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Introduction générale  
 

Les alliages de titane sont aujourd’hui largement utilisés en raison de leurs propriétés ; 

notamment une excellente résistance à la corrosion, une faible masse volumique et une limite 

d’élasticité assez importante.  

Les alliages de type métastable se distinguent, sous certaines conditions, par un 

changement de phase à l’état solide d’une phase mère stable à haute température () vers une 

phase martensitique ''. Ce changement de phase leur confère l’effet mémoire de forme et/ou 

l’effet superélastique, ce qui autorise un large panel d’applications : arcs orthodontiques, 

stents, agrafes à mémoire de forme etc… Les alliages métastable ne contenant que des 

éléments non-toxiques ont intensément été développés ces dernières années afin de remplacer 

les alliages Nickel-Titane. Ces derniers présentent des risques de toxicité à cause de leur forte 

teneur en nickel, élément allergène et cytotoxique, ce qui limite leur utilisation dans le 

biomédical malgré le fait qu’ils présentent des propriétés mécaniques intéressantes (effet 

mémoire de forme, effet superélastique…).  

Le groupe de Miyazaki de l’université japonaise de Tsukuba a proposé, par exemple, 

des nouveaux alliages superélastiques Ti-Nb [a]. Un autre alliage superélastique avec des 

propriétés mécaniques remarquables par rapport à celles des matériaux conventionnels a été 

développé au sein du Laboratoire Central de Toyota [b]. Il s’agit d’un alliage quaternaire 

appelé « Gum Metal » contenant les éléments Ti, Nb, Ta et Zr. 

Les matériaux superélastiques sous forme de couches minces présentent également un 

domaine d’applications assez large. Grâce à leur aptitude à accommoder de grandes 

déformations de manière réversible, les couches superélastiques peuvent être utilisées comme 

couches intermédiaires entre le substrat et les couches dures. Cela permet d’améliorer 

significativement de nombreuses propriétés telles que l’adhésion, le taux d’usure et le 

coefficient de frottement [c]. De plus, Lima de Miranda et al. ont montré que la fabrication 

des stents en combinant la pulvérisation magnétron, la lithographie et la gravure chimique 

humide permet l’obtention de géométries plus petites que celles obtenues par les procédés de 

fabrication conventionnels [d].  

Bien que les alliages -métastables présentent des propriétés remarquables, une grande 

partie de la bibliographie publiée sur les films superélastiques est consacrée aux alliages Ni-

Ti.  
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Ce travail a pour objectif de développer de nouvelles couches superélastiques de type 

-métastable.  

Deux types d’alliages ont été étudiés, les alliages binaires Ti-Nb et l’alliage 

quaternaire Ti-Nb-Ta-Zr, contenant la même composition chimique que celle du Gum Metal 

[b]. L’influence de la teneur en Nb sur la stabilité de la phase  et sur les propriétés de ces 

alliages Ti-Nb a été d’abord étudiée. Ensuite, une concentration de 24 % at. de niobium a été 

retenue pour la deuxième étude qui est axée sur l’effet d’ajouts d’une faible quantité d’azote 

et de modifications de la tension de polarisation des substrats sur les propriétés des couches 

Ti-24Nb-(N). En effet, Ramarolahy et al [e]. ont montré que l’ajout de petites quantités 

d’azote à un alliage massif de type Ti-24Nb permet d’améliorer les propriétés mécaniques de 

cet alliage de manière considérable. Enfin, l’effet de la pression de travail et de la tension de 

polarisation sur les propriétés des couches quaternaires Ti-Nb-Ta-Zr a été étudié. L’oxygène 

est un élément considéré comme une impureté dans les métaux, avec un effet fragilisant. Mais 

plusieurs auteurs [f-g] ont montré que l’ajout de ce dernier sur des alliages Ti-Nb-Ta-Zr peut 

améliorer leur résistance mécanique. Ainsi, l’effet d’ajout d’oxygène sur les propriétés des 

couches quaternaires Ti-Nb-Ta-Zr a été également étudié.     

Ce manuscrit s’articule donc autour de quatre chapitres. 

Le premier chapitre est consacré à une étude bibliographique sur les alliages de titane 

et plus particulièrement sur les alliages -métastables et leur comportement thermoélastique 

lié à la transformation martensitique. Ce chapitre donne aussi un état de l’art détaillé sur les 

couches minces superélastiques et leurs domaines d’applications.    

Le deuxième chapitre est composé de deux parties. La première partie est dédiée à 

l’étude morphologique. La deuxième partie est consacrée aux liens entre les paramètres 

d’élaboration et les propriétés physico-chimiques des couches déposées. 

Dans le troisième chapitre, une étude des propriétés mécaniques a été réalisée afin 

d’établir les liens entre propriétés mécaniques (contraintes résiduelles, dureté et module 

d’Young) et les caractéristiques physico-chimiques des couches déposées.  

Enfin, le quatrième chapitre est consacré à l’étude du comportement superélastique des 

couches déposées. Afin de bien caractériser cet effet, deux méthodes ont été employées, 

l’indentation sphérique et la compression de micro-piliers usinés par faisceau d’ions focalisés.  
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I.1 Titane et ses alliages  

I.1.1 Généralités sur le titane 

Le titane pur est caractérisé par une résistance mécanique élevée, une excellente 

résistance à la corrosion et un module d’élasticité relativement faible (E=110 GPa). Cela fait 

du titane un métal de choix pour de nombreuses applications, notamment dans les domaines 

aéronautique et biomédical. 

 Le titane non allié possède, à la température ambiante, une structure cristalline 

hexagonale compacte de paramètres de maille : a = 2,950 Å, c = 4,680 Å. Ce qui donne un 

rapport c/a de 1,587 [1]. Ce rapport est inférieur à 1,633, qui est le rapport théorique de 

compacité du système hexagonal, cela induit une ductilité importante par rapport aux autres 

matériaux de structure hexagonale comme le zinc ou le magnésium.  

 

Au cours du chauffage du titane pur, une transformation allotropique  se produit 

à une température de 882°C. Cette température est appelée « transus  » (figure I.2). La phase 

présente une structure cubique centrée (a= 3,320 Å).  

Figure I.2 Transformation allotropique du titane  [3]. 

La transformation  est une transformation de type martensitique (figure I.3), 

selon le mécanisme proposé par Burgers pour le zinc [4]. En général, on peut considérer que  

La transformation CC  HC, au refroidissement, dans les alliages de titane se produit par une 

germination de nature athermique (via un mécanisme de cisaillement impliquant des 

déplacements atomiques à courte distance) et une croissance de type isotherme contrôlée par 

un processus diffusionnel [5].  

Température (°C) 882 0 
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Figure I.3 Mécanisme de la transformation allotropique 



Comme la plupart des structures cristallines, les phases alpha et beta du titane 

présentent une anisotropie des propriétés physiques telles que l’élasticité, la plasticité, la 

dilatation thermique, etc. Dans les chapitres 2 et 3, le rôle de l’anisotropie des propriétés 

mécaniques sera examiné plus en détail. 

Classification des alliages de titane  

Les éléments à faible rayon atomique (C, B, O, H, N) entrent en insertion dans le 

réseau, tandis que les autres forment des solutions solides de substitution (tableau I.1). Les 

éléments d’addition influent différemment sur le diagramme d’équilibre, certains sont 

alphagènes (ils favorisent le domaine α hexagonal compact), d’autres bêtagènes (ils favorisent 

le domaine β cubique centré) ou neutres. Les éléments alphagènes augmentent les 

températures de transformation alors que les éléments bêtagènes les abaissent. De plus, ceux-

ci peuvent être classés en deux catégories :  

 les isomorphes qui stabilisent la phase β à la température ambiante, 

 les eutectoïdes qui favorisent la formation de composés intermétalliques. 

a=3,3 x 10-10 m 
a=2,85 x 10-10 m 

c
 =

4
,6

8
x
 1

0
-1

0 m
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Tableau I.1 : Classification des éléments d’addition [5, 7]. 

 

Les alliages de titane sont donc classés suivant le type de structure qu’ils favorisent à  

température ambiante. On distingue les alliages de types α, α-β ou β (Figure I.4). Dans la 

dernière catégorie, deux structures  sont susceptibles d’apparaitre selon la teneur en éléments 

bétagènes et la vitesse de refroidissement. En d’autres termes, si la teneur en éléments 

bétagènes est supérieure à , la phase  retenue à basse température, après un refroidissement 

lent ou rapide, est une phase stable. Si la teneur en éléments bétagènes est comprise entre 

et, la phase  n’est retenue à basse température qu’après un refroidissement rapide 

(trempe). La phase obtenue cette fois-ci est métastable. Une trempe à partir des domaines  et 

favorise la formation d’une phase martensitique ’. Cette phase est décrite dans le 

paragraphe I.1.3.1. 
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Figure I.4 Diagramme pseudo-binaire des alliages de titane [8]. 

I.1.2.1 Alliages  et  

Les alliages  possèdent une structure monophasée à température ambiante. Ils 

contiennent essentiellement des éléments d’addition alphagènes.  

Les alliages sont des alliages contenant suffisamment d’éléments bétagènes pour 

obtenir un large domaine biphasé ().  

I.1.2.2 Alliages 

Cette catégorie contient les alliages ayant une teneur en éléments bêtagènes au-dessus 

de la valeur 1 (Figure I-4). On distingue les alliages β-métastables et les alliages β-stables. 

Ces derniers sont des alliages contenant suffisamment d’éléments bêtagènes pour conférer une 

grande stabilité thermodynamique à la phase austénitique (Les traitements thermiques 

n’ont pas d’effet sur la stabilité de la phase  et tout mécanisme de durcissement structural est 

inexistant. Ces alliages présentent donc quant à leur métallurgie un intérêt limité [3]. 

Quant aux alliages -métastables, contenant moins d’éléments bêtagènes, les 

traitements de mise en solution favorisent l’apparition de phases métastables, telles que la 

phase ω de structure hexagonale et la martensite α’’ de structure orthorhombique [3]. Ces 

alliages présentent en plus d’une bonne résistance mécanique, une forte aptitude à la 

déformation à froid ce qui facilite leur mise en forme. 


1
 

2
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I.1.3 Les phases métastables rencontrées dans les alliages de titane.

I.1.3.1 Phases martensitiques α’ et α’’  

Martensite α’ 

Cette phase est présente dans les alliages de titane faiblement alliés. Elle possède une 

structure hexagonale identique à celle de la phase d’équilibre α, mais avec la composition de 

la phase β dont elle est issue. Généralement, cette phase se forme dans les alliages α et α-β via 

un mécanisme purement displacif, pour des vitesses de refroidissement rapides et lorsque la 

teneur en éléments betagènes est suffisamment faible [9].  

Martensite α’’ 

  Contrairement à la phase α’, la phase α’’est présente dans les alliages de titane 

fortement alliés. Elle possède une structure orthorhombique, groupe spatial Cmcm. Cette 

phase peut être obtenue de deux manières: soit lors de la trempe depuis le domaine  pour les 

alliages ayant une teneur en éléments bétagènes légèrement inférieure à celle nécessaire pour 

stabiliser la phase , soit sous l’action d’une contrainte externe dans les alliages -métastables 

mécaniquement instables. Elle peut précipiter à partir de la phase β via un mécanisme 

cristallographique basé sur un cisaillement de type {112} <111> β de faible amplitude [10]. 

La relation d’orientation entre la phase martensitique α’’ et la phase  est donnée dans la 

figure I.5.  
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Figure I.5 Représentation schématique de la relation d’orientation entre la phase  et la 

phase ’’ [10]. 

I.1.3.2 Phase ω 

 Cette phase possède une structure hexagonale. Elle est généralement observée dans les 

alliages -métastables qui contiennent une forte teneur en éléments bètagène. Il existe deux 

types différents; une phase athermique qui se forme par trempe et une autre dite isotherme qui 

peut précipiter au cours d’un traitement de recuit dans une plage de température s’étalant 

généralement de 200°C à 500°C [11]. 

I.2 Le comportement thermoélastique des alliages -métastables lié à la 

transformation martensitique 

La transformation martensitique est une transformation solide-solide appartenant à 

l’ensemble des transitions de phase displacives. Contrairement aux transformations par 

diffusion nécessitant un déplacement aléatoire et important des atomes, la transformation 

martensitique est caractérisée par un déplacement collectif et coopératif des atomes sur une 

distance inférieure à une distance interatomique, n’entrainant pas de modification de 

composition chimique entre la phase mère et la phase produit.  
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Pour un état d’avancement donné de la transformation, il y a coexistence des deux 

phases: austénite et martensite (transformation de premier ordre). Malgré l’appartenance à 

deux systèmes cristallins distincts, le changement de phase implique une déformation 

homogène du réseau cristallographique entraînant une faible variation de volume. Le 

mécanisme de cisaillement entrainant cette déformation s’effectue selon une direction et un 

plan bien définis. Le plan d’habitat (ou d’accolement) est le plan constituant l’interface entre 

la phase martensitique et la phase austénitique. Ce plan est invariant en dimensions et en 

rotation pendant la transformation (figure I.6).   

Figure I.6 Représentation schématique de la formation d’une plaquette de martensite 

accompagnée d’un cisaillement εcis et une variation de volume εvol [12]. 

 

La transformation martensitique peut s’activer aussi bien thermiquement que par 

l’application d’une contrainte selon une direction appropriée. 

I.2.1 Transformation martensitique  induite thermiquement 

La transformation martensitique induite thermiquement est généralement caractérisée 

par quatre températures : une température appelée Ms (martensite start) caractérisant le début 

de transformation martensitique lors d’un refroidissement relativement rapide depuis un 

domaine austénitique. La température Mf (martensite finish) est la température à laquelle cette 

transformation s’achève. En réchauffant le même matériau, la martensite commence à se 

transformer en austénite à partir d’une température appelée As (austenite start). La fin de cette 

transformation inverse s’effectue à une température appelée Af (austenite finish). Le cycle de 

transformation présente une hystérésis en température entre le refroidissement et le chauffage 

(Figure I.7). Cette dernière représente l’énergie dissipée par les phénomènes irréversibles, 
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alors que l’intervalle de température défini par (Mf-Ms) ou (Af-As) est un paramètre qui 

renseigne sur l’énergie stockée au cours de la transformation [13]. 

 

Figure I.7 Fraction de la martensite transformée en fonction de la température. 

I.2.2 Transformation martensitique induite sous contrainte  

 D’après la définition donnée précédemment, la transformation martensitique peut 

également être déclenchée par l’application d’une contrainte selon une direction appropriée. 

Cette transformation a lieu à une température Ms(σ) supérieure à Ms. La contrainte provoque 

une augmentation des températures de transformation critiques. Si la température d’utilisation 

T augmente, l’écart entre T et Ms augmentera également, ce qui implique l’augmentation de 

la valeur de la contrainte pour débuter la transformation martensitique.  

La transformation martensitique a lieu dans le domaine élastique du matériau. En effet, 

lorsque la contrainte à laquelle cette transformation se déclenche est inférieure à la limite 

d’élasticité du matériau, la martensite se forme sous contrainte sans pour autant engendrer de 

déformation plastique par glissement ou maclage. 

Il est à noter qu'il y a en général 24 variantes différentes lors du refroidissement d'un 

monocristal d'austénite. Si la contrainte est absente pendant le refroidissement on obtient des 

ensembles de plaquettes de martensites auto-accommodées et la transformation s’effectue 

sans déformation macroscopique. En revanche, si on applique une contrainte sur la martensite, 
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il y aura croissance des variantes favorisées dans le sens de la contrainte. Le matériau présente 

donc une déformation macroscopique importante. 

I.2.3 Effet superélastique  

L’effet superélastique, appelé aussi effet super-thermoélastique, traduit la capacité du 

matériau à se déformer de façon réversible de plusieurs pourcents. Deux cas de figure peuvent 

conduire à l’observation de l’effet superélastique : soit par l’application d’une contrainte à une 

température supérieure à Af (Trajet 1 dans la Figure 1.8), soit par un refroidissement sous 

contrainte constante à partir d’un état austénitique (Trajet 2 dans la Figure 1.8) ou toute autre 

combinaison de ces deux trajets fondamentaux. 

Figure I.8 Chemins thermomécaniques conduisant à l’effet superélastique [6]. 

Dans le cas de l’application d’une contrainte à une température supérieure à Af, une 

transformation thermoélastique de type martensitique est induite. La réponse d’un échantillon 

polycristallin superélastique lors d’un essai de traction est donnée dans la Figure I.9. En 

premier lieu, on observe une déformation élastique de l’austénite jusqu’à une valeur critique 

de la contrainte c (étape 1). Cette valeur correspond au seuil du début de la transformation 
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martensitique, ce qui se manifeste par l’apparition d’un plateau (étape 2). Lorsque la 

transformation martensitique est achevée (étape 3), la martensite formée se déforme 

élastiquement jusqu’à ce que la contrainte appliquée soit égale à la limite d’élasticité du 

matériau. Au-delà une déformation plastique est induite par maclage et glissement. La 

transformation inverse se produit au relâchement de contrainte en ramenant l’échantillon en 

phase austénitique (étape 4). On observe ensuite la décharge élastique de l’austénite jusqu’au 

relâchement total de la contrainte (étape 5).  

Figure I.9 Courbe de traction type d’un alliage superélastique [6]. 

 Un alliage superélastique est donc sujet à une transformation martensitique sous 

contrainte. A contrainte nulle, sa microstructure est composée d’austénite instable 

mécaniquement. Sa température Ms doit être légèrement inférieure à la température ambiante. 

Les alliages superélastiques peuvent donc accommoder intégralement de manière réversible 

de grandes déformations allant jusqu’à 8 % (cas des alliages Ti-Ni) [14].  

I.2.4 Effet mémoire de forme  

L’effet mémoire de forme simple sens est observé lors de l’application d’une 

contrainte sur une microstructure martensitique auto-accommodante. Le matériau retrouve sa 

forme initiale après un chauffage à une température supérieure à Af sous contrainte nulle. La 

réponse à un tel chargement est montrée sur la Figure I.10. 
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Figure I.10 Cycle thermomécanique caractéristique d’un matériau à mémoire de forme 

[6]. 

Un refroidissement rapide depuis un domaine austénitique conduit à la formation de la 

martensite auto-accommodante (1). L’application d’une contrainte sur cette microstructure 

entraine une réorientation des variantes dont les interfaces sont assez mobiles (2). Ce 

changement d’orientation permet d’accommoder au mieux la déformation imposée jusqu’à 

atteindre une déformation maximum (3). Contrairement au comportement superélastique, la 

recouvrance de forme est très faible lors de la décharge. Elle correspond à un retour partiel 

des interfaces inter-variantes (4). Le matériau ne récupère sa forme initiale qu’après un 

chauffage à contrainte nulle jusqu’à une température supérieure à Af (5). 
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I.3 Les alliages -métastables superélastiques  

I.3.1 L’approche électronique de Morinaga  

En 1992, une approche de conception d’alliage de titane, basée sur le calcul des 

structures électroniques  et des énergies de liaison entre le titane et l’élément d’addition, a été 

proposée par Morinaga et al. [15]. Deux  paramètres ont été établis :  

- Bo est un indicateur de la force de liaison covalente entre le titane et l’élément 

d’addition. 

- Md est donné comme étant le niveau d’énergie de l’orbitale d. Il est corrélé à 

l’électronégativité et au rayon de l’atome considéré.   

Les valeurs de Bo et Md pour différents éléments d’addition sont listées dans le Tableau I.2. 

 

Tableau I.2 Valeurs de Bo et Md pour différents éléments d’addition [16]. 

 

Lorsqu’il s’agit d’un alliage, la détermination de ces paramètres se fait en appliquant 

la loi des mélanges :  

Boalliage =Σxi .(Bo)i     et  Mdalliage =Σxi .(Md)i 

où xi est la fraction atomique de l’élément i, (Bo)i et (Md)i sont respectivement les 

valeurs de Bo et Md de l’élément i. Cette méthode est un moyen efficace pour prédire la 

microstructure et les mécanismes de déformation ainsi que le module d’Young des alliages de 

titane, en situant ces alliages en fonction de leur composition sur le diagramme Bo-Md 

(Figure I.11). Ce diagramme a été étendu par Abdel-Hady et al. [16] pour des valeurs de Bo et 

Md plus élevées (Figure I .12). Ce diagramme permet, par conséquent, d’établir une 

corrélation entre les propriétés élastiques et la stabilité des différentes phases sur une gamme 

d’alliages de titane plus large. Lors de cette étude, les auteurs ont constaté une baisse du 

module d’élasticité quand Bo et Md augmentent. La stabilisation de la phase  est favorisée 
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lorsque Md diminue et Bo augmente. Les valeurs du module d’Young sont indiquées entre 

parenthèses.  

Figure I.11 Diagramme de stabilité des phases reposant sur les paramètres Bo et Md 

[15]. 

Figure I.12 Diagramme Bo-Md étendu indiquant les microstructures et les mécanismes 

de déformation ainsi que les valeurs du module d’Young entre parenthèses [16]. 
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I.3.2 Les alliages Ti-Nb et Ti-Nb-Ta-Zr 

I.3.2.1 Les alliages binaires Ti-Nb 

Etant composés d’éléments non-toxiques et ayant des propriétés mécaniques 

intéressantes (effet mémoire de forme et superélasticité), les alliages binaires Ti-Nb ont fait 

l’objet de nombreuses recherches [17-19]. Le changement de phase donnant lieu à l’effet 

mémoire de forme a été observé pour la première fois par Baker sur un alliage contenant 21,7 

% atomique de niobium [17]. L’étude menée sur une gamme de concentrations de niobium 

allant de 22 à 29 %.at, par l’équipe japonaise de Miyazaki, a montré que le niobium influence 

de manière considérable la microstructure et les propriétés mécaniques de ces alliages [18,19]. 

Il a été rapporté que la température du début de transformation martensitique Ms est 

inversement proportionnelle à la quantité du niobium dans l’alliage. La phase  n’est, par 

conséquent, figée à température ambiante qu’à partir de 25%.at de niobium. La microstructure 

est majoritairement composée de martensite pour les concentrations inférieures à cette valeur 

(Figure I .13). 

 

Figure I.13 influence de l’addition du niobium sur la température Ms [19]. 
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La Figure I.14 montre les courbes de traction des alliages Ti-(20-29)Nb (% at.). Il a été 

trouvé que les alliages ayant une teneur en niobium comprise entre 22 et 25 % at. présentent 

un effet mémoire de forme, alors que l’effet superélastique a été observé dans les alliages Ti-

(25,5-27)Nb (% at.). Aucun de ces deux effets n’a été observé dans les alliages contenant plus 

de niobium : Ti-(28-29)Nb (% at.). En d’autres termes, la recouvrance de forme, pour les 

alliages contentant moins de 25.5 % at. de niobium, n’est importante qu’après un chauffage à 

une température supérieure à Af (effet mémoire de forme). La déformation recouvrable après 

chauffage est schématisée par une flèche discontinue sur la même figure. Dans le cas des 

alliages contenant entre 25.5 et 27 % at. de niobium, une recouvrance de forme importante est 

observée après décharge (effet superélastique). Le chauffage permet une recouvrance quasi-

totale. Les alliages contenant plus de 27 % at. de niobium présentent une faible recouvrance 

de forme après décharge. Le chauffage n’a aucun impact sur la recouvrance de forme dans 

cette gamme de composition. 

Il a été également reporté que la faible déformation inélastique réversible recouvrable 

observée dans les alliages binaires Ti-Nb est due à la faible contrainte critique de la 

déformation par glissement et maclage [12]. Cette propriété peut être améliorée par 

traitements thermomécaniques ou traitements de vieillissement produisant de fins précipités 

et ]. 

 

 

Figure I.14 Courbes contrainte-déformation sous charge et décharge pour les 

alliages Ti-(20-29)Nb (%.at) après recuit à 900°C pendant 30min [18]. 
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Il a été montré récemment que l’ajout de petites quantités d’éléments alphagènes (O, 

N, Al et Sn) aux alliages binaires Ti-Nb permet de modifier les limites d’existence de la phase 

et affecte considérablement les propriétés mécaniques. Par exemple, l’ajout de 1% at. 

d’oxygène fait chuter la valeur de Ms de 160K environ pour un alliage binaire Ti-22Nb (% 

at.) [19]. Ramarolahy et al. [21] ont montré que l’ajout de 0,5% at. d’oxygène ou d’azote, à un 

alliage Ti-24Nb (% at.), est suffisant pour que la phase  soit stable après une trempe depuis 

le domaine austénitique. En comparaison avec l’alliage Ti-26Nb (% at.), les deux alliages 

développés par Ramarolahy et al. présentent un effet superélastique plus prononcé. Il est à 

noter que la déformation recouvrable après décharge pour les alliages Ti-24Nb-0,5N et Ti-

24Nb-0,5O est deux fois plus importante par rapport à celle obtenue avec l’alliage Ti-26Nb. 

