temps au centre de l’impact et B/ épaisseurs
des zones fondues et évaporées pour l’Al2017 et l’AM1

avec les mesures expérimentales (140 m).

Figure III.90: Epaisseurs des zones affectées thermiquement pour l’Al2017 et l’AM1

Dans le cas du superalliage, la diffusion de la chaleur est en revanche moins importante
et plus localisée. Comme l’indique la Figure III.89-B, l’épaisseur de matière fondue peut
atteindre 3 m tandis que l’épaisseur de matière au delà des 900 C est d’environ 18 m
(Figure III.90). Une zone fondue, une zone affectée thermiquement et une zone initiale
se distinguent alors comme le confirme la Figure III.91-A. De plus, une attaque chimique
négative (précipités γ’ dissouts) plus poussée a été accidentellement faite et la totalité
de la couche fondue a été dissoute (Figure III.91-B) laissant apparaitre alors clairement
des branches de matrices γ. Elles semblent tronquées de manière abrupte validant ainsi
une zone de transition très fine entre la zone fondue et la zone affectée thermiquement ce
qui laisse supposer que l’échauffement et le refroidissement rapide ne permettent pas une
modification structurale de la matière.

Au sein de la zone fondue, un taux de phases similaire à un phénomène de dissolution
totale peut être observé. L’AM1 présente un point de fusion commençant à 1350 C avec
un γ’ solvus à 1270 C environ, ce qui laisse un intervalle de température d’environ 80 C
pour pouvoir obtenir la dissolution totale des précipités [200]. Le calcul numérique permet
en effet de mettre en évidence le gradient de température et notamment la gamme com-
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Figure III.91: Vues en coupe de l’AM1 au fond d’un trou traité par laser - brut (A) et
après attaque chimique (B)

prise entre la température de solvus et la température de fusion (1350 C) (Figure III.92).
Il apparâıt alors que cette fenêtre de température est localisée sur une épaisseur inférieure
à 50 nm (cette épaisseur supposée est cependant liée à la taille des mailles). Par con-
séquent, les cinétiques de refroidissement sont très élevées (entre 160000 et 15000 C.s-1)
et une fenêtre de 80 C ne peut pas être révélée par la microstructure. En conclusion, la
solidification se fait par épitaxie et forme une microstructure orientée et extrêmement fine.
Dans ce cadre, il est montré que malgré des refroidissements très rapides, il est difficile
d’éviter la reprécipitation de la phase γ’ mais que la vitesse de refroidissement influe sur
la taille des précipités [201]. En effet, plus la vitesse de refroidissement est élevée, plus la
taille des précipités est faible. De plus, la taille des précipités contrôle de manière directe
les propriétés mécaniques locales. Finalement, les mesures de nano-indentations ont donc
bien confirmé ce phénomène de création de nano-précipités dans la zone fondue.

Deuxièmement, les conditions d’éjection du métal liquide sont fortement perturbées
par l’intensité de l’impulsion laser mais également par la profondeur du trou, c’est pourquoi
il est nécessaire d’étudier les vitesses d’éjection de matière afin de mieux comprendre les
phénomènes de solidification. Baser sur les phénomènes de vaporisation proposés par
Semak en fonction du flux d’énergie incident, les calculs analytiques de la pression de
recul montrent que dans le cas de l’alliage d’aluminium et du superalliage, les valeurs
maximales sont respectivement de 30 et 150 bars. De tels niveaux de pression influent
inévitablement sur l’éjection de la matière et la tension de surface du liquide lors de la
formation d’un cratère. Il a pu être évalué par le modèle analytique des vitesses d’éjection
de 4 et 14 m.s-1 respectivement. Les vitesses de déplacement du fluide ont été évaluées
aussi par la modélisation numérique. Un gradient de vitesse dans l’épaisseur et dans la
périphérie peut donc être observé.

Comme en témoigne la Figure III.93, l’évolution spatiale et temporelle des vitesses d’éjection
de la matière ont pu être observée. De plus, des mesures au cours du temps ont été éval-
uées sur l’axe centrale du faisceau laser. Dans le cas de l’aluminium, la vitesse d’éjection
du liquide augmente jusqu’à un seuil (vitesse max. au centre de l’impact = 5 m.s-1) puis
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Figure III.92: Mise en évidence de la ZAT dans la zone liquide au début du refroidissement
pour l’alliage d’aluminium

décroit doucement jusqu’à un autre seuil correspondant à la solidification complète de la
zone fondue. Le mouvement du fluide est causé par la vapeur créée. De plus, l’épaisseur
de la zone fondue est grande pour ce matériau, la pression de recul éjecte donc la matière
de façon lente. Seule l’extrême surface possède un mouvement rapide, il est donc sup-
posé qu’une partie de la matière semblent être vaporisée et une autre petite partie éjec-
tée. Inversement, dans le cas du superalliage, les vitesses d’éjection sont supérieures aux
vitesses de l’alliage d’aluminium (Figure III.93-B). Une baisse de vitesse est remarquée
par l’augmentation de la viscosité jusqu’au retour à l’état solide de la zone après l’impact.
La vitesse est assez importante pour permettre un éjection de matière. L’épaisseur de la
zone fondue apparait donc faible et le mouvement du fluide est quasi-complet. Une plus
grande partie de la matière est alors éjectée en comparaison de la matière vaporisée.

Figure III.93: Vitesses d’éjection de la matière fondue à la fin d’une impulsion laser pour
l’Al2017 (A) et vitesses maximales d’éjection de la matière fondue pour l’Al2017 et l’AM1
sur l’axe central (B)
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Pour conclure, la Figure III.94 présente un schéma explicatif des deux mécanismes
supposés durant l’interaction laser-matière pour les deux matériaux considérés. Le faible
point de fusion de l’alliage d’aluminium crée durant l’impulsion une large zone fondue
qui ne permet pas un mouvement de fluide important lors de la création du panache de
vapeur. Quelques éjections de matière sont néanmoins remarquées mais c’est le mécanisme
d’évaporation qui semble être principalement responsable de la création du motif. Des
traces de condensation de la matière sont d’ailleurs observées sur le contour du motif. Dans
le cas du superalliage, les points de fusion et d’évaporation sont plus proches, une faible
épaisseur de zone fondue est alors créée permettant un mouvement important de la couche
liquide par la vaporisation du milieu. De forts gradients de vitesse apparaissent ainsi au
sein du bain fondu permettant l’éjection et/ou la formation de bourrelets à l’extérieur.
La pression de recul étant mieux distribuée, les vitesses d’éjection plus importantes et
continues dans l’épaisseur. La vaporisation et l’éjection de matière sont donc les deux
mécanismes prépondérants pour cette catégorie de matière qui peuvent fluctuer selon le
flux d’énergie incident.

Figure III.94: Vue en surface d’impacts laser réalisés sur l’Al2017 et sur l’AM1 après 10
impacts aux même flux et schémas explicatifs des mécanismes de création d’un motif dans
les deux cas
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Dans cette partie, l’interaction laser-matière a été étudiée pour les deux substrats
retenus afin de mieux comprendre l’effet des différents paramètres laser sur la
géométrie des motifs et leurs conséquences sur la microstructure locale. La mor-
phologie des motifs (profondeur et diamètre) est définie par rapport à l’énergie des
impulsions laser et du nombre d’impacts. La formation de bourrelets est observée
autour des trous. Il semble possible de les contrôler en évaluant la pression de recul
avec l’éjection de matière liquide. Par exemple, les études réalisées ont mené à
l’identification d’un régime où la vitesse d’éjection est tellement importante qu’il y a
rupture du film. Bien évidemment, de tels mécanismes de vaporisation et d’éjection
de matière sont dépendants des matériaux étudiés.

De fait, des changements microstructuraux ont aussi pu être caractérisés par
des mesures de microdureté en extrême surface et les zones affectées thermiquement
ont pu être identifiées. Le développement d’un modèle 2D thermo-hydraulique en
symétrie axiale a permis d’analyser les températures, les gradients de température
et le déplacement transversal du liquide sous l’action de la pression de recul durant
un impact laser. Ainsi, dans le cas de l’alliage d’aluminium, une épaisseur fondue
et une épaisseur affectée thermiquement ont pu être mesurées numériquement et
expérimentalement. Les températures évaluées par le modèle numérique confirment
la baisse de dureté par des mécanismes de dissolutions des précipités durcissant pen-
dant le traitement laser. Dans le cas du superalliage, en revanche, malgré l’utilisation
d’un laser nanoseconde, aucune zone affectée thermiquement est clairement visible
expérimentalement. Les transitoires thermiques sont très rapides. De fait, les
modifications engendrées par la texturation sont donc essentiellement reliées aux
couches de liquide écoulées lors de l’impulsion laser, puis solidifiées sur les parois. De
plus, une augmentation de la dureté et du module de Young a d’ailleurs été confirmée
par nano-indentation dans la zone fondue. La reprécipitation des précipités γ’ y
est supposée due à une vitesse de refroidissement très rapide localement. Les modi-
fications des propriétés mécaniques sont en effet dépendantes du taux de précipités γ’.

Finalement les vitesses d’éjection du liquide ont pu être mises en évidence
pour la formation des cavités. Dans le cas de l’alliage d’aluminium, une large zone
fondue est créée durant l’impulsion laser et le mouvement du fluide est donc difficile.
La vaporisation semble être le mécanisme principal de la formation des cavités. Dans
le cas du superalliage, l’épaisseur de la zone fondue est plus faible et la vitesse du
fluide est plus importante. Donc, la vaporisation et l’éjection de matière semblent
être responsable tous les deux pour la création du motif.

Bilan 1
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III.4 Liens entre la granulométrie de la poudre et

la topographie de surface sur l’adhérence des

revêtements

Maintenant que les motifs peuvent être définis précisément par une mâıtrise des conditions
opératoires, des surfaces de structure adaptées aux couples de matériaux mais aussi aux
applications peuvent être réalisées. L’objectif de cette partie a été d’étudier, au travers
d’un paramètre commun tel que la surface de contact développée, l’impact de la topogra-
phie de surface sur l’étalement des particules en projection APS.

Deux pré-traitements de surface ont été étudiés : le sablage et la texturation laser. Dans
le premier cas, la surface de contact est limitée. Il est vrai que les anfractuosités créées
par sablage sont liées à la granulométrie des particules abrasives projetées. Il est donc
difficile de créer une topographie complexe vue les phénomènes d’érosion engendrés. Le
premier objectif est de déterminer des paramètres de rugosité susceptible d’adapter la sur-
face aux poudres projetées dans le cas du sablage. Dans le deuxième cas, la texturation
laser permet plus de souplesse et d’optimiser la surface en contact par la formation de
motifs micrométriques. Le deuxième objectif est donc de définir les modes de remplissage
des motifs en vue de maximiser la surface de contact entre le revêtement et le substrat et
ainsi de minimiser l’apparition de pores dans les trous. Afin de proposer quelques explica-
tions des phénomènes d’étalement, un modèle numérique a été développé et est présenté
en Annexe V.3.

III.4.1 Comportements des particules projetées à l’étalement

Lors de l’étape de projection plasma d’une poudre sur un substrat, les particules sont
fondues et accélérées par le plasma. Lorsqu’elles impactent le substrat, elles s’étalent et
prennent la forme d’une lamelle. L’énergie cinétique et thermique de la goutte se transfert
en énergie d’écoulement visqueux et en énergie de surface. Il en résulte une instabilité
possible du film liquide lors de l’étalement. Cependant, dans les conditions favorables à un
bon étalement de la particule, elle peut se dissocier sur une surface rugueuse.Ces lamelles
subissent alors une trempe conduisant à la solidification du matériau (pouvant atteindre
108 K.s-1, [202]). Suivant la qualité du contact substrat/lamelle (caractérisée par une ré-
sistance thermique de contact : de l’ordre de 105 W.m-2.K-1 pour des lamelles de zircone),
les transferts thermiques vers le substrat (conditionnant les vitesses de solidification et de
refroidissement) peuvent varier et déterminer la microstructure finale de la lamelle. C’est
pourquoi, la projection de quelques particules sur différents états de surface (polis, sablés
et texturés) a été menée afin de valider le comportement à l’étalement des particules pour
les deux couples considérés.

Dans le cas de particules de poudre NiAl projetées sur un substrat poli, les lamelles
vues en surface sont de forme circulaire avec quelques bras de matière qui semblent avoir
été éjectés du centre vers la périphérie (Figure III.95). Ces bras peuvent s’expliquer par
des instabilités lors de l’étalement, entrainant des déplacements de fluide sur des points
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privilégiés. Un pore est d’ailleurs visible sur la surface de la lamelle par les mécanismes
de désorption. A l’inverse, sur surface rugueuse, un contact inhomogène apparait entre la
lamelle et son substrat dues aux nombreuses irrégularités de la surface contrairement aux
surfaces texturées où les particules semblent remplir parfaitement les cavités.

Figure III.95: Particules de NiAl projetées sur substrats polis, sablés (GB) et texturés
laser (LST) d’Al2017

Dans le cas de particules de zircone-yttriée, la présence d’un réseau de fissures perpen-
diculaires au plan des lamelles indique qu’il y a un contact entre la lamelle et le substrat
sablé (Figure III.96). De telles fissures apparaissent en effet généralement pour relaxer les
contraintes de trempe lors du refroidissement des gouttelettes liquides (micro-fissuration).
A l’inverse, dans le cas d’une surface texturée, l’étalement apparait continu dans la cav-
ité et le contact semble même plus approprié. Des rendements d’environ 5%, 21% et
36% dès la première passe ont d’ailleurs été mesurés dans les cas polis, sablés et texturés
respectivement. De tels résultats confortent d’ailleurs les difficultés d’élaboration d’un
revêtement sur un substrat poli. Une certaine rugosité de surface est essentielle et les cav-
ités formées par laser semblent faciliter l’accroche des premières particules et minimiser
ainsi les éclaboussures.

III.4.2 Mécanismes d’étalement des particules projetées sur une
surface rugueuse

Les paramètres de projection définissent la vitesse et la température des particules pro-
jetées. Le nombre de Weber permet donc de décrire en fonction des deux variables trois
cas d’étalement sur une surface polie (disque, éclaboussure et mixte). Cependant, il a été
établi que la rugosité de surface du subjectile affecte considérablement les phénomènes
hydrodynamiques d’étalements et d’éjections de matières. De plus, la vitesse d’éjection
tangente à la surface est toujours plus rapide que la vitesse d’impact par des phénomènes
d’onde de choc crées au moment du contact. La matière au centre de l’impact remplit
donc correctement la zone grâce à la pression emmagasinée et une accélération du fluide
en périphérie crée un amincissement du film et la formation de jets. La Figure III.97
présente ainsi l’écrasement d’une particule pour des rugosités de surface différentes. Des
éclaboussures sur les pics semblent donc inévitables et une optimisation des paramètres
morphologiques s’impose alors pour parfaire le contact entre le revêtement et son substrat.

La topographie de surface est toujours analysée en amont de l’étape de projection
thermique mais ne reflète pas réellement la qualité du contact entre les deux matériaux.
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Figure III.96: Étalements des particules de zircone-yttriée sur un substrat sablé (GB) et
texturé laser (LST) - en surface et en coupe

Figure III.97: Étalements de particules pour différentes rugosités de surface (Ra) [203]

Des défauts à l’interface peuvent en effet se créer lors de l’élaboration du revêtement
minimisant ainsi la vraie surface de contact. Comme l’illustre la Figure III.98, il est
possible d’évaluer le contact réel entre les deux matériaux par un rapport de contact.
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Figure III.98: Représentation schématique de la surface de contact globale entre un dépôt
et son substrat

Une étude expérimentale a alors été menée afin de vérifier les phénomènes d’étalements
et ainsi proposer une stratégie de construction d’un revêtement. Pour ce faire, une surface
de contact réelle a été calculée par analyse d’images (chapitre II) afin de définir un critère
commun entre les différents traitements de surface.

Dans le cas sablé, l’état morphologique de surface suit des critères définis de rugosité
correspondant à une valeur statistique des hauteurs et espacements de pics et de val-
lées. Pour ce faire, trois paramètres de rugosité ont été définis pour trois conditions de
sablage (GB1, GB2 et GB3) et trois conditions laser S62-4, S65-6 et S80-7 - nomenclature
S(Diamètre-Profondeur) - distribution spatiale égale aux diamètres des motifs). Ces sur-
faces présentent ainsi les mêmes paramètres de rugosité de surface (Tableau III.8) avec une
approche plus contrôlée par laser contrairement au sablage qui n’induit que des valeurs
statistiques. Associés à ces paramètres morphologiques, trois granulométries de poudres
ont été projetées (D50 = 28, 55, 81 m) et la zone de contact réelle a pu être calculée.

