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a) Microscopie électronique à balayage MEB . . . . . . . . . . . 66
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V.1 Oxydation de l’acier inox 441X à 850 ◦C sous O2 . . . . . . . . . . . . . . . . . 169

V.1.1 Temps courts entre 15 min et 12 h . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 169

a) Morphologie de la couche d’oxyde . . . . . . . . . . . . . . . . 169

b) Nature des oxydes . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 170

c) Microstructure de la couche d’oxyde . . . . . . . . . . . . . . 173

V.1.2 Temps intermédiaires entre 24 h et 100 h . . . . . . . . . . . . . . . . . 174

a) Morphologie de la couche d’oxyde . . . . . . . . . . . . . . . . 174

b) Nature des oxydes . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 174

c) Microstructure de la couche d’oxyde . . . . . . . . . . . . . . 177

V.1.3 Temps longs entre 150 h et 2000 h . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 177

a) Nature et morphologie de la couche d’oxyde . . . . . . . . . . 177

b) Microstructure de la couche d’oxyde . . . . . . . . . . . . . . 181

V.1.4 Cinétique d’oxydation de l’acier inox 441X . . . . . . . . . . . . . . . . 182

Page iv

IV.3 Discussion sur l’impact de la température d’oxydation . . . . . . . . . . . . . . 157
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SE électrons secodaires.

vii



Liste des acronymes

STEM Scanning Transmission Electron Microscope (microscopie électronique en transmis-
sion à balayage.

TEM Transmission Electron Microscopy.

XPS X-Ray photoelectron spectroscopy.

XRR X-ray reflectivity.

Page viii



Introduction Générale





Introduction Générale

Le développement durable repose sur 3 piliers essentiels (l’économie, l’écologie et le so-

cial) qui a pour but de répondre le plus efficacement possible aux besoins du présent sans

compromettre la capacité des générations futures de répondre aux leurs.

Face à la crise écologique et sociale que connâıt actuellement notre monde (réchauffement

climatique, raréfaction des ressources énergétiques, exploitation intensive des ressources na-

turelles, accroissement des inégalités...), le développement durable est devenu une urgence et

préoccupation mondiale. La réponse à ce besoin demande à relever des défis sur tous les plans, 
parmi lesquels l’amélioration de la durabilité des matériaux, tient une place importante.

Nombreux sont les secteurs concernés par ce point (l’automobile, la pétrochimie, les

énergies renouvelables, nucléaire et fossile), où les alliages métalliques tels que les aciers

inoxydables sont largement utilisés. Dans le cadre d’une volonté de développement durable,

la tenue en service de ces alliages qui sont naturellement exposés à des dégradations rapides

notamment dans des conditions extrêmes, est un enjeu majeur pour limiter leurs coûts tout en 
assurant la sécurité des installations.

Pour les matériaux métalliques, la résistance à l’oxydation haute température est une com-

posante essentielle. Elle est assurée grâce à la formation d’une couche d’oxyde protectrice en

surface qui agit comme une barrière, et ralentit l’oxydation du métal sous-jacent. Pour que

la couche d’oxyde formée soit qualifiée de protectrice, elle doit être compacte, continue et

stable chimiquement pour jouer son rôle de barrière, mais elle doit également présenter une

bonne résistance mécanique afin de rester continue et adhérente au substrat dont elle assure

la protection. C’est le cas en particulier pour les couches d’oxyde de chrome formées sur les

matériaux métalliques chrominoformeurs tels que les aciers inoxydables. En plus, la modifi-

cation de la composition d’un matériau métallique modifie son comportement à l’oxydation

haute température.

L’objectif de ce travail est de modifier localement la composition en extrême surface par

l’élaboration des films minces de 100 nm d’épaisseur sur deux nuances d’aciers inoxydables qui

font l’objet de cette étude (austénitique 316L et ferritique 441X) et dans un second temps

d'évaluer l’impact de ces dépôts de chrome sur le comportement en oxydation haute
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température des deux nuances choisies, dont les vitesses de diffusion du chrome dans le métal

sont différentes. Nous nous intéresserons particulièrement aux premiers stades de croissance 
des couches d’oxyde qui définissent par la suite le caractère protecteur ou non protecteur de la
couche d’oxyde à long terme.

Cette thèse a aussi pour but d’affiner la compréhension des phénomènes et des mécanismes

à l’origine de l’oxydation des aciers inoxydables en conditions extrêmes. Affiner également la
compréhension des relations existantes entre la composition, la microstructure et la réactivité

chimique des matériaux métalliques en milieu oxydant.

Plusieurs thèses ont été menées sur l’oxydation haute température des aciers inoxydables

austénitiques et ferritiques [1–6]. Cette thèse se démarque des autres par la présence d’un

film fin (100 nm) de chrome sur les aciers étudiés. Sa présence agit sur les premiers stades

de croissance des couches d’oxyde liées à la composition de la surface pendant les premiers

instants d’oxydation.

Le présent manuscrit s’articule autour de cinq chapitres, dont une brève description est

donnée ci-après :

Le chapitre I est consacré à la présentation de l’état d’art relatif aux thèmes clés abordés

dans le présent manuscrit. Une première partie de ce chapitre synthétise les données bibliogra-

phiques sur les aciers inoxydables et l’effet des éléments d’alliage. La seconde partie présente

les notions thermodynamiques et cinétiques nécessaires à la compréhension des phénomènes

d’oxydation à haute température. L’aspect mécanique des couches d’oxyde est également

décrit. La dernière partie décrit la technique de pulvérisation cathodique magnétron en

résumant les discussions et les conclusions des auteurs à propos de la phase métastable du

chrome produite par cette technique.

Le chapitre II présente les matériaux étudiés et les protocoles de préparation des

échantillons. Ensuite une description détaillée des dispositifs expérimentaux utilisés pour les 
dépôts PVD, les oxydations et les tests d’adhérence. Les principales techniques de ca-

ractérisation employées (MET, Raman, DRX, etc.) y sont également développées.