I.3.2.2 Les alliages quaternaires Ti-Nb-Ta-Zr (TNTZ) 

Récemment, plusieurs alliages quaternaires Ti-Nb-Ta-Zr à bas module d’Young ont été 

développés dans le but de satisfaire aux besoins dans les domaines biomédical et aéronautique 

[22,23]. Ces alliages présentent des propriétés mécaniques intéressantes et ne contiennent que 

des éléments non-toxiques.  Dans le cadre de ce mémoire, on s’intéresse uniquement à 

l’alliage dit « Gum Metal ».  

Les Gum Metals sont des alliages de titane de type beta cubique centré, composés 

d’éléments de la colonne IVA (Zr, Hf) et VA (V, Nb, Ta) et d’oxygène. L’expression générale 

de la composition chimique est donnée comme étant : Ti-24 % at. (Ta+Nb+V)-(Zr, Hf)-O. 

Cependant, la composition Ti-23Nb-0.7Ta-2.0Zr-O (% at.), Ti-35.9Nb-2Ta-2.7Zr-0.3O masse 

%, est la plus utilisée dans la bibliographie [24,25].  

Cet alliage a été développé en 2003 par l’équipe japonaise du groupe TOYOTA dans le 

but de combiner un faible module d’élasticité, une résistance à la traction très élevée et une 

ductilité importante à température ambiante sans écrouissage. La présence de l’oxygène dans 

cet alliage a pour effet de conserver une limite d’élasticité très élevée, comparable aux 

alliages α/β (Ti-6Al-4V), utilisés actuellement dans le domaine biomédical, tout en conservant 

le faible module d’élasticité des alliages β-Ti [24]. Ces propriétés mécaniques très 

intéressantes seraient uniquement obtenues lorsque conditions suivantes sont simultanément 

satisfaites :  

(i) Un ordre de liaison Bo égal à 2,87 
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(ii) Une énergie de l’orbitale d égale à 2,45 eV 

(iii) Un nombre total d'électrons des couches (s+d) par atome (e/a) égal à 4,24 

Le module de cisaillement, C’= (C11 – C12)/2, tend vers une valeur négligeable 

lorsque la valeur (e/a) est au voisinage de la valeur caractérisant le Gum Metal [25]. Ainsi, 

le Gum Metal se déforme plastiquement plutôt par maclage que par glissement des 

dislocations [25-26].  

Le Gum Metal se caractérise par un comportement élastique non-linéaire [24]. Il a été 

rapporté que ce comportement élastique est dû à la transformation martensitique induite 

sous contrainte ’’ et que cette transformation nécessite une déformation plastique 

préalable pour se déclencher. Ceci est dû à l’effet inhibiteur de l’oxygène limitant la 

croissance des variantes de martensite, il réduit donc la susceptibilité du matériau à cette 

transformation martensitique [24, 27]. On peut également constater qu’une déformation 

plastique à un taux de déformation de 90% permet l’augmentation de la limite d’élasticité 

(Figure I.15).   

 

Figure I.15 Effet de l’écrouissage sur les propriétés mécaniques du Gum Metal [24]. 
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I.4 Les couches minces superélastiques et leurs applications  

Le développement de couches minces superélastiques a suscité beaucoup d’intérêt du 

fait de leur potentiel dans différents domaines d'applications tels que le biomédical, les 

revêtements durs…. [14, 28-33]. Une grande partie de la bibliographie publiée sur les couches 

superélastiques est consacrée aux couches Ti-Ni. Ces couches peuvent être classées dans trois 

catégories selon leur composition chimique exacte [30].  

Les couches Ti-Ni sur-stœchiométriques en titane présentent un effet mémoire de 

forme parfait à température ambiante (une recouvrance de forme totale après un chauffage à 

une température supérieure à Af) [14]. En effet, lorsque la couche est recuite à des 

températures supérieures à 500°C, des précipités Ti2Ni apparaissent. Leur présence permet 

l’amélioration de l’effet mémoire de forme de ces couches. Une telle amélioration est due à 

l’augmentation de la contrainte pour l’apparition de la déformation plastique [30]. Le 

durcissement de la matrice résultant de la formation de tels précipités conduit également à la 

diminution des températures de transformation [14].  

Les couches Ti-Ni équiatomiques ne présentent aucun phénomène de précipitation au 

cours du recuit de recristallisation [14, 30]. Elles sont donc plus sensibles à la déformation 

plastique [14]. Par conséquent, ces couches ne présentent pas d’effet superélastique et l’effet 

mémoire de forme n’est pas parfait.  

Contrairement aux couches équiatomiques, des précipités de type Ti3Ni4 sont formés 

dans les couches sur-stœchiométriques en nickel après un traitement de vieillissement  [14, 

30]. Il a été révélé que la taille et le nombre de ces précipités dépendent des paramètres du 

traitement thermique [30]. Etant donné que la résistance à la déformation plastique de la 

couche est améliorée par la formation de ces précipités, l’effet superélastique a été observé à 

température ambiante pour ces couches [14, 35].   

Il semblerait que la précipitation ait pour effet d’améliorer l’effet superélastique par 

l’augmentation de la limite d’élasticité. La résistance à la déformation plastique est donc 

meilleure. D’autres auteurs [31, 36, 37] ont montré que l’ajout de cuivre conduit également à 

une augmentation de la résistance à la déformation plastique. En effet, l’ajout de cuivre 

conduit à la fois à un affinement du grain et à la précipitation de la phase Ti2Cu. 
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Récemment, plusieurs auteurs se sont intéressés aux applications des couches 

superélastiques [29, 38]. Par exemple, Lima de Miranda et al. [29] ont montré que la 

fabrication des stents en combinant la pulvérisation magnétron, la lithographie et la gravure 

chimique humide permet l’obtention de géométries suffisamment petites avec une épaisseur 

de paroi allant de 5µm à 50µm (Figure I.16). Ces dimensions ne peuvent être obtenues avec 

les procédés de fabrication conventionnels des stents. Ceux-ci sont généralement limités à une 

épaisseur de paroi supérieure à 50µm [37]. 

Bien que ces alliages Ti-Ni possèdent une bonne tenue à la corrosion, leur forte teneur 

en nickel, élément allergène et cytotoxique, limite leur utilisation sur de longues périodes. 

Une couche biocompatible peut avoir d’autres applications. Elle peut contribuer à 

l’amélioration de la biocompatibilité d’un implant. En effet, la plupart des implants 

orthopédiques ou dentaires sont fabriqués en acier inoxydable, moins couteux que les alliages 

de titane. L’application d’une couche biocompatible peut donc être une alternative pour 

améliorer les propriétés des biomatériaux à un coùt relativement faible.   

 

Figure I.16 Photo d’un stent fabriqué à partir d’une couche mince Ti-Ni déposée par 

pulvérisation cathodique magnétron [29]. 

D’autres applications sont axées sur l’utilisation de ces couches pour l’amélioration 

des propriétés tribologiques des couches dures et super-dures : Cr-N, Ti-C-N….etc [39-40]. 

Grâce à leur aptitude à accommoder une large déformation de manière réversible, l’utilisation 

des couches superélastiques comme couches intermédiaires entre le substrat et la couche 

active permet d’améliorer significativement de nombreuses propriétés telles que : l’adhésion, 
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le taux d’usure et le coefficient de frottement [31, 39, 40]. Par exemple, Ni et al. [40] ont 

comparé le comportement tribologique des couches Cr-N déposées sous différentes 

configurations: Al/Cr-N, Al/Cr/Cr-N, Al/Ti-Nimartensitique/Cr-N et Al/Ti-Ni austénitique/Cr-N. Il a 

été constaté que la configuration avec une sous-couche superélastique (Al/Ti-Niausténitique /Cr-

N) permet de réduire le taux d’usure d’un facteur mille par rapport à la configuration sans 

sous-couche (Al/Cr-N). De plus, cette configuration présente le coefficient de frottement le 

plus faible (Figure I.17). 

Tout récemment, Callisti et al. [41] ont étudié la transformation martensitique induite 

sous contrainte dans les couches Ti-Ni-(Cu), lorsque une telle couche est utilisée en tant que 

couche intermédiaire entre le substrat et une couche autolubrifiante W-S-C. Il a été observé 

que la transformation martensitique dépend de la microstructure et particulièrement de la 

taille des grains. La sous-couche Ti-48,1Ni (% at.) montre la présence des variantes de 

martensite induites par cisaillement après un essai de frottement à faible charge (5 N). A une 

charge plus élevée (18 N), la forte contrainte de compression provoque la formation des 

variantes de martensite parallèles à l’interface, ce qui inhibe la croissance des variantes de 

martensite formées par cisaillement sous charge plus réduite (Figure I.18). Par conséquent, 

l’accommodation de la déformation par cisaillement, par cette sous-couche, est limitée à une 

telle charge. En revanche, la sous-couche Ti43,3Ni7Cu (% at.) ne montre aucun signe de 

présence de la martensite stable induite par contraintes de compression ou cisaillement  

(Figure I.19) . En effet, les joints de grains ont pour effet d’arrêter la croissance de bandes 

martensitiques et limiter l'activation de la transformation martensitique dans les grains 

voisins. Ce phénomène physique est encore renforcé dans la couche intermédiaire 

Ti43,3Ni7Cu (% at.) en raison de la densité de joints de grains supérieure par rapport à celle 

de la couche Ti-48,1Ni (% at.).  

Il a été rapporté que la présence des sous-couches Ti-Ni-(Cu) améliore sensiblement la 

résistance à l'usure et par conséquent la durée de vie du revêtement autolubrifiant. En effet, la 

sous-couche superélastique absorbe et redistribue la déformation grâce à la transformation 

martensitique induite sous contrainte. Le champ de contrainte généré dans la couche 

supérieure est donc atténué. Il a été également rapporté que la sous-couche Ti43,3Ni7Cu 

relaxe de manière complètement réversible les contraintes (sans formation de martensite 

stable). Elle est donc candidate optimale pour être utilisée comme sous-couche pour diminuer 

l’usure des couches autolubrifiantes. Dans un autre article, Callisti et al. [31] ont étudié l’effet 

de la taille des grains des sous-couches Ti-Ni-Cu sur l’adhérence des couches W-S-C. Ils ont 
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montré que les sous-couches Ti-Ni-Cu améliorent significativement l’adhérence des couches 

autolubrifiantes W-S-C et que celle-ci est directement corrélée au ratio H/E (la dureté sur le 

module d’Young) de la sous-couche. En effet, la sous-couche ayant le ratio H/E le plus faible 

contribue mieux à l’augmentation de la contrainte critique de délamination. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure I.17 Coefficient de frottement (a) et (b) et taux d’usure (c) de différentes 

configurations, S1 : sous-couche Ti-Ni austénitique, S2 : Sous-couche Ti-Ni 

martensitique [40] 

 

(c) 
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Couche d’accroche en Cr 
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Figure I.18 Images en microscopie électronique à transmission d’une coupe transversale 

d’un revêtement bicouche W-S-C/Ti-Ni testé à 5N (a), et 10N (b) la flèche blanche met 

en évidence la frontière entre les domaines martensitiques stabilisés par cisaillement et 

ceux stabilisés par une contrainte de compression. La flèche rouge indique la direction 

de glissement [41].  
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Figure I.19 Images en microscopie électronique à transmission d’une coupe transversale 

d’un revêtement bicouche W-S-C/Ti-Ni-Cu testé à 5N (a), et 10N (b).La flèche rouge 

indique la direction de glissement [41].  
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I.5 Conclusion  

Dans ce premier chapitre, quelques généralités sur le titane et ses alliages ont été 

rappelées. Le comportement thermoélastique des alliages -métastables à base titane liés à la 

transformation  martensitique a été également abordé. 

En raison de leurs propriétés mécaniques intéressantes, les alliages -métastables à 

base de titane, composés d’éléments non-toxiques tels que le Nb, Ta et Zr, suscitent un grand 

intérêt pour les applications biomédicales. Deux nuances d’alliages de titane type  ont été 

présentées avec une attention particulière ; les alliages binaires Ti-Nb et les alliages 

quaternaires Ti-Nb-Ta-Zr. Ces alliages se caractérisent par un changement de phase à l’état 

solide d’une phase austénitique  à une phase martensitique α" qui leur confère l’effet 

mémoire de forme et/ou l’effet superélastique. Grâce à cette instabilité mécanique, les 

propriétés mécaniques de ces alliages sont modulables par le contrôle de la microstructure.  

Les couches minces superélastiques Ti-Ni ainsi que quelques exemples d’application 

ont été également abordés. Il est à noter que seules les couches à base de titane et de nickel 

sont connues, jusqu’à présent, comme étant des revêtements superélastiques. Elles peuvent 

servir aussi bien pour des applications biomédicales que pour améliorer les propriétés 

tribologiques des couches super-dures. Ces revêtements présentent cependant un risque de 

toxicité lié à la présence du nickel. De ce fait, une attention particulière a été portée, dans 

cette thèse, aux revêtements Ti-Nb et Ti-Nb-Ta-Zr pouvant constituer une alternative pour des 

applications dans le domaine biomédical. En outre, ces revêtements, contenant des éléments 

isomorphes tels que le niobium et le tantale, n’ont fait l’objet d’aucune investigation.  

 

. 
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II.1 Introduction 

Dans l’optique de développer de nouvelles couches superélastiques à base de titane, 

nous avons étudié, dans un premier temps, l’effet de la teneur en Nb sur les propriétés des 

couches Tix-Nb1-x. Cette étude a pour objectif de bien comprendre l’effet du niobium sur le 

domaine de stabilité de la phase austénitique () dans les alliages binaires bruts d’élaboration. 

En effet, la phase  est sujette à une transformation de phase martensitique induite sous 

contrainte, ce qui lui confère la superélasticité.   

L’effet de l’ajout d’azote sur les films Ti-24Nb-(N) ainsi que l’effet de la tension de 

polarisation du substrat sont ensuite étudiés. Il est à noter que le choix de ces matériaux a été 

basé sur l’étude bibliographique présentée précédemment dans le chapitre 1.  

Enfin, une attention particulière a été portée à l’influence des paramètres de dépôts sur 

les propriétés des couches Ti-Nb-Ta-Zr avec la même composition que celle de l’alliage Gum 

Metal évoqué précédemment dans le chapitre 1 (Ti-23Nb-0.7Ta-2.0Zr-O %.at) [24]. L’effet 

de l’ajout d’oxygène a donc été également étudié.   

Ces couches ont été déposées par pulvérisation cathodique magnétron. La première 

partie de ce chapitre sera consacrée à la description du procédé  ainsi qu’aux conditions 

d’élaboration. Les propriétés microstructurales seront traitées dans la deuxième partie. 

II.2 Elaboration    

II.2.1 Technique d’élaboration  

II.2.1.1 Pulvérisation cathodique magnétron 

La pulvérisation cathodique est une technique d’élaboration de couches minces sous 

pression réduite. Une décharge luminescente anormale est produite par l’application d’une 

différence de potentiel de l’ordre de 1 à 3 kV entre la cathode (la cible) et l’anode (les parois 

du réacteur mises à la masse), en présence d’une atmosphère raréfiée d’argon à une pression 

réduite généralement comprise entre 0,1 et 10 Pa. Ainsi, un plasma partiellement ionisé 

composé d’électrons, d’ions et d’espèces neutres est formé entre les deux électrodes. Les ions 

positifs sont accélérés vers la cible polarisée négativement, sous l’effet d’un champ électrique 

local, pour rentrer en collision avec la surface de la cible. Plusieurs mécanismes peuvent se 

produire à la surface de la cible : 

- l’éjection d’un atome de la cible par transfert de quantité de mouvement. 
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- l’implantation de l’ion incident. 

- la réflexion de l’ion incident neutralisé par transfert de charge.   

- l’émission d’électrons secondaires qui assurent l’auto-entretien de la décharge. 

L’atome éjecté acquiert une énergie suffisante pour traverser le plasma et aller se 

condenser sur la première surface rencontrée. La croissance d’une couche mince s’effectue en 

plusieurs étapes : 

- L’arrivée ou l’adsorption des atomes (ou molécules) sur la surface du substrat 

- La diffusion en surface des espèces 

- L’interaction entre les espèces déposées et/ou ceux du substrat pour la 

formation de liaisons stables 

- La nucléation  

- La croissance en volume 

- La diffusion des atomes en volume dans la couche et/ou dans le substrat 

A l’approche de la surface, l’atome incident est soumis à un puits de potentiel 

énergétique formé par les atomes de la surface. Les interactions mises en jeu sont des 

interactions de Van der Waals. On parle d’adsorption d’un atome sur la surface (adatome).  

Cet atome diffuse sur la surface du substrat pendant un temps qui dépend des 

interactions entre les adatomes et le substrat et de la température et de la vitesse de dépôt. 

Lors de sa diffusion de surface, il se lie chimiquement, sur un site favorable, avec le substrat 

(chimisorption). Ce type de site est appelé site de germination. Lorsque l’adatome arrive sur 

un des sites déjà occupé, il se lie au germe en cours de formation. La nucléation des germes 

s’effectue préférentiellement au niveau des défauts présents à la surface du substrat. 

Lorsque les germes sont assez grands, des forces de tension de surface amorcent leur 

coalescence. On distingue trois principaux modes de croissance des couches (Figure II.1). 

Ceux-ci dépendent du bilan d’énergie de surface du système substrat-couche (Δγ). Avec Δγ = 

γcouche – γsubstrat + γinterface, où γcouche, γsubstrat et γinterface sont respectivement les énergies de 

surface de la couche, du substrat et de l’interface entre couche et substrat. 

- Le mode dit de Franck-van der Merwe ou bidimensionnel est favorisé lorsque 

les liaisons avec les atomes du substrat sont plus fortes qu’avec les autres 

atomes déposés, généralement lorsque γ interface est faible et que γsubstrat est 

élevée (Δγ < 0). La croissance s’effectue alors couche par couche, la mobilité 
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des adatomes est très élevée (forte diffusion de surface). Ce type de croissance 

est impliqué dans la croissance homo-épitaxiale telle que dans les systèmes 

métal/métal ou semi-conducteur/semi-conducteur.  

- Le deuxième mode de croissance dit de Volmer-Weber ou tridimensionnel se 

produit lorsque les adatomes sont plus fortement liés entre eux qu’avec les 

atomes du substrat et que γsubstrat est faible (Δγ > 0). La nucléation de la phase 

condensée s’effectue tout d’abord sous forme de petits clusters distincts sur la 

surface du substrat, puis avec l’arrivée d’autres atomes, les clusters grossissent 

en îlots qui commencent par se toucher et finalement coalescent pour former 

un film continu. Les clusters dont la taille est inférieure à la taille critique sont 

éliminés, alors que ceux dont la taille en est supérieure croissent selon la 

théorie capillaire. Ce type de croissance mène à une microstructure poreuse de 

type colonnaire.  

- Le troisième mode de croissance est dit mixte, ou mode de Stranski-

Krastanov, et est une combinaison des deux modes de croissance précédents. 

Lors des premiers stades de croissance, la croissance est bi-dimensionnelle, et 

devient tri-dimensionnelle au-delà d’une ou plusieurs mono-couches 

atomiques. L’origine de cette transition entre les deux modes n’est à l’heure 

actuelle pas totalement identifiée. Il pourrait s’agir d’une relaxation de 

l’énergie élastique emmagasinée dans le film, due à une différence de 

paramètre de maille entre le substrat et le film, qui causerait des défauts dans 

le film. Ces défauts agiraient alors comme des sites de nucléation hétérogènes 

[42]. Le mode de croissance mixte existe dans des systèmes métal/métal ou 

métal/semiconducteur, tels que des films d’indium déposés sur des substrats 

monocristallins de Si (100). 

 

 

 

 

 

Figure II.1 Représentation schématique des trois modes de croissance. T est le recouvrement 

atomique du substrat, en monocouches atomique (tirée de la thèse de J.Tranchant [43]). 
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Ces descriptions théoriques sont des éléments susceptibles d’expliquer voire dans 

certains cas  prédire le mode de croissance. Cependant, il est très complexe de mesurer 

l’énergie de surface d’un système revêtement-substrat. Pour pallier ces limitations, Movchan 

et Demchishin [44] ont proposé un diagramme de zone microstructurale pour la morphologie 

de croissance de couches minces déposées par évaporation. Ce diagramme a été ensuite 

adapté au cas de la pulvérisation par Thornton [45]. Récemment, Anders [46] a élaboré une 

nouvelle version du diagramme dans laquelle les zones microstructurales sont représentées en 

fonction de la température généralisée, de l’épaisseur du dépôt et de l’énergie normalisée des 

ions (Figure II.2).  

 

Figure II.2 Représentation schématique du diagramme de zones proposé par A. Anders en 

fonction de la température généralisée, de l’épaisseur de dépôt et de l’énergie normalisée des 

ions [46]. 

 

La dépendance en température traduit l’influence des processus de diffusion de surface 

et de volume, qui engendrent les phénomènes de cristallisation et de réarrangement atomique, 

sur la morphologie des couches obtenues. La pression de dépôt caractérise, via le taux de 

collisions dans le plasma, d’une part l’énergie des atomes qui arrivent sur la couche en 

croissance, et d’autre part leur directivité (l’augmentation de la pression promeut le caractère 

aléatoire de l’angle sous lequel les atomes arrivent sur le film). Les morphologies de couches 

présentées sur la figure II.2 présentent les caractéristiques suivantes : 
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- Zone 1 (T/Tf < 0,25) : cette zone est constituée de grains en forme de fibres 

séparés par des vides. Cette morphologie poreuse est due à l’effet d’ombrage, 

qui se produit pendant la croissance, et à une diffusion de surface très limitée. 

- Zone T (transition) : la croissance s’effectue sous forme de fibres assemblées 

en une morphologie dense, et comme les effets d’ombrage sont minimisés par 

rapport à la zone 1, l’aspect de surface est relativement lisse. 

- Zone 2 (0,25 < T/Tf < 0,5) : la largeur des colonnes est fixe sur l’épaisseur de 

la couche, et les colonnes, organisées de manière dense sont séparées par des 

joints de grains bien définis. Les effets d’ombrage sont très peu présents dans 

cette zone où la diffusion de surface est importante. 

- Zone 3 (T/Tf > 0,5) : la diffusion de volume étant prépondérante dans cette 

zone, la recristallisation engendre des grains qui ne sont plus colonnaires mais 

équiaxes. 

Les décharges diodes sont les premières décharges utilisées pour le dépôt de films 

minces. La gamme de pression communément utilisée pour ce type de procédé est comprise 

entre 1 et 100 Pa. Dans cette gamme de pression, le libre parcours moyen est faible. Ainsi, les 

ions ont une probabilité élevée de subir des collisions, des échanges de charge et des transferts 

d’énergie cinétique avant d’atteindre la surface de la cible. La vitesse de dépôt est donc faible. 

De plus, à une forte pression de travail, une quantité non négligeable d’impuretés provenant 

principalement du gaz de bombardement ou de l'atmosphère résiduelle est présente dans les 

films déposés [47]. Au début des années 1970, un procédé alternatif à la pulvérisation diode 

fut développé afin de pallier ces limitations. Il s’agit de la pulvérisation cathodique 

magnétron.  

Pour ce type de procédé, les cathodes sont équipées d’un système magnétron 

permettant la génération d’une induction dans l’espace situé à l’avant de la cible (Figure II.3). 

Les électrons secondaires émis lors du bombardement de la cible sont piégés dans cet endroit, 

ce qui a pour effet d’augmenter la probabilité de collision entre un électron et un atome de gaz 

à proximité de la cible. Par conséquent, la densité du plasma dans la zone située à l’avant de 

la cible augmente. Cela permet d’augmenter la vitesse de pulvérisation, d’entretenir le plasma 

à des faibles pressions de travail (de l’ordre de 0.1 Pa) et d’obtenir des dépôts de grande 

pureté [48]. 