Table III.8: Paramètres de rugosité (précision ±5% )

Conditions Sablage Ra Rp Rsm Rsk Rku contact area
GB1 (2bars) 3.07 7.56 62.1 1.79 3.99 1.2
GB2 (3bars) 3.93 12.5 65.2 1.63 3.51 1.3
GB3 (4bars) 4.62 17.5 82.5 1.56 3.25 1.4

S62-4 3.02 7.96 60.1 1.49 3.09 1.2
S65-6 4.03 13.2 66.2 1.33 3.93 1.3
S80-7 5.01 16.8 79.5 1.36 3.89 1.4

Dans un premier temps, les premières particules à l’impact des différentes surfaces
rugueuses ont été étudiées. Comme l’illustre la Figure III.99, des particules de granu-
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lométries différentes peuvent créer des défauts pour une même rugosité de surface. Des
vides se forment sur les pics ou dans certaines anfractuosités qui peuvent être assimilés à
des fissures ou des pores à l’interface.

Figure III.99: Schémas et exemples de remplissage de surfaces rugueuses adaptées (a) et
non adaptées (b)selon la granulométrie des poudres projetées - détection des défauts à
l’interface

Le nombre de défauts statistiques par unité de surface a donc été calculé par analyses
d’images et reportés pour une même surface utile. La taille minimale des défauts détecta-
bles est de 1 m. La Figure III.101 présente donc les résultats pour deux granulométries de
poudres (D50 = 55, 81 m) en fonction des six paramètres de rugosité (pour les particules
les plus fines (D50 = 28 m), les paramètres de projection n’étant pas optimisés pour cette
granulométrie de poudre, le nombre de défauts n’a pu être déduit correctement). Selon
la granulométrie de la poudre, une optimisation du contact entre le revêtement et son
substrat peut se révéler suivant la morphologie de surface. A titre d’exemple, le nombre
de défauts tend à diminuer pour les particules de granulométrie D50 = 55 m avec les
paramètres de rugosité adaptés (GB2 et S65-6) contre des topographies plus larges (GB3
et S80-7) pour les particules de plus grosses tailles (D50 = 81 m). De plus, la distri-
bution régulière des pics et des vallées (accessible par laser) semble minimiser le nombre
de défauts. La maitrise de la topographie de surface permet donc d’optimiser la qualité
interfaciale.

Ivosevic et al. [203] ont fait une simulation numérique des étalements des particules
dans le cas de projections de particule métalliques fondues à des vitesses importantes et ont
montré qu’il existe une corrélation entre les amplitudes et les espacement de la rugosité
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Figure III.100: Analyses des défauts pour une surface (a) sablée (GB2) et texturée (P2)
et évolution du nombre de défauts quantifiés à l’interface pour différentes préparations de
surface (GB et LST) (b)

par rapport à la taille des particules (Figure III.101). Le fait d’avoir des changements
d’angle importants permet en effet une rupture du film fluide. De fait, en comparaison des
résultats précédents la longueur d’onde moyenne de la surface est susceptible d’influencer
l’étalement. Deux paramètres morphologiques semblent alors pertinents : la hauteur
et l’espacement des pics. De plus, il semble intéressant de constater que l’ondulation
moyenne de surface (longueur d’onde) doit être supérieure à la taille des particules afin
de diminuer l’effet d’éclaboussures. En effet, pour une hauteur moyenne de pics donnée,
un étalement optimal des particules semble s’opérer pour des espacements entre pics plus
grands que le diamètre moyen des projectiles. Ces essais expérimentaux sont en accord
avec les résultats numériques. Pour des ondulations inférieures à la taille des particules,
la probabilité d’éclaboussures devient importante. Ainsi d’une façon générale, il se dégage
une forte synergie entre ces deux paramètres. La rugosité de surface doit être adaptée à
la taille des particules pour que la probabilité d’éclaboussures devienne faible et que le
taux de remplissage de la surface soit optimisé.

III.4.3 Mécanismes d’étalement des particules projetées sur une
surface texturée

L’étude du procédé de texturation laser (vue dans la partie précédente) permet une
maitrise de la topographie de surface. Néanmoins, Costil et al. [204] ont remarqué que
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Figure III.101: Étalement d’une particule en fonction de la longueur d’onde du substrat

le remplissage des trous pouvait être problématique au-delà d’une certaine profondeur de
motifs. La topographie de surface se doit donc d’être optimisée à chaque condition de
traitement et/ou couple de matériaux.

Les trois granulométries (D50 = 28, 55, 81 m) de poudres ont été projetées sur trois
surfaces présentant trois motifs différents adaptés aux volumes des particules moyennes
(Vp50 = 4/24πD3

50 = 11500, 102000 et 268000 m3). De plus, le diamètre d’ouverture est
supposé plus grand que le diamètre de la particule pour faciliter le remplissage. Les motifs
choisis sont donc : S40-15, S50-70 et S90-110 (nomenclature S(Diamètre-Profondeur)). La
Figure III.102 illustre des vues en coupe de particules solidifiées. Dans le cas de très fines
particules (D50 = 28 m), un bon remplissage de la surface est noté quelques soient les
motifs mais cela est tronqué par une forte porosité du revêtement. Avec l’augmentation
de la granulométrie de la poudre (D50 = 55 m), divers comportements peuvent être
observés. En effet, la matière est éjectée pour les motifs de plus petites tailles ce qui
n’est pas le cas pour les motifs équivalents et plus gros. Le même comportement peut
être observé dans le cas des plus grosses particules (D50 = 81 m). Ainsi, comme sus-
pecté, différents mécanismes d’étalement semblent prendre place suivant les morphologies
de surface et le matériau d’apport. Il est néanmoins difficile d’évaluer précisément les
mécanismes d’étalement dans une cavité, car la distribution chaotique des particules dans
le jet ne permet pas d’avoir une idée précise de la zone d’impact et la taille exacte de la
particule.

Pour aider à la compréhension de l’étalement des particules dans un cavité, une mod-
élisation de l’impact des particules fondues dans les trous a donc été développée avec
le logiciel Fluent (modèle présenté en Annexe V.3) afin d’évaluer l’étalement dans des
surfaces concaves à différents rapports de forme. L’intérêt d’une telle approche a permis
de déterminer les flux hydrodynamiques correspondant aux taux d’étalement au centre
des motifs (Figure III.103). Comme en témoigne les différents résultats de modélisation
numérique, divers comportements ont pu alors être évalués. Pour les fines particules (D50

= 28 m), le bon remplissage des motifs corrobore bien les observations expérimentales
qui peuvent s’expliquer alors par des énergies cinétiques de matière favorables. A l’inverse,
dans le cas de particules de plus fort diamètre (D50 = 55 et 81 m), de larges éclaboussures
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Figure III.102: Vue de particules en coupe après projection sur substrat texturés pour dif-
férentes granulométries de poudres (D50 = 28, 55 et 81 m) et trois géométries spécifiques
(S40-15, S50-70 et S90-110)

ont pu en revanche être révélées en particulier dans le cas des petits motifs. De plus, les
épaisseurs finales des particules sont très variables. Le degré d’étalement des particules
semble donc bien différent selon la convexité et la taille de la particule. La notion d’angle
d’ouverture peut alors apparaitre comme un critère de qualité de remplissage de la cavité.

C’est pourquoi, l’impact d’une particule des différentes morphologies de cavité (deux
demi-ellipses (diamètre majeur = diamètre et profondeur) et une demi-sphère de même
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Figure III.103: Modélisation de l’étalement de particules sur substrat texturé - Granu-
lométrie de la poudres (D50 = 28, 55 et 81 m) dans trois géométries spécifiques

volume) a été modélisé. Comme l’illustre la Figure III.104, l’étalement d’une particule
semble être optimal dans le cas d’une cavité sphérique. Dans les deux autres cas, la
particule solide est plus épaisse en fond de trou. De plus, un suivi d’un point de la particule
(zone basse de la particule) a été mené (schématisé pour une facilité de lecture). La
trajectoire de ce point tourne donc à l’impact en suivant la surface jusqu’à l’extrémité du
motif. Le vecteur vitesse tourne brusquement our les demi-ellipses qui suppose une énergie
importante dépensée pour suivre la surface.et donc expliquer la difficulté de l’étalement
dans ces deux cas. Puis, un vortex au moment de l’éjection vers l’extérieur a lieu pour
les trous ayant un angle inférieur ou égale à 90 avec la surface plane. Par conséquent,
la matière liquide peut se retrouver de nouveau dans le trou et créer des pores avec la
solidification rapide de la lamelle. Le remplissage des motifs en est donc affecté.

Finalement la large distribution des particules et l’aspect aléatoire du procédé (pas de
contrôle de la trajectoire individuelle des particules) ne permettent pas d’identifier une
particule et son comportement à l’impact. C’est pourquoi une analyse statistique a été
menée pour évaluer le remplissage de trois motifs pour les trois poudres étudiées (Tableau
III.9). Deux motifs ont des volumes équivalent à la poudre de D50 = 55 m (l’un avec un
diamètre d’ouverture 10% inférieur et l’autre 8% supérieur à la taille des particules) et un
motif est défini par rapport au volume de la poudre D50 = 81 m (diamètre d’ouverture
10% plus grand).

Les porosités dans les trous ont donc été mesurées par analyse d’images (20 mesures
par conditions) pour évaluer le rapport des volumes (particule/motif) qui minimise la
formation de pores. Comme l’illustre la Figure III.105, un optimum se distingue pour
chacune des poudres dès lors que l’ouverture du motif est supérieure au diamètre moyen
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Figure III.104: Étalement d’une particule dans deux demi-ellipses et une demi-sphère -
trajectoire d’un point de la particule (étoile) au cours de l’étalement

Table III.9: Motifs réalisés pour l’étude de remplissage - équivalence de volume

Particules D50 = 55 m > D50 = 55 m < D50 = 81 m =
Motifs S70-50 S75-58 S110-90

des particules. Les motifs choisis ayant un volume équivalent maximise le remplissage. La
porosité dans les motifs reste tout de même supérieure à la porosité globale du dépôt qui
peut s’expliquer, comme précédemment, par les éjections de matière interne.

Plusieurs facteurs morphologiques influent en effet sur l’étalement des premières par-
ticules et ainsi sur le remplissage des motifs. Trois critères limites semblent néanmoins
se dégager selon les facteurs considérés. Le premier est la taille de l’ouverture du motif
par rapport aux particules projetées. La porosité a été évaluée dans les trous pour trois
diamètres d’ouverture 50, 60 et 70 m. En plus, la profondeur a été définie pour avoir
un ratio de forme du motif (définie par rayon/profondeur) égale à 1, 0.5, et 0.35. Cette
étude a été menée pour des particules de diamètre moyen D50 = 55 m. La Figure III.106
montre que le diamètre d’ouverture doit être plus grand que le diamètre moyen des par-
ticules. Mais le ratio de forme semble avoir un optimum pour chaque cas. Le ratio des
volumes (volume particule / volume motif) a été ajouté sur le graphique et il semble que
la porosité soit minimale pour les différents ratio de forme correspondant à un rapport de
volume égal à 1. Il existe donc un optimum possible pour se rapprocher de la porosité du
dépôt globale (flèche noir).

Une fois le diamètre défini, le facteur de forme des motifs peut être établi avec l’angle
d’ouverture du trou ou encore le rapport des volumes particules/motifs (Figure III.107.
Ainsi au-dessus de 70 degrés d’angle d’ouverture en surface, une augmentation significa-
tive du taux de porosité est notable. Un tel constat peut s’expliquer par la formation
d’obstacles dus à la solidification rapide du flux de matière dans le trou. De plus, le ratio
entre le volume des particules et celui des motifs concorde avec les premiers résultats.
Un minimum est en effet obtenu pour des ratios proches de 1.1 pour lesquels la cavité a
tendance à se remplir de manière homogène. L’optimisation de ses paramètres peut donc
être menée pour différents couples de matériaux afin de maximiser la zone de contact et
le remplissage des trous.
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Figure III.105: Porosité du revêtement au sein des trous en fonction de trois géométries de
trous et de trois granulométries de poudres utilisées (D50 = 28, 55 et 81 m) et comparaison
avec la porosité du dépôt global

Figure III.106: Porosité dans les trous en fonction du ratio de forme des motifs et ratio
de volume (volume particule/volume motif) pour trois diamètres d’ouverture

126



III.4. Liens entre la granulométrie de la poudre et la topographie de surface sur l’adhérence des revêtements

Figure III.107: Porosité des trous en fonction de l’angle d’ouverture et du rapport de
volume (particule/trou)

Pour les deux traitements de surface (sablage et texturation laser), le contact entre le
revêtement et le substrat a été étudié. L’étalement des particules fondues et leur solid-
ification sur une zone cible ont donc pu être observés et la présence d’éclaboussures
a pu être révélée après impact dues aux anfractuosités de la surface. Les résul-
tats ont montré que la rugosité de surface (spécifiquement la longueur d’onde) doit
être adaptée et corrélée à la taille de particules projetées afin de minimiser le nom-
bre de défauts à l’interface. De tels défauts ont d’ailleurs pu être définis comme
des zones d’amorçage de fissures et donc de fragilisation du système. L’outil laser
est apparu particulièrement intéressant pour cette problématique en pouvant régler
les paramètres de rugosité et d’espacement pour ainsi optimiser l’adhérence d’une
surface de contact définie. Dans le cas des motifs créés par texturation laser (cav-
ités), les surfaces peuvent être en effet facilement adaptées à l’ordre de grandeur des
poudres projetées pour maximiser la surface de contact. Les dimensions des cavités
peuvent être parfaitement définies pour optimiser le remplissage des motifs. Pour
limiter le taux de porosité au sein des trous, des critères ont de plus pu être pro-
posés comme l’équivalence de volumes entre les motifs et les particules , un diamètre
d’ouverture plus large ou encore un angle d’ouverture minimal. De tels critères ont
pu donc être appliqués pour l’laboration des revêtements de céramique et optimiser
ainsi l’adhérence.

Bilan 2
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III.5 Conclusion

Dans cette première partie, plusieurs résultats majeurs sont présentés. Le premier a été
d’évaluer les effets de l’interaction laser-matière en régime nanoseconde dans le cadre de
la texturation laser de motifs en forme de ”trou”. Des analyses topographiques ont été
menées afin de déterminer l’influence des paramètres sur la création des motifs, que ce soit
l’énergie par impulsion laser, le nombre d’impulsions mais aussi les propriétés intrinsèques
des matériaux testés. Deux matériaux distincts ont été étudiés dans le cadre de ce travail
: un alliage d’aluminium 2017 et un superalliage base nickel monogranulaire, l’AM1.

Un modèle analytique a été développé afin de corréler l’effet de l’énergie par impulsion
laser sur la morphologie globale de la texture, plus spécifiquement sur les bourrelets et
l’épaisseur des zones fondues compte tenu de l’élévation de température générée en sur-
face. Bien évidemment, ces phénomènes d’interaction laser-matière dépendent fortement
des caractéristiques des matériaux traités (absorptivité et diffusivité thermique). Des mé-
canismes plus spécifiques ont d’ailleurs pu être mis en évidence grâce à l’utilisation de la
simulation numérique en particulier lors de la création de zones fondues et du nuage de
vapeur. Dans le cas de l’aluminium par exemple, les propriétés thermiques de l’alliage
induisent la création d’une large zone fondue avec peu de mouvements de fluides qui ne
permet pas une éjection importante de matière. L’effet majoritaire apparait donc lié à la
vaporisation. A l’inverse, dans le cas du superalliage, la zone fondue apparâıt plus fine
et l’éjection de matière devient alors plus importante. En conclusion, la vaporisation et
l’éjection de matière sont deux mécanismes qui ont lieu lors de l’impact laser avec pré-
dominance de l’un ou de l’autre des phénomènes suivant la nature du matériau traité.

Dans un deuxième temps, il a été démontré que l’interaction laser modifie la microstruc-
ture du matériau cible dus aux phénomènes de fusion et de dissipation thermique en son
sein. Une modification des propriétés mécaniques locales a d’ailleurs été observée par mi-
cro et nanoindentation avec des comportements différents en fonction du substrat. Dans
le cas de l’aluminium, la conduction de la chaleur induite par le laser annihile l’historique
thermique initial du matériau (traitement T4) ce qui tend à abaisser ses propriétés mé-
caniques locales. Dans le cas du superalliage, une zone modifiée (fondue) est observée
en extrême surface qui présente des propriétés mécaniques supérieures dues à une repré-
cipitation supposée des précipités γ’ à une échelle nanométrique. En revanche, aucune
zone affectée thermiquement n’est observable compte tenu des vitesses de chauffage et re-
froidissement trop rapides pour permettre des mécanismes de dissolution des précipités γ’.

Enfin, le dernier point a été d’évaluer la porosité proche de l’interface par la cohérence
des paramètres topographiques et des poudres projetées. Afin de minimiser les défauts de
contact, une optimisation des paramètres d’ondulation de surface a donc paru nécessaire.
Une longueur d’onde légèrement supérieure à la taille des particules s’est avérée cruciale
pour limiter les éjections de matière. La topographie et le remplissage des surfaces ont pu
alors être optimisés afin de pouvoir tester la durée de vie des revêtements en fonction de
la stratégie proposée. Des indications sur les morphologies optimales ont pu être dégagées
en vue de la réalisation d’essais d’oxydation et thermo-mécaniques.