Le chapitre III concerne l’élaboration des dépôts PVD de chrome par la technique de

pulvérisation cathodique magnétron. Dans une première partie, un calcul théorique de la

vitesse de pulvérisation a été réalisé, puis associé à une simulation du dispositif utilisé en

tenant compte des paramètres géométriques et opératoires afin de déduire une vitesse de

dépôt théorique que nous comparerons à celle mesurée expérimentalement. La seconde partie

est consacrée à la caractérisation morphologique, structurale et microstructurale des dépôts de

Chrome élaborés. L’influence des paramètres opératoires sur la stabilité de la phase δ-15
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est aussi décrite. Le chapitre s’intéresse également à l’évaluation des contraintes résiduelles

générées pendant la croissance. La dernière présente les profils de pénétration du chrome

après un traitement de diffusion dans une atmosphère réductrice.

Les chapitre IV et V sont dédiés respectivement aux résultats d’oxydation des aciers

inoxydables 316L et 441X à 850 ◦C. Ils présentent dans un premier temps les caractérisations 
physico-chimiques réalisées sur les couches d’oxyde formées sur chacun. Ils s’intéressent no-

tamment aux cinétiques d’oxydation, à la nature chimique des oxydes formés et les mécanismes

de croissance mis en jeu. Ils mettent en avant la compréhension des premiers stades de

croissance des oxydes qui s’appuient sur les observations microstructurales réalisées par la

technique d’ACOM-TEM. Dans un second temps, les deux chapitres présentent respective-

ment les résultats d’oxydation des aciers 316L et 441X Revêtu d’un film de chrome 100 nm

d’épaisseur déposé par PVD. L’impact du film de chrome déposé sur la morphologie, la com-

position microstructure et la tenue mécanique des oxydes formés à court et à long terme est

mis en évidence. Le chapitre IV discute en plus l’impact de température et de la compo-

sition du substrat sur la résistance à l’oxydation haute température. Il présente également

une modélisation numérique par FEM du processus de flambage des cloques observées afin

de mieux comprendre les mécanismes possibles qui conduisent à la formation des cloques

observées expérimentalement sur l’acier 316L Revêtu. Les effets de la plasticité sur la mor-

phologie des cloques sont également présentés, tandis que le chapitre IV discute l’impact du 
traitement de diffusion du dépôt de chrome avant oxydation sur l’amélioration de la tenue

mécanique des couches d’oxyde formées.





Chapitre I : État de l’art





Chapitre I

État de l’art

I.1 Oxydation haute température des aciers inoxydables

I.1.1 Généralités sur les aciers

Les aciers sont classés selon cinq familles : ferritique, austénitique, martensitique, duplex 1 

et durci par précipitation. Les quatre premières familles se distinguent par leur structure cris-

tallographique caractéristique : phase ferritique, austénitique, martensitique et duplex (α+γ).

La cinquième famille, les aciers durcis par précipitation, est caractérisée par le type de traite-

ment thermique utilisé [7–10]. Ce travail ne considère que les aciers inoxydables austénitiques

et ferritiques, aussi, les autres familles ne seront pas abordées dans cet état de l’art.

Les aciers inoxydables sont utilisés pour des applications haute température dans des

secteurs industriels variés tels que l’automobile, l’industrie pétrolière,la chimie ou encore l’in-

dustrie nucléaire. En raison de leur résistance élevée à l’oxydation, ils sont choisis pour leurs 
bonnes propriétés mécaniques. Ils possèdent une ductilité et une ténacité élevées sur une large 
plage de température tout en présentant une excellente résistance à l’oxydation dans des

conditions sévères de température et d’atmosphère 400-950◦C [7–13].

Les aciers inoxydables chrominoformeurs sont des alliages à base de Fe avec une teneur de

Cr d’au moins 11-12 m%. Le Cr est l’élément clé de la résistance à l’oxydation. Il peut être

ajouté en quantité relativement importante, sans toutefois dépasser une limite supérieure,

qui peut conduire à la formation d’une phase indésirable σ pendant le refroidissement.

a) système FeCr et FeCrNi

On distingue trois grandes familles d’aciers inoxydables qui se distinguent par de leurs

phases cristallographiques (ferritiques (α), austénitiques (γ) et martensitiques (α′)). La sta-

bilisation de ces phases dépend de la teneur en chrome ainsi que de la présence de certains

éléments d’alliage.

1. Aciers biphasés et multiphasés
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La famille des aciers ferritiques est composée majoritairement de Fe et de Cr, le chrome

entrâıne la stabilisation de la phase ferritique α (cubique centré). L’augmentation de la teneur

en chrome agrandit le domaine de stabilité la phase α. Cet effet qualifie le chrome comme

étant un élément alphagène. La Figure I.1 montre le domaine de stabilité de la phase α en

fonction de la teneur en chrome, à partir de ≈12% massique en Cr le domaine γ n’existe plus.

La présence d’autres éléments en faible teneur (Ti, Nb, Al..) peut contribuer à stabiliser la
ferrite par leur caractère alphagène.

Figure I.1 – Diagramme de phase Fer-Chrome. Thermocalc.

A l’inverse des aciers ferritiques, les aciers austénitiques comportent des éléments gamma-

gènes, notamment le Ni. Une teneur massique supérieure à 8% assure la stabilité de la phase

austénitique γ. D’après le diagramme de phase Fe-Ni (Figure I.2), le domaine de stabilité de la 
phase austénitique s’élargit avec l’augmentation de la teneur en Ni. Le principal inconvénient

des aciers austénitiques est leur prix en lien avec le cours du nickel, qui peut être soumis à
de fortes variations.