Le substrat, quant à lui, peut être polarisé ou laissé au potentiel flottant. L’application 

d’une tension attire une fraction des ions présents dans le plasma (ions du gaz neutre 
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plasmagène et du gaz réactif s’il s’agit d’une pulvérisation réactive). Les ions peuvent donc 

influencer la vitesse de dépôt et la morphologie. Ils peuvent également s’insérer dans le dépôt 

si leur énergie est assez élevée. L’énergie de ces ions est transférée par chocs mécaniques aux 

différents atomes du film en croissance. Aux fortes énergies, ils désordonnent la 

microstructure du film en croissance (obtention de dépôts amorphes). Ils peuvent également 

repulvériser le film en croissance aux très fortes énergies 

 

Figure II.3 schéma de principe de la pulvérisation cathodique magnétron 

II.2.1.2  Descriptif du dispositif expérimental  

Au cours de cette étude, deux réacteurs de dépôt ont été utilisés pour la réalisation des 

films titane  : Alcatel-SCM605 et Plassys-MP450 (figure II.4).  La description détaillée de 

ces deux réacteurs est donnée dans les paragraphes qui suivent.  
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a) Réacteur Alcatel-SCM605 

Il s’agit d’un réacteur cylindrique d’un volume de 90 litres. Le groupe de pompage est 

composé d’une pompe primaire et d’une pompe turbo-moléculaire permettant d’atteindre un 

vide secondaire de l’ordre de 10
-4

 Pa. Le contrôle des débits de gaz introduits dans l’enceinte 

s’effectue à l’aide des régulateurs de débits massiques Brooks. Le dispositif est équipé d’une 

jauge de pression de type MKS Baratron pour un bon contrôle de la pression. L’intérêt de ce 

réacteur réside dans la possibilité de pulvériser simultanément quatre cibles de diamètre 

50mm, placées horizontalement. Ainsi, celui-ci a été utilisé pour l’élaboration des couches 

binaires Ti-Nb par co-pulvérisation des deux cibles de titane et de niobium purs. Il est à noter 

que ce réacteur ne permet pas d’imposer la pression de travail. Celle-ci est fonction des débits 

de gaz introduits dans l’enceinte.   

b) Réacteur Plassys-MP450 

Le réacteur Plassys-MP450 permet la mise en place de deux cibles rectangulaires de 

dimensions 200x100x6 mm
3
 placées verticalement. Un vide de l’ordre de 10

-4
 Pa est atteint 

grâce à un système de pompage constitué d’une pompe primaire et d’une pompe turbo-

moléculaire. Les gaz sont introduits et contrôlés à l’aide des débitmètres massiques de marque 

Tylan. Afin de permettre le décapage et la polarisation du substrat, le porte échantillon est 

relié à un générateur radiofréquence RFPP-RF5S. Ce réacteur a été utilisé pour l’élaboration 

des alliages à partir d’une cible alliée de composition chimique de l’alliage à déposer. 

Contrairement au réacteur  Alcatel-SCM605 décrit précédemment, ce réacteur permet la 

régulation de la pression de travail via le débit d’argon.   

 

Figure II.4 Schémas représentatifs des dispositifs de pulvérisation (a) MP450 (b) SCM 604 

a b 
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II.2.1.3 Nature des substrats utilisés 

 Les films sont déposés sur deux types de substrats, dont la nature est liée au type de 

caractérisation. Des lames de verres de dimensions 76×26×1 mm
3
 sont utilisées pour les 

caractérisations par DRX et nanoindentation. Des wafers de silicium ont été également utilisés 

pour effectuer les observations au microscope électronique à balayage (MEB). Ces substrats 

sont nettoyés à l’éthanol et l’acétone dans un bain à ultrasons, puis séchés à l’air chaud avant 

d’être mis dans l’enceinte. Afin d’enlever tous les éléments qui pourraient altérer la qualité de 

l’adhérence des films, un décapage ionique à une puissance de 200W et une pression d’argon 

de 1 Pa est effectué pendant 20 min avant chaque dépôt. Il est à noter que le réacteur SCM604 

ne possède pas de source de polarisation du substrat. Les substrats mis dans ce réacteur n’ont 

donc pas subi un décapage ionique.  

II.2.2 Couches Tix-Nb1-x 

II.2.2.1 Conditions d’élaboration 

Le réacteur SCM 605 a été utilisé pour la réalisation de l’étude portant sur l’influence 

du niobium sur les propriétés des couches Tix-Nb1-x. Au cours de cette étude, deux cibles 

métalliques de titane pur et de niobium pur (50 mm de diamètre et 3 mm d’épaisseur) ont été 

alimentées par un générateur continu pulsé (Advanced Energy Pinnacle Series). L’intensité de 

courant appliquée sur la cible de titane a été fixée à 1 A, alors que celle appliquée sur la cible 

de niobium est modulée de 0,17 à 0,7 A. Ces couches ont été déposées sur des lames de verre 

et des wafers de silicium. Les conditions d’élaboration sont montrées dans le tableau II.1.  

 Afin de quantifier la composition chimique des films déposés, des analyses EDS ont 

été effectuées. La Figure II.5 montre qu’il est possible de contrôler précisément la teneur en 

niobium et que le rapport entre les pourcentages atomiques de Nb et de Ti augmente quasi 

linéairement avec l’intensité appliquée sur la cible de niobium. 

Tableau II.1 Conditions d’élaboration des couches Tix-Nb1-x 

Conditions Cible Ti Cible Nb 

Intensité (A) 1 0,17-0,7 

Fréquence (kHz) 50 50 

Distance de tir (mm) 60 60 

Temps (min) 90 

Débit d’argon (sccm) 50 

Pression de travail (Pa) 0,43 

Epaisseur des films (µm) 2,1-2,3 
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Figure II.5 Evolution du rapport entre la concentration atomique de Nb et celle de Ti en 

fonction de l’intensité de courant appliquée sur la cible de Nb pour 1A sur la cible Ti, une 

pression de travail de 0,43 Pa, une tension de polarisation nulle et un débit d’argon de 50 sccm.. 

II.2.2.2 Morphologie 

L’étude de la morphologie a été réalisée par microscopie électronique à balayage 

(MEB) sur des faciès de rupture de trois couches, déposées sur des wafers de Si, avec 

différentes teneurs en niobium (9%, 22% et 34% at.). La figure II.6 montre que les trois 

couches présentent une morphologie colonnaire due à une diffusion de surface limitée et à 

l’effet d’ombrage (section II.2.1.1). L’augmentation de la teneur en niobium semble n’avoir 

aucun effet sur la morphologie. L’impossibilité d’augmenter la mobilité des adatomes via 

l’application d’une tension de polarisation explique cette morphologie. La pression de travail 

relativement élevée (0,43 Pa) n’est pas favorable à la croissance de couches denses. 

 

Figure II.6 Observations au MEB des faciès de rupture des couches Ti-Nb avec différentes 

teneur en Nb (a) 9 % at. (b) 22 % at. 34 % at. (c) pour une pression de travail de 0,43 Pa, une 

tension de polarisation nulle et un débit d’argon de 50 sccm. 
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II.2.3 Couches Ti-24Nb-(N) 

II.2.3.1 Conditions d’élaboration 

Ramarolahy et al. ont montré que l’ajout d’une petite quantité d’azote à un alliage Ti-

24Nb massif permet, d’une part, de stabiliser la phase austénitique () et, d’autre part, de 

procurer un effet superélastique prononcé à cet alliage avec un module d’Young assez faible 

[21]. Nous nous sommes donc basés sur son étude pour élaborer nos couches. En outre, 

l’étude microstructurale menée sur les couches Tix-Nb1-x, présentée dans la section II, a révélé 

que ces couches cristallisent dans la phase austénitique à partir de 17 % at.  

Les films Ti-24Nb-(N) ont été élaborés dans le réacteur MP450. Cette fois-ci les 

couches sont déposées à partir d’une cible alliée contenant 76 % de Ti et 24 % de Nb (% at.). 

Les conditions d’élaboration sont listées dans le tableau II.2. L’ensemble des films a été 

déposé à une pression de 0,2 Pa. Cette pression a été choisie en fonction des résultats de 

l’étude morphologique sur les couches TNTZ qui sera présentée dans la section II.2.4. En 

effet, il a été trouvé que les films déposés à une pression de 0,2 Pa présentent une 

morphologie dense. 

Tableau II.2 Conditions d’élaboration des couches Ti-24Nb-(N) 

Intensité (A) 1 

Pression de travail (Pa) 0,2 

Fréquence (kHz) 50 

Distance de tir (cm) 80 

Tension de polarisation du substrat (-V) 0-300 

Débit d’azote (sccm) 0-3 

Débit d’argon (sccm) 19-24 

Temps (min) 60 

Epaisseur des films (µm) 2-3 

 

La Figure II.7 montre que le rapport en éléments métalliques (Nb/Ti), déterminé par 

des analyses EDS, des couches déposées à partir de la cible Ti-24Nb, ne présente pas 

d’évolution significative en fonction du débit d’azote ou de la tension de polarisation du 

substrat. Les rapports en éléments métalliques des couches déposées sont très proches de celui 

de la cible (0,31). Etant donné que l’azote est un élément léger, il est impossible de quantifier 

sa concentration par l’analyse EDS.   

  

(a) 
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Figure II.7 Evolution du rapport en éléments métalliques (Nb/Ti) en fonction (a) du débit 

d’azote (b)  de la tension de polarisation du substrat, pour une pression de travail de 0,2 Pa et un 

débit d’argon variant entre 19 et 24 sccm. 

II.2.3.2 Morphologie 

L’effet de l’ajout de petites quantités d’azote sur la morphologie des couches Ti-24Nb-

(N), est considéré négligeable. Cependant, nous avons étudié l’effet de la tension de 

polarisation sur la morphologie de ces couches. Un débit d’azote de 1 sccm a été retenu, pour 

cette étude, du fait que la couche déposée avec ce débit présente les meilleures propriétés 

mécaniques, notamment un effet superélastique plus prononcé (section IV).   

L’observation des faciès de rupture et des surfaces des couches Ti-24Nb-(N), déposées 

avec 1 sccm d’azote sur des wafers de silicium, réalisée par MEB est montrée sur la figure 

II.8. On peut constater que les couches déposées présentent une morphologie dense. Ces 

couches semblent avoir une structure de surface de type cratère à haute tension de polarisation 

(figure II.8.f). Lorsque le bombardement de la couche en croissance est plus intense, 

typiquement lorsque le substrat est polarisé négativement, la morphologie devient de plus en 

plus dense. Cette évolution de morphologie est attribuée à l’augmentation de la diffusion de 

surface des adatomes, conduisant à la suppression de l’effet d’ombrage. Cependant, un autre 

phénomène peut intervenir lorsque la tension de polarisation est assez élevée. Il s’agit de la 

pulvérisation de la couche en croissance par les ions d’argon, conduisant à la détérioration de 

cette couche. L’aspect poreux de la couche déposée à – 300 V est donc dû à la détérioration 

de celle-ci par les ions d’argon. Ce phénomène est aussi responsable de la structure de surface 

de type cratère.  
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Figure II.8 Observations au MEB des faciès de rupture et des surfaces des couches Ti-24Nb-(N) 

déposées à 0,2 Pa, un débit d’argon variant entre 19 et 24 sccm, 1 sccm d’azote et à différentes 

tensions de polarisation (a, b) 0 V, (c, d) -100 V, (e, f) -300 V. 

II.2.4 Couches Ti-23Nb-2Zr-0,7Ta (TNTZ) 

II.2.4.1 Conditions d’élaboration  

Ces couches ont été obtenues dans le réacteur MP450. Afin de reproduire la même 

composition chimique que celle du Gum Metal (Chapitre 1), une cible alliée avec la 

composition de ce dernier a été utilisée (Ti-23Nb-2Zr-0,7Ta). Les conditions d’élaboration de 

ces couches sont récapitulées dans le tableau II.3. 

Tableau II.3 Conditions d’élaboration des couches TNTZ 

Intensité (A) 1 

Pressions de travail (Pa) 0,2-2 

Fréquence (kHz) 50 

Distance cathode -substrat (mm) 80 

Tension de polarisation du substrat (-V) 0-300 

Débit d’oxygène (sccm) 0-2 

Débit d’argon (sccm) 23-160 

Temps (min) 60 

Epaisseur des films (µm) 2,7-3,2 

 

La composition chimique de ces couches, déterminée à partir des analyses EDS, est 

donnée dans le tableau II.4. Il s’avère que la pression de travail, la tension de polarisation du 

substrat et le débit d’oxygène n’ont pas d’influence significative sur la composition chimique 

des films déposés. Les petites variations observées sont de l'ordre de l'incertitude 

instrumentale. 

(a) (b) (c) (d) 

(e) 
(f) 
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II.2.4.2 Morphologie 

Les observations par MEB des faciès de rupture et des surfaces des couches TNTZ, 

déposées sur des wafers de Si, dans différentes conditions, montrent que la morphologie et 

l’état de surface des couches déposées dépendent essentiellement du bombardement de la 

couche en croissance (Figure II.9). Lorsque la pression de travail est assez élevée (Figure 

II.9.a -Figure II.9.d), les couches déposées ont une morphologie colonnaire avec une surface 

rugueuse. La couche déposée à une pression de travail  plus faible a une morphologie plus 

dense (Figure II.9.e – Figure II.9.f). Cette morphologie dense est également observée dans la 

couche déposée avec une tension de polarisation de l’ordre de -100 V. Cependant, la couche 

déposée avec -300 V présente une structure poreuse avec la présence d’un effet cratère à la 

surface (Figure II.9.i – Figure II.9.j).   

Le libre parcours moyen des espèces diminue avec l’augmentation de la pression de 

travail, conduisant à la diminution de l’intensité du bombardement de la couche en croissance, 

associée à une diminution de la mobilité des adatomes. Les couches déposées à des pressions 

de travail assez élevées présentent donc une morphologie colonnaire avec un état de surface 

rugueux.   

Comme évoqué précédemment dans la section II.2.3.2, la polarisation négative du 

substrat a pour effet d’intensifier le bombardement de la couche en croissance, conduisant à la 

densification de la couche par augmentation de la mobilité des adatomes et la suppression de 

l’effet d’ombrage. La structure de surface de type cratère est due au bombardement très 

intense de la couche en croissance par les ions d’argon. 

 

Films 

Conditions de dépôt  

 
Composition chimique (% at.) 

Pression 

(Pa) 

Bias 

(-V) 

Débit 

d’oxygène 

(sccm) 

Ti Nb Zr Ta 

1 2 0 0 72.5 24.9 1.5 1.1 

2 1 0 0 72.8 24.3 2.1 1.1 

3 0.5 0 0 75.7 21.7 2.0 0.5 

4 0.2 0 0 74.7 23.6 0.9 0.8 

5 0.2 100 0 74.1 23.2 1.8 0.9 

6 0.2 200 0 75.3 22.2 1.9 0.6 

7 0.2 300 0 74.6 23.3 1.3 0.8 

8 0.2 0 0.5 74.3 23.1 2.1 0.5 

9 0.2 0 1 75.1 22.1 1.7 1.1 

10 0.2 0 2 71.15 26.17 2.13 0.55 

Tableau II.4 Composition des couches TNTZ. Les effets de la pression de travail, de la 

tension de polarisation et du débit d’oxygène sont, respectivement, indiqués en bleu, vert et 

orange. 
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Par ailleurs, l’effet de l’ajout de petites quantités d’oxygène sur la morphologie des 

couches TNTZ est considéré négligeable.  

 

 Figure II.9 Observations au MEB des faciès de rupture et des surfaces des couches 

TNTZ déposées à différentes conditions. (a, b) 2 Pa, 0 V et 0 sccm d’oxygène, (c, d) 0,5 Pa, 0 V et 

0 sccm d’oxygène, (e, f) 0,2 Pa, 0 V et 0 sccm d’oxygène, (g, h) 0,2 Pa, -100 V et 0 sccm 

d’oxygène, (i, j) 0,2 Pa, -300 V et 0 sccm d’oxygène. 

II.2.5. Conclusion partielle 

Dans cette partie, les conditions d’élaboration des couches déposées par pulvérisation 

cathodique magnétron ont été présentées. L’influence de certains paramètres de dépôt sur la 

morphologie de ces couches a été étudiée. Conformément à la bibliographie, la morphologie 

dépend essentiellement de la mobilité des adatomes. Ainsi, à faible mobilité, les couches 

déposées présentent une structure colonnaire avec une rugosité importante. L’augmentation de 

la mobilité des adatomes, par réduction de la pression de travail ou/et application d’une 

tension de polarisation sur le substrat, favorise l’obtention d’une morphologie plus dense avec 

un état de surface moins rugueux. Il convient de noter que l’application d’une tension de 

polarisation du substrat assez élevée conduit à la pulvérisation de la couche en croissance par 

les ions d’argon.     
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II.3 Analyse microstructurale 

II.3.1 Diffraction des rayons X 

II.3.1.1 Structure cristallographique  

L’analyse microstructurale des couches déposées a été réalisée par diffraction des 

rayons X. Pour cela, un goniomètre Seifert XRD 3000-PTS 4 cercles a été utilisé. Celui-ci est 

équipé d’une anticathode de cuivre (λ=1,54 Å) et d’un détecteur à localisation linéaire 

(Position Sensitive Detector - PSD). Par ailleurs, les couches minces déposées par 

pulvérisation cathodique sont généralement texturées [49-50]. Afin de minimiser l’effet de la 

texture et faciliter la détermination de la structure des couches déposées, une approche 

expérimentale de dé-texturation a été adoptée. Elle consiste à faire tourner l’échantillon à 

analyser selon sa normale (l’axe et effectuer simultanément une oscillation d’une amplitude 

de 140° selon l’axe  durant l'acquisition des spectres θ-2θ (Figure II.10) Le but est en effet 

de faire diffracter tous les plans cristallographiques du réseau cristallin même s’ils ne sont pas 

perpendiculaires à la normale de l’échantillon à analyser. Il convient de mentionner que seule 

une partie limitée de la sphère de pôles a été exploré et donc les intensités des pics 

réfléchissent encore l'effet de texture. 

 

 

 

 
Figure II.10 Schéma illustrant l’approche adoptée pour s’affranchir de l’effet de la 

texture. 
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II.3.1.2 Texture cristallographique  

Un matériau polycristallin est composé de plusieurs grains ayant chacun une 

orientation cristalline spécifique. La distribution de ces orientations peut avoir une influence 

significative sur les propriétés macroscopiques du matériau. Autrement dit, si les grains sont 

orientés de façon préférentielle, le matériau est anisotrope cristallographiquement (texturé). 

Ceci peut se traduire par une anisotropie au niveau des propriétés du matériau. Dans le cas des 

couches minces déposées par pulvérisation cathodique, plusieurs textures peuvent se 

développer selon les conditions de dépôt [51]. Il est donc judicieux de déterminer la texture 

cristallographique de nos couches, afin de la corréler aux propriétés mécaniques. Pour cela, 

une approche expérimentale basée sur la mesure des figures de pôles par diffraction des 

rayons X a été adoptée. Le principe de la mesure consiste à mesurer l’intensité de diffraction 

d’une famille de plans réticulaires {hkl} pour tous les couples ().  

Les conditions de mesure sont les suivantes : 

- Un balayage en entre 0° et 360° par pas de 5°. 

- Un balayage en entre 0° et 70° par pas de 10°. 

Une figure de pôles est la projection stéréographique, sur un plan équatorial, de la 

distribution des densités de pôles d'une famille de plans {hkl} dans toutes les directions de 

l'échantillon (Figure II.11). Généralement ce plan équatorial est la surface libre de 

l'échantillon. Dans notre cas, ce sera systématiquement le plan du film. La projection d’un 

pôle sur le plan équatorial est représentée par le point d’intersection de la droite reliant ce pôle 

et le pôle sud avec le plan équatorial. 

  
Figure II.11 Schéma illustrant la projection stéréographique. 

Plan équatorial 

  Pôle hkl 

Pôle nord 

Pôle sud 

Normale à {hkl} 
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II.3.1.3 Traitement des données de la DRX par le logiciel MAUD 

Afin de déterminer les paramètres de maille et estimer la taille des grains et les 

microdéformations du réseau cristallin, les données de la DRX ont été traitées à l’aide du  

logiciel MAUD « Material Analysis Used Diffraction » développé par Lutterotti [52]. Ce 

logiciel est polyvalent et complet et compatible avec la base de données cristallographiques 

"Crystallography Open Database" (COD). Il utilise la méthode Rietveld [53], qui consiste à 

simuler le diffractogramme expérimental à partir d’un modèle cristallographique incorporant, 

entre autres, la structure cristalline, la microstructure, la texture cristallographique et les 

contraintes, en ajustant les paramètres cristallographiques (Figure II.12), et les algorithmes de 

texture tels que le modèle harmonique [54], le modele de Williams-Imhof-Matthies-Vinel 

(WIMV) [55-56] et le modele prolongé de WIMV (E-WIMV) [57-58]. Ce dernier a été utilisé 

pour recalculer nos figures de pôles. L'élargissement instrumental a été déterminé sur une 

poudre de silicium de référence à travers une acquisition dans les mêmes conditions. 

 

Figure II.12 Exemple d’affinement de diffractogramme de DRX, d’une couche TNTZ, par le 

biais du logiciel MAUD. La courbe bleue représente les données expérimentales, tandis que la 

noire représente le diffractogramme simulé. 
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II.3.2. Structure cristalline et texture des couches déposées   

II.3.2.1 Couches Tix-Nb1-x 

Les diffractogrammes de rayon X des couches Tix-Nb1-x (Figure II.13),  avec 

différentes teneurs en Nb, révèlent que ces couches cristallisent dans la phase hexagonale  

lorsque la teneur en Nb est comprise entre 3 et 9 % at.On peut également constater que les 

couches contenant plus de 9 % at. cristallisent dans la phase cubique-centré Les résultats de 

l’affinement des diffractogrammes par le logiciel MAUD montrent la présence de la phase  

en quantités négligeables dans les couches Tix-Nb1-x dont la concentration de niobium est 

comprise dans la plage 17-29 % at. (Tableau II.5).  

L’évolution des paramètres de maille en fonction de la concentration en Nb est 

montrée sur la figure II.14. Le rapport entre les deux paramètres de maille de la phase 

hexagonale  (c/a) ne varie pas significativement avec l’ajout de niobium. 

 Le paramètre de maille de la phase cubique-centré Figure II.14.b), quant à 

luiaugmente de manière significative lorsque la concentration en Nb augmente de 17 à 22 % 

at. Une addition supplémentaire de Nb engendre une diminution de paramètre de maille suivie 

d’une augmentation moins significative. L’augmentation du paramètre de maille de la phase 

austénitique avec l’ajout de Nblorsque la concentration de ce dernier est comprise dans les 

deux gammes de concentration 17-22 et 29-34 (% at.) peut être également due à la 

substitution du Ti par Nb. En revanche, la diminution du paramètre de maille constatée 

lorsque la concentration de Nb augmente de 22 à 29 % at. reste inexpliquée.   
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Figure II.13 Diffractogrammes de rayons X des couches Tix-Nb1-x, déposées à une 

pression de 0,43 Pa, une tension de polarisation nulle et un débit d’argon de 50 sccm, pour 

différentes teneurs en niobium. Le pic inconnu est probablement lié au détecteur.  

 

Tableau II.5 Résultats de l’affinement de structure, effectué par le logiciel MAUD. Les 

proportions de phases sont exprimées en volume. 

% 

at. 

Nb 

Proportion de phases 

 

Paramètres de 

maille      (Å) 

 

Taille de 

cristallites (Å) 

 

Microdéformation 

(%) 

α β  α β  α β  α β  

3 100 -  
a=3.52 

c=3.5 
-  986 -  0.9 -  

5 100 -  
a=3.48 

c=3.59 
-  1209 -  0.84 -  

9 100 -  
a=3.51 

c=3.5 
-  1252 -  0.79 -  

17 6 94  - a=3.262  - 1190  - 0.4  

22 4.5 95.5  - a=3.276  - 1991  - 0.5  

29 1.6 98.4  - a=3.265  - 1995  - 0.3  

34 0 100  - a=3.267  - 2056  - 0.2  
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Figure II.14 Evolution des paramètres de maille (a) phase  (b) phase pour les couches Tix-

Nb1-x déposées à 0,43 Pa et 0V. 

D’après les résultats de l’affinement de structure, réalisé par le logiciel MAUD, 

montrés dans le tableau II.5, la taille de cristallites de la phase augmente avec l’ajout de Nb.  

En ce qui concerne la phase , la taille de cristallites augmente de manière significative 

lorsque la concentration de Nb augmente de 17 à 22 % at. Une stabilisation est observée 

lorsque la concentration de Nb varie de 22 à 34 % at. L’augmentation de la taille de 

cristallites avec l’ajout de Nb peut être la conséquence de l’augmentation en termes d’énergie 

apportée au film au cours de sa croissance, induisant une augmentation de la mobilité des 

adatomes. En effet, le flux des ions d’argon neutralisés et réfléchis par la cible augmente avec 

l’augmentation du rapport Mt/Mg, où Mt est la masse atomique moyenne du matériau à 

déposer et Mg est celle du gaz [59-60], ce qui se traduit par l’augmentation de l’intensité du 

bombardement atomique du film en croissance. L’atome de Nb est plus lourd que celui de Ti. 
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Le rapport Mt/Mg augmente donc avec l’augmentation de la concentration de Nb. 

L’augmentation de la mobilité des adatomes peut également favoriser la réduction des 

microdéformations, par migration, lorsque la concentration de Nb augmente.  

Comme dit précédemment dans le chapitre 1, la phase austénitique est sujette à une 

transformation de phase martensitique induite sous contrainte, ce qui lui confère l’effet 

superélastique. Ainsi, seules les figures de pôles des films ayant une structure austénitique ont 

été déterminées. La figure II.15 montre les figures de pôles  {110}, {100} et {111} des 

couches Ti-17Nb et Ti-34Nb (% at.). Ces figures de pôles ont été recalculées à partir des 

figures expérimentales {100} en utilisant le logiciel MAUD. Pour la couche Ti-17Nb, la 

phase  présente une fibre {100}, légèrement décalée par rapport à la normale à la surface 

(figure II.15.a). On peut voir notamment que la symétrie de révolution autour de l’axe de fibre 

n’est pas complète et qu’il existe un renforcement des pôles {110} dans le plan de 

basculement de l’axe de fibre. 