128



Chapitre IV

Evaluation de la tenue du
revêtement

IV.1 Introduction

La topographie de surface étant maintenant mâıtrisée avec un meilleur contrôle de la mi-
crostructure des matériaux, des évaluations de la tenue mécanique et de la durabilité à
chaud des revêtements peuvent être réalisés. Une étude a pu être menée dans le cadre
de la mécanique de la rupture (linéaire élastique isotrope) afin de proposer des modes de
ruptures aux interfaces en fonction de la morphologie des motifs. Sur la base de trois
essais d’adhérence (quasi-statiques et dynamique), cette partie se concentre sur les effets
de la préparation de surface (sablage et texturation laser) sur la tenue des revêtements
pour les deux couples de matériaux envisagés (NiAl/Al2017 et YSZ/AM1).

Le système barrière thermique sans sous-couche a ensuite été sollicité par des tests d’oxydation,
de fluage et de fatigue thermomécanique. Des essais d’oxydation isotherme et cyclés à
hautes températures ont tout d’abord été menés afin de comparer la nature de l’oxyde,
sa vitesse de croissance ainsi que les modes de ruptures pour les différents traitements
de surface. Puis, un chargement mécanique constant a été appliqué afin d’accélérer le
développement de fissures à l’interface à une température constante. Finalement un cy-
clage thermomécanique hors-phase représentatif des conditions vues en vol (banc MAA-
TRE) a été testé afin de valider la tenue en service des revêtements projetés sur substrats
texturés.

IV.2 Les modes de ruptures adhésives et cohésives

Une étude énergétique en mécanique linéaire de la rupture a été menée pour évaluer
l’énergie nécessaire à la propagation de fissures dans les cavités formées par texturation
laser. En raison des effets de couplages élastiques évoqués au chapitre 1, les modes de
sollicitation I et II apparaissent couplés dans la partie réelle et imaginaire du facteur
d’intensité de contraintes complexes K = KI + i KII , alors que le mode III demeure in-
dépendant. Le champ de contrainte proche de la pointe de fissure interfaciale entre deux
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matériaux s’exprime comme une combinaison linéaire de deux champs : le premier est
un champ oscillant couplé, défini par le facteur d’intensité de contraintes complexes K,
dont le maximum s’atténue en r-1/2, et le second est un champ non-oscillant dépendant
du facteur d’intensité de contraintes KIII .

Dans le cas de propagation de fissures, à l’interface entre les deux matériaux que sont
le substrat et son revêtement, des éléments de rupture interfaciale peuvent être proposés
afin d’identifier les mécanismes mis en jeu en fonction de la morphologie des motifs. Pour
caractériser les propriétés élastiques d’un bi-matériau, deux coefficients adimensionnés (α
et β), appelés coefficients de Dundurs sont définis :

α =
µs(kc + 1)− µc(ks + 1)

µs(kc + 1) + µc(ks + 1)
(IV.1)

(IV.2)

β =
µs(kc − 1)− µc(ks − 1)

µs(kc + 1) + µc(ks + 1)
(IV.3)

k = 3− 4ν en déformations planes et k =
3− ν

1 + ν
(IV.4)

avec µ et ν le module de cisaillement et le coefficient de poison du dépôt (c) et substrat
(s).

Les coefficients dépendent des propriétés élastiques de chacun des deux matériaux et
respectent la convention adoptée sur la Figure IV.108. L’anisotropie des deux matériaux
n’a pas été prise en compte dans les calculs et les propriétés sont rassemblées en Annexe
V.5 pour les calculs d’énergie de propagation de fissures. Ces coefficients sont représen-
tatifs du contraste existant entre les propriétés élastiques des deux matériaux considérés,
et tendent vers 0 lorsque les matériaux sont similaires. Un autre paramètre ǫ, nommé
constante d’hétérogénéité élastique, caractérise comme son nom l’indique l’hétérogénéité
entre les deux matériaux :

ǫ =
1

2π
ln

(

1− β

1 + β

)

(IV.5)

La forme complète des champs peut donc être établie grâce à l’utilisation des poten-
tiels complexes par Hutchinson [84] utilisant les paramètres présentés. Dans le plan de
l’interface (θ = 0 ) au voisinage de la pointe de fissure, les composantes des contraintes
normales et tangentielles (σ) ainsi que les déplacements (δ) relatifs peuvent être couplés
de la manière suivante :

(σyy + iσxy)θ=0 =
Kriǫ√
2πr

(IV.6)

(δy + iδx)θ=0 =
4√
2π

1
Ec

+ 1
Es

(1 + 2iǫ)cosh(πǫ)
(K1 + iK2)

√
rriǫ (IV.7)

La proportion de sollicitation en mode I et II qui s’applique à la fissure, peut donc
être quantifiée par l’angle de mixité modale ψ défini par l’équation IV.8. Il représente le
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Figure IV.108: Fissure à l’interface d’un bi-matériau

rapport des contraintes normales et tangentielles que subit une interface à une distance r
de la pointe de fissure.

ψ = arctan

(

σxy
σyy

)

(IV.8)

Expérimentalement, il est observé que l’adhérence d’une interface augmente avec
l’évolution de la mixité modale vers les modes de cisaillement (modes II et III). Cette
évolution se conçoit aisément puisque les mécanismes dissipatifs, en grande partie respon-
sables de l’adhérence, varient selon l’orientation de la sollicitation mécanique. En effet,
plus le mode de sollicitation se rapproche du mode II, plus les phénomènes de frottement
entre les lèvres de la fissure sont importants, notamment dans le cas d’interfaces rugueuses.
Par ailleurs, une dissipation d’énergie due à la déformation plastique des couches adja-
centes, au cours de l’essai peut aussi expliquer l’augmentation de l’énergie d’adhérence
avec l’accroissement du cisaillement (mode II).

Il s’avère que l’adhérence de certains systèmes est très sensible à l’orientation de la sollic-
itation alors que d’autres le sont en moindre mesure, en raison de mécanismes dissipatifs
moins conséquents. L’énergie d’adhérence de l’interface Gi est donc une fonction de l’angle
de mixité modale normalisé ψ∗, et peut être représentée schématiquement par l’évolution
G(ψ∗) comme présenté Figure IV.109. L’énergie d’adhérence est la somme de l’énergie
d’adhésion, qui est constante quelle que soit l’orientation de la sollicitation, et de l’énergie
dissipée de manière irréversible au cours de l’essai mécanique.

Certains auteurs ont proposé des modèles phénoménologiques basés sur des observa-
tions expérimentales afin de décrire l’évolution de l’énergie d’adhérence Gi en fonction de
la mixité modale. Les deux modèles les plus répandus dans la littérature ont été proposés
par Hutchinson et Suo [84] :

Gi = Gic

[

1 + tan2((1− λ)ψ∗)
]

Gi = Gic

[

1 + (1− λ)tan2(ψ∗)
]

(IV.9)

où Gic est l’énergie de rupture en mode I pur de l’interface et λ est un paramètre
caractéristique de l’influence du mode II compris entre 0 et 1.
Plus ce paramètre tend vers 0, plus l’influence du mode II est importante, alors que
l’évolution de Gi est très peu dépendante du mode II lorsque λ = 1. Ces modèles décrivent
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Figure IV.109: Energie d’adhérence en fonction de la mixité modale

tous des lois G(ψ∗) symétriques par rapport à ψ∗ = 0 . En pratique, il est souvent observé
une évolution G(ψ∗) asymétrique, pour laquelle le minimum de l’énergie d’adhérence est
atteint pour ψ∗ 6= 0 . La courbe G(ψ∗) peut éventuellement être translatée suivant l’axe
des abscisses, et recentrée, en fonction du choix arbitraire de la distance r à laquelle est
calculée la mixité modale ψ∗.

L’évolution de l’énergie d’adhérence en fonction de la mixité peut être déterminée par
différentes approches. Certains auteurs utilisent un unique essai d’adhérence pour lequel
on peut faire varier l’angle de mixité, alors que d’autres préfèrent balayer différentes mix-
ités modales à travers plusieurs essais conduisant à des mixités modales différentes. Dans
tous les cas, il est primordial de préciser la/les mixité(s) modale(s) associée(s) à l’essai
réalisé pour la détermination de l’énergie d’adhérence. Pour des géométries d’essais et
des chargements mécaniques simples, il est possible de calculer analytiquement cet angle
de mixité. En revanche, pour des configurations plus complexes, un recours au calcul par
éléments finis sera souvent nécessaire.

Dans le cas d’un dépôt obtenu par projection thermique, les interfaces entre les lamelles
peuvent être considérées comme des interfaces parfaites avec des défauts susceptibles de
devenir des zones d’amorçage de fissures. D’un point de vue macroscopique la cohésion du
dépôt correspond donc aux énergies d’adhésion de toutes les interfaces. La ténacité pra-
tique du dépôt dépend donc de la nature du matériau, de l’état de contraintes dans lequel
il est créé et de la porosité globale. Ainsi, selon un critère établit par He et Hutchinson
[205], il est possible de proposer les situations dans lesquelles la propagation de fissure
diverge dans le dépôt en fonction de la rugosité de l’interface. Cette théorie est présentée
dans le cas des motifs de texturation laser lors d’essai de traction. On prend comme
hypothèse de départ les deux schémas Figure IV.110.

Par rapport à ces schémas, le chargement mécanique imposé P et l’épaisseur h peuvent
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Figure IV.110: Schémas de principe de propagation d’une fissure à une interface (a) et
divergence dans le dépôt (b) proche d’une cavité

être définis comme :

P = σ0λcosθ (IV.10)

h = γR (IV.11)

où γ est un nombre adimensionné d’ajustement permettant de prendre en compte les
dimensions S, a et b. En fonction de cette géométrie, il est possible d’utiliser les équations
établies par Hutchinson et Suo sous leur forme simplifiée (Figure IV.110-a):

Gi =
P 2

2h

(

1− νc
µc

− 1− νs
µs

)

1

4cosh2(πǫ)
(IV.12)

C’est une expression exacte de l’énergie de rupture de l’interface sous une force P dans
les hypothèses proposées. Quand la fissure bifurque (Figure IV.110-b), une longueur de
fissure (a-b+δ) sous un chargement σ peut être considérée. Le facteur d’intensité des
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contraintes peut donc être donné comme suit :

KI = 1.12σ
√

π(a− b+ δ) (IV.13)

où le point b est déterminé par l’endroit de changement de direction maximale. L’amorçage
de la fissure dans le dépôt est défini comme un critère de rupture, c’est à dire que δ est
petit. On peut ainsi approximer la solution de l’énergie dépensée pour la déviation par la
relation suivante :

Gc =
1− νc
2µc

K2
I (IV.14)

Maintenant, si on calcule un ratio GR en substituant les deux énergies de fissuration,
on obtient les conditions pour la dérivation de la fissure :

GR =
Gi

Gc

=
λ2cos2θ

2γR(a− b+ δ)

(

1−νc
µc
− 1−νs

µs

)

1
4cosh2(πǫ)

1−νc
2µc

(IV.15)

Connaissant les valeurs de Gic et Gcc (énergie de rupture en mode I pur de l’interface
et du dépôt), il est possible de proposer des conditions de rupture en fonction de l’angle
θ par rapport à une direction de chargement. Les valeurs maximales ont été analysées
par la technique d’indentation interfaciale sur un substrat à faible rugosité. Cette tech-
nique présente en effet l’intérêt de déterminer l’énergie de fissuration critique en mode
I au niveau d’une interface (Gic) et d’un dépôt (inter-lamellaire) (Gcc). Ainsi, il y a pu
être déterminé dans le cas des barrières thermiques sur AM1, les ténacités de ces deux
éléments avec des grandeurs de 1.76 MPa.m1/2 et de 3.45 MPa.m1/2 respectivement. La
Figure IV.111 représente l’évolution du ratio GR en fonction de l’angle d’ouverture du
motif pour le couple YSZ/AM1 et met en exergue deux comportements distincts. En ef-
fet, pour le couple de matériaux considérés, un angle critique de 70 apparait. Au delà de
cet angle, la fissure bifurque dans le dépôt et en dessous, la fissure se propage à l’interface.
Donc l’énergie à fournir pour que la fissure suive l’interface est plus importante que sa
propagation dans le dépôt.

Afin de valider cette approche énergétique expérimentalement, des texturations présen-
tant un même diamètre de trou d’ouverture mais avec des angles d’ouverture différents
(45, 60 75 et 90 ) ont été testées dans le cas du couple YSZ/AM1. Deux modes de rupture
ont alors été identifiés (Figure IV.112). Pour des motifs présentant un angle d’interface
inférieur à 70 , une rupture adhésive est observée alors qu’une rupture mixte est observée
pour des angles supérieurs. Ainsi, le dépôt peut être arraché complètement dans le cas
d’une rupture adhésive tandis qu’une rupture dite ”mixte”, qu’une partie du dépôt peut
rester ancrée dans les motifs et casser sur les surfaces planes.

De tels faciès de rupture montrent donc que la morphologie des motifs a un effet
prononcé sur le type de rupture. Mais une telle étude analytique menée dans le cas du
système barrière thermique peut aussi être adaptée pour d’autres couples dépôt/substrat.
Pour ce faire, la connaissance des propriétés mécaniques du dépôt et de l’interface est req-
uise (par exemple les contraintes d’élasticité ont été déterminées par analyse vibratoire du
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Figure IV.111: Energie de fissuration en fonction de l’angle du motif en comparaison avec
la valeur critique de rupture de déviation de la fissure

Figure IV.112: Faciès de rupture pour des motifs avec des angles de 60 et 75

dépôt afin de connaitre le module d’Young et les ténacités par indentation interfaciale afin
de connaitre les énergies limites des interfaces). Les résultats des analyses sont présentés
en Annexe V.1. Enfin, fort de ce constat, une évaluation de la tenue de l’interface peut
être menée.
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IV.3 Etude des mécanismes d’adhésion

Les énergies nécessaires pour rompre les interfaces ont été évaluées pour les deux prépara-
tions de surface : pour une surface de contact limitée dans le cas sablé et pour différentes
morphologies et différentes densités de motifs dans le cas de la texturation laser.

IV.3.1 Mécanismes d’adhésion des revêtements sur des surfaces
rugueuses

Les analyses de remplissage d’une surface rugueuse ont montré une minimisation du nom-
bre de défauts à l’interface lorsque la granulométrie des particules et la morphologie de la
surface étaient adaptées. Des essais de traction ont donc été menés dans le but de vérifier
les critères proposés. Pour ce faire, les six paramètres de rugosité (C.f. Tableau III.8)
ont été testés par essais de traction de manière à identifier l’effet de la morphologie de
surface pour deux lots de poudres (D50 = 55 m et D50 = 81 m). Comme l’illustre la
Figure IV.113, l’adhérence des revêtements diffère de façon systématique selon l’ensemble
des paramètres topographiques et granulométriques.

Figure IV.113: Adhérence dépôt-substrat suivant la surface développée dans le cas de
surfaces sablées GB1-2-3 et texturées S62-4, S65-6 et S80-7 pour deux granulométries
(D50 = 55 m et 81 m)

De la même manière que l’analyse du nombre de défauts observés à l’interface (chapitre
III), les meilleurs résultats correspondent au ”bon”rapport entre l’ondulation de surface et
la taille des particules projetées. Dans le cas de poudres de granulométrie moyenne (D50

136
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= 55  m), le meilleur résultat apparait pour un ratio de surface de 1.3 avec une adhérence
de 30-32 MPa correspondant à une ondulation un peu plus large que la taille moyenne
des particules. Le même rapprochement est observé pour les particules plus larges (D50

= 81  m) avec un ratio de surface 1.4 et une valeur d’adhérence de 30 MPa. De plus, il
est à constater que les surfaces traitées par laser (S62-4, S65-6 et S80-7) procurent des
adhésions interfaciales supérieures aux surfaces équivalentes sablées. La minimisation du
nombre de défauts de contact par cette technologie conforte de telles observations.

L’étalement des particules est lié à un jeu de paramètre à identifier entre les paramètres
de projection, la température du substrat et la rugosité de substrat. Le premier est fixé
par les propriétés du matériau projeté et les caractéristiques voulues du revêtement. La
température du substrat permet un étalement plus homogène de la particule même si
dans le cas de surfaces rugueuses (pour améliorer l’ancrage mécanique) des éclaboussures
sont inévitables. L’adhésion du revêtement peut tout fois être optimisée par la mâıtrise
de l’étalement des premières particules sur le substrat au moyen d’une surface optimale.
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IV.3.2 Mécanismes d’adhésion des revêtements pour des sur-
faces texturées

Dans le cas de la texturation laser, des mesures d’adhérence ont été menées pour évaluer
l’effet de la répartition spatiale des motifs et le remplissage des motifs étudiés chapitre 2.