Les aciers inoxydables austénitiques sont des alliages ternaires Fe-Cr-Ni dont les com-

position en Cr équivalent (domaine alphagène) et Ni équivalent (domaine gammagène) ont

été optimisées afin d’obtenir une structure cristallographique cubique à faces centrées (CFC)

quelle que soit la température considérée. La Figue I.3 présente l’évolution du domaine γ
dans le diagramme de phase Fe-Cr en fonction de la concentration en nickel. L’augmentation

de la teneur en Ni augmente la stabilité de la phase γ pour des teneurs de chrome plus im-
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portantes. Par conséquent, il est possible d’obtenir une phase austénitique à forte teneur de

Cr.

Figure I.2 – Diagramme de phase Fer-Ni. Thermocalc.

Les aciers austénitiques sont résistants à l’oxydation à haute température, avec une

résistance mécanique supérieure à celle des aciers inoxydables de nuances ferritiques. Par

contre les aciers austénitiques sont plus susceptibles à l’oxydation catastrophique que les

aciers ferritiques en raison de la diffusivité plus faible du Cr dans la phase γ que dans la

phase α , ce qui limite leur température de fonctionnement.

Figure I.3 – Diagramme de phase Fe-Cr-Ni [14].
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Les aciers inoxydables martensitiques peuvent contenir entre 12% et 18% massique de

Cr. Ce sont, à la base des aciers austénitiques à haute température, durcis par trempe. Ces

alliages ont des propriétés mécaniques supérieures (dureté, résistance à la rupture et limite

d’élasticité). Ils sont caractérisés par leur température de transformation martensitique (Ms).

Cette température de transformation peut être diminuée en augmentant la concentration en

éléments d’alliages 2 permettant de stabiliser la martensite. La formule empirique d’Irvine

permet de déterminer la température de transformation martensitique (Ms) en fonction de

la teneur des éléments d’alliage [15].

Ms(◦C) = 571–474(%C)–17(%Cr)–17(%Ni)–33(%Mn)–21(%Mo)–11(%W )–11(%Si)

(Eq. I.1)

Tout comme les aciers ferritiques et austénitiques, il est possible d’améliorer certaines

propriétés telles que la ductilité, la résistance à la corrosion par l’ajout d’éléments d’alliage

qui peuvent affecter la microstructure en la rendant partiellement martensitique.

i) Propriétés des aciers Austénitiques Les aciers inoxydables austénitiques sont prin-

cipalement composés de Fe, de Cr et stabilisé par du Ni. Ils ont une structure cristallo-

graphique cubique à faces centrées (CFC) notée γ. Il s’agit de la famille d’acier la plus

couramment utilisée dans l’industrie et qui compte le plus grand nombre d’alliages. Les

aciers inoxydables austénitiques sont résistants à la corrosion dans des atmosphères hu-

mides 3. Ils ont également une bonne résistance à l’oxydation haute température dans des

atmosphères sèches [7, 8]. Il possèdent aussi une bonne résistance au fluage et une excellente

ductilité et ténacité sur une large plage de températures [7, 9, 10, 16–18]. Les aciers inoxy-

dables austénitiques ont une limite d’élasticité faible mais un taux d’écrouissage relativement

élevé par rapport aux autres familles d’aciers inoxydables [9, 10, 19]. Ils ne présentent pas de

température de transition ductile-fragile, à l’exception des aciers inoxydables austénitiques

riches en azote à basse température [20,21].Les aciers inox austénitiques peuvent généralement

contenir une teneur massique en Cr de 16 à 26%, 8 à 25% de Ni et 0 à 6% de Mo, tout

en restant entièrement austénitiques bien en dessous de la température ambiante jusqu’à

la température de fusion [8–10]. Ces alliages sont non ferromagnétiques, en raison de leur

structure cristallographique, et ont une plus grande capacité calorifique et une plus grande

dilatation thermique, mais une conductivité thermique inférieure à celle des autres nuances

d’aciers inoxydables [9].

2. A l’exception du cobalt qui a un effet inverse (augmente Ms)
3. Neutre et acide.
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ii) Propriétés des aciers Ferritiques Ces nuances sont les plus simples à fabriquer. 
Elles sont principalement composées de Fe et Cr et leur microstructure est cubique centrée 
(CC) comme le Fe à température ambiante.

En règle générale, la résistance mécanique des aciers inoxydables ferritiques est plus faible 
que celle des aciers austénitiques. Après recuit, leurs limites d’élasticité sont de l’ordre de 
275 à 500 MPa [22,23]. Les avantages des aciers inoxydables ferritiques sont la résistance à la 
corrosion sous contrainte en milieu chlorure [22] et à la corrosion atmosphérique. La teneur 
en Cr dans les aciers inoxydables ferritiques peut varier entre 11 à 30 % massique de Cr.

Les teneurs en Cr les plus faibles (11 m%) correspondent à des applications peu spécifiques 
ne necessitant qu’une résistance modérée à la corrosion ou à l’oxydation.

Les teneurs en Cr intermédiaires (16-18 %) correspondent aux alliages AISI 430 et 
AISI 434 qui sont utilisés pour les garnitures automobiles et les ustensiles de cuisine.

Les alliages à haute teneur en Cr (19-30%) tels que l’AISI 442 et l’AISI 446, dit aciers 
superferritiques, sont utilisés dans les applications en environnement agressif [24]. Ces alliages 
contiennent très peu de C avec l’ajout habituel de Mo ou d’Al. Des techniques spécifiques de 
fusion lors de leur fabrication permettent de contrôler les très faibles teneurs en C et N dans 
les alliages. De plus, leur domaine de stabilité et leur soudabilité peuvent être améliorées en 
ajoutant des éléments stabilisants tels que Ti et Nb [25].

b) Diffusion des éléments d’alliage (Cr, Mn, Ni, Si, Ti, Nb...)

La teneur en chrome dans un acier inoxydable, aussi bien austénitique que ferritique est un

bon indicateur de sa résistance à l’oxydation. Mais elle ne permet  pas à elle seule d’anticiper la 
nature protectrice ou non des couches d’oxyde formées. La vitesse de diffusion du Cr dans

l’acier est également une donnée cruciale pour pouvoir appréhender la résistance à l’oxyda-

tion et la durabilité en service de cet acier .