 

Figure II.15 Figures de pôles  {110}, {100} et {111} des couches (a) Ti-17Nb  et (b) Ti-34Nb (% 

at. Pour une tension de polarisation nulle, une pression de 0,43 Pa et un débit d’argon de 50 

sccm. 

En ce qui concerne la couche Ti-34Nb, La fibre {110}, décalée par rapport à la 

normale à la surface, est présente mais de manière assez faible (figure II.25.b). On peut 

également observer une autre composante de texture qui pourrait être une fibre {111} dont 

l’axe est la normale à la surface de l’échantillon. Cette composante était perceptible dans la 

a 

b 
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couche Ti-17Nb  mais est ici nettement plus forte. Globalement, l'intensité de la texture de la 

couche à 34%Nb est nettement plus forte que celle à 17%Nb (6,5 mrd au lieu de 2,9 mrd). 

Selon Pelleg et al. [61], la texture des couches minces est le résultat d’une compétition 

entre l’énergie de surface et l’énergie de déformation, lorsque la mobilité des adatomes est 

suffisamment élevée. Ainsi, les matériaux cubiques centrés tendent à croitre avec les plans 

{110}, ayant l’énergie de surface la plus faible, parallèles à la surface de l’échantillon lorsque 

l’énergie de surface est dominante. Lorsque l’énergie de déformation augmente et devient 

plus importante que l’énergie de surface, un changement de texture se produit. Cette fois-ci, la 

croissance des grains s’effectue selon la direction des plans ayant l’énergie de déformation la 

plus faible, i.e les plans {111} dans un système CC. Ainsi, le modèle de Pelleg pourrait 

expliquer la transition de texture {110} vers {111} lorsque la teneur en niobium augmente de 

17 à 34 % at. En effet, l’intensification du bombardement atomique conduit à l’augmentation 

de l’énergie de déformation dans la couche. Toutefois, il convient de souligner que 

l'exactitude du modèle de Pelleg a été discutée par Petrov et al. [62], Mahieu et Depla [51] et 

Abadias et Tse [63]. En effet, Abadias et al [63-64] ont étudié, à l'aide de la diffraction des 

rayons X, les contraintes résiduelles dans des couches TiN texturées élaborées par 

pulvérisation cathodique. L’analyse des contraintes de ces couches, ayant une texture mixte 

{200} et {111}, a montré que les grains orientés {111} sont plus contraints que ceux orientés 

{200}. En suivant le modèle de Pelleg, la transition {200} vers {111} dans les matériaux 

cubiques faces centrées se fait dans le but de minimiser l’énergie de déformation. Ceci est en 

contradiction avec les résultats d’Abadias et al. Plus précisément, selon Abadias et al. le 

passage à une texture {111} ne fait qu’accroitre l’énergie de déformation. En outre, Petrov et 

al [65] et Iordanova et al [66] ont observé la même chose qu’Abadias et al. Le modèle de 

Pelleg et al. est donc contesté.  

II.3.2.2 Couches Ti-24Nb-(N) 

a) Effet de l’ajout d’azote 

L’étude microstructurale précédente sur l’effet du niobium a montré que l’ajout d’une 

quantité de niobium supérieure à 17 % at. permet l’obtention de la phase austénitique . Dans 

l’optique d’optimiser les propriétés des couches binaires Ti-Nb, de petites quantités d’azote 

ont été ajoutées. La figure II.16 montre l’évolution de la structure des couches Ti-24Nb-(N) 

en fonction du débit d’azote introduit dans l’enceinte, les couches déposées avec 0 et 1 sccm 

d’azote cristallisent dans la phase cubique centrée (). Cependant, on constate la formation du 
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nitrure de titane Ti2N pour les débits d’azote supérieurs, i.e 2 et 3sccm. On peut notamment 

constater que les pics de la phase  se décalent vers des angles inférieurs avec l’ajout d’azote. 

Ceci signifie que le paramètre de maille de la phase  augmente avec l’ajout d’azote, ce qui 

peut être la conséquence de l’introduction des atomes d’azote dans les sites interstitiels de la 

phase . En ce qui concerne la taille des cristallites et les microdéformations de la phase 

Tableau II.6, celles-ci varient de 23 à 12 nm et de 0,005 à 0,01, respectivement. L’azote 

semble favoriser l’affinement du grain avec une augmentation significative des 

microdéformations.    

 

FigureII.16 Influence de l’ajout d’azote sur la microstructure des couches Ti-24Nb-(N) pour une 

pression de 0,2 Pa, une tension de polarisation nulle et un débit d’argon variable entre 19 et 24 

sccm. 

 

Tableau II.6 Résultats de l’affinement de structure des couches Ti-24Nb-(N) avec l’ajout 

d’azote, effectué par le logiciel MAUD. 

Débit d’azote 

(sccm) 

Phases 

cristallines 

Paramètre de 

maille (Å) 

Taille des 

cristallites (nm) 
Microdéformations 

0  3,31 23 0,005 

1  3,38 12 0,01 

2 Ti2N - - - 

3 Ti2N - - - 

 



 

58 
 

La figure II.17 montre les figures de pôles {110}, {111} et {100} des couches Ti-

24Nb-(N) déposées à 0,2 Pa sans azote et 1 sccm. La couche déposée sans l’ajout d’azote 

possède deux composantes de texture, i.e {111} et {100} (figure II.32.a). En revanche, la 

couche déposée avec 1 sccm d’azote possède une fibre {110} (figure II.32.b). Toutefois, ces 

textures restent d'intensité assez faible (1,3 mrd). 

 

Figure II.17 Figures de pôles {110}, {111} et {100} des couches Ti-24Nb-(N) déposées avec deux 

débit d’azote différents, (a) 0 sccm et (b) 1 sccm pour une pression de 0,2 Pa, une tension de 

polarisation nulle et un débit d’argon variable entre 19 et 24 sccm. 

Kajikawa et al [67] ont rapporté l'effet de la mobilité des adatomes sur la texture. (i) 

Lorsque la mobilité surfacique des adatomes est faible, la diffusion surfacique entre les plans 

d’un même grain se produit en favorisant une orientation préférentielle selon la direction des 

plans ayant la plus faible diffusivité de surface. (ii) Lorsque la mobilité surfacique est 

suffisamment élevée, la diffusion de surface entre les grains se produit. Par conséquent, les 

grains tendent à croitre selon la direction des plans ayant la plus basse énergie de surface. 

Ainsi, l’apparition de la fibre {110} dans la couche Ti-24Nb-(N) déposée avec 1 sccm d’azote 

peut être due au fait que la mobilité surfacique des adatomes soit assez élevée pour permettre 

la diffusion intergranulaire. Il en résulte une croissance de grains selon la direction des plans 

ayant l’énergie de surface la plus faible, en l’occurrence les plans {110}. A noter que dans les 

matériaux cubiques centrés, les plans {110} sont les plans les plus denses. Ainsi, ils possèdent 

l'énergie de surface la plus basse [68]. 

a 

b 
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b) Effet de la tension de polarisation du substrat 

Les diffractogrammes des couches Ti-24Nb-(N) déposées avec 1 sccm d’azote et à 

différentes tensions de polarisation sont montrés sur la figure II.18. On peut voir que 

l’ensemble de couches présente une structure cubique centrée dont le paramètre de maille 

(tableau II.7) diminue d’abord lorsque la tension de polarisation appliquée est de l’ordre 

de -100 V. Celui-ci augmente ensuite pour des tensions de polarisation plus élevées ; i.e. -200 

et -300 V.  

La figure II.19 montre l’évolution de la taille des cristallites et des microdéformations. 

La taille des cristallites diminue avec la tension de polarisation et la couche tend vers un état 

amorphe. En revanche, les microdéformations augmentent. Avec l'augmentation de la tension 

de polarisation du substrat, le flux et l’énergie des ions attirés vers le substrat augmente. Ceci 

entraîne une augmentation des sites de nucléation de sorte que la croissance des cristallites est 

limitée [69-70]. Le degré accru d'impact d'ions sur le film en croissance peut aussi expliquer 

l'augmentation des microdéformations avec la tension de polarisation.     

 

Figure II.18 Influence de la tension de polarisation sur la microstructure des couches Ti-24Nb-

(N) pour un débit d’azote de 1sccm, une pression de 0,2 Pa et un débit d’argon de 20 sccm. 
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Tableau II.7 Evolution du paramètre de maille en fonction de la tension de polarisation 

Couches 

Conditions de dépôt 

 

Composition 

Chimique 
Paramètre 

de maille 

(Å) 
Pression  

(Pa) 

Tension 

(-V) 
Ti Nb 

1 0.2 0 76 24 3.38 

2 0.2 100 75.8 24.2 3.35 

3 0.2 200 76 24 3.38 

4 0.2 300 76.3 23.7 3.37 

 

 

     Figure II.19 Evolution de la taille des cristallites et des microdéformations des couches Ti-

24Nb-(N) en fonction de la tension de polarisation pour un débit d’azote de 1sccm, une pression 

de 0,2 Pa et un débit d’argon de 20 sccm. 

Les figures de pôles {110}, {100}, et {111} des couches Ti-24Nb-(N) déposées avec 

1  sccm d’azote et à différentes tensions de polarisation (figure II.20) révèlent la présence 

d’une texture de fibre {110} avec une symétrie de révolution imparfaite pour la couche 

déposée à -100 V (figure II.20.a). En revanche, la couche déposée à -300 V possède une 

nouvelle composante de texture. Elle possède, en effet, une fibre {100} (figure II.20.b). Mais 

comme précédemment les intensités de texture restent faibles. 

La disparition de la texture des plans les plus denses et l’apparition de celle des moins 

denses lorsque le bombardement de la couche en croissance est très important, typiquement 

lorsque une tension de polarisation assez importante est appliquée, est un phénomène 

communément connu dans la littérature [71-72]. L'explication par la plupart des auteurs est 

basée sur l’effet de l'anisotropie de collision. L'énergie très importante des ions est, selon 

ceux-ci, répartie sur de grandes profondeurs pour les plans les plus ouverts, ce qui donne lieu 
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à moins de distorsion de réseau pour ces plans. De cette manière, la disparition de la texture 

{110} peut être due à l’effet de l’anisotropie de collision. L’application d’une tension de 

polarisation conduit à l’intensification du bombardement de la couche en croissance. Les 

plans les plus denses, i.e {110}, sont donc plus sensibles au bombardement que les autres 

plans. 

 

Figure II.20 Figures de pôles {110}, {100}, et {111} des couches Ti-24Nb-(N) déposées avec 1 

sccm d’azote et à différentes tensions de polarisation (a) -100 V (b)-300 V pour une pression de 

0,2 Pa et un débit d’argon de 20 sccm. 

II.3.2.3 Couches Ti-Nb-Ta-Zr (TNTZ) 

a) Effet de la pression de travail  

 L’état microstructural des couches TNTZ déposées à différentes pressions de travail 

(figure II.21) révèle une structure monophasée de type cubique centré (). Il s’avère que la 

cristallinité des couches TNTZ diminue quand la pression de travail augmente. L’état 

microstructural de la couche TNTZ déposée à 2 Pa est caractérisé par un seul pic de largeur 

importante, alors que les couches TNTZ déposées à des pressions de travail plus faibles 

montrent la présence de pics moins larges et plus intenses.  

La figure II.22 montre l’évolution du paramètre de maille de la phase en fonction de 

la pression de travail. Ce paramètre augmente légèrement avec la pression de travail. Par 

a 

b 



 

62 
 

exemple, ce paramètre est de l’ordre de 3,39 Å pour la couche TNTZ déposée à 0,2 Pa, et 3.41 

Å pour celle déposée à 2 Pa.  

 

Figure II.21 Diffractogrammes des couches TNTZ déposées à différentes pressions de 

travail pour une tension de polarisation nulle et un débit d’argon variable entre 23 et 160 sccm . 

 

Figure II.22 Evolution du paramètre de maille en fonction de la pression de travail, pour 

les couches TNTZ. 

La taille des cristallites et les microdéformations déterminées par  le logiciel MAUD à 

partir des diffractogrammes des couches TNTZ sont présentées dans  la figure II.23. La taille 

des cristallites des films TNTZ augmente de 15 à 42 nm lorsque la pression de dépôt diminue 
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de 2 Pa à 0,2 Pa. La diminution de la pression de travail entraine une augmentation du libre 

parcours moyen des espèces conduisant à l’augmentation de la mobilité de surfaces des 

adatomes [43]. Cela conduit à l’obtention des cristallites de taille plus importante.  

En ce qui concerne les microdéformations, elles diminuent lorsque la pression de 

travail diminue. Cette diminution est due à la réduction des défauts ponctuels, liée à 

l’augmentation de la mobilité des adatomes. 

 

Figure II.23 Evolution de la taille des cristallites et des microdéformations en fonction de 

la pression de travail. 

La figure II.24 montre les figures de pôles {110}, {100} et {111} pour les couches 

TNTZ déposées à différentes pression de travail. La couche déposée à 2 Pa montre la 

présence d’une fibre {100} dont l’axe est la normale à la surface de l’échantillon (figure 

II.24.a). On peut voir notamment que la symétrie de révolution autour de l’axe de fibre n’est 

pas complète et qu’il existe un renforcement des pôles {100} et {111}.  

La figure II.24.b révèle la présence de deux composantes de texture pour la couche 

déposée à 0,5 Pa ; {100} et {111}. La symétrie de révolution autour de l’axe de fibre n’est 

toujours pas complète.  
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Figure II.24 Figures de pôles {110}, {100} et {111} pour les couches TNTZ déposées à 2 

Pa (a), 0,5 Pa (b) et 0,2 Pa (c) pour une tension de polarisation nulle et un débit d’argon variable 

entre 23 et 160 sccm 

 

Quant à la couche déposée à 0,2 Pa (figure II.24.c), elle possède une fibre {110} avec 

un renforcement des pôles {110}, {100} et {111}. Il est à noter que les textures des couches 

TNTZ déposées à différentes pressions de travail sont ni parfaites ni fortes. Elles se 

caractérisent par une symétrie de révolution autour de l’axe de fibre incomplète et une 

intensité assez faible.  

Les changements de texture peuvent être expliqués par le modèle de Kajikawa, décrit 

précédemment dans la section II.3.2.2. En diminuant la pression de travail, le libre parcours 

moyen des espèces augmente, ce qui conduit à une augmentation de la mobilité surfacique des 

adatomes. Il en résulte un changement de texture. La texture est {111} et/ou {100} à faible 

mobilité et elle devient {110} lorsque la mobilité des adatomes est augmentée. 

a 

b 

c 
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b) Effet de la tension de polarisation  

La figure II. 25 montre les diffractogrammes des couches TNTZ déposées à 0,2 Pa et à 

différentes tensions de polarisation. On peut constater que l’ensemble des couches possède 

une structure austénitique (). On peut également constater que l’application d’une tension de 

polarisation négative entraine un déplacement de pics vers des valeurs plus élevées de 2θ 

associé à une diminution du paramètre de maille de la phase figure II.26).  

L’évolution de la taille des cristallites et des microdéformations est présentée dans la 

figure II.27. L’augmentation de la tension de polarisation négative de 0 à -300 V  induit, 

d’une part, une diminution de la taille des cristallites de 42 à 19 nm et, d’autre part, une 

augmentation de la microdéformation. Cette évolution a été également observée pour les 

couches Ti-24Nb-(N) (section II.3.2.2). 

 

Figure II.25 Diffractogrammes des couches TNTZ à différentes tensions de polarisation 

pour une pression de 0,2 Pa et un débit d’argon de 23 sccm. 
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Figure II.26 Evolution du paramètre de maille en fonction de la tension de polarisation, 

pour les couches TNTZ pour une pression de 0,2 Pa et un débit d’argon de 23 sccm.  

 

Figure II.27 Evolution de la taille des cristallites et des microdéfomraions des couches 

TNTZ en fonction de la pression de travail pour une pression de 0,2 Pa et un débit d’argon de 23 

sccm. 

Il s’avère que la tension de polarisation a un effet significatif sur la texture des couches 

TNTZ. La figure II.28.a montre que la couche TNTZ déposée à 0,2 Pa et avec une tension de 

polarisation de l’ordre de -100 V possède deux pôles {111} proches au centre de la figure de 

pôles, ce qui pourrait être dû à la présence d’une fibre {111}. Lorsque la tension de 
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polarisation est augmenté à -200 V (figure II.28.b), on observe que la texture de la couche 

TNTZ est caractérisée par deux composantes {111} et {100}.  

Comme expliqué précédemment dans la section II.3.2.2, la transition de texture {110} 

vers {111} et {100} pourrait s’expliquer par l’effet de l’anisotropie de collision.  

  

Figure II.28 Figures de pôles {110}, {100} et {111} pour les couches TNTZ déposées à 0,2 

Pa et -100 V(a), 0,2 Pa et -200 V(b) un débit d’argon de 23 sccm. 

c)  Effet de l’ajout d’oxygène  

De nombreuses études dans la bibliographie ont montré que l’ajout de petites quantités 

d’oxygène permet d’améliorer de manière significative les propriétés mécaniques du Gum 

Metal, notamment l’effet superélastique [27]. De ce fait, des couches TNTZ ont été élaborées 

à 0,2 Pa et avec différents débits d’oxygène. La figure II.29 montre les diffractogrammes de 

ces couches. La couche déposée avec 2 sccm d’oxygène semble amorphe ou nanocristalline et 

le traitement de son diffractogramme est impossible. En ce qui concerne l’évolution du 

paramètre de maille, il diminue légèrement avec l’ajout d’oxygène (figure II.30).  

a 
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Figure II.29 Diffractogrammes des couches TNTZ déposées avec différents débits 

d’oxygène pour une pression de 0,2 Pa, une tension de polarisation nulle et un débit d’argon de 

23 sccm. 

La figure II.31 illustre l’évolution de la taille des cristallites et des microdéformations 

en fonction des débits d'oxygène. La taille des cristallites de couches TNTZ diminue de 42 à 7 

nm lorsque le débit d'oxygène augmente de 0 de 1 sccm. En revanche, les microdéformations 

augmentent considérablement avec l'ajout d'oxygène. Ce phénomène est bien connu dans les 

revêtements de pulvérisation enrichis en élément métalloïde [73]. 

 

Figure II.30 Evolution du paramètre de maille en fonction du débit d’oxygène, pour les 

couches TNTZ déposées à 0,2 Pa.  
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Figure II.31 Evolution de la taille des cristallites et des microdéfomraions des couches 

TNTZ en fonction des débits d’oxygène pour une pression de 0,2 Pa.  

La figure II.32 montre les figures de pôles des couches TNTZ déposées à 0,2 Pa et 

avec différents débits d’oxygène. Contrairement à la couche TNTZ déposée sans l’ajout 

d’oxygène (Figure II.24.C), les deux couches contenant de l’oxygène possèdent une texture 

aléatoire. L’apparition de textures isotropes dans les couches TNTZ contentant de l’oxygène 

est probablement liée à la diminution de la taille des grains, favorisant le désordre.  

 

Figure II.32 Figures de pôles {110}, {100} et {111} pour les couches TNTZ déposées à 0,2 Pa et 

avec différents débit d’oxygène (a) 0,5 sccm, (b) 1 sccm. 

a 
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II.3.3 Conclusion partielle 

L’étude microstructurale, présentée dans cette partie, a révélé que les couches binaires 

Tix-Nb1-x possèdent une structure  lorsque la concentration de niobium est supérieure ou 

égale à 17 % at. L’ajout de 1 sccm d’azote dans l’enceinte pour élaborer les  couches Ti-

24Nb-N permet de stabiliser la phase austénitique avec des grains plus fins. Cependant, la 

structure est complétement composée de nitrure de titane Ti2N lorsque le débit d’azote est 

supérieur à 1 sccm. L’application d’une tension de polarisation a pour effet d’affiner la taille 

des grains. 

Quant aux couches quaternaires TNTZ, ayant la même composition chimique que le 

Gum Metal, elles ont une structure austénitique . La pression de travail, la tension de 

polarisation du substrat ainsi que l’ajout d’oxygène semblent avoir une influence significative 

sur la microstructure de ces couches. La couche déposée à une pression de travail assez 

élevée, i.e 2 Pa, possède des grains cristallographiques de taille de quelques nanomètres (10 

nm environ). La réduction de la pression de travail a pour effet de favoriser la formation de 

grains plus gros. Cependant, l’application d’une tension de polarisation sur le substrat ou 

l’ajout de petites quantités d’oxygène favorisent l’affinement des grains.  

La croissance des grains est contrôlée par la mobilité des adatomes et le nombre de 

sites de nucléation. La réduction de la pression de travail entraine une augmentation de la 

mobilité des adatomes. Ces derniers peuvent donc migrer sur des distances plus importantes, 

conduisant à la formation de grains plus gros. L’application d’une tension de polarisation du 

substrat a pour effet d’augmenter à la fois la mobilité des adatomes et le nombre de sites de 

nucléation. Dans ce dernier cas, la croissance des grains est limitée. Une diminution de la 

taille des grains est donc attendue.  

La texture des couches binaires Tix-Nb1-x dépend de la concentration de niobium. La 

couche contenant 17 % at. possède une texture {110}, alors que celle qui contient 34 % at. 

présente une texture {111}. La couche Ti-24Nb déposée à 0,2 Pa possède deux  composantes 

de texture, i.e {111} et {100}. L’ajout de 1 sccm d’azote favorise la formation d’une texture 

{110}. L’application d’une tension de polarisation sur le substrat assez élevée conduit à la 

disparition de la texture {110} et favorise l’apparition d’une texture {100}. 

Les couches TNTZ déposées à des pressions de travail assez élevées, i.e 2 et 0,5 Pa,  

possèdent une texture {100} ou bien un mélange entre {111} et {100}. Cependant, la couche 

déposée à une pression plus basse, i.e 0,2 Pa, possède une texture {110}. L’intensification du 
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bombardement de la couche en croissance, par l’application d’une tension de polarisation sur 

le substrat conduit à la détérioration des plans les plus denses, en l’occurrence les plans 

{110}. Ainsi, la texture est {100} ou un mélange entre {111} et {100}. Il a été également 

trouvé que l’ajout d’oxygène conduit à la formation d’une texture aléatoire. 

La texture des couches à structure austénitique dépend en effet de la mobilité des 

adatomes. Lorsque la mobilité surfacique des adatomes est faible (pression de travail assez 

élevée), la diffusion surfacique entre les plans se produit en favorisant une orientation 

préférentielle selon la direction des plans ayant la plus faible diffusivité de surface, i.e {110} 

et {111}. Lorsque la mobilité surfacique est suffisamment élevée, la diffusion de surface entre 

les grains se produit. Par conséquent, les grains tendent à croitre selon la direction des plans 

ayant la plus basse énergie de surface, i.e {110}. Le modèle de Kajikawa peut alors expliquer 

l’évolution observée [67]. L’intensification du bombardement de la couche en croissance, par 

l’application d’une tension de polarisation importante, conduit à la détérioration de ces plans, 

le modèle associé à l’anisotropie de collision semble alors applicable [71-72]. 

II.4 Conclusion 

Dans ce deuxième chapitre, la technique ainsi que les conditions d’élaboration des 

couches superélastiques à base de titane ont été abordées. Une étude structurale consistant à 

étudier la morphologie et la microstructure de ces couches a été également présentée dans ce 

chapitre. 

Conformément à la bibliographie, la morphologie dépend essentiellement de la 

mobilité des adatomes. Autrement dit, à faible mobilité, les couches déposées présentent une 

structure colonnaire avec une rugosité importante. Cependant, l’augmentation de la mobilité 

des adatomes, par réduction de la pression de travail ou/et application d’une tension de 

polarisation sur le substrat, favorise l’obtention d’une morphologie plus dense avec un état de 

surface moins rugueux. Il convient de noter que l’application d’une tension de polarisation du 

substrat assez élevée conduit à la pulvérisation de la couche en croissance par les ions 

d’argon.     

La croissance des grains est contrôlée par deux paramètres : la mobilité des adatomes 

et le nombre de sites de nucléation. La réduction de la pression de travail entraine une 

augmentation de la mobilité des adatomes. Ces derniers peuvent donc migrer sur des distances 

plus importantes, conduisant à la formation de grains plus gros. L’application d’une tension 

de polarisation du substrat a pour effet d’augmenter à la fois la mobilité des adatomes et le 
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nombre de sites de nucléation, dans ce cas,  l’augmentation du bombardement ionique peut 

conduire à une diminution de la taille moyenne des cristallites. L’évolution de la taille des 

cristallites en fonction de la tension de polarisation est donc le résultat de la compétition entre 

la mobilité des adatomes et le nombre de sites de nucléation.    