IV.3.2.1 Répartition spatiale des motifs

Une étude sur l’effet des préparations de surface sur l’adhérence des revêtements élaborés
par projection thermique sur l’adhérence a été menée en fonction de la distribution spa-
tiale et de la morphologie des motifs (le traitement de surface par sablage est considéré
comme la référence). Les couples NiAl/Al2017 et YSZ/AM1 ont donc été analysés pour
différentes préparations de surface. Les résultats d’adhérence correspondant aux motifs
de texturation S65-80 pour NiAl/Al et S80-40 et S60-40 pour YSZ/Inox304L (équivalent
à YSZ/AM1) ont été évalués par des essais de traction. Ces motifs sont préalablement
identifiés d’un point de vue modes de rupture, tous ont été définis pour favoriser un mode
mixte de rupture au niveau des trous. Selon la densité des trous (100, 150, 200 et 300  m
d’espacement de centre à centre des motifs) diverses valeurs d’adhérence ont donc pu être
relevées avec des différences significatives et une forte influence de la texturation laser par
rapport au sablage conventionnel.

Comme l’illustre la Figure IV.114, de fortes variations d’adhérence apparaissent suivant
la morphologie de surface tout comme la densité des cavités jusqu’à atteindre la limite de
cohésion du revêtement.

Pour le couple YSZ/304L, de telles évolutions de l’adhérence du revêtement se confir-
ment avec de plus une influence de la morphologie des trous (Figure IV.115). En effet,
les motifs présentant le plus grand diamètre d’ouverture (S80-40) procurent de meilleures
résultats.

Le ratio R a de nouveau été utilisé afin de pouvoir comparer les différentes préparations
de surface (sablage et texturation laser). Les valeurs alors mesurées précédemment ont
été placées en fonction du ratio de surface de contact (R-1 pour que les courbes passent
par 0) sur la Figure IV.116 pour NiAl/Al2017 et sur la Figure IV.117 YSZ/304L. Pour
les deux couples, deux tendances se définissent suivant le traitement avec deux pentes de
coefficients directeurs différentes. Cela signifie qu’à R équivalent les valeurs d’adhérence
sont supérieures pour les surfaces texturées en comparaison des surfaces sablées. De
plus, pour le couple NiAl/Al2017, les courbes ne passent pas par l’origine dus aux forces
physico-chimiques susceptibles de se créer entre ces deux matériaux. Une telle information
est importante d’un point de vue mécanisme d’accroche dès lors qu’elle met en exergue
l’effet physico-chimique de l’interface. D’un point de vue topographique, cette valeur
d’adhérence peut même atteindre des niveaux de 110 MPa avec une forte densité de trous
(100  m) sans considérer la limite de cohésion du dépôt.

Pour le couple YSZ/304L, trois tendances peuvent se dégager suivant la morphologie de
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Figure IV.114: Mesures d’adhérence du couple NiAl/Al2017 pour différentes préparations
de surface (Sablage et Texturation laser S65-80) avec des espacements entre trous de 100,
150, 200 et 300 m)

surface (sablée et texturée S80-40 et S60-40) avec des niveaux d’adhérence supérieurs après
texturation laser. Les morphologies des trous optimisées d’un point de vue volumétrique
et angle d’ouverture confortent de telles mesures et justifient le mode de rupture mixte
comme l’illustre la Figure IV.118.

L’effet de l’angle d’ouverture (Figure IV.117) se confirment d’ailleurs par le changement
de modes de rupture (adhésif à mixte) pour les motifs S80-X et S60-X (X valeurs vari-
ables pour avoir un angle différent) à la frontière de l’angle critique (évalué à 70 pour ce
couple). R évolue donc pour différentes profondeurs de trous et un pallier entre les deux
mécanismes de rupture est observé dans les deux configurations. Dans le cas d’une rup-
ture adhésive, les valeurs d’adhérence suivent celles du sablage tandis que dans le cas de
ruptures mixtes, les valeurs d’adhérence correspondent aux droites des surfaces texturées.

C’est pourquoi dans le cas des ruptures mixtes, un ratio entre les zones de rupture
adhésive et cohésive (noté CZR) a été calculé en supposant que chaque trou provoque
une rupture cohésive. Les valeurs d’adhérence sont ainsi fonction de la distribution spa-
tiale et de la morphologie des motifs comme montré en Figure IV.119 pour les couples
NiAl/Al2017 et YSZ/304L (S80 et S60). Les équations linéaires correspondantes peuvent
être définies par la morphologie des motifs et par leurs espacements. La preuve en est
pour le couple YSZ/304L où les équations sont similaires pour les deux motifs car les
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Figure IV.115: Mesure d’adhérence du couple YSZ/304L pour différentes préparations de
surface - Sablage et Texturation laser S80-40 et S60-40) avec des espacements entre trous
de 100, 150, 200 et 300 m)

Figure IV.116: Adhérence du couple NiAL/Al pour différentes préparations de surface en
fonction du ratio de surface (R-1)
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Figure IV.117: Adhérence du couple YSZ/AM1 pour différentes préparations de surface
en fonction du ratio de surface (R-1)

Figure IV.118: Vue en coupe des faciès de rupture pour des motifs S60 et S80 pour le
couple YSZ/304L par essai de traction adhérence

fissures doivent traverser un revêtement similaire.

IV.3.2.2 Adhérence du revêtement en fonction du remplissage des motifs

Les propriétés mécaniques locales des revêtements (liées à la porosité) au sein des motifs
sont importantes dans le cas de ruptures mixtes. En effet, comme l’illustre la Figure
IV.120, les valeurs d’adhérence pour les trois motifs précédemment utilisés avec un es-
pacement de 150 m fluctuent compte tenu du nombre du nombre de défauts (fissures,
porosités, ...) comme il a pu déjà être analysé dans le chapitre III. La résistance à la prop-

141



Chapitre IV. Evaluation de la tenue du revêtement

Figure IV.119: Adhérence des revêtements en fonction du ratio de zone de rupture cohésive
(CZR) pour les couples NiAl/Al2017 et YSZ/304L

agation de fissures au travers des revêtements est donc maximisée dans les configurations
optimales.

Figure IV.120: Mesures d’adhérence des revêtements suivant la granulométrie des poudres
(D50 = 28, 55 et 81 m) pour trois motifs de texturation
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IV.3.3 Mécanismes de rupture de l’interface sous contraintes de
cisaillement

Dans l’essai de traction, les contraintes sont perpendiculaires au plan moyen de l’interface
et donc les modes de ruptures sont principalement en mode I. Pour compléter, une sol-
licitation de l’interface en cisaillement a été menée par des essais de traction dans le
plan afin de voir les modes de rupture dans cette configuration. Malheureusement, une
quantification de l’adhérence de l’interface n’a pas pu être menée au cours de ce travail
et seul un suivi au cours du temps sous microscope optique a été réalisé. L’essai a été
interrompu après 8% de déformation totale de l’éprouvette correspondant à l’apparition
d’une macro-fissure dans le dépôt qui tend à dévier parallèlement à l’interface. Ainsi
pour chaque condition de pré-traitement, la longueur de fissure générée à l’interface a été
mesurée pour le couple NiAl/Al2017 (quatre essais par condition) (Figure IV.121). D’une
façon générale, la longueur de fissure est minimale pour des surfaces texturées laser. Les
obstacles provoqués par les trous génèrent une rupture mixte qui limitent la propaga-
tion de fissures. En revanche, dans le cas du sablage, la macro-fissure débouchante sur
l’interface se propage en continu. L’ancrage est donc clairement accru par la texturation
laser même dans des sollicitations de cisaillement.

Figure IV.121: Mesure des longueurs de fissures de l’interface après traction dans le plan
pour le couple NiAl/Al2017

143



Chapitre IV. Evaluation de la tenue du revêtement

IV.3.4 Mécanismes d’adhésion des revêtements sous sollicita-
tion dynamique laser

Dans le cas d’essais quasi-statiques en traction, l’interface est contrainte principalement
en mode I et les valeurs d’adhérence correspondent à la contrainte maximale relevée sur
toute la surface du pion afin de rompre l’interface du système complet. En cisaillement,
l’adhésion du revêtement n’a pas pu être évaluée mais des ruptures mixtes ont aussi été
observées.

A une échelle plus locale, des essais d’adhérence par chocs laser ont permis de solliciter
l’interface et d’en évaluer sa tenue. L’utilisation d’un laser impulsionnel permet donc
d’identifier un seuil en intensité (Iseuil en GW.cm-2) au delà duquel la rupture de l’interface
a lieu. Pour cela différents impacts laser sont réalisés en modifiant l’énergie délivrée par
le laser. En effet, l’intensité en surface de la cible est liée à l’énergie par la formule I =
E/τS (où τ est la durée de l’impulsion et S la surface de la tache focale). Par conséquent,
comme il a été montré [206], l’augmentation de l’intensité en surface augmente la pression
générée et donc la contrainte appliquée à l’interface. L’identification de l’intensité seuil
se fait donc au moyen d’une série d’impacts laser sur des cibles différentes. Ces différents
impacts vont donc en fonction de l’amplitude de l’onde de choc se propager dans la cible
et conduire ou non à la rupture de l’interface.

Les signaux VISAR permettent d’évaluer la contrainte qu’il a été nécessaire d’appliquer
pour casser l’interface. En effet, la valeur de la contrainte σseui appliquée pour provoquer
la rupture s’explique par une approche théorique [207] et peut être évaluée via la mesure
de vitesse en face arrière par :

σseuil =
1

2
ρC0∆U (IV.16)

où ρ est la densité du matériau, C0 est la vitesse du son et ∆U la valeur du saut de
vitesse mesuré expérimentalement.

Ce phénomène, connu de puis plusieurs décennies, s’appelle l’écaillage. Lorsque la rup-
ture a lieu, le dépôt est mis en vitesse. Cette vitesse appelée vitesse d’envol correspond
au plateau de vitesse mesuré expérimentalement sur les signaux VISAR.

Des travaux presque exhaustifs sur l’influence du couple substrat-dépôt sur la traction
à l’interface ont été réalisés [103]. Il est possible analytiquement de considérer toutes les
configurations imaginables pour une durée d’impulsion définie en fonction des paramètres
d’impédance du substrat et du dépôt représentant respectivement les temps caractéris-
tiques du chargement de pression, du temps d’aller-retour dans le substrat et dans le
dépôt. Si on compare les différents cas possibles avec les configurations propres au projet,
des contraintes de tractions peuvent être générées à la fois au sein du dépôt et à l’interface.
A partie du seuil d’énergie évalué par les signaux VISAR à la surface libre en face arrière,
une vérification post-mortem de la rupture est analysée. Il apparait une zone de vide à
l’interface (Figure IV.123).
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Figure IV.122: Schéma d’explication pour l’identification de l’intensité seuil

Utilisant la formule analytique et les signaux VISAR, les seuils ont pu être déterminés
pour les deux couples de matériaux et les différentes préparations de surface, comme
l’illustre la Figure IV.124 ; Dans le cas NiAl/Al2017, le seuil de rupture apparait toujours
plus grand pour des surfaces texturées et avec des motifs resserrés. La même tendance
que les résultats des essais quasi-statiques est observée.

De même dans le cas YSZ/304L (Figure IV.125), cependant, la présence de rugosité à
l’interface apparait comme une source possible de perturbations du transfert des ondes à
l’interface. En effet, pour les texturations S80 et S40, malgré un rapprochement similaire,
un seuil d’adhérence bien inférieur est remarqué. Un motif S80 et un espacement de 150
 m semble aussi performant que des motifs S40 et un rapprochement de 100  m.

Des analyses post-mortem ont été menées pour évaluer le type de rupture de l’interface.
La Figure IV.126 montre ainsi la zone rompue au-dessus des trous sur la totalité de la
zone sollicitée. En vue des ces observations, une étude approfondie a été menée suite à de
précédents travaux qui montre que la traversée d’une interface rugueuse perturbe forte-
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Figure IV.123: Interface rompue NiAl/Al2017 après un choc laser

Figure IV.124: Contraintes de décohésion dynamique pour le couple NiAl/Al2017 pour
des surfaces sablées et texturées (espacements de 100, 150, 200 et 300 m) lors des essais
LASAT

ment l’onde de choc incidente. Néanmoins, cette perturbation s’estompe assez rapidement
et le front d’onde retrouve un aspect relativement plan en face arrière (mesurée par la
VISAR). L’onde de détente est aussi modifiée résultant des zones de tractions plus impor-
tantes entre les cavités et des tractions nulles dans les cavités. Ces phénomènes peuvent
expliquer que les revêtements sont rompus au-dessus des trous et non à l’interface.

En reprenant les travaux de S.Barradas [208], M.Arrigoni [102] et C.Bolis [103] qui ont
évalué l’influence de la porosité et de la rugosité de surface sur la propagation de l’onde de
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Figure IV.125: Contraintes de décohésion dynamique pour le couple YSZ/AM1 pour des
surfaces sablées et texturées (espacements de 100, 150, 200 et 300 m) lors des essais
LASAT

Figure IV.126: Vue en coupe du faciès de rupture après un essai LASAT sur YSZ/AM1
S60

choc et ainsi l’effet sur l’adhérence du revêtement. Des simulations de propagation d’onde
ont alors été menées (thèse de D.Courapied) pour confirmer l’amplification de pression
par les concavités (Figure IV.127). La présence de variation s’explique par la forme des
trous qui conduit l’onde de pression à commencer en fond de cavité et de voir ainsi une
interface discontinue. L’onde se propage moins rapidement dans la céramique (1600 m.s-1)
que dans le 304L (3200 m.s-1).

L’onde de compression glisse le long de la pente de la rugosité pendant que le reste
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de l’onde principale met en pression la partie plane de l’interface. La traction est donc
concentrée autour des trous créant une amplification des phénomènes de traction. Ainsi
plus l’angle au bord du trou est important, plus le dépôt voit une traction importante. Ces
résultats expliquent donc pourquoi les motifs S80-40 ont un seuil plus haut que S40-40.
La traction autour du trou est beaucoup plus importante pour ce dernier, donc la valeur
seuil nécessaire pour casser le revêtement est plus basse.

Afin d’estimer dans quelle mesure ces perturbations sont à prendre en compte dans
l’obtention des seuils de décohésion issus des essais d’adhérence par choc laser, le procédé
LASAT avec un plan d’expérience Taguchi L9 a été mené (Tableau IV.10). Les plans
de Taguchi utilisent des répertoires orthogonaux, qui évaluent les effets des facteurs sur
la moyenne et sur la variation de la réponse. Avec un répertoire orthogonal, le plan
est équilibré de telle sorte que les niveaux de facteurs sont également pondérés. Ainsi,
chaque facteur peut être évalué indépendamment de tous les autres et l’effet d’un facteur
n’influence pas l’estimation d’un autre.

Table IV.10: Tableau Taguchi T9 employé pour les mesures d’adhérence via l’essai LASAT

Un plan d’expérience Taguchi a donc été mis en place afin de voir l’effet de la mor-
phologie du motif et de la répartition spatiale sur les valeurs seuils. Trois variables à trois
niveaux ont été définies (L9). La Figure IV.128 montre les résultats obtenus en prenant
comme effet le rapport de forme (Diamètre/Profondeur), le rapport de volume (Volume
Particule/Volume Motif) et l’espacement des motifs de centre à centre. Ainsi, comme re-
marqué précédemment, l’effet majoritaire sur l’adhérence du revêtement est l’espacement
des motifs (60%). Plus la densité de trou est grande et plus l’ancrage mécanique est
important. Mais dans une moindre mesure, le rapport de forme des cavités semble aussi
important (35%). Par contre, le rapport de volume est peu significatif (5%), ce qui signifie
que le remplissage des motifs semble peu jouer en sollicitation dynamique. Quoi qu’il en
soit, ces résultats doivent être approfondis car l’erreur relative sur les mesures est de 12%
(écart-type important).
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Figure IV.127: Cartographe de la pression proche de l’interface correspondant à quatre
temps de propagations différents à l’allée et au retour de l’onde pour un couple YSZ/304L
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Figure IV.128: Analyse Taguchi de l’effet du rapport de forme, du rapport de volume
entre le motif et la particule et l’espacement des motifs sur les valeurs seuils

Le remplissage des surfaces sablées ou texturées a montré la relation existante entre
la topographie de surface et la granulométrie des poudres. La surface de contact
doit être maximale afin d’optimiser l’adhérence par des mécanismes d’ancrage et la
rugosité de surface moyenne doit être adaptée aux particules projetées afin de min-
imiser les défauts. Par la texturation laser, les brusques modifications topographiques
créées par les motifs engendrent des ruptures mixtes. Lors d’une rupture interfaciale,
il apparait en effet une bifurcation des fissures dans le dépôt en mode I au-dessus des
motifs grâce à un angle limite. Ainsi, cette rupture mixte améliore considérablement
l’adhérence du revêtement par rapport au substrat sablé, dès lors que la ténacité
du dépôt est supérieure à la ténacité interfaciale en mode I. Dans certaines con-
figurations, l’adhérence de l’interface devient même supérieure à la cohésion du dépôt.

Des ruptures mixtes s’observent alors aussi bien en traction qu’en cisaillement.
Des essais dynamiques par chocs laser ont permis d’évaluer d’ailleurs l’adhérence
des revêtements en mode I localement. L’espacement entre les motifs joue un rôle
primaire en comportement quasi-statique alors qu’il a été remarqué en dynamique
que la forme des concavités crée des amplifications de contraintes locales sollicitant
de manière plus ou moins importante le revêtement au-dessus des trous. L’essai
LASAT permet donc d’évaluer la surface totale de contact mais aussi la morphologie
des trous dans le cas de la texturation laser.