Un taux en chrome élevé assure une réserve suffisante pour la formation de la couche

d’oxydes. Le chrome, présent à la surface et consommé en premier, laisse place à un gradient de 
concentration en Cr dans l’acier sous la couche d’oxyde naissante. Ce gradient est ca-

ractéristique à la diffusion plus lente du Cr depuis le cœur de l’alliage jusqu’à l’interface métal/

oxyde. Une vitesse de diffusion lente entrâınera un appauvrissement en Cr du sub-strat sous

l’oxyde. Le taux de chrome l’interface métal/oxyde peut chuter, jusqu’à franchir le seuil

nécessaire permettant d’assurer une croissance d’une couche d’oxyde protectrice pour le métal. 
Lobb [26] a déterminé un taux de chrome de 14% massique comme nécessaire à la formation

d’une couche protectrice après 2 h d’oxydation à 850◦C dans une atmosphère de CO2 par des 
expériences sur des aciers ferritiques et austénitiques contenant différents taux
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de chrome. En dessous de 14% massique de Cr à 850◦C, la teneur en Cr ne permet plus la

formation d’une couche d’oxyde protectrice.

La structure cristalline de l’acier inoxydable impacte la vitesse de diffusion du chrome

dans la matrice d’acier. La Figure I.4 présente les tracés d’Arrhenius des données de diffu-

sion de chrome en volume pour les aciers inoxydables austénitiques et ferritiques. Les valeurs

de diffusion en volume des aciers austénitiques sont les plus bas. La phase α (CC) des aciers

ferritiques favorise la diffusion du chrome avec un coefficient moyen d’environ 10-9 cm2 s-1 à

850◦C, supérieur de deux ordres de grandeur à celui de la phase γ (CFC), qui est d’environ

10-11 cm2 s-1 à la même température [27].

Figure I.4 – Les tracés d’Arrhenius des données de diffusion de chrome en volume pour les
aciers inoxydables austénitiques et ferritiques [27].

(1) Fe-20Cr-25Ni-Nb ; (2) Fe-17Cr-12Ni ; (3) Fe- 17Cr-12Ni ; (4) Fe-16Cr-14Ni-1Si ; (5)
Fe-0à27Cr ; (6) Fe-12Cr ; (7) Fe-19Cr ; (8) Fe-0à27Cr ; (9) Fe 27Cr 19Ni ; (10) Fe 27Cr.

La formation d’une couche d’oxyde protectrice dépend de la cinétique de la réaction

d’oxydation et de la diffusion du chrome. L’étape la plus lente contrôle la vitesse de crois-

sance de l’oxyde. Dans le cas où la formation de l’oxyde est l’étape limitante, la teneur en

Cr à l’interface métal/oxyde est considérée invariante par rapport à celle du cœur (pas de

gradient). Cependant la consommation du chrome peut conduire à une déchromisation qui

s’étend progressivement. Dans le cas de feuillards le taux de chrome peut ainsi baisser au cœur

de l’échantillon allant jusqu’à la modification des propriétés structurales et mécaniques 
d’origine. Si l’étape limitante est la diffusion du Cr, la teneur interfaciale de chrome décrôıt
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rapidement avec le temps. Sans approvisionnement suffisant en chrome, l’oxyde formé ne peut

plus assurer la protection de l’alliage et conduit à une oxydation accélérée du fer et donc une

dégradation rapide du matériau.

I.1.2 Oxydes

a) Équilibre thermodynamique de formation des oxydes

La réaction d’oxydation d’un métal M peut s’écrire :

2x

y
M +O2 =

2

y
MxOy (Eq. I.2)

À température et pression constantes, la stabilité d’un oxyde est caractérisée par la va-

riation enthalpie libre ∆rGr. Celle-ci est définie par

∆rGr = ∆rG0 +RT ln(Q) (Eq. I.3)

Où Q est le monôme des activités. L’enthalpie

∆rG0 = ∆rH0 + T∆rS0 (Eq. I.4)

Où ∆rH0 et ∆rS0 sont l’enthalpie et l’entropie standard, respectivement. On les suppose 
indépendants de la température T.

A l’équilibre pour une température T, ∆rGr=0 , l’équation Eq. I.3 peut donc s’écrire

∆rG0 = −RT ln(K) (Eq. I.5)

Avec K le monôme des activités à l’équilibre.

K =
a

2/y
MxOy

aO2.a
2x/y
M

(Eq. I.6)

En supposant le gaz parfait, on assimile son activité à sa pression partielle. Le monôme

s’écrit :

K =
1

PO2

(Eq. I.7)

L’équation Eq. I.5 peut s’écrire alors

∆rG0
T = RT ln(PO2) (Eq. I.8)

Les tracés des variations d’enthalpie libre standard ∆rG0 = f(T ) permettent de comparer

la stabilité relative d’oxydes métalliques comme le montre la Figure I.5. On peut également

déterminer la pression partielle à l’équilibre de PO2eq, pour un couple métal/oxyde particulier
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Chapitre I : État de l’art

en traçant une ligne droite à partir du point ”0” (à ∆G0 = 0, T = 0 K) sécante à la droite ca-

ractéristique de l’équilibre thermique, du couple souhaité à la température souhaitée, jusqu’à

intersection avec l’axe des ordonnées PO2. En suivant cette procédure on estime par exemple

pour le couple (Cr/Cr2O3), à 1000◦C une pression partielle d’équilibre PO2ep=10-17Pa.

Pour une température et une pression partielle en oxygène PO2 données, tous les couples

dont la droite d’équilibre se situe en dessous de la PO2 considérée peuvent s’oxyder (Figure

I.5). Dans un alliage donné, différents éléments sont présents (Fe, Cr, Ni, Mn, Ti, Nb, Si...),

les oxydes remplissant cette condition pourront se former. Ainsi plus la droite d’équilibre

d’un couple métal/oxyde se situe plus bas dans le diagramme, plus l’oxyde sera stable (SiO2,

TiO2). A l’opposé plus la droite d’équilibre d’un couple métal/oxyde se situe haut, moins

stable sera l’oxyde (Fe2O3, Fe3O4). Les droites d’équilibre des couples des éléments présents

dans les aciers testés dans le cadre de ce travail sont rapportés sur la Figure I.5. La stabilité

réactive des oxydes est également indiquée.