La texture des couches à structure austénitique dépend également de la mobilité des 

adatomes. Lorsque la mobilité surfacique des adatomes est faible (pression de travail assez 

élevée), la diffusion surfacique entre les plans d’un même grain se produit en favorisant une 

orientation préférentielle selon la direction des plans ayant la plus faible diffusivité de surface, 

i.e {110} et {111}. Lorsque la mobilité surfacique est suffisamment élevée, la diffusion de 

surface entre les grains se produit. Par conséquent, les grains tendent à croitre selon la 

direction des plans ayant la plus basse énergie de surface, i.e {110}. L’intensification du 

bombardement de la couche en croissance, par l’application d’une tension de polarisation très 

importante importante, conduit à la détérioration de ces plans.  
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III.1 Introduction 

Ce troisième chapitre est consacré à la caractérisation mécanique des couches 

déposées. Il s’articule en trois parties. La caractérisation des contraintes résiduelles sera 

présentée dans la première partie. La seconde partie est consacrée à la caractérisation de la 

dureté et du module d’Young par nanoindentation. Enfin, une étude d’anisotropie élastique 

sera réalisée dans la troisième partie.  

L’objectif est d’établir les liens entre ces propriétés, les caractéristiques structurales et 

morphologiques abordées au chapitre 2 et les paramètres d’élaboration de ces matériaux. 

III.2 Contraintes résiduelles  

III.2.1 Méthode de la courbure 

Dans une couche mince, les contraintes résiduelles peuvent être représentées par un 

tenseur d’ordre 2 à 9 composantes : 

  [

         

         

         

] 

 

Où les directions x et y sont dans le plan de la couche, tandis que la direction z est la normale 

à la surface de la couche. 

 En supposant que la contrainte est plane et biaxiale et qu’elle présente une symétrie de 

révolution, on peut écrire :               ,            et          . 

Le tenseur des contraintes s’écrit donc comme suit :  

  [
   
   
   

] 

En tenant compte de cette écriture et lorsque le rapport entre l’épaisseur du substrat et 

celle de la couche déposée est assez important, la formule de Stoney [74] est applicable :  

  
 

     
 
  

 

   
 ( 

 

  
 

 

  
 )                                                             
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Où  E/ (1-   est le module biaxial du substrat, E le module d’Young et  le coefficient de 

Poisson du substrat. ts et tf  sont les épaisseurs du substrat et de la couche, respectivement. Ra 

et Rb sont les rayons de courbure du substrat après et avant élaboration, respectivement. Le 

comportement du substrat est supposé isotrope. Il est à noter que dans le cadre de cette étude, 

des substrats en fer de dimensions 40x2x0,1mm
3
 ont été utilisés. Le rayon de courbure et 

l’épaisseur du film ont été mesurés à l’aide d’un profilomètre tactile de marque altisurf 500. 

Le coefficient de Poisson du substrat est pris égal à 0,32.  

Par convention, les contraintes de tension conduisant à l’obtention d’un rayon de courbure du 

substrat concave après dépôt sont considérées positives, tandis que les contraintes de 

compression avec un rayon de courbure convexe sont considérées négatives (figure III.1). 

 

Figure III.1 Représentation schématique de substrats avant et après dépôt avec des états de 

contraintes de tension et de compression [75] 

III.2.2 Couches Tix-Nb1-x 

L’ajout de niobium semble avoir un effet significatif sur les contraintes résiduelles 

dans les couches Tix-Nb1-x. La figure III.2 montre que les valeurs des contraintes de tension 

augmentent d’autant plus que la concentration de niobium est importante. En effet, le modèle 

le plus répandu pour l’explication de la présence des contraintes de tension dans les couches 

minces est celui de Hoffman [76-77]. Ce modèle relie l’apparition des contraintes de tension à 

l’interaction entre les colonnes morphologiques contiguës. En d’autres termes, des forces 

interatomiques agissent entre les colonnes morphologiques contiguës induisant une 

déformation élastique des bords de grains morphologiques. Cette déformation est compensée 

par des forces de tension intra-granulaire imposées par les forces d’adhésion de la couche au 

substrat. Ce modèle prend pour hypothèse que les forces d’adhésion sont supérieures à celles 

agissant entre les grains morphologiques. Ainsi, l’état de contraintes dans les couches Tix-
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Nb1-x, présentant une morphologie colonnaire, associée à la pression de travail assez élevée 

(0,43 Pa) et à l’absence de tension de polarisation,  est cohérent avec ce modèle.  

L’augmentation des valeurs des contraintes de tension peut être expliquée par 

l’intensification du bombardement de la couche en croissance avec l’ajout de niobium. 

Comme précisé précédemment dans la section II.3.2.1, ce bombardement est d’autant plus 

énergétique que le rapport Mt/Mg est important [59-60]. Ainsi les couches Tix-Nb1-x 

deviennent de plus en plus denses, par insertion des particules dans le volume de celles-ci, 

avec l’augmentation de la concentration de niobium. Il en résulte une diminution de la 

distance inter-colonnaire, conduisant au développement des forces attractives d’autant plus 

fortes que cette distance est faible.  

 

Figure III.2 Evolution des contraintes résiduelles de traction dans les couches Tix-Nb1-x, déposées 

à 0,43 Pa et 0 V, en fonction de la teneur en niobium. 

III.2.3 Couches Ti-24Nb-(N) 

a) Effet de l’ajout d’azote 

La figure III.3 présente l’évolution des contraintes résiduelles dans les couches Ti-24Nb-

(N) en fonction du débit d’azote. Les couches déposées avec 0 et 1 sccm d’azote 

présentent des contraintes de tension. En revanche les couches déposées avec 2 et 3 sccm 

d’azote présentent des contraintes de compression dont l’intensité augmente avec le débit 

d’azote.  
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Figure III.3 Evolution des contraintes résiduelles dans les couches Ti-24Nb-(N) en fonction du 

débit d’azote pour une pression de travail de 0,2 Pa et une tension de polarisation de 0 V. 

Cette différence en termes d’état de contraintes observée en fonction du débit d’azote 

peut être expliquée par le fait que les couches déposées avec 0 et 1 sccm d’azote présentent 

une structure monophasée de type , tandis que celles déposées avec 2 et 3 sccm contiennent 

des nitrures de type Ti2N (section II.3.2.2). Comme évoqué précédemment dans la section 

III.2.2, la présence des contraintes de tension est liée à la morphologie. Il semble donc que la 

morphologie des couches déposées avec 0 et 1 sccm favorise une distance inter-colonnaire 

suffisamment faible pour conduire au développement de forces attractives d’autant plus fortes 

que la distance inter-colonnaire est faible, ceci étant associé à la formation des forces 

répulsives et à des contraintes globales de tension. Quand la morphologie est suffisamment 

dense (cas des films qui contiennent du Ti2N), la distance inter-colonnaire devient assez faible 

pour favoriser la formation des forces répulsives associée à des contraintes globales de 

compression.  

b) Effet de la tension de polarisation du substrat 

L’effet de la tension de polarisation du substrat sur l’évolution des contraintes 

résiduelles dans les couches Ti-24Nb-(N) déposées à 0,2 Pa et 1 sccm d’azote est présenté 
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sur la figure III.4. Cette figure montre que l’état de contraintes change de tension à 

compression lorsqu’une tension de polarisation est appliquée. On peut voir notamment 

que les contraintes de compression sont d’autant plus importantes que la tension de 

polarisation est importante. Il a été vu dans le paragraphe précédent que la présence des 

contraintes de tension est liée à la morphologie de la couche favorisant le développement 

de forces interatomiques attractives d’autant plus fortes que la distance inter-colonnaire 

est faible. Au-delà d’une certaine distance inter-colonnaire, les forces répulsives se 

développent en favorisant l’apparition des contraintes de compression. En effet, 

l’application d’une tension de polarisation permet d’intensifier le bombardement ionique 

de la couche en croissance, conduisant à l’apparition d’une morphologie dense associée à 

un état de contraintes compressif. L’augmentation des valeurs de contraintes de 

compression avec la tension de polarisation est cohérente avec le modèle de 

Windischmann, basé sur les distorsions volumétriques engendrées par les déplacements 

d’atomes dus au bombardement de la surface de la couche en croissance [78]. Ces 

distorsions sont d’autant plus importantes que l’énergie de bombardement de la couche est 

importante. Ce phénomène est de plus favorisé par une faible pression de travail, ici 0,2 

Pa. 

 

Figure III.4 Evolution des contraintes résiduelles dans les couches Ti-24Nb-(N) en fonction de la 

tension de polarisation pour une pression de 0,2 Pa et un débit d’azote de 1 sccm. 
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III.2.4 Couches Ti-23Nb-2Zr-0,7Ta (TNTZ) 

a) Effet de la pression de travail 

La figure III.5 montre la variation des contraintes résiduelles dans les couches TNTZ 

en fonction de la pression de travail pour des films déposés sans tension de polarisation des 

substrats. Une augmentation des valeurs de contraintes de tension peut être observée lorsque 

la pression de dépôt diminue de 2 à 0,5 Pa. La diminution de la pression de dépôt de 0,5 à 0,2 

Pa conduit à l’apparition des contraintes de compression. 

Selon le modèle de Hoffman décrit précédemment dans la section III.2.2, la variation 

des contraintes résiduelles en fonction de la pression de travail peut être attribuée aux 

variations des distances inter-colonnaires engendrées par l’énergie du bombardement de la 

couche en croissance. En effet, lorsque ce bombardement est faible (couche déposée à 2 Pa), 

la couche possède une structure colonnaire poreuse (section II.2.4). Il n’y a donc pas 

d’interaction entre ces colonnes. La réduction de la pression de travail conduit à 

l’augmentation de l’énergie de bombardement par augmentation du libre parcours moyen des 

particules incidentes, il en résulte un remplissage des vides inter-colonnaires avec une 

diminution de la distance inter-colonnaire. Ceci induit le développement de forces attractives 

interatomiques conduisant à l’apparition des contraintes de tension dans la couche. Au-delà 

d’une certaine distance inter-colonnaire, les forces répulsives conduisent à un état de 

contraintes compressif dans le matériau (couche déposée à 0,2 Pa). 
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Figure III.5 Evolution des contraintes résiduelles dans les couches TNTZ en fonction de 

la pression de travail pour une tension de polarisation nulle.  

b) Effet de la tension de polarisation 

L’évolution des contraintes résiduelles dans les couches TNTZ en fonction de la tension de 

polarisation est présentée dans la figure III.6. Il s’avère que les valeurs de contraintes de 

compression augmentent avec la tension de polarisation. En effet, les contraintes augmentent 

de -0.112 GPa à -1.06 GPa lorsque la tension de polarisation augmente de 0 à -300 V. Cette 

évolution de contraintes a été également observée pour les couches Ti-24Nb-(N) (section 

III.2.3). Elle a été attribuée à l’intensification du bombardement ionique de la couche en 

croissance, conduisant à la densification de la couche, et à l’augmentation des distorsions 

volumétriques, engendrées par les déplacements d’atomes dus au bombardement de la surface 

de la couche en croissance [76-78].  
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 Figure III.6 Evolution des contraintes résiduelles dans les couches TNTZ en 

fonction de la tension de polarisation pour une pression de travail de 0,2 Pa.  

c) Effet de l’ajout d’oxygène 

La figure III.7 montre que les valeurs des contraintes compressives, dans les couches TNTZ, 

augmentent avec l’ajout d’oxygène. En effet, l’incorporation d’oxygène conduit généralement 

à l’augmentation de contraintes de compression d’autant plus importantes que la quantité 

d’oxygène, incorporée dans la couche, en insertion dans la structure est importante. Ceci est 

lié à l’interaction des atomes déposés avec l’oxygène, ce qui induit une déformation du réseau 

cristallin due, d’une part à l’incorporation d’atomes de taille différente et d’autre part à 

l’oxydation du matériau déposé [79-80].   
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Figure III.7 Evolution des contraintes résiduelles dans les couches TNTZ, déposées à 0,2 Pa et 

0V, en fonction du débit d’oxygène. 

III.2.5 Conclusion partielle 

Dans cette partie, l’évolution des contraintes résiduelles, dans les films déposés, en 

fonction des paramètres d’élaboration et l’ajout d’éléments durcisseurs, tels que l’oxygène et 

l’azote, a été étudiée. L’ajout de niobium conduit à l’augmentation des valeurs de contraintes 

de tension dans les couches binaires Tix-Nb1-x. Ceci est attribué à la diminution de la distance 

inter-colonnaire, conduisant au développement des forces attractives d’autant plus fortes que 

cette distance est faible. La présence des contraintes de tension est relative aux conditions 

d’élaboration ; une pression de dépôt assez élevée de l’ordre de 0,43 Pa et absence de tension 

de polarisation des substrats. L’ajout d’azote conduit à l’apparition des contraintes de 

compression dans les films Ti-24Nb-(N) associées à la formation de nitrure. 

La polarisation du substrat permet de favoriser le développement de contraintes de 

compression dans les couches Ti-24Nb-(N). Ceci est dû à l’intensification du bombardement 

de la couche en croissance, conduisant à la densification de la couche et à l’augmentation de 

la quantité de distorsions volumétriques engendrées par les déplacements d’atomes dus au 

bombardement de la couche en croissance.   

La pression de travail et la tension de polarisation impactent de manière significative 

les contraintes résiduelles dans les films TNTZ. En réduisant la pression de travail, l’état de 

contraintes passe de traction à compression. Cette évolution est liée au développement de 
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forces interatomiques répulsives associées à la densification de la morphologie due à 

l’augmentation du libre parcours moyen des espèces. La polarisation du substrat conduit 

ensuite à l’intensification des contraintes de compression, par l’augmentation de la quantité de 

distorsions volumétriques, engendrées par les déplacements d’atomes dus au bombardement 

de la couche en croissance. Quant à l’effet de l’ajout de petites quantités d’oxygène (jusqu’à 

1sccm), une légère augmentation au niveau des contraintes de compression a été observée. 

III.3 Dureté et module d’ Young 

III.3.1 Technique de mesure  

Le module d’Young et la dureté ont été obtenus par nano-indentation instrumentée, 

à l’aide d’un nanoindenteur Nano XP, MTS Systems Corporation. L'expression de la 

dureté est définie comme le rapport entre la force appliquée P sur l'indenteur et l'aire de 

contact sous charge projetée Ac. Elle est définie par l'équation suivante [81] : 

  
 

  
                                                       

Le module d’élasticité réduit de contact entre l’indenteur et l’échantillon Ec en 

supposant que le début de la courbe de décharge est dominé par l’élasticité du matériau, est 

donné par l’équation 3.3 [82-85]  

   
 

 
√

 

  
                                                    

Où S est la raideur de contact.  

 Comme le module d’élasticité réduit de contact regroupe la contribution de l’élasticité 

de l’échantillon et celle de l’indenteur, il est possible d’en déduire le module d’Young du 

matériau E à partir de l’équation suivante :  

 

  
 

     

 
 

 

  
 

       
 

    
                                  

Où E’ est le module d'élasticité réduit du matériau testé, Eind est le module d'élasticité de 

l'indenteur,  et ind sont les coefficients de Poisson de l'échantillon testé et de l'indenteur  

respectivement. 
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Pour calculer ces deux propriétés mécaniques, il est indispensable de connaitre la force 

P, la raideur de contact S, l’aire de contact projetée Ac, le coefficient de Poisson du matériau 

testé et les propriétés élastiques de l’indenteur. La force est directement mesurée, et les 

propriétés élastiques de l'indenteur sont supposées connues. Le coefficient de Poisson du 

matériau testé est pris égal à 0,32. En revanche, la raideur de contact S et l'aire de contact 

projetée Ac sont calculées. En effet, la raideur de contact peut être obtenue, soit par une 

méthode dite quasi-statique, reposant sur l'expression de la courbe de décharge, soit par une 

méthode dynamique, en superposant au signal de force ou de déplacement une oscillation de 

faible amplitude à une fréquence donnée. Dans le cadre de cette thèse, la raideur de contact a 

été déterminée à l’aide de la méthode dynamique dite CSM (Continuous Stiffness 

Measurement). L’avantage de cette méthode par rapport à celle dite quasi-statique est de 

pouvoir mesurer en continu la raideur de contact, en fonction de la profondeur.  

L’approche la plus répandue pour la détermination de l’aire de contact est celle 

d’Oliver et Pharr [85-86]. Selon cette approche, La pénétration de l’indenteur h est la somme 

de la hauteur de contact hc, entre l’indenteur et l’échantillon, et l’enfoncement hs causé par la 

déflexion élastique à l’extérieur du contact (figure III.8) : 

 

                                        

 

Oliver et Pharr supposent que l'affaissement autour de l'indenteur est purement 

élastique. Il est donc possible d’utiliser les équations de Sneddon [87] et l’expression de la 

courbe force-pénétration, pour indenteur conique indentant un milieu élastique [88], hs peut 

être déduit de : 

 

   
      

 
 
 

 
                             

 

En intégrant l’équation 3.6 dans l’équation 3.5, on obtient l'expression de la hauteur de 

contact d'après Oliver et Pharr:  

           
 

 
                        

 

La relation reliant la hauteur de contact à l’aire de contact projetée donnée par Oliver 

et Pharr [85-86] est la suivante :  



 

85 
 

       
           

   
         

 
                       

Avec C0 représentant la relation géométrique simple entre Ac et hc et C1…8 des 

coefficients pour tenir compte de l'imperfection de l'extrémité de la pointe. Pour déterminer 

ces coefficients, un essai de nano-indentation est réalisé sur un matériau homogène dont on 

connaît exactement le module d'élasticité (la silice fondue en général).  

L’approche d’Oliver et Pharr donne des résultats assez précis pour des matériaux très 

élastiques (à haute limite d'élasticité) qui se caractérisent par un affaissement autour de la 

pointe. Cependant, dans le cas de matériaux à faible limite d’élasticité ou de couches minces, 

un bourrelet d’écoulement plastique est susceptible de se former autour de la pointe. Cela 

entraine une augmentation de la hauteur de contact qui peut être supérieure au déplacement h. 

Les résultats obtenus par cette approche, dans le cas de matériaux présentant un bourrelet au 

cours de l’indentation, sont imprécis. Pour cette raison, une autre approche a été adoptée pour 

la détermination du module d’Young et de la dureté des couches déposées au cours de cette 

thèse. En effet, les mesures de nano-indentation ont été réalisées sur des couches à base de 

titane déposées sur des lames de verre. Il y a donc une forte possibilité qu’un bourrelet se 

forme au cours de l’indentation.   

  L’approche de Loubet [89-90] donne de résultats plus précis pour ces matériaux en 

tenant compte du bourrelet plastique formé autour de l’indenteur. En effet, Loubet et al. ont 

proposé une relation reliant la hauteur de contact au déplacement [89-90] : 

    (  
 

 
)                            

 

Où  est un coefficient. Pour déterminer ce coefficient, Loubet et al. ont réalisé des essais de 

nanoindentation sur plusieurs matériaux. En comparant l’aire de contact projetée réelle 

mesurée par microscopie AFM, avec l’aire de contact théorique, Loubet et al. ont obtenu une 

valeur de  de 1,2 pour une pointe Berkovich.   

Afin de prendre en considération l’imperfection de la pointe, Loubet et al. proposent 

d’ajouter une hauteur h0 à la pénétration pour corriger la hauteur manquante due au fait que la 

pointe est émoussée (figure III.9). Cette valeur est déterminée à partir des données de 

nanoindentation d’un matériau homogène connu comme la silice fondue [88]. 

 

L'expression de la hauteur de contact est donc la suivante : 

    (  
 

 
   )                             
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L’aire de contact est obtenue à partir de la géométrie de l’indenteur par la relation suivante : 

                
                            

 

Afin de s’affranchir de l’effet du substrat, les mesures de nanoindentation ont été réalisées à 

une profondeur de pénétration inférieure à 10% de l’épaisseur de la couche [91].  

 

Figure III.8 Représentation schématique  de la hauteur de contact selon les modèles de Loubet et 

al. et d’Oliver et Pharr  pour une pointe parfaitement pointue 
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Figure III.9 Représentation schématique de la hauteur h0 

 

III.3.2 Dureté et module d’ Young des couches Tix-Nb1-x 

Les résultats obtenus à partir de mesures de nanoindentation sont présentés sur la 

figure. III.10. La dureté et le module d’Young diminuent avec l'addition de niobium lorsque la 

teneur en niobium est inférieure à 22 % at. Au-delà de cette valeur, ils augmentent avec la 

concentration de niobium. 

Figure III.10 Evolution de la dureté et du module d’Young, des couches Tix-Nb1-x, en fonction de 

la teneur en Nb. 
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D'après les résultats relatifs aux mesures de la taille des cristallites, présentés dans le 

chapitre II, l'addition de niobium induit un grossissement des cristallites de la phase α entre 3 

et 9 % at. de niobium. En revanche, les microdéformations ne présentent qu'une très faible 

variation. Le grossissement des cristallites peut expliquer l’adoucissement de la phase α 

observé dans la gamme de 3-9 % at. de niobium. Une structure majoritairement est obtenue 

dans la gamme de 17-34 % at Nb. La taille des cristallites de la phase β augmente de manière 

significative en passant d’une concentration de niobium de 17 à 22 % at., ce qui conduit à une 

réduction significative de dureté. Une légère augmentation de la taille des cristallites est 

observée dans la gamme de 22-34 % at. Nb. Le durcissement dans cette gamme de 

composition est imputé à l’effet de solution solide du Nb dans la phase β.  

Le module d’Young peut être affecté par divers caractéristiques du matériau tels que : 

la compacité de la couche, le paramètre de maille, la composition chimique et la texture. Afin 

de bien interpréter l’évolution du module d’Young, une étude d’anisotropie élastique des 

couches déposées a été réalisée. Elle sera présentée dans la section III.4.  

III.3.3 Dureté et module d’Young des couches Ti-24Nb-(N) 

a) Effet de l’ajout d’azote 

La figure III.11 montre que la dureté et le module d’Young des couches Ti-24Nb-(N) 

augmentent avec l’ajout d’azote. L’ajout d’azote favorise d’abord l’affinement des grains de 

la phase , ce qui conduit à son durcissement, en combinaison avec l’effet de solution solide 

de N dans la phase β. Ensuite, l’ajout d’une quantité d’azote supérieure à 1 sccm conduit à la 

formation des nitrures de titane de type Ti2N, conduisant à un matériau plus dur et plus raide 

que les couches majoritairement composées de  phase . 
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Figure III.11 Evolution de la dureté et du module d’Young des couches Ti-24Nb-(N), en 

fonction du débit d’azote.  

b) Effet de la tension de polarisation  

Dans l’étude précédente relative à l’effet de l’ajout d’azote sur la dureté et le module 

d’Young des couches Ti-24Nb-(N), il a été révélé que l’ajout de 1 sccm d’azote permet de 

durcir la couche Ti-24Nb tout en conservant la phase . De ce fait, le débit de 1 sccm a été 

retenu pour l’étude portant sur l’effet de la tension de polarisation du substrat. L’évolution du 

module d’Young et de la dureté pour différentes tensions de polarisation est donnée Figure 

III.12. 

La dureté augmente de manière significative avec la tension de polarisation. Cependant, le 

module d’Young augmente d’abord lorsqu’une tension de – 100 V est appliquée. Ensuite, il 

diminue progressivement pour des tensions de polarisation plus importantes. L’augmentation 

de la dureté avec la tension de polarisation est attribuée d’une part à l’affinement des grains 

(figure II.19) et d’autre part à l’augmentation des valeurs de contraintes de compression 

associées à une densification des films. Il est intéressant de noter que, contrairement aux 

graphes précédents, les évolutions de la dureté et du module d’Young ne vont pas dans le 

même sens pour des tensions de polarisation supérieure à 100 V. 
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Figure III.12 Evolution de la dureté et du module d’Young, des couches Ti-24Nb-(N) 

déposées avec l’ajout de 1 sccm d’azote, en fonction de la tension de polarisation pour une 

pression de 0,2 Pa 

III.3.4 Dureté et module d’ Young des couches Ti-Nb-Ta-Zr (TNTZ) 

a) Effet de la pression de travail 

La figure III.13 montre l’évolution de la dureté et du module d’Young, des couches TNTZ, en 

fonction de la pression de travail. Ces deux quantités sont d’autant plus importantes que la 

pression de travail est faible. En effet, la dureté et le module d’Young augmentent de 4,4 à 6,4 

GPa et de 80 à 93 respectivement, lorsque la pression de travail diminue de 2 à 0,2 Pa.  

 

Figure III.13 Evolution de la dureté et du module d’Young, des couches TNTZ, en 

fonction de la pression de travail pour une tension de polarisation nulle. 
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L’évolution de la dureté avec la pression de travail n’est pas en accord avec la loi de 

Hall et Petch. En effet, la taille des cristallites augmente avec la diminution de la pression de 

travail (figure II.23), ce qui devrait entrainer une diminution de la dureté selon Hall et Petch. 