Bilan 1
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IV.4 Durée de vie des revêtements barrière thermique

en oxydation

Les essais d’adhésion ont démontré les effets bénéfiques de la texturation laser sur la tenue
d’un revêtement face à des techniques conventionnelles. La topographie peut être ainsi
contrôlée afin de maximiser la surface d’accroche des revêtements, mais surtout, de fa-
voriser des ruptures mixtes par la formation d’obstacles pour la propagation des fissures
interfaciales. En effet, il a été démontré que l’adhésion à l’interface peut devenir supérieure
à la cohésion même du dépôt. Les motifs S80-40 (S80) et S60-40 (S60) avec des espace-
ments de 100  m ont été définis pour la suite de cette étude. Mais les essais d’adhésion
ne sont pas les seuls essais à devoir être mis en œuvre pour des systèmes barrières ther-
miques. Des essais d’oxydation, de fluage et de fatigue thermomécanique peuvent aussi
être mis en place pour déterminer les durées de vie et les mécanismes de dégradation des
systèmes.

Dans le cas d’un superalliage à base de nickel monogranulaire (AM1), constitué d’une
matrice austénitique renforcée par des précipités ordonnés de phase γ’(Ni3(Ti, Ta, Al)),
se présentant sous la forme de cubes d’arête 0.5 micron, un traitement d’oxydation conduit
à la disparition de la phase ordonnée durcissante sous la surface oxydée. La formation de
cette zone exempte de précipités résulte de la diffusion des éléments γ’-gènes (Al, Ti) en
surface pour former les couches d’oxydes. L’extension de cette zone croie avec la durée
et la température du traitement thermique. A haute température (1100!C), où se forme
une couche interne d’alumine, la dissolution progressive de la phase ordonnée γ’ avec
une modification de forme et de taille (cubique à sphérique) lorsqu’on se rapproche de
la surface oxydée est aussi détectée avec en association une diminution de la teneur en
aluminium (Figure IV.129)[209].

Il est supposé que le premier oxyde en surface de l’alliage qui semble crôıtre soit de
nature NiO. Toutes les réactions de l’aluminium et du chrome avec l’oxygène tendent
alors à réagir avec NiO pour former des spinelles de type NiCr2O4 et NiAl2O4. Puis la
formation d’un oxyde à l’interface interne de chrome ou d’aluminium s’accentue avec la
température [210]. A 1100!C, une couche à l’interface interne d’alumine se forme alors de
manière inhomogène dans les espaces denditriques et interdendritiques [210]. La Figure
IV.130 représente un schéma explicatif des mécanismes de croissance des couches d’oxydes
en surface lors d’une exposition à haute température. Une progression séquentielle des
différents oxydes apparait alors pour générer des couches homogènes d’alliages en surface.
A cette température, le superalliage est donc alumino-formeur avec une zone externe de
transition.

Les croissances d’oxydes sont ainsi liées à la composition chimique de l’extrême sur-
face, c’est pourquoi un état des lieux de la concentration des éléments après les différents
traitements de surface a donc été nécessaire avant tout essai de vieillissement. Avant
projection, différentes compositions bien distinctes peuvent être identifiée suivant les pré-
parations réalisées (Figure IV.131). Outre les particules de corindon en surface du substrat
observées après sablage, et les aspects morphologiques des motifs, un écrouissage résiduel
pour le cas sablé et la fusion dans la cas texturé sont observés. La composition chimique
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Figure IV.129: AM1 oxydé 10 h à 1100 C, oxydes développés en surface du superalliage
et dissolution des précipités γ’ selon la distance à l’interface AM1/oxydes [209]

Figure IV.130: Schéma de croissance des oxydes
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de l’extrême surface reste semblable aux valeurs de l’alliage initial comme en témoignent
les mesures EDS (Tableau IV.11). Seules de faibles variations non significatives peuvent
être relevées, c’est à dire un léger enrichissement en aluminium et en éléments lourds
dans la zone texturée comparativement aux surfaces brutes et sablées. En effet, il a été
démontré la présence de nanoprécipités γ’ riches en ces éléments dans la couche fondue
(voir Chapitre 2).

Table IV.11: Composition chimique du superalliage en extrême surface (base nickel) - cas
d’une surface polie, sablée et texturée

Elément Co Cr W Mo Al Ti Ta
Surface polie (% at) 6.5 9.1 1.2 1.4 11.6 1.6 2.0
Surface sablée (% at) 5.5 8.3 1.4 1 10.4 2.4 3
Surface texturée (% at) 4.9 6.2 1.9 1.6 13.6 1.9 3.8

Figure IV.131: Vue en coupe d’une surface sablée et texturée après projection thermique
et cartographie EDS représentant la zircone, l’aluminium et le chrome

Considérant la présence d’une zone fondue en extrême surface après le passage du
faisceau laser, la chaleur générée lors de l’impact laser peut apparaitre alors propice à la
croissance d’oxydes comme en témoignent les analyses EDS par la détection d’oxygène
(Figure IV.132). Une analyse plus fine n’a pas pu être réalisée.
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Figure IV.132: Analyse EDS de surfaces texturées suivant les motifs S80 et S60 afin de
distinguer la présence d’oxygène et la répartition des éléments

Pour approfondir de telles observations, des analyses Raman ont été menées par pointés
dans les trous et sur les bourrelets. Comme l’illustre la Figure IV.133, les analyses en de-
hors des trous ne présentent pas de pics distinctifs excepté la présence d’éléments carbonés.
Une couche d’oxydes est néanmoins révélée après impact laser et a pu être identifiée comme
un mélange d’oxydes de Nickel (NiO), de titane (TiO2) et de chrome (Cr2O3). De telles
analyses confirment tout d’abord l’ordre défini par le schéma de croissance et démontrent
que le pic principal peut être lié aux oxydes NiO et Cr2O3 démontrant l’existence de
spinelles sous forme NiCr2O4 après la texturation laser. Mais la large bande, définie à
920 cm-1 pour le TiO, peut aussi inclure la formation de W-O (935 cm-1) et Mo-O (1085
cm-1).

Ainsi, comme en témoignent de telles analyses, il apparait clairement que le traite-
ment de surface par laser engendre la formation d’une couche d’oxydes, ce qui n’est pas le
cas après sablage. Les taux d’éléments en extrême surface ne sont pas modifiés globale-
ment, même si la microstructure locale a pu évoluer avec les deux traitements de surface
(sablage/texturation). Cela pourrait engendrer des modifications de cinétique de crois-
sance d’oxyde voire de la nature même des oxydes formés. C’est pourquoi, une analyse
par thermogravimétrie a été utilisée sur des substrats revêtus. Des mesures de prises
de masses des substrats sablés et texturés ont donc été menées. Par ce biais (oxydation
isotherme et anisotherme), la durée de vie et les mécanismes d’endommagements ont donc
pu être mis en évidence.
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Figure IV.133: Spectres Raman dans un fond de trou et sur un bourrel comparés aux
références de NiO, TiO2 et Cr2O3

IV.4.1 Oxydation isotherme et anisotherme du système barrière
thermique sans sous-couche

Des températures étant propices à la génération d’oxydes en surface et donc la modification
interne proche de l’interface, la durée de vie du système barrière thermique sans sous-
couche a été évaluée dans un premier temps par des essais d’oxydation. La croissance de
l’oxyde et les mécanismes de rupture par l’essai LASAT ont ensuite été analysés.

IV.4.1.1 Modélisation des contraintes en refroidissement

Des modélisation des contraintes engendrées par des sollicitations thermiques cyclées a
été menée ces dernières années avec le développement de la simulation numérique afin de
prédire les zones d’endommagement préférentiel et ainsi la durée de vie des revêtements
barrières thermiques [89]. Dans un système standard la sous-couche se déforme avec la
croissance de la couche d’oxydes. Des contraintes importantes se créent alors durant le
refroidissement en dessous de la température de transition ductile-fragile voisine de 700 C
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[167] qui a pour conséquence la formation de fissures dans la céramique ou à l’interface
pour des revêtements APS.

Dans le cas du système barrière thermique sans sous-couche, les contraintes générées
durant le refroidissement autour des motifs de texturation laser ont été modélisées par
éléments finis (Annexe V.4). Les valeurs de contraintes sont à utiliser avec précautions, car
deux matériaux homogènes, une simplification de la morphologie et des conditions limites
d’axisymétrie et de périodicité ont été prises en comptes. Cet outil a été développé via
un modèle simple afin de visualiser les contraintes générées par les sollicitations d’origines
thermiques et dues à la croissance d’oxydes. De plus les endommagements accumulés
n’ont pas été pris en compte. Les zones concaves permet une distribution des contraintes
de manière hétérogène au niveau de l’interface comme a pu le démontrer Gupta et al
[122]. La Figure IV.134 représente les contraintes principales pour des essais isothermes
de 100h et anisotherme de 100 cycles (à la fin du refroidissement) pour les deux motifs
étudiés (S80 et S60) ainsi qu’un motif avec son bourrelet (S60+bourrelet).

Le dépôt aux bords des trous soit en traction, tandis que le fond du trou est en com-
pression. Il apparait que pour les deux sollicitations thermiques, la zone qui pourrait
s’endommager prioritairement est donc la partie supérieure des trous. Dans le cas parti-
culier des cyclages thermiques, une zone de compression proche de l’interface est de plus
observée où des forces de friction peuvent être envisagées pour promouvoir l’ancrage mé-
canique. De plus, avec l’augmentation de la concavité, les contraintes localisées tendent
à augmenter. Enfin, dans le cas particulier d’un trou avec un bourrelet, il semble que le
bourrelet peut être assimilé à un ”bouton pression”. La céramique se ressert sur cet élé-
ment, donc il serait intéressant de pouvoir contrôler la morphologie exacte pour optimiser
l’ancrage mécanique.

L’interface et le dépôt sont donc sollicités localement par la morphologie spécifique
des motifs. Des fissures peuvent manifestement s’initier dans ces zones durant les cycles
thermiques. Des modes de rupture pour des ondulations de l’interface ont déjà pu être
proposés par Padture et al. [1] selon les groupe I et II pour un dépôt APS (Figure
IV.135-a). Dans le cas où un défaut local serait au niveau d’une paroi, il serait possible
de distinguer des modes IV au niveau d’une cavité (Figure IV.135-b). Les durées de vie
du système barrière thermique dépendent donc de la morphologie de l’interface et de son
évolution avec la croissance d’oxyde.

IV.4.1.2 Estimation de la durée de vie

Pour évaluer la durée de vie des systèmes barrières thermiques et estimer les endommage-
ments encourus durant les cycles thermiques, des essais d’oxydation longue durée ont
ensuite été menés en isothermes et anisothermes sur la base d’une température maximale
de 1100 C. Les cycles thermiques ont par contre été menés dans un système ATG avec
des cycles thermiques imposés (comme illustrés dans le chapitre 2) avec une cinétique de
chauffage et de refroidissement de 90 C.min-1 des maintiens à 1100 C pendant 1h et 100 C
pendant 10min.
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Figure IV.134: Contraintes dans le revêtements et dans le substrat principales et con-
traintes S22 dans le céramiques (MPa) durant des essais isothermes (100h) et cyclés (100
cycles) pour les motifs S80, S60 et S60 avec bourrelets
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Figure IV.135: A/ modes de fissure observés et B/ schéma des quatre modes principaux
de rupture d’un dépôt APS selon l’ondulation de l’interface [1]

La masse des échantillons pour les différentes préparations de surface a été évaluée par
pesées toutes les 24h pour les essais isotherme au-delà de 200h et en continue pour les
temps plus court et cyclages thermiques. Il en résulte un décollement des revêtements
après 250-350h pour les surfaces sablées mais aucun décollement après 1000h pour les
substrats texturés.

Afin d’évaluer les endommagements de l’interface au cours du temps à hautes tempéra-
tures, des essais LASAT ont été menés aussi afin de voir l’effet de l’oxydation sur le seuil
de décohésion. La Figure IV.136 montre ainsi les seuils de décohésion au cours du temps
du système barrière thermique sans sous-couche pour les trois préparations de surface
(sablage, texturation S80 et S60). Précédemment, il a été montré que l’onde de choc
est perturbée par la rugosité de l’interface et que pour le cas de la texturation laser, des
sur-contraintes se retrouvent localisées au bord des trous. Ainsi, pour les substrats tex-
turés, la différence notable des seuils de décohésion entre les configurations S60 et S80
peut s’expliquer par leurs différences de concavité.

Néanmoins, il est à noter une légère augmentation après 100h de l’adhérence qui peut
correspondre à la croissance de l’oxyde et qui semble bénéfique dans les premiers instants.
Puis, la résistance à l’écaillage décroit alors linéairement après 100h en raison de la baisse
de la ténacité de l’interface entre la TGO et la céramique pour les substrats sablés. Il a été
montré précédemment que les zones sollicitées lors de la croissance de l’oxyde et lors des
cyclages thermiques sont principalement aux bords des trous pour les substrats texturés.
Les essais LASAT sollicitent donc ces zones et permettent de valider l’endommagement
cumulatif à hautes températures.

Ainsi en extrapolant les courbes, la durée de vie supposée de tels systèmes s’estime autour
de 300-400h dans le cas de substrats sablés tandis qu’une durée de vie autour de 1500h est
à noter dans le cas de substrats texturés pour des sollicitations isothermes. Bien entendu,
dans le cas du cyclage thermique, la durée de vie des échantillons est inférieure : 100-150
cycles pour les substrats sablés et environ 400 cycles pour les substrats texturés. En
cyclage thermique, l’endommagement de l’interface est en effet bien plus prononcé [211].
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Figure IV.136: Evolution du seuil d’écaillage par essai LASAT après oxydation isotherme
et cyclée à 1100 C pour des substrats sablés (GB) et texturés (S80 et S60)

IV.4.1.3 Évaluation des cinétiques d’oxydation

Dans le but d’analyser finement les cinétiques d’oxydation, des mesures de masses par
ATG en isotherme et anisotherme ont été menées. Dès les premiers instants de traite-
ments thermiques, comme en témoigne la Figure IV.137, une prise de masse rapide ap-
parâıt après sablage en comparaison des traitements laser. Au-delà d’un certain délai
(quelques heures), une inversion se distingue néanmoins et un ralentissement des ciné-
tiques d’oxydation est à noter dans le cas de surfaces sablées. Bien évidemment, le
changement de composition de surface, noté après traitement laser en particulier, peut
expliquer de telles évolutions. La réactivité des surfaces apparait alors distinctement selon
la gamme de traitement imposée. De plus, il est à remarquer l’augmentation des épais-
seurs d’oxydes lors des essais anisothermes. Le cyclage thermique et les forts gradients
imposés au cours de ces essais peuvent générer en effet des processus de microfissuration
susceptibles d’expliquer une cinétique d’oxydation plus élevée [212].

La cinétique d’oxydation montre une croissance parabolique suivant une loi adaptée
(la constante parabolique kp a pu être déterminée grâce à la variation de prise de masses).
Pour un substrat poli, sablé ou texturé, les valeurs de kp s’élèvent à 1.7x10-7, 1.0x10-7 et
2.3 mg2.cm-4.s respectivement ce qui semble bien en accord avec la littérature pour des
essais isothermes à 1100 C [213].
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Figure IV.137: Cinétique d’oxydation en isotherme (A) et en cyclage thermique (B) à
1100 C sous ATG pour des surfaces sablées (GB) et texturées (S80 et S60)

IV.4.1.4 Caractérisation des oxydes formés et de leurs endommagements

Afin de mieux comprendre les différences de cinétique d’oxydation et de durabilité des
revêtements, des analyses complémentaires liées à la nature des oxydes et de leurs évolu-
tions ont été menées. Premièrement une analyse sur les premiers instants de croissance
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des oxydes a été réalisée. La Figure IV.138 illustre pour ce faire l’évolution de l’oxyde
interfacial et de la microstructure proche de l’interface au cours du temps. Différents
comportements se distinguent alors suivant le mode de préparation retenu.

Les phénomènes de recristallisation observés dans le cas de substrats sablés induisent
des contraintes résiduelles introduites lors du sablage. Des grains peuvent alors être iden-
tifiés dans ces zones avec des précipités γ’ allongés de type ”fan” [214]. Dans un même
grain, les précipités ont tous la même orientation, mais ils sont désorientés les uns par
rapport aux autres. De plus, les mécanismes de dissolution des précipités γ’ sont observés
proche de l’interface en raison de la formation de la couche d’oxydes. La couche d’oxydes
apparait donc discontinue et fissurée.

Dans le cas de la texturation laser, une couche d’oxydes continue se développe en surface
de la zone fondue constituée de nanoprécipités γ’. Néanmoins, il apparait que l’orientation
des précipités tende à s’allonger perpendiculairement à l’interface en dessous des trous ce
qui laisse supposer une fois encore un effet thermique très localisé imposé au matériau.