L’approche thermodynamique permet d’anticiper si un élément d’alliage pourra s’oxyder

à une température et pression données, mais ne permet pas de rendre compte de la vitesse de

la réaction d’oxydation. Afin de compléter l’information et comprendre un système, il faut

étudier sa cinétique d’oxydation. Cette partie sera abordée dans la sous-section I.1.2 d).
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Figure I.5 – Diagramme d’Ellingham pour des oxydes métalliques [28] .
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b) Les principaux oxydes rencontrés Chromine / Hematite / Magnétite

Deux structures cristallines sont couramment rencontrées lors de l’oxydation des aciers

inoxydables. La première est la structure corindon M2O3, adoptée par l’hématite (Fe2O3) ou

encore la chromine (Cr2O3) ainsi que la solution solide (Fe, Cr)2O3. La deuxième est la struc-

ture spinelle (M3O4). On la retrouve dans des composés ne contenant qu’un seul type d’ion

métallique, comme la magnétite (Fe3O4). Ici le Fer est à la fois di et trivalent. La structure

spinelle peut également être rencontrée dans des composés avec deux (voire trois mais plus

rare) types d’ions métalliques différents tel que le spinelle manganèse-chrome (MnCr2O4). Le

Mn est divalent et le Cr trivalent. Il est possible que la stœchiométrie soit variable (Exemple

Fe3−xCrxO4), tant que l’électroneutralité du composé est respectée.

La Figure I.6 schématise les structures d’oxyde, corindon ( I.6a) et spinelle. Cette dernière

peut se présenter sous deux formes : spinelle normal ( I.6b) ou spinelle inverse ( I.6c). La struc-

ture corindon est rhomboédrique avec empilement hexagonal compact (HC) d’ions oxygène,

dont les deux tiers des sites octaédriques sont occupés par les cations métalliques (le Cr dans

l’exemple du Cr2O3). La structure spinelle est cubique à faces centrées (CFC). Les cations

divalents M2+ et trivalents M3+ se partagent une partie des sites octaédriques et tétraédriques

ménagés par l’empilement des ions oxygène. Dans le cas d’un spinelle normal les cations diva-

lents M2+ occupent un huitième des sites tétraédriques et les cations trivalent M3+ la moitié

des sites octaédriques. Dans le cas du spinelle inverse, les cations trivalents M3+ remplissent

la moitié des sites octaédriques et l’ensemble des sites tétraédriques. Les cations divalents

M2+ occupent la moitié restante des sites octaédriques.

Figure I.6 – Schéma de la structure cristalline du (a) corindon (Cr2O3) d’après [29], (b)
spinelle normal (MnCr2O4) et (c) spinelle inverse (Fe3O4) d’après [30].

Cr2O3 Le Cr est l’élément clé de la résistance à l’oxydation d’acier inoxydable en raison

de la valeur (parmi les plus négatives) de l’enthalpie libre standard ∆G0 de formation son

oxyde (Cr2O3). L’oxyde de chrome se forme selon la réaction :
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4

3
Cr +O2 =

2

3
Cr2O3 (Eq. I.9)

La morphologie de l’oxyde de chrome formé sur les alliages chromino-formeurs change en

fonction de la pression partielle d’oxygène PO2. Sous oxygène pur, la morphologie d’oxyde

révèle des petits grains facettés [3, 31–33]. A basse pression d’oxygène, la chromine prend

une morphologie vermiculaire. Cette dernière a été également observée par Polman [34] et

Mougin [2] après une oxydation dans une atmosphère contenant de la vapeur d’eau (Figure

I.7b).

(a) (b)

Figure I.7 – Morphologie de surface du chrome pur oxydé à 900◦C pendant 15 h sous a) 
O2 pur, Grains facettés b) sous un mélange gazeux H2O/H2,Morphologie vermiculaire [34].

D’autres auteurs reportent également la présence de whiskers (Figure I.8) lors d’oxyda-

tion dans une atmosphère contenant de la vapeur d’eau [2, 32, 34, 35], mais également sous

air [36]. Mougin [2] suggère que la vapeur d’eau favorise plutôt la formation de chromine ver-

miculaire, mais pour de basses pressions en vapeur d’eau, les whiskers se forment en surface. Le

mécanisme de croissance des whiskers repose sur la diffusion des cations de chrome le long d’un

tunnel au centre des aiguilles. Ces tunnels sont liés à des dislocations vis émergeant à la

surface. La croissance latérale des whiskers par diffusion en volume demeure faible [37].

D’autres atmosphères telles que CO/CO2 permettent une croissance de chromine avec une

morphologie mixte vermiculaire/whiskers [34].

Concernant la microstructure de l’oxyde, différentes observations dans la littérature ont

été faites sur la couche de chromine. Hindam et Whittle [38] ont étudié la microstructure des

couches de chromine formées sur du chrome pur à 1000◦C sous atmosphère CO/CO2. Les 
couches de chromine formées présentent une microstructure à grains équiaxes sur la totalité

de l’épaisseur de la couche.
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Figure I .8 – Morphologie w hiskers de Cr2O3 formés par oxydation de Cr pur, 900◦C, 15 h,

 H2O/H2[34].

La croissance de deux couches, de composition identique selon deux directions opposées

est également rapportée. Sur des études récentes, certains auteurs [33,39] signalent l’existence

d’une morphologie duplex. La sous-couche extérieure est formée de gros grains colonnaires,

tandis que les grains de la sous-couche interne sont équiaxes. Cette morphologie duplexe a été

observée dans la littérature dans le cas d’oxydation du chrome pur [40] oxydé sous faible pres-

sion partielle d’oxygène mais également observée sur un alliage base Nickel [41] oxydé sous 
air.