L’augmentation de la dureté quand la pression diminue est attribuée à une augmentation de la 

compacité des couches ainsi qu’au développement de contraintes de compression à basse 

pression, i.e 0,2 Pa (figure III.5). Plusieurs auteurs ont relié l’augmentation de la dureté, dans 

le cas des couches minces, à l’augmentation des contraintes de compression [43]. Il est à noter 

que le même comportement a été observé par Tranchant et al. [43] sur des couches MoCr 

déposées par pulvérisation magnétron post-ionisée.  

b) Effet de la tension de polarisation du substrat 

L’impact de la tension de polarisation du substrat sur la dureté et le module d’Young des 

couches TNTZ est présenté figure III.14. Une augmentation de ces deux propriétés peut être 

observée lorsque la tension de polarisation augmente de 0 à – 200 V. Par contre, le module 

d’Young et la dureté diminuent de manière significative lorsqu’une tension de polarisation 

plus élevée est appliquée, i.e -300 V.  

 

Figure III.14 Evolution de la dureté et du module d’Young, des couches TNTZ, en 

fonction de la tension de polarisation pour une pression de 0,2 Pa 
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Petch. De plus, ce durcissement peut être également attribué à l’augmentation des valeurs des 

contraintes de compression dans cette gamme de tension de polarisation (section III.2.4), ainsi 

qu’à la densification de la couche par insertion des atomes dans les vides inter-colonnaires.  

En revanche, la dégradation de la dureté, lorsqu’une tension de polarisation de – 300 V est 

appliquée, est attribuée à la détérioration de la couche en croissance par bombardement 

ionique très intense (figure II.9.i).  

c) Effet de l’ajout d’oxygène  

La figure III.12 montre que le module d’Young ainsi que la dureté des couches TNTZ 

augmentent significativement avec l’ajout d’oxygène. La dureté augmente de 6,4 à 14 GPa 

lorsque le débit d'oxygène est augmenté de 0 à 1 sccm tandis que le module d’Young 

augmente de 95 à 122 GPa.  

 

Figure III.15 Evolution de la dureté et du module d’Young, des couches TNTZ, déposées 

à 0,2 Pa et 0 V, en fonction du débit d’oxygène. 

L’augmentation de la dureté due à l’insertion d’oxygène est cohérente avec les 

résultats obtenus par B. Stauder [73]. Cette augmentation est attribuée à plusieurs 

phénomènes. (i) Il a été révélé, dans la section II.3.2.3, que l’ajout d’oxygène induit un 

affinement de la microstructure, ce qui peut conduire à un durcissement de la couche déposée. 

(ii) Le durcissement observé peut également être associé à l’augmentation des valeurs de 

contraintes de compression. 
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III.3.5 Conclusion partielle 

Les mesures de nanoindentation, présentées dans cette partie, ont permis de déterminer 

le module d’Young et la dureté des couches déposées. Le module d’Young des films Tix-Nb1-x 

diminue avec l’ajout de niobium lorsque la teneur de ce dernier varie entre 3 et 22 % at. En 

revanche, l’ajout de Nb au-delà de 22 % at. conduit à l’augmentation de ces deux grandeurs. 

Les variations de dureté sont attribuées aux changements de structure et à l’effet de la solution 

solide. L’ajout de petites quantités d’azote et l’application d’une tension de polarisation, 

permettent de faire croitre la dureté et le module d’Young des films Ti-24Nb-(N). Le 

durcissement est lié à l’effet de solution solide, à l’affinement de taille de grains et à 

l’augmentation des valeurs de contraintes de compression.   

Le module d’Young et la dureté augmentent de manière significative avec la 

diminution de la pression de travail pour les films TNTZ. Ceci est attribué à la densification 

des films associée à l’augmentation du bombardement du film en croissance grâce à 

l’augmentation du libre parcours moyens des espèces.  

L’application d’une tension de polarisation entre 0 et -200 V conduit également à 

l’augmentation de la dureté et du module d’Young qui est attribuée à l’augmentation des 

valeurs des contraintes résiduelles et à l’affinement de structure lié à l’intensification du 

bombardement de la couche en croissance. Cependant, l’application d’une tension de 

polarisation de – 300 V conduit à la détérioration de la couche en croissance par 

bombardement ionique très intense et donc à la diminution du module d’Young et de la 

dureté. En ce qui concerne l’effet de l’ajout d’oxygène, le module d’Young et la dureté 

augmentent de manière considérable avec l’ajout de petites quantités d’oxygène. 

L’augmentation de la dureté est liée à l’affinement des grains et à l’effet de solution solide.  

Les changements de texture, de paramètres de maille et de composition chimique 

peuvent être responsables des variations du module d’Young. Afin de bien comprendre  

l’évolution de ce dernier, une étude d’anisotropie élastique a été réalisée. Celle-ci est 

présentée dans la partie suivante. 

III.4 Etude de l’anisotropie élastique des couches déposées   

L’étude microstructurale, présentée dans le chapitre II, a révélé la présence de trois 

types de texture de fibre  dans les couches déposées. L’étude d’anisotropie élastique a pour 

objectif de calculer les tenseurs de raideur et de souplesse de couches minces de structure 
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Ti, avec une texture de fibre idéale. Ces tenseurs seront ensuite utilisés pour interpréter les 

mesures de module d’Young obtenues par indentation instrumentée. 

III.4.1 Élasticité du monocristal  

Afin de se procurer des valeurs de constantes d’élasticité du cristal de Ti nécessaires 

pour calculer les tenseurs de raideur et de souplesseune étude bibliographique a été réalisée.  

Le comportement élastique du cristal est décrit par un tenseur de raideur Cmicro ou par 

un tenseur de souplesse Smicro tels que : 

             
                          

Pour un cristal cubique, le tenseur de raideur s’écrit comme suit : 
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Le tenseur de souplesse peut être déduit en calculant la matrice inverse de  
ijC . 
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Il est à noter que la notation à deux indices des tenseurs d'ordre 4 suit la convention de 

Cowin et Mehrabadi, symétrique pour C et S ou pour les contraintes et les déformations. Les 

composantes du tenseur de raideur du monocristal trouvées dans la bibliographie sont données 

dans le tableau III.1. On constate que les valeurs sont très dispersées. Cela se traduit 
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également sur le coefficient d’anisotropie (A), défini comme le rapport du module d’Young 

de la direction [111] sur le module d’Young de la direction [100] : 

   
   

       
  

      

      
                                

Tableau III.1 : composantes du tenseur de raideur du monocristal 

Réf. Valeurs en GPa c11 c12 c44 

1 Yao 2007, 18,75% Nb (calculs ab initio) [92] 130,88 120,43 76,26 

2 Yao 2007, 25,0% Nb (calculs ab initio) [92] 137,61 121,93 64,38 

3 Hermann 2012, 30% Nb (monocristal massif) [93] 137,0 109,6 66,34 

4 Tane 2008, 29% Nb, Ta, Zr (monocristal massif) [94] 65,1 40,5 64,8 

5 Tane 2008, 25% Nb, Ta, Zr (monocristal massif) [94] 90,8 55,9 71,6 

6 Efsthatiou 2010, 15,4% Mo, Nb, Al (polycristal) [95] 110 74 178 

7 Fréour 2005, Al, Cr, Zr, Mo (polycristal biphasé) [96] 174 116 82 

8 Reid 1973, 40%Nb, (monocristal) [97] 156 111,6 79,2 

 Moyenne 125 94 82 

 Ecart-type 35 32 80 

 

Les valeurs numériques de A et des modules d’Young sont données dans le tableau 

III.2. En effet, le module d'Young E(n) dans une direction quelconque, définie par un vecteur 

unitaire n, est obtenu à partir de l’équation suivante [98]. 

 

    
      

       
       

              
   

              
    

 

              
    

                                                                  

Ou n1, n2 et n3 sont les composantes du vecteur unitaire n. 

On constate que les différences sur les modules d’Young sont quasiment aussi 

importantes que les valeurs elles-mêmes. Il est à noter que les monocristaux étudiés par Tane 

[94], sont les plus proches de notre cas. Les calculs de tenseurs de raideur et de souplesse 

seront donc basés sur les résultats de Tane. L’anisotropie élastique peut être illustrée en 

coordonnées sphériques, en fonction de la direction cristalline (figure III.16). 
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Tableau III.2 : valeur du coefficient d’anisotropie et des modules d’Young dans 3 

directions cristallines 

Référence A E[100] E[110] E[111] 

1 7,30 15,45 42,73 103,75 

2 4,11 23,0 51,9 89,1 

3 2,42 39,6 68,7 91,0 

4 2,63 34,0 59,6 79,6 

5 2,05 48,2 74,6 91,3 

6 4,94 50,5 114,5 198,5 

7 1,41 81,2 102,1 111,7 

8 1,78 62,9 91,4 107,6 

Moyenne 3,33 44,3 102,1 111,7 

Ecart-type 2,00 21,3 91,4 107,6 

 

  

Figure III.16 Représentation en coordonnées sphériques de l’anisotropie élastique du cristal de 

Ti. (a) coefficient d’anisotropie de 7,3 (valeurs tirées de Yao 2007) et (b) coefficient 

d’anisotropie de 1,4 (valeurs tirées de Fréour 2005). 

 

a 
b 
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III.4.2 Calcul des tenseurs de raideur et de souplesse des films 

III.4.2.1 Modèles de transition d’échelles 

Les modèles de transition d’échelles permettent de calculer les propriétés mécaniques 

macroscopiques d’un polycristal en fonction des propriétés du monocristal et de la texture 

cristallographique. Dans notre cas, trois types de textures de fibre sont rencontrées dans les 

films déposés : {100}, {110} et {111}. L’orientation d’un grain étant représentée par 3 angles 

d’Euler 1, , 2 pris dans notre cas en convention de Bunge (tableau III.3) [99]. 

Tableau III.3 : Angles d’Euler correspondant à 3 orientations particulières d’un cristal cubique 

Orientation 1  2

[100]  substrat 
(100) // substrat 

0 0 0 

[110]  substrat 
(110) // substrat 

0 45° 0 

[111]  substrat 
(111) // substrat 

0 54,75° 45° 

 

Comme évoqué dans le chapitre II, les orientations correspondant aux fibres {100}, 

{110} et {111} sont obtenues en effectuant une rotation autour d’un axe perpendiculaire au 

substrat, c’est-à-dire pour 1 allant de 0 à 2.  

Pour déterminer les propriétés macroscopiques d’un matériau à partir des celles du 

monocristal, les modèles de transition d’échelles les plus simples sont ceux de Voigt [100], 

Reuss [101] et Hill [102]. 

Pour le modèle de Voigt, l’hypothèse est que la déformation est constante dans tout le 

polycristal et égale à la déformation macroscopique appliquée. Par conséquent, le module 

élastique macroscopique est la moyenne des tenseurs Cmicro sur toutes les orientations.  

        
 

    
 ∫ ∫ ∫                      

  

 

                               
 

 

  

 

 

Où 1,  et 2 sont les angles d’Euler décrivant une orientation cristalline (tableau III.3). Le 

tenseur Cmicro doit être exprimé dans le repère macroscopique à l’aide des angles d’Euler. Pour 

une texture de fibre idéale dont l’axe de fibre est perpendiculaire au substrat (au plan (x, y)), 

l’intégrale triple se ramène à une intégrale simple selon 1, les valeurs de  et 2 étant 

choisies selon la direction cristalline qui correspond à l’axe de fibre (tableau III.3) : 
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 ∫           

  

 

                                                                

  Le modèle de Reuss suppose que la contrainte est constante dans tout le polycristal et 

égale à la contrainte macroscopique. On effectue donc la moyenne des tenseurs de souplesse 

Smicro. 

        
 

    
 ∫ ∫ ∫                      

  

 

                               
 

 

  

 

 

De la même manière, l’intégrale triple devient simple dans le cas d’une texture de fibre 

idéale. Le tenseur de souplesse macroscopique s’obtient comme suit : 

        
 

   
 ∫           

  

 

                                                                

Il a été montré par Hill [102] que ces deux modèles constituent des bornes inférieures 

et supérieures du comportement réel du polycristal. Il a donc proposé de faire une moyenne 

arithmétique des modèles de Voigt et Reuss pour obtenir des valeurs plus proches de 

l’expérience (modèle de Hill). 

III.4.2.2 Résultats du calcul 

Comme précisé précédemment, les calculs des tenseurs de raideur et de souplesse ont 

été effectués avec deux coefficients d’anisotropie différents (lignes 4 et 5 du tableau III.1). 

L’anisotropie du cristal est représentée graphiquement sur la figure III.17. 

 

Figure III.17 : Anisotropie du module d’Young du monocristal avec un facteur 

d’anisotropie de (a) 2,05 et (b) 2,63. 

a b 
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Il est à noter que l’ensemble de calculs a été effectué avec un programme Mathematica 

écrit par M. François. Ces calculs ont permis l’obtention, pour chaque modèle et pour chaque 

type de texture, d’un module d’Young dans le plan du film (E//) et d’un module d’Young 

perpendiculaire au plan du film (E). Les valeurs sont données dans les tableaux III.4 et III.5. 

D’après ces résultats, on constate que, pour les 3 fibres, le module d’Young 

perpendiculaire au plan calculé par le modèle de Reuss est égal au module d’Young de la 

direction correspondante du monocristal, ce qui est tout à fait logique. 

Dans la direction perpendiculaire au plan, le module d’Young obtenu avec une fibre 

{111} est plus élevé que celui obtenu avec une fibre {110}, lui-même plus élevé qu’avec une 

fibre {100} ce qui est également tout à fait conforme à l’anisotropie du monocristal. Les 

variations du module selon la direction sont représentées sur les figures III.18 et III.19. 

L’anisotropie respecte évidemment la symétrie de révolution imposée par la texture de fibre. 

Tableau III.4 : Modules d’Young perpendiculairement et parallèlement au film avec 

différents modèles multiéchelles. Cristal avec un coefficient d’anisotropie de 2,05 [94]. 

 Voigt Reuss Hill 

(en GPa) E E// E E// E E// 

Isotrope 74.86 74.86 67.23 67.23 70.84 70.84 

Fibre {100} 48.19 63.24 48.19 58.56 48.19 60.81 

Fibre {110} 81.13 77.16 74.60 69.82 77.73 73.30 

Fibre {111} 91.27 80.67 91.27 74.60 91.27 77.52 

 

Tableau III.5 : Modules d’Young perpendiculairement et parallèlement au film avec 

différents modèles multiéchelles. Cristal avec un coefficient d’anisotropie de 2,63 [94]. 

 Voigt Reuss Hill 

(en GPa) E E// E E// E E// 

Isotrope 62.64 62.64 51.83 51.83 56.72 56.72 

Fibre {100} 34.03 49.40 34.03 43.33 34.03 46.16 

Fibre {110} 69.17 65.01 59.62 54.50 64.04 59.29 

Fibre {111} 79.56 68.58 79.56 59.62 79.56 63.79 
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Figure III.18 : Anisotropie du module d’Young d’un film avec une fibre (a) {100}, (b) {110} et 

(c){111} , selon les modèles de Reuss . Le cristal a un facteur d’anisotropie de 2,63 (Tane et al. 

2008). Les figures sont quasi similaires pour le modèle de Voigt et pour un coefficient 

d’anisotropie de 2,05 

Ces modélisations de l’anisotropie élastique du film vont nous permettre d’interpréter 

les mesures de module d’Young effectuées par indentation instrumentée et présentées dans la 

partie III.3. En effet, l’essai d’indentation sollicite le matériau de manière complexe et le 

module calculé ne correspond pas au module dans la direction perpendiculaire au plan. Cette 

question de l’indentation d’un matériau anisotrope a été étudiée par plusieurs auteurs [103]. 

Delafargue et Ulm [103] donnent des équations facilement utilisables pour les matériaux 

isotropes transversalement (comme les films) dès lors que le tenseur de raideur du matériau 

est connu et que l’indentation s’effectue perpendiculairement au plan d’isotropie transverse, 

ce qui est notre cas. 

Lors d’un essai d’indentation instrumentée, la pente à la décharge peut être exprimée 

par : 

  

  
 

 

√ 
   √                       

Où M est le module de contact et A la surface de contact projetée.  

Pour un matériau isotrope, le module de contact M mesuré est lié au module d’Young 

et au coefficient de Poisson du matériau indenté par : 

  
 

    
   

   
      

 

   
            

c a b 
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Pour un matériau isotrope transverse, le module de contact mesuré est une fonction 

plus complexe des composantes du tenseur de raideur [Delafargue] : 

  
 

   
                    

Avec : 

   
 

   
 √

   

  
     

  (
 

   
  

 

      
)                   

Où C11, C13 et C44 sont les composantes du tenseur de raideur en convention de Voigt à 2 

indices et : 

   √                                        

Les valeurs du module de contact calculées pour les différentes textures de fibre et 

différents facteurs d’anisotropie sont données dans les tableaux III.6 et III.7.  

Tableau III.6 Module de contact pour différentes textures, pour un coefficient 

d’anisotropie de 2,05. 

 Voigt Reuss Hill 

Isotrope 83.12 75.68 79.22 

Fibre {100} 76.07 75.29 75.66 

Fibre {110} 83.84 76.86 80.19 

Fibre {111} 84.13 80.20 82.10 

 

Tableau III.7 Module de contact pour différentes textures, pour un coefficient 

d’anisotropie de 2,63. 

 Voigt Reuss Hill 

Isotrope 68.20 57.85 62.58 

Fibre {100} 59.45 58.27 58.81 

Fibre {110} 68.96 59.17 63.67 

Fibre {111} 69.02 63.48 66.07 

 

D’après ces résultats, plusieurs constations peuvent être déduites :  

 Le module de contact est plus élevé pour une fibre {111} que pour une fibre {100} ce 

qui est  logique si on considère que c’est le module E qui intervient majoritairement 

dans la raideur de contact. La fibre {110} est intermédiaire entre les deux autres. 
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 L’anisotropie du module de contact est cependant beaucoup plus faible que 

l’anisotropie du module d’Young E du fait de l’influence des autres directions (E// et 

directions intermédiaires) dans la raideur de contact. En effet, entre la texture de fibre 

{111} et la texture de fibre {100}, le module d’Young perpendiculaire à la surface du 

film varie respectivement d’un facteur 1,89 et 2,33 pour les coefficients d’anisotropie 

de 2,05 et 2,65. Le module de contact, quant à lui, ne varie que de 1,11 (Voigt), 1,07 

(Reuss) et 1,09 (Hill) pour un coefficient d’anisotropie de 2,05. Lorsque ce dernier est 

égal à 2,63, l’anisotropie du monocristal étant plus prononcée que précédemment, le 

rapport entre le module de contact de la fibre {111} et celui de la fibre {100} est de 

1,16 (Voigt) de 1,09 (Reuss) et de 1,12 (Hill). 

Ces modélisations ont permis de montrer que le module de contact ne varie que de l’ordre 

de 10% entre une fibre idéale {111} et une fibre idéale {100}. Dans le cas d’une texture 

réelle, beaucoup moins prononcée, les variations seront plus faibles, vraisemblablement de 

l’ordre de 3-4%. L’anisotropie sera encore moins prononcée si, dans les textures observées, 

une composante isotrope vient se superposer à la composante de fibre. 

III.4.3 Comparaison avec les résultats de la nanoindentation instrumentée 

III.4.3.1 Couches Tix-Nb1-x 

Toujours dans le but de comprendre l’évolution du module d’Young, une comparaison 

des modules de contact mesurés par indentation instrumentée sur des couches Tix-Nb1-x, avec 

ceux calculés à l’aide du modèle de Hill et d’un coefficient d’anisotropie de 2,05, a été 

réalisée (tableau III.8).  

 Tableau III.8 Valeurs de M mesurées et calculées (en GPa) 

Teneur en Nb (% at.) texture module mesuré module calculé 

17 {110} 93 80 

22 non mesurée 89 - 

29 non mesurée 98 - 

34 {111} 103 82 

 

Il s’avère que les modules mesurés ont la même tendance que ceux calculés. 

Quantitativement, les variations de module mesurées en fonction de la texture sont plus 

élevées que celles calculées, d’autant que les textures réelles sont assez peu marquées. Cela 

peut provenir de deux choses : 
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 L’anisotropie élastique du Ti élaboré est nettement plus élevée que celle donné 

donnée par Tane pour la même composition. C’est peu probable. Certes, Yao [92], 

annonce des coefficients d’anisotropie très élevés mais ce sont des calculs ab initio et 

très peu de cristaux métalliques réels présentent une telle anisotropie élastique. 

 L’anisotropie élastique du Ti n’explique qu’une partie des différences mesurées. 

D’autres aspects doivent alors être invoqués. En effet, le module d’Young n’est pas lié 

uniquement à la texture, mais aussi à la distance interatomique ainsi qu’à l’énergie de 

liaison [104]. 

Basé sur la simulation de dynamique moléculaire avec un potentiel de Lennard-Jones, 

le module d’Young peut être décrit comme: 

                                   
   

                                                                                                                                                                                                  

Ou et h sont respectivement l’énergie de liaison et la distance interatomique. 

Par ailleurs, Morinaga et al [15] ont déterminé l’ordre de liaison (B0). Ce paramètre est un 

indicateur de force de liaison entre le titane et l’élément d’addition. Les valeurs de B0 pour 

différents éléments d’addition sont données dans le tableau I.2 dans le chapitre I. 

Pour un cristal de structure cubique centré, la distance interatomique est égale à  
√ 

 
, 

où a est le paramètre de maille. Par conséquent, le module d’Young peut être exprimé comme 

suit :  

  
  

  
                                                                                     

L’évolution du module d’Young en fonction du rapport entre B0 et le paramètre de 

maille au cube, présentée dans la figure III.19, semble être en bon accord avec l’équation 

3.24. Cela signifie que la variation de module d’Young de la phase en fonction de la 

concentration de niobium est aussi liée aux variations du paramètre de maille et de l’énergie 

de liaison entre le titane et le niobium. 
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Figure III.19 Evolution du module d’Young en fonction du rapport entre B0 et le paramètre de 

maille au cube. 

III.4.3.2 Couches Ti-24Nb-(N) 

La comparaison des modules de contact mesurés, par indentation instrumentée sur des 

couches Ti-24Nb-(N) avec ceux calculés à l’aide du modèle de Hill et d’un coefficient 

d’anisotropie de 2,05 (tableau III.9), montre la présence d’un écart important.  

 

Tableau III.9 Valeurs de M mesurées et calculées (en GPa) 

 texture module mesuré module calculé 

0V/0.2Pa/ 0 sccm N2 {110} 97 80 

0V/0.2Pa/ 1 sccm N2 {110} 115 80 

-100V/0.2Pa/ 1 sccm 

N2 
{110} 124 80 

-200V/0.2Pa/ 1 sccm 

N2 
non mesurée 120 - 

-300V/0.2Pa/ 1 sccm 

N2 
{100} 118 76 

 

En effet, le module de contact augmente significativement d’abord avec l’ajout d’azote 

(cases vertes) alors que la texture reste la même. Cette variation de module de contact pourrait 

être attribuée au changement de la composition chimique par l’ajout d’azote.   
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 Ensuite, il continue d’augmenter lorsqu’une tension de polarisation de –100 V est 

appliquée. L’application de tensions de polarisation plus élevées conduit à une légère 

diminution de module de contact (cases bleues). Cette évolution de module est le résultat de la 

densification de la couche et du changement de texture. Le bourrelet formé autour de 

l’empreinte d’indentation à cause des contraintes résiduelles peut modifier la surface de 

contact effective. La méthode de Loubet utilisée ici pour prendre en compte le bourrelet ne 

permet pas de prendre en compte l’effet des contraintes résiduelles. 

 

III.4.3.3 Couches Ti-Nb-Ta-Zr (TNTZ) 

Les modules de contact calculés avec le modèle de Hill et un coefficient d’anisotropie 

de 2,05 ainsi que ceux mesurés sur les couches TNTZ sont reportés dans le tableau III.10.  