Figure IV.138: Evolution de la couche d’oxydes au cours du temps pour les trois prépa-
rations de surface différentes

Pour approfondir de tels phénomènes, une analyse plus précise de la couche d’oxydes
a pu être menée par des analyses EDS. L’oxydation sur substrat poli a donc été observée
afin de voir les différences de mécanismes d’oxydation causés par les préparations de
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surface (Figure IV.139). Par observation en coupe, deux couches d’oxydes se distinguent
en surface du matériau avec des compositions variables de spinelles (couche externe) et
d’alumine (couche interne).

Figure IV.139: Analyses EDS vue en coupe et en surface d’une surface polie oxydée après
100h à 1100 C

Après sablage (Figure IV.140), des mécanismes de recristallisation s’opèrent en ex-
trême surface et ces grains, nouvellement germés pour relaxer les contraintes résiduelles
de sablage en surface, créent des court-circuits de diffusion. Ainsi la couche d’oxyde for-
mée se dégrade rapidement avec formation de fissures transverses. Un oxyde, composé
d’alumine principalement avec certains germes de spinelle, apparait de façon discontinue
et c’est en particulier, une telle discontinuité (fissuration, variation de composition) qui
peut expliquer la décohésion du revêtement par endommagements de la couche d’oxyde
par des phénomènes de rumpling.

Pour le cas de surfaces texturées, la Figure IV.142 montre deux oxyde riches en chrome
et en aluminium (cartographie EDS) interposées d’une zone discontinue riche en titane et
tantale. Les épaisseurs sont représentatives d’un cas poli.

Les pointés EDS dans les différent oxydes (point 1 à 4) sont répertoris Tableau IV.12.
Confirmées par analyses Raman, il apparait alors une structure mixte constitué d’une
couche interne d’Al2O3) et une couche externe de spinelle (NiCr2O4 et NiAl2O4). On
peut supposer donc que cette zone correspond plutôt à des spinelles de type Ni(Al,Cr)2O4

(des spinelles mixtes). Différentes structures de type dentritique poreuse pour les spinelles
et dense pour l’alumine avec un gradient de composition peuvent être notés.

Bien évidemment, selon la morphologie de surface et en particulier la zone de sur-
face texturée considérée, divers processus d’oxydation sont à considérer. Les bourrelets
présents en surface se formant à partir de matière fondue éjectée par la pression de recul,
un comportent similaire à la couche fondue est à relever. Les couches d’oxydes sont toute-
fois plus épaisses et en particulier tributaires des volumes de matière considérés (Figure
IV.143). Les spinelles apparaissent ainsi plus épais sur les bourrelets et la couche d’alumine
semble discontinue.

Au final les durées de vie des systèmes se corrèlent assez bien avec les analyses post-
mortem et peuvent s’expliquer par les contraintes induites lors de la croissance des couches
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Figure IV.140: Analyses EDS d’une vue en coupe d’une surface sablée oxydée après 100h
(A) et 200h (B) à 1100 C

Table IV.12: Composition chimique du superalliage sur les pointés Pt1, Pt2, Pt3 et Pt4
présentés en Figure IV.142

Elément Ni Co Cr W Mo Al Ti Ta O
Pt1 (% at) 13.2 1.1 26.7 0.8 0.1 11.6 1.3 0.8 44.4
Pt2 (% at) 10.1 1.7 6.2 0.4 0 16.4 2.4 5.7 48.4
Pt3 (% at) 12.4 0.9 4.2 0.9 0.1 40.8 0.9 1.9 47.6
Pt4 (% at) 68.8 7.3 6.4 1.3 2.1 9.8 0.8 2.2 1.3

d’oxydes et des cycles thermiques imposés. Comme proposé par Rosler et al. [161], cette
couche d’oxydes présente des propriétés mécaniques importantes ne permettant pas de
relaxer les contraintes durant les cycles thermiques. Lors du refroidissement par exemple,
de fortes contraintes en traction apparaissent en particulier dans les zones convexes pou-
vant générer des fissures voire même engendrer la rupture. Ainsi selon le prétraitement,
différents points d’endommagement peuvent apparaitre au sein même de la barrière ther-
mique ou encore dans la couche d’alumine. Selon le ratio de Pilling-Bedworth, par exemple
la valeur de 1.8 d’alumine pour Ni3Al, suggère des contraintes importantes. Le rumpling
peut ainsi être supposé pour les substrats sablés réduisant la durabilité même si la ciné-
tique d’oxydation est globalement faible. La couche d’alumine se trouve alors fragilisée
durant les traitements thermiques (Figure IV.144-A). A l’inverse, la couche de spinelle
externe de structure dendritique poreuse (Figure IV.144-B) semble plutôt favorable à une
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Figure IV.141: Vue en coupe d’une surface texturée oxydée sur surface texturée après
100h à 1100 C pour deux grossissements

relaxation des contraintes lors des cycles thermiques. Ces spinelles peuvent jouer un rôle
”tampon” sur les contraintes générées lors des sollicitations thermomécaniques.
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Figure IV.142: Illustration des différentes oxydes sur surface texturée après 100h à 1100 C
par analyses Raman de la couche externe (A) et interne (B) en comparaison des différents
oxydes de référence
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Figure IV.143: Observations des oxydes dans le cas des surfaces texturées au niveau du
bourrelet après 100h à 1100 C

Figure IV.144: Observation des oxydes dans le des substrats sablés (fissuration trans-
verse)(A) et texturés (spinelle poreuse)(B) après 100h à 1100 C
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Le comportement alumino-formeur du superalliage AM1 a pu être évalué dans des
conditions de hautes températures. Une triple couche d’oxydes formée en surface a pu
être détectée constituée de spinelles sur une couche externe et d’alumine-α en couche
d’interface interne. Après sablage, la recristallisation du substrat en extrême sur-
face court-circuite la diffusion des élements et l’oxyde formé s’en trouve donc fragilisé.

La Figure IV.145 résume ainsi le comportement des trois préparations de sur-
face (sablage et texturation S80 et S60). Des mécanismes de rumpling par croissance
discontinue d’alumine réduisent alors la durabilité du système pour les substrats
sablés. En revanche, une couche continue d’alumine et de spinelles génère des
durées de vie importantes sans signes d’endommagements notables dans le cas de
surfaces texturées. Une modélisation numérique, simulant les traitements thermiques
isothermes et cyclés, a permis d’ailleurs d’identifier les zones sollicitées pour les
substrats texturés. Les contraintes générées lors de la croissance des oxydes ne se
situent pas à l’interface mais dans le revêtement.

Bilan 3
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Figure IV.145: Microstructure en coupe transverse à l’état brut d’élaboration, après 100h
d’oxydation isotherme et après 100 cycles d’oxydation anisotherme pour les systèmes
sablés et texturés (S60 et S80)
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IV.5 Endommagement des systèmes barrières ther-

miques en conditions viscoplastiques

Les essais d’oxydation ont montré des différences de comportement dans le cas de sur-
faces sablées et texturées du point de vue de la durée à l’écaillage et des mécanismes
d’endommagements. Mais dans le cas d’une application aéronautique, les pièces tour-
nantes sont de plus soumises à des efforts mécaniques importants. Ces efforts sont de
type continu par les effets centrifuges et thermomécaniques lors des arrêts et démarrages
moteur. C’est pourquoi, les modes d’endommagement étudiés dans ce manuscrit ont été
caractérisés en fluage isotherme et en fatigue thermomécanique. L’objectif d’une telle
étude a donc été d’analyser le rôle de la déformation plastique à chaud sur les modes
d’endommagement de l’interface du système.

IV.5.1 Evaluation de la tenue des revêtements des systèmes bar-
rières thermiques en fluage à haute température

Pour représenter au mieux les processus d’endommagement, deux niveaux de chargement
ont été retenus au cours de ce travail (120 et 140 MPa). L’objectif étant d’estimer l’impact
des traitements de surface (en particulier par texturation laser) d’un point de vue durée
de vie des systèmes, une étude comparative a donc été envisagée dans les zones proches
de l’interface avec ou sans chargement mécanique.

IV.5.1.1 Estimation de la durée de vie

Le Tableau IV.13 synthétise les tenues en service des systèmes sollicités lors d’essais à
1100 C/120 MPa et 1100 C/140 MPa. Les déformations des éprouvettes dans des condi-
tions similaires semblent cohérentes avec les résultats de F.Riallant [173] même si deux
éprouvettes ont toutefois des durées non attendues (défauts dans les éprouvettes sup-
posés). La préparation de surface obtenue par texturation laser (concavités pouvant être
assimilées à des débuts d’entailles) ne semble néanmoins pas dégrader la durée de vie du
système contrairement aux traitements par sablage. La tenue sous contraintes thermomé-
caniques semble en effet systématiquement inférieure dans le cas sablé.

Table IV.13: Résultats des essais de Fluage à à 1100 C/120 MPa et 1100 C/140 MPa
dans les cas sablés et texturés (S60 et S80)

Préparations de surface
1100 C/120 MPa
temps (h) / vitesse
minimale (h-1

1100 C/140 MPa
temps (h) / vitesse
minimale (h-1

Salage (GB) 532,6 / N.M. 58.6 / 3.2x10−5

Textutation (S80) 649,3 / 2.7x10−6 11.6 / 7.9x10−4

Textutation (S60) 45,9 / 7.5x10−3 121.6 / N.M.
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Les Figures IV.146 et IV.147 représente les courbes de fluage des essais à 1100 C/120
MPa et 1100 C/140 MPa respetivement. Une légère différence sur la partie secondaire
est notée où les vitesses minimales apparaissent inférieures pour les substrats texturés en
comparaison aux substrats sablés.

Figure IV.146: Courbes de fluage à 1100 C/120MPa pour substrat sablé et texturé

Figure IV.147: Courbes de fluage à 1100 C/140MPa pour substrat sablé et texturé

Pour expliquer de tels comportements, il faut rappeler les phénomènes de recristallisa-
tion observés en extrême surface des substrats sablés. En effet, ces processus de recristalli-
sation surfacique peuvent apparaitre comme des points limitant quant à la durabilité en
fluage avec la formation de joints de grains perpendiculaires au chargement appliqué.

170
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Une étude [181] a en effet montré que la zone recristallisée engendre une diminution de
la section portante des échantillons ainsi qu’un amorçage de fissures plus précoce (Figure
IV.148). Ainsi, la différence de comportement entre les deux préparations de surfaces peut
s’expliquer par la surface utile réelle (l’épaisseur des grains recristallisés n’ayant pas été
prise en compte dans le calcul de charge appliquée) soit une épaisseur évaluée à environ
40 m représentant une erreur d’environ 5% sur la contrainte effective dans le substrat
(diamètre éprouvette 3 mm). Dans le cas de la texturation, la profondeur des trous avait
été prise en compte dans le calcul du chargement pour une section portante.

Figure IV.148: Schéma représentant l’effet de la recristallisation sur la section portante

IV.5.1.2 Evaluation des modes d’endommagements

Pour comprendre les processus d’endommagements en fluage, des analyses de cinétiques de
croissance de la couche d’oxydes interfaciale sous chargement se sont révélées nécessaires.
Une comparaison avec les essais isothermes (extrapolation des épaisseurs mesurées par
analyse d’images) en termes d’épaisseurs est présentée Figure IV.149. Différents facteurs
semblent alors influer la croissance des couches d’oxydes aux interfaces, qu’il s’agisse du
chargement mécanique ou encore du traitement de surface.

Quels que soient les modes de préparation de surfaces, les épaisseurs d’oxydes à l’interface
YSZ/AM1 apparaissent en effet systématiquement supérieures en condition de fluage com-
parativement à des essais d’oxydation pure. Les processus de microfissurations lors des
déformations imposées peuvent expliquer cette accélération des cinétiques d’oxydation.
On peut évoquer l’effet de la pression hydrostatique non nulle appliquée au substrat
comme un accélérateur des cinétiques de diffusion au même titre que la plasticité du
substrat. Les traitements isothermes précédents ayant évalué une durabilité pour les sub-
strats sablés, une épaisseur maximale peut être estimée à 2.5 m. Ainsi le fait d’ajouter un
chargement mécanique, la croissance de l’oxyde interfaciale se trouve accélérée conduisant
à un amorçage de fissures interfaciales plus précoce. Des contraintes supplémentaires se
retrouvent ajouter à la distribution des contraintes liés à la topographie de l’interface.

Comme l’illustrent les observations en coupe (Figures IV.150 et IV.151), après 1%
de déformation de fluage, il apparait en effet une délamination continue dans le cas de
substrats sablés, ce qui n’est pas visible pour les substrats texturés. Tout porte à croire
dans cette configuration que la couche d’oxydes interfaciale formée après essai de fluage
de 500h/120 MPa et 120h/140MPa ne présente pas une épaisseur critique pour induire
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Figure IV.149: Evolution de l’épaisseur de la couche d’oxydes en condition isotherme à
1100 C et sous sollicitation de fluage

un écaillage macroscopique du revêtement. L’alumine formée est dense et continue, con-
trairement au cas du substrat sablé. Aucune zone d’endommagements est donc observée
dans ce cas.

Les essais à 1100 C/120 MPa et 1100 C/140MPa ne favorisent pas néanmoins les
mêmes mécanismes d’endommagements à savoir l’oxydation (1100 C/120 MPa) et la
vitesse de déformation (1100 C/140MPa). Dans les deux cas, si une rupture interfa-
ciale est observée dans les cas sablés, une tenue du revêtement jusqu’à 1% de déformation
a pu être relevée après texturation laser. De plus, il est à noter que des fissures précoces
dans le substrat n’ont pas été observées dans les motifs. La texturation laser permet donc
d’ancrer le dépôt sans pour autant endommager de manière notable le substrat.

IV.5.2 Evaluation de la tenue des revêtements des systèmes bar-
rières thermiques en fatigue thermomécanique

Afin de s’approcher encore plus des modes de sollicitations rencontrés en service pour des
aubages refroidis, des essais de fatigue thermomécanique hors-phase ont été réalisés sur le
banc MAATRE.

IV.5.2.1 Estimation de la durée de vie

Par l’accumulation de température et de contraintes, ces essais sont donc supposés plus
sévères d’autant plus qu’ils sont réalisés dans un environnement de combustion. Afin de
simuler une dégradation longue du système, des éprouvettes ont été pré-vieillies à 1100 C
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Figure IV.150: Vue en coupe des éprouvettes après fluage à 1100 C/120 MPa dans les cas
sablés (GB) et texturés (S80)

pendant 200h et les essais ont été stoppés après 3% de déformation. Le prévieillissement
avant les essais de fatigue thermomécaniques permet d’une part de raccourcir le temps
d’essais par l’abaissement des propriétés mécaniques du substrat, mais aussi par la crois-
sance d’une TGO [174]. Le Tableau IV.14 résume les résultats obtenus lors des essais
de fatigues thermomécaniques d’un point de vue des déformations totales, du nombre de
cycles et des macro-fissures observées. Deux constats peuvent être notés :

le prévieillissement thermique réduit considérablement la tenue en service des sys-
tèmes ;

dans le cas des systèmes prévieillis (sablés et texturés), des durées de vie similaires
sont relevées mais l’accentuation du nombre de macro-fissures observées en surface
témoigne d’une meilleure adhésion interfaciale dans le cas de la texturation laser.

Comme l’illustre la Figure IV.152, la déformation en fonction du temps a alors été
enregistrée pour les substrats sablés et texturés avec et sans prévieillissement. Ce dernier
a en effet un impact important sur le comportement en fatigue thermo-mécanique, car la
déformation est beaucoup plus rapide et les modifications structurales engendrées dans le
superalliage engendrent une baisse des propriétés mécaniques.
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Figure IV.151: Vue en coupe des éprouvettes fluées à 1100 C/140 MPa dans les cas sablé
(GB) et texturé (S60)

Table IV.14: Résultats des essais de fatigues thermomécaniques à 1100 C/120 MPa 1h et
500 C/700 MPa 30sec dans le cas sablé et texturé (S80) avec et sans prévieillissement

Pré-traitements Déformation totale (%) Nombre de cycles Macro-fissures
Sablé vieilli (GB) 3% 45 2

S80 vieilli 3% 55 4
S80 vieilli 2.5% 55 4

S80 1% 142 1
S80 (cassé) – 221 –

Comme précédemment pour des sollicitations moins sévères de fluage et d’oxydation,
un décalage entre les deux familles de traitement peut être observé. Les phénomènes de
recristallisation peuvent en effet encore une fois expliquer les raisons d’un tel changement,
mais quoi qu’il en soit, la formation de cavités en surface du substrat ne semble pas
fragiliser la tenue globale du système. Aucune fissure précoce n’a été observée. C’est un
résultat majeur, il n’y a donc pas d’affaiblissement des propriétés globales.
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Figure IV.152: Evaluation de la déformation plastique au cours des cycles de fatigues
thermomécaniques hors phases réalisés sur le banc MAATRE pour les systèmes sablés et
texturés (S80)

IV.5.2.2 Evaluation des modes d’endommagements

Pour évaluer les modes d’endommagements, les épaisseurs de la couche d’oxydes ont
été analysées pour les différentes préparations de surface et comparées avec les essais
d’oxydation cyclés (extrapolation des épaisseurs mesurées par analyse d’images). Comme
l’illustre la Figure IV.153, les épaisseurs d’oxydes sont supérieures aux essais d’oxydation
dues à de la micro-fissuration sous chargements mécaniques cyclés. L’épaisseur limite de
la couche d’oxydes étant de 2.7 m en cyclage thermiques, cette valeur s’accentue dans
le cas sablé pour lequel un délaminage du revêtement est observé (Figure IV.154). En
revanche, dans le cas texturé, la couche d’oxydes interfaciale reste quasi-continue, les
fissures présentes dans les trous étant liées à la micro-fissuration du dépôt. Cependant,
les oxydes présents sur les bourrelets sont quant à eux rompus.