Fe2O3 / Fe3O4 La valeur d’enthalpie libre standard de formation ∆G0 des oxydes de fer est 
relativement supérieure des autres oxydes plus susceptibles de se former. Cependant, en cas

d’absence d’éléments d’alliage plus oxydables, le Fer entre en réaction afin d’assurer l’équilibre

thermodynamique par la formation d’un oxyde de Fe sous l’un des trois formes, la wüstite

(FeO), la magnétite (Fe3O4) et l’hématite (Fe2O3). Le domaine de s tabilité des t rois oxydes

dépend de la t empérature comme le montre le diagramme de phase Fer-Oxygène (Figure I .9). 
T̀hermodynamiquement la ẅustite (FeO) n’est s table qu’au-dessus de 570◦C.

A forte teneur en oxygène, la wüstite peut coexister avec la magnétite, comme la 
magnétite avec l’hématite. Dans le fer pur on peut observer la formation concomitante des 
trois oxydes à la fois.

Il est difficile de différencier par diffraction des rayons X, deux oxydes de même structure

(corindon ou spinelle) et dont les ions métalliques sont proches dans le tableau periodique. Les

deux composés auront des paramètres de mailles proches et donc difficiles à discerner par cette

technique. La spectroscopie Raman permet de différencier ces composés mais présente des

limites, notamment dans le cas d’identification des spinelles.
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Figure I.9 – Diagramme de phases Fer-Oxygène.

c) Les oxydes d’éléments mineurs : SiO2, TiO2, MnO

Plusieurs éléments d’alliage sont présents dans les aciers inoxydables destinés à des utilisa-

tions à haute température. Certains éléments sont ajoutés pendant le procédé de fabrication

de l’alliage. Ainsi le Silicium Si, est utilisé pour désoxyder les aciers, le Manganèse Mn est

utilisé pour piéger le soufre. D’autres sont volontairement ajoutés dans le but d’améliorer les

propriétés d’usage de l’alliage. Le Titane est ajouté pour améliorer la soudabilité ou pour

piéger le carbone en formant des carbures. On peut trouver également des éléments qui pro-

viennent de la matière première de fabrication, le Cuivre est omniprésent dans la ferraille qui

sert de matière première dans le cas d’aciers recyclés. Actuellement il ne peut être éliminer

à grand échelle [42, 43]. Ces éléments mineurs ont un impact sur la croissance de la couche

d’oxyde protectrice notamment sur la chromine [44].

SiO2 La silice est beaucoup plus stable que la chromine (Cr2O3), et se localise sous la

chromine sous forme de précipités internes dans l’alliage [45], et en une couche continue à

l’interface métal/oxyde si la teneur du Silicium est suffisamment élevée. Cette couche peut

jouer le rôle de barrière de diffusion pour le chrome, ralentit la croissance de la chromine et

apporte une protection supplémentaire contre l’oxydation pour l’alliage [46, 47]. Cependant,

une couche de silice relativement épaisse peut rendre la couche d’oxyde formée plus suscep-

tible à l’écaillage.

MnO L’oxyde (MnO) est plus stable que (Cr2O3). Contrairement à la silice il ne se

forme pas de sous-couche sous la chromine mais forme avec elle un spinelle stable par rapport

au monoxyde de manganèse (MnO) [48]. D’autre part le manganèse présente une solubilité
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dans la chromine qui peut aller jusqu’à 1,6% à 1000◦C [49]. Lobnig explique la formation du

spinelle chrome manganèse au dessus de la chromine par la diffusion rapide du manganèse

aussi bien intergranulaire que extragranulaire dans la chromine [40]. La structure du spinelle

chrome manganèse se forme suivant les réactions :

2Cr +
3

2
O2 = Cr2O3 (Eq. I.10)

Mn+ Cr2O3 +
1

2
O2 = MnCr2O4 (Eq. I.11)

La formation du spinelle chrome manganèse est connue pour limiter la sublimation de

la chromine en atmosphère riche en vapeur d’eau [50]. Néanmoins sa formation augmente

l’épaisseur de la couche d’oxyde ce qui la rend plus sujette à l’écaillage [44].

TiO2 L’oxyde de titane (T iO2) possède une stabilité comparable à celle de l’alumine

(Al2O3). Il peut former également des carbures et des sulfures très stables. Le (T iO2) se

forme aussi bien dans le métal sous forme de précipités internes, qu’en surface de la couche

d’oxyde, ce qui indique que le Titane diffuse dans la chromine. Naoumidis et al [49] ont me-

suré la solubilité du Titane dans la chromine. Celle ci atteint 18% atomique à 1000◦C. Bien 
qu’à notre connaissance, aucune donnée ne soit disponible sur la diffusivité du Ti dans le

(Cr2O3), les fortes concentrations de titane dissous suggèrent une diffusion efficace du Ti et

la formation des oxydes riches en titane à l’interface externe. Swalin et al [51] estiment un

coefficient de diffusion de Ti dans la chromine de DT i=2.32 10-16 m2s-1. Pour cela ils se basent 
sur d’autres métaux de transition de la quatrième période, très similaires, et choisissent le
Mn comme approximation la plus proche. L’oxydation interne du Ti, renforce les propriétés

mécaniques de l’alliage situé sous l’interface métal/oxyde et prévient la formation d’ondu-

lations qui peuvent conduire à une diminution de la tenue mécanique de la couche d’oxyde [6].

d) Cinétique d’oxydation

Les lois cinétiques permettent de décrire l’évolution de l’avancement d’une réaction (d’oxy-

dation) avec le temps. Elles renseignent sur la vitesse de la réaction et sur le comporte-

ment protecteur ou non de la couche d’oxyde mais elles ne permettent pas d’interpréter des

mécanismes d’oxydation complexes.