Tableau III.8 Valeurs de M mesurées et calculées (en GPa) 

 texture module mesuré module calculé 

0V/2Pa {100} 88 76 

0V/1Pa non mesurée 93.6 - 

0V/0.5Pa 
{100} avec 

{111}  
98 

76 / 82 

0V/0.2Pa {110} 104 80 

-100V/0.2Pa ≈{111} 106 82 

-200V/0.2Pa non mesurée 108 - 

-300V/0.2Pa {100} 98 76 

0V/0.2Pa/0.5 sccm O2 Aléatoire 125 79 

0V/0.2Pa/1 sccm O2 Aléatoire 135 79 

 

D’après cette comparaison, on peut constater que les modules mesurés des couches TNTZ 

déposées sans l’ajout d’oxygène se classent dans le même ordre que les modules calculés : 

plus faible pour la fibre {100}, plus élevé pour la fibre {111} et intermédiaire pour la fibre 

{110}. On note même que pour le film déposé à 0V et 0.5Pa, le fait d’avoir un peu de fibre 

{111} augmente le module de contact par rapport à celui du film déposé à 0V et 2Pa ayant 

une fibre {100} seule. On peut également constater que la variation du module mesuré en 

fonction de la texture est plus importante que celle du module calculé. En effet, l’anisotropie 

élastique du Ti n’explique qu’une partie des différences mesurées. D’autres aspects doivent 

alors être invoqués. En effet, la morphologie des films peut également affecter le module 

d’Young. Comme révélé dans le chapitre II, les films TNTZ deviennent de plus en plus 

denses avec la diminution de la pression de travail et l’augmentation de la tension de 

polarisation. L’augmentation du module d’Young avec la diminution de la pression de travail 
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(cases vertes) peut aussi être attribuée à la densification du film. Dans le même sens, 

l’application d’une tension de polarisation conduit à la densification de la couche déposée, ce 

qui peut aussi expliquer l’augmentation du module d’Young lorsque la tension de polarisation 

varie de 0 à -200V. En revanche, lorsque le bombardement ionique de la couche en croissance 

est très énergétique (typiquement à –300V), un autre phénomène peut intervenir. Il s’agit de la 

pulvérisation de la couche en croissance par les ions d’argon, conduisant à la détérioration de 

cette couche. Cela se traduit également sur le module d’Young.  

En ce qui concerne l’effet de l’ajout d’oxygène sur la variation du module d’Young, il 

s’avère que la texture n’est pas responsable de cette variation. Cette variation est liée au 

changement de composition chimique par l’ajout d’oxygène.  

On peut également signaler comme précédemment que les contraintes résiduelles peuvent 

jouer un rôle dans la formation du bourrelet autour de l’empreinte d’indentation et donc 

modifier la surface de contact effective. La méthode de Loubet utilisée ici pour prendre en 

compte le bourrelet ne permet pas de prendre en compte l’effet des contraintes résiduelles. 

III.4.4 Conclusion partielle  

Dans cette partie, une étude de l’anisotropie élastique des couches titane  a été 

réalisée. Ces modélisations ont permis de montrer que le module de contact ne varie que de 

l’ordre de 10% entre une fibre idéale {111} et une fibre idéale {100}. Dans le cas d’une 

texture réelle, beaucoup moins prononcée, les variations seront plus faibles, 

vraisemblablement de l’ordre de 3-4%. L’anisotropie sera encore moins prononcée si, dans les 

textures observées, une composante isotrope vient se superposer à la composante de fibre. 

Quantitativement, les variations de module mesurées en fonction de la texture sont 

plus élevées que celles calculées, d’autant que les textures réelles sont assez peu marquées. 

Cela signifie que le module d’Young est affecté par d’autres caractéristiques du matériau. La 

variation de module d’Young de la phase en fonction de la concentration de niobium est liée 

aux variations du paramètre de maille, de la texture et de l’énergie de liaison entre le titane et 

le niobium. 

En ce qui concerne les couches Ti-24Nb-(N), le module de contact augmente 

significativement d’abord avec l’ajout d’azote alors que la texture reste la même. Cette 

variation de module pourrait être attribuée au changement de la composition chimique par 

l’ajout d’azote. Les variations de module en fonction de la tension de polarisation du substrat 

sont liées à la densification de la couche et aux changements de texture. 
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L’augmentation du module des couches TNTZ avec la diminution de la pression de 

travail est attribuée à la densification de la morphologie. Dans le même sens, l’application 

d’une tension de polarisation conduit à la densification de la couche déposée, ce qui peut aussi 

expliquer l’augmentation du module d’Young lorsque la tension de polarisation varie de 0 à -

200V. En revanche, lorsque le bombardement ionique de la couche en croissance est très 

énergétique (typiquement à –300V), la pulvérisation de la couche en croissance par les ions 

d’argon, conduisant à la détérioration de cette couche, constitue le phénomène dominant et 

modifie le module d’Young. Le bourrelet formé autour de l’empreinte d’indentation à cause 

des contraintes résiduelles peut modifier la surface de contact effective. La méthode de 

Loubet utilisée ici pour prendre en compte le bourrelet ne permet pas de prendre en compte 

l’effet des contraintes résiduelles. 

III.5 Conclusion 
Les mesures des contraintes résiduelles ont permis de conclure que, dans le cas des 

films Tix-Nb1-x, la pression de travail assez élevée (0,43 Pa) favorise les contraintes de tension 

et les valeurs de ces contraintes augmentent avec l’ajout de niobium. Ceci est attribué à la 

morphologie colonnaire de ces couches favorisant le développement de forces attractives. Ces 

forces sont d’autant plus fortes que la distance inter-colonnaire est faible. 

La polarisation du substrat permet de favoriser le développement de contraintes de 

compression dans les couches Ti-24Nb-(N). Ceci est dû à l’intensification du bombardement 

de la couche en croissance, conduisant au développement de forces répulsives dû à la 

densification de la couche. Les valeurs de ces contraintes sont d’autant plus importantes que 

la tension de polarisation est grande. Cette évolution est liée à l’augmentation de la quantité 

de distorsions volumétriques engendrées par les déplacements d’atomes dus au 

bombardement de la couche en croissance. En réduisant la pression de travail, l’état de 

contrainte, dans les couches TNTZ, passe de traction à compression. Cette évolution est liée 

au développement de forces interatomiques répulsives, relatives à la densification de 

morphologie. Comme dans le cas des couches Ti-24Nb-(N), la polarisation du substrat 

conduit à l’intensification des contraintes de compression dans les couches TNTZ. Une légère 

augmentation au niveau des contraintes de compression est observée lorsque de petites 

d’oxygène sont ajoutées. 

Les mesures de nanoindentation, quant à elles, ont  permis de déterminer le module d’Young 

et la dureté des couches déposées. L’évolution de ces deux quantités dépend fortement des 
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conditions d’élaboration. Le module d’Young des films Tix-Nb1-x diminue avec l’ajout de 

niobium lorsque la teneur de ce dernier varie entre 3 et 22 % at. En revanche, l’ajout de Nb 

au-delà de 22 % at. conduit à l’augmentation de ces deux grandeurs. Les variations de dureté 

sont attribuées aux changements de microstructure et à l’effet de solution solide alors que 

celles de module sont attribuées aux variations du paramètre de maille, de la texture et de 

l’énergie de liaison entre le titane et le niobium. L’ajout de petites quantités d’azote et 

l’application d’une tension de polarisation, permettent d’augmenter, de manière significative, 

la dureté et le module d’Young des films Ti-24Nb-(N). Ceci est lié à l’effet de solution solide, 

à la variation de composition chimique, à l’affinement de taille de grains et à l’augmentation 

des valeurs de contrainte de compression. La réduction de la pression de travail conduit à 

l’augmentation du module d’Young et de la dureté des films TNTZ qui est attribuée à la 

densification des films associée à l’augmentation du libre parcours moyens des espèces. 

Comme dans le cas des films Ti-24Nb-(N), l’application d’une tension de polarisation permet 

d’augmenter ces deux grandeurs pour les couches TNTZ. Cependant, l’application d’une 

tension de polarisation de – 300 V conduit à la détérioration de la couche en croissance par 

bombardement ionique très intense et donc à la diminution du module d’Young et de la 

dureté. Le module d’Young et la dureté augmentent de manière considérable avec l’ajout de 

petites quantités d’oxygène. Cette augmentation est liée à l’affinement de structure, au 

changement de composition chimique et à l’effet de de durcissement par solution solide. Il est 

à noter qu’une étude d’anisotropie élastique a été réalisée pour comprendre l’évolution du 

module. Cette étude a permis de bien éclaircir la relation entre paramètres d’élaboration, la 

morphologie, la microstructure et les propriétés mécaniques des couches déposées. 
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IV.1 Introduction 

Le quatrième chapitre est consacré à l’étude du comportement superélastique des 

couches déposées. Afin de bien caractériser cet effet, deux méthodes ont été employées, 

l’indentation sphérique et la compression de micro-piliers usinés par faisceau d’ions focalisés.  

IV.2 Caractérisation du comportement superélastique par nanoindentation 

sphérique  

IV.2.1 Approche quantitative 

Récemment, de nombreuses études ont été menées en vue de caractériser l’effet 

superélastique de l’alliage Ni-Ti à l’échelle sub-micrométrique à l’aide des techniques de 

micro- et nanoindentation instrumentée [105-106]. Il a été mis en évidence que les indenteurs 

pointus (comme les pointes Berkovich, Vickers…etc.), engendrent un gradient de contrainte 

élevé sous la pointe favorisant la déformation plastique, ce qui inhibe la transformation 

martensitique inverse. Ainsi, il n’y a aucune évidence de recouvrance superélastique lors du 

déchargement lorsqu’une pointe Berkovich est utilisée, alors qu’une grande restauration de 

forme est observée lors de l’utilisation d’une pointe sphérique [105]. 

 

L’effet superélastique induit par nanoindentation peut être caractérisé quantitativement 

par le taux de recouvrement élastique. Ce taux h est défini comme :  

 

   
(       )

    
                                                            

 

Où hmax et hp sont respectivement la profondeur d’indentation à la charge maximale et 

la profondeur d’indentation résiduelle après décharge (figure IV.1). 

Afin de séparer la déformation recouvrable en deux contributions élastique et 

superélastique, une nouvelle approche a été mise en place dans le présent travail. Cette 

approche consiste à définir un nouveau ratio (   , représentant la contribution élastique. Ce 

ratio est défini comme : 

   
         

    
                                                            

Où he est la profondeur résiduelle après une décharge purement élastique. Cette 

profondeur représente l’intersection entre la courbe de Hertz, déterminée en utilisant 

l’équation 4.3 [107], et l’axe des abscisses (figure IV.1). 
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Où P est la charge appliquée, R le rayon de la pointe (R = 4.25µm), he la profondeur de 

pénétration purement élastique et E’ le module réduit défini précédemment dans la section 

III.2.1.  

La contribution superélastique est définie à partir de la relation suivante :  

                                                                             

 

Figure IV.1 Représentation schématique des profondeurs hp, he et hmax sur une courbe charge-

déplacement (P-h) 

IV.2.2 Couches Tix-Nb1-x 

Pour rappel, les films Tix-Nb1-x ont été élaborés dans le réacteur SCM 605 à partir de 

deux cibles métalliques de titane pur et de niobium pur pour une pression de travail de 0,43 Pa 

et une tension de polarisation nulle. L’évolution du ratio ηh, déterminé à partir des courbes P-h 

obtenues à un chargement de 2 mN, en fonction de la teneur en niobium est montrée dans la 

figure IV.2. On peut constater que le film contenant 9 % at. présente un ratio de 0,34 environ, 

alors que les films contenant plus de niobium présentent un ratio beaucoup plus important 
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(0,5-0,58). Ceci pourrait être dû au fait que le film contenant 9 % at. Nb possède une structure 

alpha. 

 

Figure IV.2 Evolution du ratio ηh, déterminé à partir des courbes P-h obtenues à un 

chargement de 2 mN, en fonction de la teneur en niobium 

La figure IV.3 montre les courbes P-h, obtenues à un chargement de 2 mN, des 

couches TixNb1-x. La déviation de la courbe de chargement par rapport à celle de Hertz peut 

être due à la déformation plastique du matériau ou/et à la transformation martensitique induite 

sous contrainte. Pour la couche contenant 9 % at., elle possède une structure hexagonale de 

type . Ainsi, cette couche ne peut pas présenter un effet superélastique puisque la 

transformation martensitique ne concerne que la phase austénitique . La superposition de la 

courbe de Hertz sur les courbes de déchargement ne montre la présence d’aucune déviation 

pour l’ensemble des 4 films. Cela peut être expliqué par deux choses :  

 L’ensemble de ces films ne présente pas d’effet superélastique.  

 L’effet superélastique est présent (pour des teneurs en Nb et 17 et 34%) mais il 

est inhibé par la charge appliquée trop élevée. Ceci pourrait être dû à la 

plastification du matériau (apparition de dislocations ou de macles). 
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Figure IV.3 Courbes P-h des couches Tix-Nb1-x contenant 9 % at. (a), 17 % at. (b), 22 % 

at. (c) et 34 % at. (d) de niobium, courbes obtenues à un chargement de 2 mN. 

Afin de confirmer l’une des deux hypothèses émises, des essais de nanoindentation 

avec une charge plus faible (0,2 mN), ont été réalisés. La figure IV.4 montre que les courbes 

P-h des films contenant 17, 22 et 34 % at. présentent, cette fois-ci, une nette déviation, au 

niveau du déchargement, par rapport à la courbe de Hertz. Cependant, le film possédant une 

structure hexagonale (9 % at.) présente toujours un déchargement purement élastique. Ces 

résultats viennent confirmer l’hypothèse que la charge de 2 mN était trop élevée pour mettre 

en évidence l’effet superélastique des couches austénitiques. En effet, il semble qu’une telle 

0 20 40 60 80

0,0

0,5

1,0

1,5

2,0

Courbes de Hertz

 

 

C
h

a
rg

e
 (

m
N

)

Pénetration (nm)

9 % at.

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90

0,0

0,5

1,0

1,5

2,0

Courbes de Hertz

 

 

C
h

a
rg

e
 (

m
N

)
Pénetration (nm)

17 % at. Nb

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90

0,0

0,5

1,0

1,5

2,0

 
 

Courbes de Hertz

C
h

a
rg

e
 (

m
N

)

Pénetration (nm)

22 % at. Nb

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90

0,0

0,5

1,0

1,5

2,0

Courbes de Hertz

 

 
C

h
a

rg
e

 (
m

N
)

Pénetration (nm)

34 % at. Nb

a b 

c d 



 

114 
 

charge provoque une déformation plastique du matériau induisant la stabilisation de la 

martensite.  

  

Figure IV.4 Courbes P-h des couches Tix-Nb1-x contenant 9 % at. (a), 17 % at. (b), 22 % 

at. (c) et 34 % at. (d) de niobium, courbes obtenues à un chargement de 0,2 mN. 

 L’évolution du ratio ηh (recouvrement élastique total), déterminé à partir des courbes 

P-h obtenues à un chargement de 0,2 mN, en fonction de la teneur en niobium est montrée sur 

la figure IV.5. On constate que le film contenant 9 % at . présente le ratio le plus faible. Cela 

peut-être dû à plusieurs facteurs: 

- Absence de superélasticité pour ce film 

- Limite d'élasticité plus faible pour ce film 

- Module d'Young plus faible 

La séparation entre l'effet élastique et l'effet superélastique proposée ci-dessus va permettre de 

trancher entre ces possibilités. 
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Figure IV.5 Evolution du ratio ηh, déterminé à partir des courbes P-h obtenues à un chargement 

de 0,2 mN, en fonction de la teneur en niobium 

 L’évolution des contributions superélastique et élastique de ces couches en 

fonction de la teneur en niobium est montrée sur la figure IV.6. On constate que le 

recouvrement purement élastique est corrélé aux variations du module d'Young (figure 

III.10). En effet, celui de la phase alpha est le plus faible (module d'Young le plus élevé) et le 

film à 22% de Nb présente le recouvrement le plus fort avec un module d'Young le plus 

faible. On constate également que la contribution superélastique, pour un chargement de 0,2 

mN, des couches ayant une teneur en niobium comprise entre 17 et 34 % at. varie entre 0,1 et 

0,26. Ce résultat vient confirmer que, dans le cas d’un chargement de 2 mN, l’effet 

superélastique est inhibé par la charge appliquée. Ceci pourrait être dû à la plastification du 

matériau. Ainsi, il est intéressant d’améliorer l’effet superélastique des couches binaire Ti-Nb. 

L’étude suivante portant sur les couches Ti-24Nb-(N) s’inscrit dans cette optique.  
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Figure IV.6 Evolution de e et se  des couches Tix-Nb1-x en fonction de la teneur en niobium 

IV.2.3 Couches Ti-24Nb-(N) 

Comme précisé précédemment, le but de cette étude est d’améliorer l’effet 

superélastique des films binaires Ti-Nb. Pour cela, une concentration de niobium de 24 % at. 

a été choisie. Cette étude s’articule autour de deux étapes. La première étape consiste à étudier 

l’effet d’ajout d’azote, alors que la deuxième consiste à étudier l’effet de la tension de 

polarisation. Pour rappel, ces couches ont été élaborées MP450 et à partir d’une cible alliée 

contenant 76 % de Ti et 24 % de Nb (% at.) pour une pression de travail de 0,2 Pa.   

a) Effet de l’ajout d’azote 

L’étude microstructurale, présentée dans la section II.3.2.2, a montré que l’ajout de 1 

sccm d’azote dans le mélange gazeux permet de conserver la structure austénitique  des 

couches Ti-24Nb-(N). Cependant, l’ajout de quantités plus importantes favorise la formation 

des nitrures de titane. Ainsi, l’étude concernant le comportement superélastique des couches 

Ti-24Nb-(N) sera menée uniquement sur les films déposés avec 0 et 1 sccm d’azote. Il est à 

noter que ces couches possèdent un module d’Young et une dureté relativement importants 

par rapport à ceux des couches Tix-Nb1-x (section III.3.3), ce qui se traduit également sur la 

résistance à la déformation plastique de ces couches. Ainsi, les essais de nanoindentation 

sphérique ont réalisées à un chargement de 2 mN (figure IV.7). 
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Figure IV.7 Courbes P-h obtenues à un chargement de 2 mN, pour les films Ti-24Nb-(N) 

déposés avec 0 (a) et 1 sccm (b) d’azote. 

On peut constater que les deux courbes présentent une déviation, que ce soit en phase 

de chargement ou déchargement, par rapport à la courbe de Hertz. En revanche, le film 

déposé avec 1 sccm possède un ratio de restauration (ηh) plus important (0,85) que celui du 

film déposé sans l’ajout d’azote (0,64). Cette amélioration est probablement due au fait que 

l’insertion d’azote dans la phase  permet d’améliorer la résistance à la déformation plastique 

de la couche, associée à l’augmentation du module d’Young et de la dureté (section III.3.3). 

Ceci est confirmé par le recouvrement élastique total qui est très important (hp est très faible). 

De plus, l’ajout de 1 sccm dans le mélange gazeux conduit à l’apparition de la texture {110} 

qui est la texture selon laquelle l’effet superélatique est maximisé [25]. 

b) Effet de la tension de polarisation  

Cette étude s’inscrit toujours dans l’optique d’améliorer le comportement 

superélastique des couches binaires Ti-24Nb-(N). La figure IV.8 montre l’évolution du ratio 

ηh, déterminé à partir des courbes P-h obtenues à un chargement de 2 mN, en fonction de la 

tension de polarisation. Ce ratio augmente d’abord lorsqu’une tension de – 100 V est 

appliquée. Il diminue ensuite pour des tensions plus élevées.  
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Figure IV.8 Evolution du ratio ηh, déterminé à partir des courbes P-h obtenues à un chargement 

de 2 mN, en fonction de la tension de polarisation. 

Les courbes P-h à un chargement de 2 mN pour ces couches sont données dans la figure IV.9. 

On peut constater que tous les films présentent un comportement non élastique aussi bien en 

chargement qu’en déchargement.  

 

 

Figure IV.9 Les courbes P-h, obtenues à un chargement de 2 mN, pour les films polarisés 

à -100 et -300 V. 

 La figure IV.10 montre que l’évolution de la contribution superélastique, déterminée à 
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l’amélioration du comportement superélastique, lorsqu’une tension de – 100 V est appliquée, 

est liée à l’augmentation de la contribution superélastique. Cette évolution est probablement 

due à l’amélioration de la résistance à la déformation plastique du film, relative à 

l’augmentation du module d’Young et de la dureté (section III.2.4). En effet, la résistance à la 

déformation plastique du film ne cesse d’augmenter avec la tension de polarisation. 

Cependant, les contraintes résiduelles augmentent également. La diminution en termes d’effet 

superélastique, constatée entre – 100 et – 300V, peut donc être liée à l’augmentation des 

valeurs de contraintes résiduelles ainsi qu’au changement de texture, i.e. de {110} à {100}.  

  

 

Figure IV.10 Evolution du ηe et du ηse, déterminés à un chargement de 2 mN, en fonction 

de la tension de polarisation. 

IV.2.4 Couches Ti-Nb-Ta-Zr (TNTZ) 

a) Effet de la pression de travail 

Pour rappel, les couches TNTZ ont été élaborées dans le réacteur MP450 et à partir 

d’une cible alliée. L’évolution du ratio h de ces couches, déterminé à partir des courbes P-h 

obtenues à un chargement de 2 mN, en fonction de la pression de travail est montrée dans la 

figure IV.11. On constate que ce ratio est d’autant plus important que la pression de travail est 

faible. Les ratios des films déposés à 2 et 0,2 Pa sont respectivement 0,5 et 0,8. 
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Afin de bien comprendre l’évolution du ratio ηh en fonction de la pression de travail, 

les courbes de Hertz, décrivant le comportement purement élastique, ont été superposées aux 

courbes expérimentales de charge-déplacement (P-h). La figure IV.12 montre que toutes les 

courbes de chargement présentent une nette divergence par rapport aux courbes de Hertz. Ce 

comportement non élastique des couches TNTZ au chargement peut être attribué soit à la 

déformation plastique du matériau, soit à la transformation martensitique induite sous 

contrainte ou bien aux deux phénomènes simultanément.   

 

Figure IV.11 Evolution du ratio h des couches TNTZ en fonction de la pression de 

travail, pour une tension de polarisation nulle. 

La superposition des courbes de Hertz aux courbes de déchargement des films TNTZ, 

montre que la couche TNTZ déposée à 2 Pa présente une décharge purement élastique (figure 

IV.12.a). Cependant, les deux dépôts réalisés à 0,5 et 0,2 Pa présentent un comportement 

différent (figure IV.12.b et IV.12.c). En effet, les courbes de déchargement pour ces dépôts 

montrent la présence d’une déviation par rapport aux courbes de Hertz. Cette déviation est 

d’autant plus prononcée que la pression de travail est faible. L’évolution du ηe ainsi que du 

ηse en fonction de la pression de travail, donnée dans la figure IV.13, montre que ces deux 

quantités deviennent de plus en plus importantes que la pression de travail augmente. Cela 

signifie que la réversibilité de la transformation martensitique induite sous contrainte 

augmente avec la diminution de la pression de travail. En effet, il a été rapporté par plusieurs 
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auteurs [21, 23] que la déformation plastique bloque la mobilité des interfaces entre la phase 

martensitique et la phase austénitique, ce qui induit une stabilisation de la martensite après 

décharge. Les mesures de nanoindentation ont montré que le module d’Young et la dureté des 

films TNTZ diminuent avec l’augmentation de la pression de travail, ce qui se traduit 

également sur la résistance à la déformation plastique de ces couches. 

 

Figure IV.12 Courbes P-h des couches TNTZ déposées à 2 Pa, 0 V (a), 0,5 Pa, 0 V (b) et 0,2 Pa, 0 

V (c), courbes obtenues à un chargement de 2 mN. 

 

 

 

 

0 10 20 30 40 50 60 70 80

0,0

0,5

1,0

1,5

2,0

 

 

C
h

a
rg

e
 (

m
N

)

Pénetration (nm)

Courbes de Hertz

0 V / 2Pa

0 10 20 30 40 50 60 70 80

0,0

0,5

1,0

1,5

2,0

0 V / 0,5Pa

 

 

Courbes de Hertz

C
h

a
rg

e
 (

m
N

)

Pénetration (nm)

0 10 20 30 40 50 60 70 80

0,0

0,5

1,0

1,5

2,0

Courbes de Hertz

 

 

C
h

a
rg

e
 (

m
N

)

Pénetration (nm)

0 V/ 0,2 Pa

a b 

c 

a b 



 

122 
 

 

Figure IV.13 Evolution du e et du se  des couches TNTZ en fonction de la pression de travail, 

pour une tension de polarisation nulle. 

Le rapport H
3
/E

2
 (H est la dureté et E, le module d’Young) est lié à la résistance à la 

déformation plastique des couches [49]. Ce rapport augmente avec ηse (figure IV.14). Cela 

confirme l’hypothèse que la perte de réversibilité de la transformation martensitique induite 

sous contrainte est liée à la dégradation des propriétés mécaniques. Par ailleurs, il a été montré 

par plusieurs auteurs [25, 108] que l’effet superélastique est maximisé selon la direction 

<110> de la phase austénitique . Dans le cas des couches TNTZ, l’étude microstructurale a 

révélé que la texture {110} n’est obtenue que pour le film déposé à 0,2 Pa. Ainsi, la texture 

{110} pourrait également expliquer le fait que le film TNTZ déposé à 0,2 Pa présente le 

meilleur effet superélastique.   
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Figure IV.14 Corrélation entre le rapport H
3
/E

2
 et se pour les couches TNTZ. 

b) Effet de la tension de polarisation 

La figure IV.15 montre que le ratio h des films TNTZ déterminé à partir des courbes 

P-h obtenues à un chargement de 2 mN,  diminue progressivement avec l’augmentation de la 

tension de polarisation. Ce ratio varie de 0,8 à 0,4 lorsque la tension de polarisation varie de 0 

à -300 V. 