Des vues en coupe ont été réalisées après essais (vue amont et aval par rapport aux flux
thermiques) et des analyses EDS ont identifiées les différentes couches d’oxydes formées
durant ces essais (Figure IV.154). On rappelle en effet qu’une hétérogénéité thermique
amont/avale est obtenue lors des essais sur le banc MAATRE (chapitre 2). D’un point
de vue macroscopique, des fissures peuvent donc être relevées dans le revêtement, per-
pendiculaires débouchantes à la surface, mais déviées au niveau de l’interface dans le cas
de substrats sablés et déviées au sein du revêtement dans le cas de substrats texturés.
Des fissures principales au-dessus des trous sont observées sans jamais suivre l’interface
du système. Des amorçages de fissures dans le substrat n’ont d’ailleurs pas non plus été
observés pour des déformations de 3% en fatigue thermomécanique.
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Chapitre IV. Evaluation de la tenue du revêtement

Figure IV.153: Evolution de l’épaisseur de la couche d’oxydes en condition d’oxydation
cyclée et sous sollicitation de fatigue thermomécanique

Figure IV.154: Endommagements observés dans les échantillons sollicités en fatigue ther-
momécanique hors-phase avec le banc MAATRE pour les systèmes sablés et texturés (S60
et S80)
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IV.5. Endommagement des systèmes barrières thermiques en conditions viscoplastiques

La distribution des contraintes au niveau de l’interface est complexe mais bénéfique
dans le cas de la texturation laser. Pour améliorer encore la tenue du système et sa résis-
tance aux sollicitations thermomécaniques, une optimisation des paramètres d’élaboration
du revêtement céramique pourrait alors s’en suivre.

Les modes d’endommagement des systèmes YSZ/AM1 retenus ont été étudiés
en fluage isotherme et en fatigue thermomécanique sur le banc MAATRE. La
croissance de la couche d’oxydes est systématiquement accrue par des mécanismes
de micro-fissurations. La durabilité de ces systèmes avec une préparation de surface
par sablage se trouve donc limitée en oxydation pure mais d’autant plus sous
sollicitations thermomécaniques. Les mécanismes de recristallisation diminuent
d’ailleurs la durée de vie du système. En revanche, la texturation laser permet la
tenue de l’interface pour des essais proches des conditions réelles critiques.

En fluage, par exemple, la tenue du revêtement a pu être assurée par l’ancrage
mécanique créé par la texturation laser malgré les endommagements par la croissance
d’oxydes ou la vitesse de déformation du système. En fatigue thermomécanique, la
structure du dépôt ne permet pas des variations rapides des contraintes donc des
macro-fissures apparaissent. Des déviations de fissures au-dessus de l’interface ont
de plus été observées augmentant ainsi la durée de vie des revêtements. Il est à noter
toutefois que les concavités créées n’induisent pas de zones d’amorçage de fissures
dans le substrat quelque soit le mode de sollicitations mais que le pré-vieillissement
réduit la durabilité du système.

La Figure IV.155 résume ainsi les résultats obtenus. Pour les systèmes sablés,
des fissures entre la TGO et la céramique sont observées. En revanche, la texturation
laser semble assurer un ancrage suffisant en fluage que ce soit à faible ou forte charge.
C’est la cohésion du revêtement qui ne permet pas la tenue en cyclage themomé-
canique. Les endommagements de l’interface restent donc faibles permettant ainsi
une durabilité importante du système YSZ/AM1 sans sous-couche.

Bilan 2
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Chapitre IV. Evaluation de la tenue du revêtement

Figure IV.155: Microstructure en coupe transverse après fluage à 1100 /120 MPa et à
1100 /140 MPa et essai de fatigue thermomécanique pour une préparation par sablage
(GB) et par texturation laser (LST)

IV.6 Conclusion

Les systèmes revêtus sans sous-couche ont été testés selon différentes conditions ther-
momécaniques. De manière générale, le traitement de texturation laser permet d’améliorer
l’adhésion du revêtement au substrat. Le contrôle de la surface permet d’adapter celle-
ci aux particules et aux contraintes imposées durant les essais. La surface de contact
après texturation laser est augmentée comparativement à des traitements conventionnels
et l’énergie totale d’adhésion grandement améliorée. Un phénomène de rupture mixte a
d’ailleurs été mis en évidence par déviation de fissures à l’interface suivant les change-
ments de morphologie ( surface plane, trous). Une amélioration de la ténacité du couple a
donc pu être mesurée dès lors qu’elle sollicite à la fois la ténacité interfaciale et la ténacité
du revêtement. Lors de sollicitations quasi-statiques, les obstacles ainsi formés par les
trous générés (par texturation laser) ont un effet plutôt positif dans le ralentissement de
la propagation de fissures. Ainsi la densité de motifs joue un rôle clé dans ces mécanismes
de rupture interfaciale. Dans le cas dynamique, la densité joue aussi un rôle important
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IV.6. Conclusion

mais la géométrie des trous (convexité, concavité) modifie les valeurs seuils de décohé-
sion. Le remplissage de la surface permet ainsi d’optimiser l’adhérence des revêtements et
d’optimiser l’effet de rupture mixte. La présence de contraintes résiduelles en compression
permet en effet de limiter la propagation des fissures.

Enfin, pour le système barrière thermique, le revêtement a été testé dans des condi-
tions représentatives par des essais de sollicitations rencontrées en service sur aubages ou
distributeurs en réalisant des essais d’oxydation, de fluage et de fatigue thermomécanique.
Il a pu être démontré que les motifs générés par texturation laser permettent une tenue
des revêtements intéressante et qu’un système sans sous-couche peut alors être envisagé
pour une application industrielle moyennant une bonne tenue intrinsèque en oxydation du
substrat. Le traitement laser modifie néanmoins la chimie de surface susceptible d’avoir
un impact sur la cinétique d’oxydation. Une couche d’oxyde continue se crée en surface
alors qu’une couche poreuse a pu être identifiée dans le cas du sablage. Ainsi, lors du vieil-
lissement thermique, il a pu être observé une dégradation accélérée de cette couche après
sablage alors qu’aucun impact n’a pu être identifié par le passage du laser. De tels effets
bénéfiques ont d’ailleurs pu être confirmés lors des essais de fluage (pas de dégradation
après 1% de déformation) ou encore thermomécaniques sévères (ruptures mixtes ou co-
hésives). Dans ce cas (fatigue thermomécanique), ce sont principalement les revêtements
projetés plasma qui se dégradent par leur mauvaise aptitude à s’adapter à des gradients
de température et de contraintes rapides.

Pour synthétiser l’ensemble de ces observations, la Figure IV.156 propose un schéma
récapitulatif quant à la dégradation des revêtements étudiés. Dans les conditions conven-
tionnelles, des microfissures se forment au fur et à mesure des cycles et de la croissance
de la couche d’oxydes et une macro-fissure apparâıt alors à l’interface par accumulation
de défauts. Dans le cas de la texturation laser, les contraintes sont localisées à l’extérieur
du trou sur les bords. Les contraintes de compression et de traction évoluent donc au
cours du temps avec la croissance de l’oxyde et la rupture peut se réaliser alors que dans
le revêtement, notamment avec la superposition d’un chargement mécanique cyclique
macroscopique.
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Chapitre IV. Evaluation de la tenue du revêtement

Figure IV.156: Schéma des états de contraintes et propagation de fissures pour les essais
d’oxydation cyclés du système barrière thermique retenu après sablage et texturation laser
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Chapitre V

Conclusion générale et perspectives

Cette étude avait pour objectif principal d’étudier l’effet des traitements de surface sur
la tenue d’un revêtement barrière thermique plus spécifiquement en utilisant un
laser de texturation. Deux couples ont été étudiés pour envisager une telle application
avec un cas ”́ecole” : dépôt NiAl sur un alliage d’aluminium Al2017 et un
cas industriel : une barrière thermique YSZ sur un superalliage base nickel
monogranulaire AM1. Les systèmes barrières thermiques sont habituellement consti-
tués d’une sous-couche de protection et d’accroche et d’une barrière thermique isolante.
Compte tenu des modes de dégradation importants autour de la sous-couche, l’objectif
de ce travail a été de s’affranchir de cette dernière en utilisant un substrat peu sensible à
l’oxydation sur lequel une topographie de surface spécifique a été créée par textu-
ration laser pour obtenir des zones spécifiques d’ancrage mécanique. Le revêtement doit
en effet garantir une durée de vie importante vis-à-vis des conditions thermomécaniques
rencontrées par les aubes de turbines hautes températures.

A travers cette étude, l’interaction laser matière a été investiguée afin de comprendre les
mécanismes engendrant la création de motifs mesoscopiques sur la surface de différents
matériaux. Des motifs de dimensions définies ont pu ainsi être créés sur les surfaces en
corrélation avec l’énergie par impulsion laser et le nombre d’impacts. Fort de la modi-
fication microstructurale identifiée en extrême surface, divers mécanismes en particulier
d’oxydation à hautes températures ont pu être relevés. Une modélisation numérique a
pour ce faire été créée afin d’identifier les températures, les vitesses d’éjection et de re-
froidissement du substrat durant les impacts laser pour un meilleur contrôle de la
morphologie des motifs mais aussi de la zone affectée thermiquement.

L’impact, l’étalement et la solidification des particules sont des points essentiels sur les
propriétés physiques des dépôts. Ainsi, l’étalement et le remplissage des particules dans
les surfaces concaves ont été étudiées pour isoler des topographies optimales du point
de vue de la surface de contact, ainsi que la porosité du revêtement. En effet, tous les
défauts proches de l’interface sont des zones potentielles d’endommagement. La modélisa-
tion numérique de l’impact de particules dans une cavité a permis alors de comprendre les
mécanismes de création des défauts de contact et de porosité. Des motifs présentant un
volume équivalent et un diamètre plus grand que la taille des particules pro-
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jetées sont alors souhaités pour éviter une trop forte densité de défauts de remplissage.
La texturation laser a permis aussi d’identifier l’importance de la période spatiale
de la rugosité sur le nombre de défauts et ainsi sur l’adhérence du revêtement.

Après avoir défini un diamètre d’ouverture et un volume corrélé à la taille des partic-
ules projetées, l’adhésion sur un couple nommé ”́ecole” a été étudiée pour voir l’effet de
la morphologie de surface et du remplissage. Premièrement il a été vérifié que le nombre de
défauts à l’interface est lié à l’adhérence vu les mécanismes d’amorçages de fissures
créées en ces points. Le mécanisme de rupture du revêtement proche de l’interface est lié
quant à lui a l’angle de mixité modale. Deux comportements ont pu être ainsi identifiés
: la fissure se propage totalement à l’interface (selon la surface totale en contact) ou la
fissure dévie dans le revêtement au dessus des motifs (suivant la répartition spatiale et le
diamètre d’ouverture des motifs). C’est très exactement dans cette dernière configuration
que les meilleures valeurs d’adhérence sont obtenues compte tenu de fissures se propageant
d’un mode I à un mode II suivant la cavité. Une valeur limite est alors relevée au delà
d’un certain angle de mixité modale. Des essais quasi-statiques en traction et en
cisaillement ont pu valider ces hypothèses et démontrer qu’il est possible de créer une
interface plus forte que la cohésion même du dépôt. Des essais dynamiques par
choc laser (essai LASAT) ont montré quant à eux les mêmes comportements bien que
lors de la propagation d’ondes de choc, la morphologie des motifs n’est plus négligeable
(la concavité joue en effet un rôle sur le passage de l’onde).

Finalement, après avoir isolé des préparations de surface optimales (S80-40 et S60-40), des
essais en oxydation isotherme et cyclique ont permis d’identifier les mécanismes
de croissance d’oxydes et d’endommagements du superalliage monogranulaire avec
barrière thermique sans sous-couche. Il est apparu que les traitements de surface modifient
la microstructure en proche surface ce qui contrôle par la suite le type d’oxyde créé. Pour
un substrat sablé, la recristallisation de l’extrême surface due aux déformations plastiques
introduites lors du sablage, génère des court-circuits de diffusion menant à la croissance
d’une couche d’alumine fissurée. La croissance non linéaire de l’oxyde mène donc à un en-
dommagement rapide du système par délamination. Dans le cas des zones texturées, des
spinelles et une couche dense d’alumine ont pu en revanche se créer. La durée de vie des
systèmes barrières thermiques sans sous-couche élaborées sur surface texturée
devient donc importante et dépasse les valeurs limites de l’application visée
(500h à 1100 C). L’essai LASAT a d’ailleurs été utilisé afin d’évaluer les endommage-
ments créés après oxydation. Il peut être ainsi considéré comme un outil d’évaluation
de la durée de vie résiduelle des revêtements. De plus, un chargement mécanique
constant à hautes températures a aussi été ajouté aussi de voir l’effet des contraintes sur
les mécanismes d’endommagements. Dans une configuration où le chargement mécanique
n’est pas dominant sur les modes d’endommagements, la texturation laser permet un
ancrage du revêtement jusqu’au régime tertiaire en fluage. Dans un autre cas où les
vitesses de déformations sont importantes, l’interface est toujours apparue stable
grâce à l’ancrage mécanique. Il est noté que la microtexturation ne crée pas
de fissures précoces. Enfin, un chargement de fatigue thermomécanique mettant
le système dans des conditions extrêmes grâce au banc MAATRE a permis de valider
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que l’ancrage mécanique est suffisant pour éviter la délamination du revêtement en com-
paraison à des éprouvettes traitées conventionnellement (sablage). Ainsi la texturation
laser de surface a permis d’apporter des bénéfices en adhérence et en durabil-
ité dans toutes les conditions de chargement étudiées.

Dans des perspectives à court terme, la poursuite de ce travail de recherche afin de valider
les hypothèses d’ancrage mécanique proposées pourraient se porter sur la création d’un
outil d’optimisation de la topographie de surface correspondant à différentes sollicitations
de l’interface. Ainsi il serait possible de quantifier l’évolution de l’énergie d’adhérence en
fonction de son histoire thermique, mais aussi des modes de propagation des fissures. Des
essais spécifiques contrôlant l’énergie de propagation d’une fissure peuvent être envisagés
afin de valider ces modèles.

Dans un deuxième temps, il a été utilisé dans cette étude un substrat résistant à l’oxydation
susceptible de former seulement une couche dense d’alumine. En revanche, dans la mul-
titude de matériaux utilisés par les motoristes et suivant les applications, il est parfois
nécessaire de maintenir malgré tout une sous-couche protectrice notamment vis-à-vis de la
résistance à la corrosion. Les mécanismes d’endommagement de cette couche pourraient
néanmoins être diminués par des topographies de surface spécifiques entre le substrat et
la sous-couche mais aussi entre la sous-couche et la barrière thermique. Les mécanismes
de ”rumpling” et ”ratcheting” principalement responsables de la délamination peuvent
aussi être évités suivant des distributions de contraintes bien définies durant les cycles
thermiques vus en service. Des modèles ont déjà pu mettre en évidence des ondulations
optimales en fonction des cycles, des propriétés physiques et de la croissance d’oxydes.
Le laser peut être utilisé aussi pour le chauffage et le nettoyage de la surface. Une étude
approfondie sur la microstructure modifiée par le laser en extrême surface pourrait être
intéressante, par exemple en modifiant la structure β-NiAl en β − γ − γ’-NiAl de la sous-
couche et ainsi augmenter la résistance au rumpling de la sous-couche durant les cycles
thermiques.