i) Lois cinétiques
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Loi parabolique La cinétique d’oxydation parabolique, décrit une vitesse de réaction

qui diminue avec le temps (Figure I.10 courbe 3). Elle caractérise un régime d’oxydation

limité par la diffusion des espèces à l’état solide à travers la couche d’oxyde [52]. Dans le

cas de ce travail il s’agit de la formation d’un oxyde protecteur en surface, majoritairement

composé d’oxyde de chrome (Cr2O3) qui agit comme une barrière de diffusion et ralentit

l’oxydation du métal sous-jacent [53]. Ce régime parabolique s’exprime comme suit :

W 2 = kp.t (Eq. I.12)

Où W est l’avancement de la réaction d’oxydation, t le temps et kp la constante de

vitesse parabolique. L’avancement de l’oxydation peut être décrit en fonction de différents

paramètres, le plus courant est celui de variation de masse par unité d’aire en (g m-2), ou en

fonction de l’épaisseur (m). Selon les cas la constante de vitesse est en g2 m-4 s-1 ou en m2 s-1

Loi linéaire La cinétique d’oxydation linéaire, décrit une vitesse d’oxydation constante

dans le temps (Figure I.10 courbe 1 et 5), définie par :

W = kl.t (Eq. I.13)

Avec kl la constante de vitesse linéaire. Le régime linéaire croissant (kl > 0) correspond à

la croissance d’une couche d’oxyde poreuse. Le transport des espèces est assuré par diffusion

à l’état gazeux, la croissance est alors contrôlée par les réactions rapides aux interfaces,

comme l’adsorption, la dissociation, et l’ionisation de l’oxygène. Le régime linéaire décroissant

(kl < 0) correspond à une sublimation d’oxyde formé.

Loi logarithmique La cinétique d’oxydation logarithmique, décrit une vitesse d’oxy-

dation d’abord élevée pour ensuite chuter et devenir très faible voire négligeable. Ce régime

est caractéristique des tout premiers instants d’oxydation et des basses températures (<300-

400◦C).

Ce comportement peut être décrit par une loi logarithmique directe :

W = klog. log(A.t+ 1) (Eq. I.14)

ou une loi logarithmique inverse :

1

W
= B − kinv. log(t) (Eq. I.15)

Avec klog et kinv respectivement la constante de vitesse logarithmique directe et inverse.

A et B sont des constantes.
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Loi cubique L’oxydation de certains métaux (cuivre [54], nickel [55], zirconium [56])

obéit à une loi cubique, définie par :

W 3 = B − kc. log(t) (Eq. I.16)

Avec kc la constante de vitesse cubique de la réaction. Ce régime intègre l’apport de la

diffusion des espèces à l’état solide aux joints de grains de l’oxyde formé [57].

En résumé, une cinétique linéaire représente la croissance d’un oxyde non protecteur.

Tandis que les cinétiques d’oxydation parabolique, cubique et logarithmique impliquent la

formation d’une couche d’oxyde protectrice capable de ralentir la dégradation du métal.

Loi mixte La cinétique d’oxydation d’un matériau, peut obéir à une seule loi tout au

long de la durée de l’essai d’oxydation, mais elle peut aussi être composée d’une succession

de régimes. On peut observer une évolution d’un régime initial à caractère protecteur vers

un nouveau régime moins protecteur ou inversement. Quelques exemples de lois cinétiques à

régime unique et régimes multiples, sont présentés dans la Figure I.10. Les courbes 2 et 4

présentent un régime initial parabolique indiquant une croissance lente d’une couche protec-

trice qui se transforme en un régime quasi linéaire, rapide, croissant si une accélération brutale

de la prise de masse est annoncée (on parle d’une oxydation catastrophique), décroissant si

l’oxyde s’écaille ou se sublime avec une vitesse de transformation de l’oxyde en gaz supérieure

à la vitesse de formation de l’oxyde [58].

Figure I.10 – Représentation schématique des divers types de lois cinétiques observables
en corrosion à haute température [12].
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ii) Données expérimentales de cinétique de croissance des couches d’oxydes

Le contrôle de la cinétique d’oxydation peut être régi par plusieurs phénomènes. On en

distingue principalement deux types : le phénomène réactionnel et le phénomène de trans-

port. L’avancement de la réaction d’oxydation peut donc être contrôlé par le régime cinétique

correspondant au phénomène physique. Il est d’usage d’utiliser les valeurs kp, kl et klog des

constantes de vitesse parabolique, linéaire et logarithmique, respectivement, extraites des

courbes de suivi de la prise de masse ou de l’épaisseur de couche d’oxyde au cours du temps.

Ces valeurs ne sont pas comparables entre elles.

Le régime réactionnel est associé à une loi linéaire caractérisée par une vitesse d’oxyda-

tion constante. Le régime diffusionnel est associé à une loi parabolique Il est limité par un

phénomène de diffusion des espèces à l’état solide. Ce régime diffusionnel est souvent adopté

par les alliages chromino-formeurs, en raison de la diminution de la vitesse d’oxydation avec

l’augmentation de l’épaisseur de la couche de chromine. La comparaison des caractères pro-

tecteurs des oxydes se fait sur la base de la comparaison des constantes paraboliques kp,

établie par Hindam et Whittle [38].