 

Figure IV.15 Evolution du ratio h des couches TNTZ, déposées à 0,2 Pa, en fonction de 

la tension de polarisation  
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De la même manière, la déformation recouvrable a été séparée en deux contributions 

élastique et superélastique. La figure IV.16 montre l’évolution du ηe et celle du ηse. On 

constate que ηse diminue avec l’augmentation de la tension de polarisation. Autrement dit, 

l’augmentation de la tension de polarisation favorise la stabilisation de la martensite, ce qui se 

manifeste par une perte de réversibilité de la transformation martensitique inverse. 

Afin de comprendre l’évolution du ηse,  une corrélation entre le rapport H
3
/E

2
 et ηse a 

été réalisée (figure IV.17). Cette courbe semble difficile à interpréter. Cela signifie que la 

résistance à la déformation plastique du matériau n’est pas forcement responsable de 

l’évolution de la contribution superélastique. La perte de réversibilité pourrait être due à 

l’augmentation des valeurs de contrainte de compression avec l’augmentation de la tension de 

polarisation. En d’autres termes, les contraintes de compression bloquent le mouvement des 

interfaces austénite/martensite, ce qui favorise la stabilisation de la martensite après 

relâchement. Il est à noter que le même comportement a été observé par El May et al. [3] lors 

des essais de traction cycliques sur un alliage massif superélastique. Ce comportement a été 

attribué aux contraintes résiduelles favorisant la stabilisation de la martensite. Comme indiqué 

précédemment, la texture pourrait aussi être la cause de cette évolution. En effet, le film 

déposé à 0,2 Pa et 0 V possède une fibre {110} étant la texture suivant laquelle l’effet 

superélastique est maximisé. Les autres films possèdent des textures différentes. 

 

Figure IV.16 Evolution du e et du se  des couches TNTZ, déposées à 0,2 Pa, en fonction de la 

tension de polarisation 
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 Figure IV.17 Corrélation entre le rapport H
3
/E

2
 et se   

c) Effet de l’ajout d’oxygène  

L’oxygène est connu comme étant un élément fragilisant pour les couches minces. De 

ce fait, une série de mesures de nanoindentation a été réalisée en appliquant, cette fois-ci, des 

charges plus importantes. Le but est de voir ainsi si ces couches présentent une bonne ténacité 

à des charges assez importantes.  En effet, généralement la fragilité d’un matériau ce traduit 

par l’apparition d’un enfoncement brutal pendant la phase chargement. Ce phénomène est 

appelé Pop-in  dans la littérature [105].  

La figure IV.18 montre l’évolution du ratio h, déterminé à partir des courbes P-h 

obtenues à des chargements de 2, 3, 4 et 5 mN, en fonction du débit d’oxygène. On peut 

constater que ce ratio dépend fortement du débit d’oxygène et de la charge appliquée. En 

effet, h est d’autant plus important que le débit d’oxygène est important. En revanche ce ratio 

diminue avec l’augmentation de la charge appliquée. On peut également constater que le ratio 

h à tendance de se stabiliser aux charges importantes. 
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Figure IV.18 Evolution du ratio h des couches TNTZ, déposées à 0,2 Pa et 0 V, en 

fonction du débit d’oxygène et de la charge appliquée 

Les courbes P-h, obtenues à un chargement de 5 mN des films TNTZ déposés avec 

différents débits d’argon sont présentées dans la figure IV.19. Les trois courbes montrent la 

présence d’une déviation de la courbe de charge par rapport à la courbe de Hertz. Comme 

indiqué précédemment, cela pourrait être dû à la déformation plastique du matériau, à la 

transformation martensitique induite sous contrainte ou aux deux simultanément. Par ailleurs, 

aucun signe de fragilité n’est observé sur ces courbes (pop-in). Ainsi, ces couches présentent 

une bonne ténacité à une telle charge (5 mN).  

On peut notamment constater que les films déposés avec 0,5 et 1 sccm d’oxygène 

montrent une divergence entre les courbes de déchargement à 5 mN et celle de Hertz, ce qui 

n’est pas le cas pour le film déposé à 0,2 Pa et sans l’ajout d’oxygène. Cela signifie que 

l’application d’une charge de 5 mN a permis la stabilisation complète de la martensite pour ce 

film. Il est à noter que ce film (0 sccm) présente un comportement non élastique à un 

chargement plus faible de 2 mN (figure IV.12.c). 
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Figure IV.19 Courbes P-h des couches TNTZ déposées à 0,2 Pa et 0 V et avec 0 sccm 

(a), 0,5 sccm (b) et 1 sccm d’oxygene (c), courbes obtenues à un chargement de 5 mN. 

Toujours dans l’optique de comprendre l’évolution du ratio h, la contribution 

superélastique a été déduite de la déformation recouvrable. La figure IV.20 montre l’évolution 

de cette contribution en fonction du débit d’oxygène et de la charge appliquée. On constate 

que la contribution superélastique (ηse,) augmente avec le débit d’oxygène et diminue avec 

l’augmentation de la charge appliquée. On peut également constater que le film TNTZ déposé 

sans l’ajout d’oxygène présente un ηse nul à un chargement de 5 mN. L’oxygène semble avoir 

un effet bénéfique pour la transformation martensitique inverse. En d’autres termes, la 

martensite se stabilise d’autant moins que le débit d’oxygène est important. Il est à signaler 

que Besse et al. [27] ont révélé que l’oxygène a un effet inhibiteur vis-à-vis de la 

transformation martensitique induite sous contrainte. La perte de réversibilité de la 

transformation martensitique avec l’augmentation de la charge appliquée est due au processus 
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de stabilisation continu des variantes de martensite lorsque la contrainte atteint des valeurs 

élevées [106].  

 

Figure IV.20 Evolution du ηse en fonction du débit d’oxygène et de la charge appliquée 

La figure IV.21 montre que le rapport H
3
/E

2
 et ηse augmentent ensemble. .L’amélioration de 

l’effet superélastique des films TNTZ par l’ajout de petites quantités d’oxygène pourrait donc 

être liée à l’amélioration de la résistance à la déformation plastique de ces couches.  

 

Figure IV.21 Corrélation entre le rapport H
3
/E

2
 et se déterminé à une charge maximale de 2 

mN. 
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Notons que contrairement à l’effet de la tension de polarisation,  l’ajout d’oxygène n’induit 

qu’une légère augmentation au niveau des contraintes résiduelles. 

IV.2.5 Conclusion partielle 

Dans cette partie, l’effet superélastique des films Ti-a été caractérisé par indentation 

sphérique. Les résultats montrent que les couches Tix-Nb1-x, déposées à une pression de 0,43 

Pa, de structure austénitique ne présentent pas d’effet superélastique à un chargement de 2 

mN. Cependant, cet effet est bien présent à un chargement moins important (0,2 mN). Ceci est 

lié à une résistance à la déformation plastique relativement faible, due à la morphologie 

colonnaire de ces couches, conduisant à la stabilisation de la martensite. 

Grâce à leur résistance à la déformation plastique, associée à une morphologie dense,  

les couches Ti-24Nb-(N) présentent un effet superélastique plus prononcé. L’ajout de 1 sccm 

d’azote dans le mélange gazeux conduit à une amélioration significative de l’effet 

superélatique de ces couches. Cette amélioration pourrait être due à l’amélioration de la 

résistance à la déformation plastique de ces films, due à l’affinement de structure et à l’effet 

de solution solide de l’azote dans la phase β. De plus, l’ajout de 1 sccm dans le mélange 

gazeux conduit à l’apparition de la texture {110} qui est la texture selon laquelle l’effet 

superélatique est maximisé. L’application des tensions de polarisation trop importantes 

conduit à la disparition de cette texture, à la détérioration de ces couches et à l’intensification 

des contraintes de compression, ce qui se traduit par une perte d’effet superélastique, associée 

probablement à la stabilisation de la martensite.   

La densification des couches TNTZ, en diminuant la pression de travail, conduit à 

l’amélioration de l’effet superélastique. Ceci est dû, d’une part, à l’amélioration de la 

résistance de ces films à la déformation plastique et, d’autre part, à l’apparition de la texture 

{110}. En revanche, l’application des tensions de polarisation assez importantes conduit à la 

dégradation de cet effet, en raison de la stabilisation de la martensite due à l’intensification 

des contraintes résiduelles et à la détérioration de ces couches. L’ajout de petites quantités 

d’oxygène dans le mélange conduit à l’amélioration de la résistance à la déformation plastique 

de ces couches qui est à l’origine de l’amélioration de leur comportement superélastique. 
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IV.3 Caractérisation du comportement superélastique par compression de 

micro-piliers  

IV.3.1 Usinage de micro-piliers 

L’usinage de micro-piliers a été réalisé à l’aide de la technique des faisceaux d’ions 

focalisés « Focused Ion Beam » (FIB) au sein du laboratoire FEMTO-ST à Besançon. 

L’appareil utilisé est un Dual Beam SEM / FIB FEI Helios 600i (figure IV.22). Il s’agit 

d’une double station composée d’une colonne électronique et d’une colonne ionique à 

galium (Ga). La source d’électrons sert à imager la surface de l’échantillon selon le même 

principe qu’un microscope électronique à balayage conventionnel. La seconde colonne émet 

un faisceau d’ions de Ga dont il est possible de faire varier l’énergie (500 V- 30 kV) et 

l’intensité (1 pA-60 nA). Si le bombardement est assez énergétique, les ions de Ga sont 

capables d’arracher les atomes de l’échantillon.   

 

Figure IV.22 Photographie de l’appareil Dual Beam SEM / FIB FEI Helios 600i utilisé pour 

l’usinage de micro-piliers. 

 

Afin d’assurer le bon déroulement de l’essai de compression, un cercle de 20 µm de 

diamètre a été creusé autour du pilier (figure IV.23). En effet, la pointe utilisée pour les essais 

de compression est une pointe cylindrique plate d’un diamètre de 11 µm.   

 

 



 

131 
 

 

Figure IV.23 Photo MEB d’un pilier usiné, par procédé FIB, sur une couche TNTZ, déposée sur 

un substrat de verre. 

IV.3.2 Protocole de mesure   

Afin de caractériser l’effet superélastique des couches déposées par essais de 

compression, un protocole de mesure a été mis en place (figure IV.24). Ce protocole consiste 

à effectuer des multi-cycles à charges croissantes (0,5, 1, 2 et 4 mN).  
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Figure IV.24 : Représentation schématique de l’essai de compression (a) et du protocole de 

mesure (b). 

Les courbes contrainte-déformation ont été déterminées à partir des courbes charge-

pénétration brutes. En supposant que la transformation est isovolume (hypothèse 

d’incompressibilité), la section courante du pilier (A) peut être reliée à la section initiale (A0) 

par la relation suivante ; 

   
    

 
                                                                                 

La contrainte apparente (    s’exprime donc comme suit : 

                             
 

 
 

  

    
                                                                                                  

    Où L, L0 et F sont respectivement la longueur courante, la longueur initiale et la force 

appliquée.          

 La déformation rationnelle est déterminée à partir de cette relation :  

    (
 

  
)                                                                             

IV.3.3 Résultats expérimentaux  

Dans la partie précédente concernant l’étude de l’effet superélastique par 

nanoindentation sphérique, il a été trouvé que, contrairement aux films Tix-Nb1-x, les films 

TNTZ et Ti-24Nb-(N) présentent un effet superélastique même en appliquant des charges 
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assez élevées. Suite à ces résultats, seuls les films TNTZ et Ti-24Nb-(N) sont caractérisés 

dans cette partie. En effet, le choix a été porté sur quatre films : ceux dont les ratios ηh, 

déterminés par nanoindentation sphérique sont assez importants.  

La figure IV.25 montre les courbes contrainte-déformation des quatre films choisis 

pour cette étude. On peut constater, pour l’ensemble de courbes, la présence d’une hystérésis 

entre le déchargement et le rechargement. Ceci est une caractéristique des matériaux 

présentant une transformation de phase, en l’occurrence les matériaux superélastiques [105].  

 

Figure IV.25 courbes contrainte-déformation des films (a) TNTZ déposé à 0.2 Pa sans l’ajout 

d’oxygène, (b) TNTZ déposé à 0.2 Pa avec l’ajout de 1 sccm d’oxygène, (c) Ti-24Nb-(N) déposée 

à 0.2 Pa avec l’ajout de 1 sccm d’azote et (d) Ti-24Nb-(N) déposée à 0.2 Pa avec l’ajout de 1 sccm 

d’azote et une polarisation de -100V. Pour (a), (b) et (c) la tension de polarisation est nulle. 
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Afin de bien évaluer l’effet superélastique de ces dépôts, un nouveau paramètre a été 

calculé. Il s’agit de la déformation recouvrable après décharge (εr). Ce paramètre s’obtient 

comme suit :  

                                                                

Où     et        sont respectivement la déformation imposée et la déformation 

résiduelle.  

L’évolution de la déformation recouvrable en fonction de la contrainte imposée pour 

les quatre films est donnée figure IV.26. En comparant les déformations recouvrables des 

couches TNTZ, on constate que la couche déposée avec l’ajout de 1 sccm d’oxygène présente 

une déformation recouvrable plus importante, ce qui vient confirmer les résultats obtenus par 

nanoindentation sphérique. L’oxygène améliore donc de manière considérable le 

comportement superélastique. Il est à noter qu’aucun signe de fragilité n’est observé même à 

des charges très élevées.  

En ce qui concerne les films Ti-24Nb-(N) déposés avec l’ajout de petites quantités 

d’azote, ils présentent des déformations recouvrables plus faibles que celles de la couche 

TNTZ déposée avec l’ajout de 1 sccm d’oxygène. La couche Ti-24Nb-(N) avec 1 sccm 

d’azote et polarisée à -100 V possède des déformations recouvrables plus importantes que 

celles de la couche non polarisée. Ce résultat confirme les résultats de la nanoindentation 

sphérique.    

Figure IV.26 Evolution de la déformation recouvrable en fonction de la contrainte imposée pour 

les films choisis pour cette étude. 
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IV.3.4 Conclusion partielle 

La comparaison des quatre films étudiés dans cette partie a permis de conclure que le 

film quaternaire TNTZ déposé à 0,2 Pa et avec l’ajout de 1 sccm d’oxygène présente le 

meilleur effet superélastique, du fait de l’amélioration considérable de la résistance à la 

déformation plastique. Il est à noter qu’aucun signe de fragilité n’est observé même à des 

charges très élevées. 

Le film Ti-24Nb-(N) déposés à 0,2 Pa présente également un effet superélastique assez 

important. L’application d’une tension de polarisation de – 100 V permet d’améliorer 

davantage l’effet superélastique de ce film. Cette évolution est également attribuée à 

l’amélioration de la résistance à la déformation plastique. 

On peut également conclure que l’essai de compression donne des résultats cohérents 

avec ceux de l’indentation sphérique. 

IV.4 Conclusion  

Dans ce dernier chapitre, deux méthodes de caractérisation ont été utilisées pour 

l’évaluation de l’effet superélastique des couches déposées. La première consiste à effectuer 

des indentations avec une pointe sphérique. La deuxième méthode est basée sur la 

compression des micro-piliers usinés par procédé de bombardement d’ions focalisés (FIB). 

Les résultats obtenus par les deux méthodes sont cohérents et montrent que l’effet 

superélastique des films titane- peut être amélioré par l’amélioration de la résistance à la 

déformation plastique via la densification de la couche ou l’ajout de petites quantités 

d’éléments interstitiels durcisseurs tels que l’oxygène et l’azote.  

L’application des tensions de polarisation importantes conduit à une perte de l’effet 

superélastique. Ceci peut être dû, d’une part, à la stabilisation de la martensite par les 

contraintes résiduelles et, d’autre part, à la détérioration de la couche.    
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Conclusions générales et perspectives 

Ces travaux ont pour objectif de contribuer au développement de nouvelles couches 

minces superélastiques de type -métastable, élaborées par pulvérisation cathodique 

magnétron. Une attention particulière est portée à deux types d’alliages, les alliages binaires 

Ti-Nb et l’alliage quaternaire Ti-Nb-Ta-Zr contenant la même composition que celle de 

l’alliage développé par le laboratoire central de TOYOTA (Gum Metal). Le choix de ces deux 

nuances est appuyé sur une étude bibliographique.  L’élaboration et les caractérisations 

microstructurale et mécanique des films déposés sont décrites. Dans le but d’optimiser les 

propriétés de ces couches, l’influence des paramètres de dépôt et de l’ajout de petites 

quantités d’oxygène et d’azote a été abordée.      

L’étude morphologique, réalisée par microscopie électronique à balayage, a permis de 

mettre en évidence une morphologie pouvant être colonnaire ou dense, selon l’intensité du 

bombardement de la couche en croissance. Lorsque ce bombardement est faible, les adatomes 

ont une mobilité assez faible, conduisant à l’apparition d’une morphologie colonnaire. 

L’intensification de ce bombardement a pour effet d’augmenter la mobilité des adatomes, 

conduisant à la densification de la couche. En outre, une re-pulvérisation de la couche en 

croissance pour un bombardement atomique très intense a été observée. 

Lors des analyses par diffraction des rayons X de la structure et de la microstructure 

des films, un protocole de dé-texturation est adopté afin de s’affranchir de la texture des films 

déposés et d’enlever toute ambigüité relative à la structure cristalline. Les films binaires Ti-

Nb passent d’une structure hexagonale compacte à cubique centrée à partir d’une teneur en 

niobium de 17 % at. L’introduction de jusqu’à 1 sccm d’azote permet, d’une part,  de 

conserver la structure monophasée austénitique et d’autre part d’affiner les grains de cette 

structure pour les couches Ti-24Nb-(N). Cependant, l’introduction des quantités plus 

importantes conduit à la formation des nitrures de titane de type Ti2N. 

 Les films quaternaire Ti-Nb-Ta-Zr cristallisent dans une structure cubique centrée de 

type . L’ajout de petites quantités d’oxygène, jusqu’à 1 sccm, conduit à un affinement de 

grains tout en conservant une structure monophasée de type . L’introduction d’une quantité 

plus importante conduit à l’amorphisation de la structure.  

Dans le but de corréler la texture de ces films avec leurs propriétés mécaniques, des 

analyses de texture par diffraction des rayons X ont été effectuées. Trois types de texture de 
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fibre sont observés selon les paramètres d’élaboration. A faible mobilité des adatomes, les 

plans ayant la plus faible diffusivité de surface, i.e. {100} et {111}, sont parallèles à la surface 

du substrat. L’augmentation de la mobilité des adatomes, par la réduction de la pression de 

travail ou l’application d’une tension de polarisation aux substrats, conduit à une croissance 

selon la direction des plans ayant la plus basse énergie de surface, en l’occurrence les plans 

{110}. L’application de tensions de polarisation importantes conduit à la détérioration de ces 

plans. Ainsi, les grains croissent selon les plans {100} et/ou {111}. 

Les mesures de contrainte résiduelle, par la méthode de la courbure, ont révélé la 

possibilité de contrôler les valeurs de contrainte résiduelle pour les films à structure cubique 

centrée, dans une large plage de valeurs de tension et de compression allant de 0,45 à – 1,1 

GPa. Ce contrôle s’effectue en agissant sur l’énergie totale apportée à la couche en croissance. 

Cette énergie peut être modulée par modification de l’énergie cinétique des adatomes 

(variation de la pression et déposition des éléments à masse molaire importante) ou de la 

tension d’accélération des ions (variation de la tension de polarisation).  

Les mesures de module d’Young et de dureté, par nanoindentation, ont permis de 

conclure que la dureté de ces couches peut être améliorée par la densification de la couche, en 

diminuant la pression de travail ou en appliquant une tension de polarisation. Le durcissement 

peut être également effectué en introduisant l’oxygène ou l’azote. L’étude d’anisotropie 

élastique a démontré que la texture n’est pas le seul paramètre responsable des variations du 

module d’Young. D’autres paramètres tels que la compacité de la couche, sa composition 

chimique et sa structure sont aussi à l’origine de ces variations. 

L’effet superélastique des films déposés a été caractérisé par deux méthodes 

différentes, notamment l’indentation sphérique et la compression des micro-piliers. Les 

résultats obtenus, par ces deux méthodes, sont cohérents et montrent que cet effet peut être 

amélioré par l’amélioration de la résistance à la déformation plastique via la densification de 

la couche ou l’ajout de petites quantités d’éléments interstitiels durcisseurs tels que l’oxygène 

et l’azote.  

L’application des tensions de polarisation importantes conduit à une perte de l’effet 

superélastique. Ceci peut être dû, d’une part, à la stabilisation de la martensite par les 

contraintes résiduelles et, d’autre part, à la détérioration de la couche.    
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Au regard de ces résultats, les couches superélatiques de type -métastable, 

développées durant cette thèse, semblent prometteuses. Elles représentent une excellente 

alternative aux couches Ni-Ti, largement utilisées dans la bibliographie, pour des applications 

dans le biomédical.    

La composition chimique des films n’est pas parfaitement connue et un affinement 

d’analyse semble nécessaire pour déterminer la composition exacte de ces couches, en 

particulier les couches contenant de petites quantités d’azote ou d’oxygène. Pour cela deux 

techniques peuvent être utilisées : la spectroscopie des pertes d’énergie ou la microsonde de 

castaing.   

En outre, des mesures in-situ en diffraction de rayons X ou transmission seront 

également nécessaires pour étudier les mécanismes de déformation entrant en jeu. Par 

exemple, une étude en traction in-situ en MET permettrait d’étudier et de caractériser le 

mécanisme de déformation élastique de ces films. Les observations par microscopie 

électronique à transmission permettront également de voir si la structure est vraiment 

monophasée ou bien il existe d’autres phases nanocristallines non-détectables par la 

diffraction de rayons X. 
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Développement de couches minces  su-
per-élastiques à base de titane obtenues 
par pulvérisation cathodique magnétron 
 
Les matériaux super-élastiques sous forme de 
couche minces présentent un domaine 
d’applications assez large. Grâce à leur aptitude à 
accommoder de grandes déformations de manière 
réversible, les films super-élastiques peuvent être 
utilisés comme sous couches entre le substrat et les 
revêtements dures. Cela permet d’améliorer signifi-
cativement de nombreuses propriétés telles que : 
l’adhésion, le taux d’usure et le coefficient de frot-
tement. Elles peuvent également être utilisées dans 
la fabrication des dispositifs médicaux tels que les 
stents. Bien que les alliages β-métastable à base de 
titane présentent des propriétés remarquables, une 
grande partie de la littérature publiée sur les films 
super-élastiques est consacrée aux alliages Ni-Ti. 
Ainsi, le but de ce travail est de développer de nou-
velles couches super-élastiques de type β -
métastable, obtenues par pulvérisation cathodique 
magnétron. Dans ce sens, deux types d’alliages ont 
été étudiés, les alliages binaires Ti-Nb et l’alliage 
quaternaire Ti-Nb-Ta-Zr. 
Après une description du dispositif expérimental 
utilisé pour la synthèse des couches, nous étudions 
plus particulièrement l’influence des paramètres de 
dépôt sur les propriétés des revêtements. La mor-
phologie des revêtements a été caractérisée par 
microscope électronique à balayage.  La diffraction 
de rayons X a été employée pour l’étude de la mi-
crostructure et la texture des films déposés. Enfin, 
l’effet super-élastique a été caractérisé par deux 
méthodes, l’indentation sphérique et la compression 
de micro-piliers usinés par faisceau d’ions focalisés. 
 
 
Mots clés : couches minces – élasticité – titane, 
alliages - rayons X, diffraction - pulvérisation catho-
dique – nanoindentation. 
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Development of Superelastic Titanium-
based thin films obtained by magnetron 
sputtering 
 
Superelastic thin films have a fairly wide field of 
applications. Thanks to their ability to accommodate 
a large deformation reversibly, superelastic films 
may be used as intermediate layers between the 
substrate and the hard layers. This significantly 
improves many properties such as adhesion, wear 
and coefficient of friction. They can also be used in 
the manufacture of medical devices such as stents. 
Although  β-metastable titanium-based alloys have 
excellent properties, much of the published litera-
ture on the superelastic films is devoted to Ni-Ti. 
Thus, the purpose of this work is to develop new 
superelastic β-metastable titanium-based films, 
obtained by magnetron sputtering. 
After describing the experimental device used for 
the synthesis of thin films, we study more specifi-
cally the influence of deposition parameters on the 
properties of coatings. The morphology was charac-
terized by the observation of fractured cross-
sectional by scanning electron microscope. The X-
ray diffraction was used to study the microstructure 
and texture of the deposited films. Finally, the su-
perelastic effect was characterized by two methods, 
the spherical indentation and micro-pillars com-
pression machined by focused ion beam. 
 
 
Keywords: thin films – elasticity - titanium alloys - 
X-rays, diffraction - sputtering (physics) – 
nanoindentation. 
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