Finalement la texturation laser a pu déjà être utilisée avec d’autres procédés de projec-
tion thermique (arc-fil, APS, cold-spray). Une généralisation dans le cas de la projection
thermique sur les mécanismes d’étalement, des contraintes résiduelles, de construction et
d’ancrage du dépôt suivant les matériaux utilisés et l’état des particules en vol pourrait
être proposée. L’idée serait de hiérarchiser les mécanismes d’adhésion selon les couples
et les procédés utilisés et ainsi proposer des stratégies avec des outils laser pour créer
l’accroche mécanique et maximiser les durées de vie.
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gouttelette. PhD thesis, Université de Limoges, 2007.
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Annexes

1 Annexe 1 : Méthode vibratoire

Afin de déterminer les constantes d’élasticité des revêtements étudiés, une méthode vi-
bratoire a été employée. Les essais ont été réalisés sous vide primaire à la température
ambiante en flexion libre sur fils suivant la norme ASTM E-1876 00. Pour les échantillons
massifs, la relation reliant le module d’Young longitudinal à sa fréquence de résonance en
flexion est :

E = 0.9464ρF 2L
4

L2
(1)

F est la fréquence de résonance de flexion, ρ la masse volumique, L la longueur et B
l’épaisseur de l’échantillon. Pour déterminer le module d’un revêtement déposé sur un
substrat, on fait une mesure différentielle : on mesure d’abord la fréquence de résonance
du substrat (qui donne par la formule précédente le module du substrat) puis la fréquence
de résonance du composite qui permet de déterminer le module de Young du revêtement
grâce à la formule :

(

1 +
∆F

Fs

)2

=
1 + ǫ3

(

Ed

Es
+ 3ǫ(1+ǫ)2(Ed/Es)

1+ǫ(Ed/Es)

)

1 + ǫ(ρd/ρs
(2)

s et d sont les indexations respectives du substrat et du dépôt et ǫ est le rapport des
épaisseurs revêtement/substrat. Cette formulation est analytique (poutre composite en
flexion dynamique) et suppose seulement que l’adhésion du revêtement soit parfaite (con-
tinuité élastique). Cette méthode nécessite de connâıtre avec précision la masse volumique
du dépôt ce qui n’est pas toujours facile à obtenir en particulier pour les films minces.
Dans cette étude, les masses volumiques ont été calculées par pesée différentielle (voir
plus loin). De même l’épaisseur moyenne du dépôt doit être mesurée le plus précisément
possible. Enfin le protocole expérimental utilisé est généralement le suivant : on mesure
d’abord le composite puis après enlèvement du dépôt on mesure le module du substrat.
On s’affranchit ainsi des évolutions possibles (épaisseur, élasticité) du substrat lors de
l’élaboration du revêtement (en particulier avec les méthodes apportant de l’énergie) qui
faussent la calibration du substrat.

Les échantillons 25 x 4 x 2.5 mm3 ont été prélevés par découpe disque diamant à faible
vitesse de rotation afin d’éviter tout dommage au revêtement fragile. Trois échantillons
ont été préparés dans les sens longitudinal et transverse (sens définis par rapport à la
géométrie de la plaque). Un léger polissage a été effectué afin d’éliminer la rugosité de
surface des barrières. Un dépôt épais de 15 mm a été crée et une poutre en a été extraite
afin d’avoir le module dans l’épaisseur.

Table 1: Module de Young

Orientation Longitudinal Transverse Épaisseur
Module de Young (GPa) 59.0 58.2 33.2
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2 Annexe 2 : Modélisation thermo-hydraulique de

l’interaction laser-matière

2.1 Répartition de l’énergie

Afin de décrire l’interaction entre le faisceau laser et la cible lors du processus d’ablation
laser, un modèle thermique a été développé. C’est un modèle 2D axisymétrique, où
l’axe de symétrie correspond à celui du faisceau laser. Dans le présent travail, la symétrie
cylindrique que présente l’interaction laser-matière et du plasma permet de réduire l’étude
à une approche en 2-D suivant les directions radiale et axiale (r,z) tel que montré sur
la Figure 1. L’approche macroscopique utilisée dans ce modèle est justifiée par le fait
que l’impulsion laser est de l’ordre de quelques nanosecondes et que l’ablation se réalise
sur des métaux. Dans ce cas, le rayonnement laser est absorbé par des électrons libres
présents dans le métal. Ces électrons excités entrent en collisions avec des phonons de la
structure cristalline du métal en leur transférant une partie de l’énergie absorbée. Comme
le temps de relaxation de l’énergie dans les métaux est de l’ordre de 10-13 s, on peut
considérer que dans le cas de l’impulsion laser nanoseconde l’énergie du rayonnement laser
est instantanément transformée en chaleur. En réalité, l’irradiance du faisceau laser est
caractérisée par une distribution spatiale et une évolution temporelle. Dans le but d’être
plus proche des conditions réelles, nous considérons que la répartition spatiale d’irradiance
laser est gaussienne et que son profil temporel est décrit par une fonction appelée « pulse
» caractérisée par une largeur à mi-hauteur de 100 ns . Le produit de ces deux fonctions
représente la fonction d’irradiance du faisceau laser utilisée dans ce modèle :

Ilas(r, t) = 2I0exp(−
2r2

R2
).4(1− exp(− t

τ
)).exp(− t

τ
) (3)

r représente la distance radiale de l’axe du faisceau laser, t l’intervalle de temps depuis
le déclenchement d’impulsion laser, R le rayon du faisceau laser focalisé sur l’échantillon
(le rayon de la tâche focale) et τ un paramètre temporel qui a été ajusté à la valeur 38ns
afin d’obtenir la largeur à mi-hauteur d’impulsion laser. En intégrant la fonction I (r,t)
par la surface et par le temps, nous obtenons l’énergie dépensée par une impulsion laser :

E = I0R
2π2τfit (4)

Alors, on peut calculer la valeur de l’irradiance laser moyenne I0 en introduisant les
valeurs correspondantes d’énergie par impulsion laser E et d’aire de la tâche focale, qui
ont été mesurées. L’irradiance varie donc de 1 à 0,01 GW.cm-2. La distribution de la
température dans la cible peut être déterminée en résolvant l’équation de diffusion de la
chaleur :

ρ(T )(CP (T ) +DLf )
∂T (−→r , t)

∂t
+
−→∇ .(−k(T )−→∇T (−→r , t)) = 0 (5)

où T(r ,t) r est la température dans la cible (en fonction des coordonnées spatiales et
de temps). Cette équation fait intervenir les propriétés thermo-physiques du matériau,
comme la masse volumique, la chaleur spécifique et la conductivité thermique. En général,
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Figure 1: Représentation du problème traité

toutes ces propriétés du matériau dépendent de la température. Par contre, dans ce mod-
èle, la masse volumique, la chaleur spécifique et la conductivité thermique sont exprimées
comme une fonction de température. Avec l’augmentation de la température dans la cible,
la fusion du matériau apparait. Le changement de phase du matériau (état solide état
liquide), conduit au changement des valeurs de ses propriétés : masse volumique, chaleur
spécifique et conductivité thermique. Lors de la résolution numérique de l’équation de
diffusion de la chaleur, un changement rapide des paramètres physiques crée des instabil-
ités numériques. Un pallier a été mis en place pour éviter ce problème. De plus l’énergie
dépensée lors de la fusion du matériau a été prise en compte en prenant la chaleur latente
de fusion et de vaporisation du matériau.

La dynamique de la vaporisation du matériau traité à l’aide d’un faisceau laser est
surtout déterminée par la température à la surface de la cible Ts(t) . Cette température
est calculée en utilisant l’équation de conduction thermique, qui prend en compte les
paramètres laser et les propriétés du matériau. En général, les paramètres qui caractérisent
la vaporisation du matériau sont :

la pression de la vapeur au-dessus de la cible ;

le taux de vaporisation ;

la vitesse de recul.

Dans le cas des conditions expérimentales considérées dans cette étude la vaporisation
rapide du matériau apparâıt à la surface de la cible. Il existe des relations entre les
paramètres caractérisant la vaporisation rapide et la vaporisation normale. Donc, afin de
déterminer les paramètres de la vapeur formée au dessus de la cible, il faut d’abord calculer
les paramètres correspondant à la vaporisation normale. Dans le cas de vaporisation
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normale, le métal liquide est en équilibre avec la vapeur métallique saturée, qui se trouve
au-dessus de la cible. La pression de la vapeur métallique saturée peut être déterminée
en utilisant la relation de Clausius-Clapeyron :

Pv(Ts) = Patmexp(
M.Lv

R
(
1

Tv
− 1

Ts
) (6)

où Patm est la pression atmosphérique, Lv la chaleur latente de vaporisation du matériau,
et Tv la température d’ébullition du matériau à la pression atmosphérique. On voit que
la pression de la vapeur saturée Pv est une fonction de la température à la surface de
la cible. À partir de la formule de Hertz-Knudsen nous pouvons déterminer le taux de
vaporisation (la masse du matériau évaporé par l’unité de la surface en unité de temps) :

∂Mv

S∂t
= βPv(Ts)

√

m

2πkbTs
(7)

où m la masse d’atome du matériau et Ts la température à la surface de la cible. β est
un facteur de correction pour prendre en compte les particules de la vapeur qui retournent
à la surface de la cible. D’après Anisimov [65], 18% des particules de la vapeur retournent
à la surface, donc β = 0.82 .

Lors d’ablation par un faisceau laser de forte puissance, une vaporisation rapide se
produit à la surface du matériau traité. Cette vaporisation rapide a lieu lorsque la densité
d’énergie absorbée est beaucoup plus grande que la quantité d’énergie nécessaire pour
vaporiser le matériau traité. Knight a développé un modèle pour décrire la vaporisation
rapide du matériau à partir d’une interface liquide-vapeur en milieu atmosphérique lors
de l’ablation laser, appelée couche de Knudsen [215], cette couche étant considérée comme
une discontinuité hydrodynamique (en introduisant des conditions de saut pour exprimer
le bilan de masse, de quantité de mouvement et d’énergie. A partir de cela, il a déterminé
les conditions de saut Tk/Ts, ρk/ρ et Pk/Ps qui caractérisent la couche de Knudsen. La
couche de Knudsen est caractérisée par un changement discontinu des paramètres de la
vapeur, c’est-à-dire la température, la masse volumique, la vitesse et la pression de la
vapeur [216]. Les relations entre les paramètres de vapeur à la limite externe de la couche
de Knudsen et les paramètres de la vapeur saturée valent 0.67, 0.31 et 0.21 respectivement.

La vapeur formée au dessus de la cible contient des atomes et des électrons libres
provenant du métal irradié. Ces électrons, faisant partie de la vapeur métallique, com-
mencent à absorber l’énergie du faisceau laser suivant le processus de bremsstrahlung in-
verse (dominant pour les longueurs d’onde infra-rouge). Chen et al. [217] montre qu’une
grande partie du rayonnement laser est absorbée durant l’interaction lorsqu’il y a claquage
de la vapeur saturée. Ainsi lorsque l’énergie du laser correspond au seuil de claquage de
la vapeur, un pourcentage d’absorption de 90% a été utilisé.

2.2 Modélisation 2D axisymétrique

Le modèle numérique développé permet de déterminer l’évolution dynamique du champ
de température T(r, z, t) ainsi que les dimensions du domaine fondu dans une cible
d’aluminium ou d’AM1 soumise à une impulsion laser focalisée. Le domaine de calcul et
son maillage sont représentés sur la figure (2) ci-dessous.
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Figure 2: Schéma d’une cible cylindrique avec au centre l’impact laser. Deux zones
distinctes correspondant à l’air et le substrat sont représentées par le rectangle maillé
incluant les frontières du domaine W1, W2, W3 et W4. Le faisceau laser impact l’interface
des deux domaines

Les frontières du domaine W1 est l’axe de symétrie , W2 est une condition limite de
pression et W3/W4 représentent les parois du matériau cible utilisé, on impose sur tout
le domaine à l’instant initial une température de 300 K. Sur l’axe z, axe de symétrie, on
impose une condition donnant un flux nul. Sur la surface en rouge de l’interface, la valeur
de l’intensité laser est appliquée. Les équations de la chaleur et de Navier-Stokes sont
donc résolues en temps avec le logiciel Ansys-Fluent V16.

La fonte/solidification est gérée par une technique dite ”enthalpy-porosity” qui permet
de calculer dans chaque cellule la partie sous la forme liquide est ainsi y associée les
équations et les propriétés correspondantes pour la résolution à chaque itération. La
discontinuité de la couche de Knudsen et la pression de recul sont calculées grâce à un UDF
(Used Defined Function). Les températures maximales et vitesses sont ensuite analysées à
chaque itération afin de déterminer les cinétiques de solidification et les vitesses d’éjection.
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#include ”udf . h”

DEFINE PROFILE( v e l p r o f i l e , t , i )
{

r e a l x [ND ND] ; / t h i s w i l l ho ld the p o s i t i o n vec t o r  /
r e a l y ;
f a c e t f ;

b e g i n f l o op ( f , t )
{

F CENTROID(x , f , t ) ;
y = x [ 1 ] ;

i f (y>1e−5)
{
F PROFILE( f , t , i ) = −20;
}
else
{
F PROFILE( f , t , i ) = 50 ;

}
}

end f l oop ( f , t )
}
/ DEFINE EXECUTE AT END( execu t e a t end )
{

Domain  d ;
Thread  t ;
c e l l t c ;
b e g i n c l o op ( c , t )

i f (C R(c , t )>2000.0)
{

C UDMI(c , t , 0 ) = C V(c , t ) ;
}

end c loop ( c , t )
} /
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3 Annexe 3 : Modélisation de l’impact de particule

dans une cavité

La simulation de l’impact de particules de NiAl de différents diamètres est mise en œu-
vre afin d’analyser les mécanismes d’étalement des particules sur différentes surfaces.
L’épaisseur d’une lamelle étant de l’ordre de 1 m, le maillage est discrétisé par des élé-
ments de 1 m. Une axisymmétrie est utilisée sur l’axe de la zone cible. La Figure 3
représente la configuration des simulations d’impacts étudiées. Ce travail met en œuvre
une méthode numérique VOF avec le logiciel Fluent. Les équations de Navier-Stokes
et d’énergie sont résolues en temps par la méthode des volumes finies. Une résistance
thermique est posée. Les échanges thermiques avec l’air sont négligés.

Figure 3: Configuration de la simulation de l’impact de particules de NiAl

4 Annexe 4 : Modélisation thermomécanique d’un

cyclage thermique

Les sollicitations thermodynamiques des systèmes barrières thermiques sont de nos jours
simulées à des fins de prédictions et de dimensionnements. Basées sur les travaux de
M.Ranjbar-Far [218], les contraintes et déformations générées lors des essais d’oxydation
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isothermes et cyclés ont été modélisées afin d’avoir une idée des endommagements possible
pour une interface texturée. Le système barrière thermique retenu sous sollicitations ther-
miques a donc été modélisé avec le logiciel Abaqus. Les propriétés retenues sont notées
en Annexe V.5. Les différentes couches sont modélisées suivant leurs orientations et de
manière homogène. Il est vrai que l’homogénéité n’est pas vrai pour les dépôts projetés.
Ce travail doit être complété.
La croissance de l’oxyde a été considérée à 1100 C en prenant la constante parabolique
de croissance déterminée lors des essais isothermes et cyclés et de manière homogène. La
déformation de la couche d’alumine est considérée grâce à une modélisation anisotropique
de gonflement (swelling) ainsi l’orientation de la croissance est prise en compte correcte-
ment. Le chargement constitue donc un traitement isotherme et cyclés (représenté 4) à
1100 C pour des temps de maintien de 100h et de 100 cycles.

Figure 4: Cycle thermique simulé

L’axisymétrie est imposée sur l’axe principal d’un trou avec dans le même temps une
périodicité imposée à l’élément (Figure 5). Il est donc libre de ce déplacer dans une di-
rection seule. Le maillage utilisé est du type CAX8RT (8-node axisymmetric thermally
coupled quadrilateral, biquadratic displacement, bilinear temperature, reduced integra-
tion). Les contraintes et déformations peuvent être ainsi visualisées au cours du temps de
maintien ou des cycles thermiques.

5 Annexe 5 : Propriétés matériaux

Les propriétés matériaux utilisés dans les différents modèles sont présentés dans le tableau
suivant :

Les propriétés de l’AM1 sont anisotropes (valeurs du module de Young noté pour
<001>) et les variations des propriétés en température ont été prises en compte pour la
modélisation de cyclage thermique.
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Figure 5: Géométrie modèle

Table 2: Propriété

Symbole Unité Al2017 AM1
Masse volumique (solide) ρs kg.m-3 2700 8590
Masse volumique (liquide) ρl kg.m-3 2380 7810

Conductivité (solide) κs W.(m.K)-1 235 90
Conductivité (liquide) κl W.(m.K)-1 100 189

Capacité thermique (solide) Cs J.(m.K)-1 900 440
Capacité thermique (liquide) Cl J.(m.K)-1 1180 880

Enthalpie fusion Lm J.kg-1 397.103 2973

Enthalpie vaporisation Lv J.kg-1 10808 63113

Température fusion Tm K 933 1728
Température vaporisation Tv K 2794 3186

Enthalpie fusion Lm J.kg-1 397.103 2973

Enthalpie vaporisation Lv J.kg-1 10808 63113

Module de Young E GPa 70 130 suivant <001>
Coeff. de Poisson ν 0.33 0.408
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Table 3: Propriétés des différentes éléments du système retenu

Propriétés unités YSZ TGO AM1
T  C 100/400/800/1100 100/400/800/1100 100/400/800/1100
E GPa 30/-/-/20 380/-/338/312 123/124/96/72 - <001>
ν - 0.1 0.27 0.4
κ W.(m.K)-1 1 25 90
σy MPa 25 25 1000/1050/800/300
C J.(m.K)-1 483 483 440
α x106  C-1 9.7/-/9.9/10.3 9.7/-/9.9/10.3 12/13/14.5/15.3
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