Le Tableau I.1 regroupe les constantes paraboliques kp recensées dans la littérature

[4,6,33–35,41,53,59–64,64,65], caractéristiques de la croissance de la chromine sur différents

types d’alliages chromino-formeurs : les aciers inoxydables, le chrome pur et les alliages base

Ni. Les tracés d’Arrhenius représentant les valeurs de kp recensées sont présentés dans la

Figure IV.51.
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Compo T(◦C) Atm Durée (h)
kp

(10-12.g2.cm-4.s-1) Ref

Les aciers
inox

Fe-15Cr

850 O2 100-300

300

[66]
Fe-15Cr-0.5C 6.8
Fe-15Cr-0.4C-1.0Si-1.0Ni 1,4
Fe-15Cr-0.5C-1.0Si 1,3
Fe-15Cr-0.5C-3.0Mo 14
AISI 316L 650-750 air 20 0.068-7.2 [4]

AISI 304 (Fe-18Cr-8Ni) 850-950

air

50

0.21-1.4

[59]
air+H2O 0.09-1.5

Ar/H2+H2O 0.16-0.64
O2 0.13-1.1

AISI 439 (Fe-17Cr) 850-950

air

50

0.4-3

[59]
air+H2O 0.41-3.2

Ar/H2+H2O 0.29-2.6
O2 0.32-2.5

Alliage modèle
Fe-15%Cr 750-900 air 120 0.008-0.1 [67]
Fe-18Cr-8Ni

850-950
air

3.66-43.9

[6]
Fe-18Cr-10Ni-Nb 0.34-4.63
Fe-18Cr-10Ni-Ti

850-1050
3.38-21.6

Fe-23Cr-14Ni-Ti-Nb 0.35-13.9
Fe-25Cr-45 650-750 O2 40 0.01-40000 [65]

Chrome
pur

99%Cr

700-1100 O2 6 0.0085-52.8 [62]
900-1100 air+H2O 100 15-100 [35]
1000-1200 O2 100 0.4-600 [63]
980-1200 O2 100 0.09-3 [53]

950 O2 0.5-6 52 [64]

900
O2

15
11

[34]CO/CO2 21
H2O/H2 15

800-900 O2 1 100-900 [33]

Base Ni

Ni-30Cr
1000-1200 air 50

2.8-64
[61]Ni-30Cr-0.2C 5.9-77

Ni-30Cr-0.8C 8.7-177

Ni-25Cr 1000-1300
air

48
4.82-236

[60]
air+H2O 3.51-170

Tableau I.1 – Valeurs de kp recensées de la littérature pour différents alliages
chromino-formeurs (aciers inoxydables, chrome pur et alliage base Ni) et différentes

conditions d’oxydations.
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Figure I.11 – Graphe d’Arrhenius représentant les valeurs de kp caractéristique de la
croissance de la chromine sur des substrats d’aciers, de chrome pur et d’alliage NiCr

recensés de la littérature [4, 6, 33–35,41,53,59–64,64,65].

Pour le chrome pur, on note une importante dispersion des valeurs de kp jusqu’à quatre

ordres de grandeur pour une même gamme de température. Les valeurs de kp correspondant

à la formation de chromine sur les alliages base Fer et base Nickel sont moins dispersées,

sur deux ordre de grandeur et un ordre de grandeur,respectivement. Quel que soit l’alliage

chromino-formeur oxydé, on constate une influence prépondérante de la température sur la

cinétique d’oxydation. Cette tendance suit une loi d’Arrhenius dont il est possible d’extraire

une énergie d’activation. Ainsi l’énergie d’activation relative à l’oxydation des alliages base

Nickel est de l’ordre de 210 kJ mol-1, tandis que pour l’oxydation du chrome pur et les aciers

inoxydables, les énergies sont plus importantes, de l’ordre de 240 kJ mol-1 pour le chrome pur

et 260 kJ mol-1 pour les aciers.

La présente comparaison des valeurs de constante cinétique a pour objet de positionner

l’acier inoxydable par rapport aux autres alliages chromino-formeurs. Au final ils possèdent

un comportement global similaire à celui du chrome pur et les alliages base nickel.

Les paramètres impactant la cinétique d’oxydation, ont été largement étudié dans la

littérature, en particulier, l’influence de l’atmosphère. De nombreuses études [36, 59, 68, 69]

rapportent des valeurs de kp plus importantes sous une atmosphère d’air que sous oxygène.

Lillerud [31] et Tsai [70] constatent que l’augmentation de la pression partielle d’oxygène aug-

mente la cinétique. En revanche les travaux de Schmucher [71] [72], Polman [34] ne révèlent
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Chapitre I : État de l’art

pas une dépendance particulière de la vitesse d’oxydation avec de la pression partielle de

l’oxygène.

Concernant l’effet d’une atmosphère humide, Mougin [2] et Michalik [69] montrent que la

cinétique est plus rapide en présence de la vapeur d’eau. Cependant les travaux de Huntz [59]

et Sabioni [73] montrent que la cinétique d’oxydation se révèle n’être pas sensible à la présence

de vapeur d’eau dans l’atmosphère oxydante.

iii) Données expérimentales de diffusion du Cr, Fe et Mn dans la chromine

De nombreuses études portent sur la diffusion des éléments dans la chromine [40, 67, 70,

74–78] en particulier sur les différences entre diffusion dans les grains de la chromine et

les joints de grains. Des valeurs de coefficient de diffusion Db et Dgb, respectivement, ont

été alors déterminées. Le Tableau I.2 présente quelques valeurs de coefficient de diffusion

intergranulaire (Dgb) et intragranulaire (Db) du fer, chrome, manganèse et d’oxygène dans la

chromine en grain et aux joints de grains. Les évolutions des coefficients de diffusion du fer,

chrome, manganèse et d’oxygène avec la température sont reportées sur la Figure I.12
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Figure I.12 – Représentation d’Arrhenius des coefficients de diffusion issus de la littérature
déterminés pour fer, chrome, manganèse et d’oxygène [40,67,70,74–78].
Symboles ouverts = intergranulaire et symboles pleins = intragranulaire.

Parmi les premiers travaux sur la croissance de la chromine (Cr2O3), les mécanismes

correspondants ont été étudiés par Kofstad [76], qui a conclu que les couches de chro-

mine croissent par diffusion du chrome vers l’extérieur. La diffusion du chrome [78] et de

l’oxygène [77,78] le long des joints de grains est beaucoup plus efficace que la diffusion dans

les grains. Kofstad [79] montre que la diffusion de chrome est supérieure de trois ordres de

grandeur à celle de l’oxygène. Cependant Tsai [70] et Sabioni [67] ne notent pas d’écart re-

marquable entre les coefficients de diffusion du chrome et de l’oxygène.

Young [45] suggère que la croissance de la chromine sur des alliages binaires simple est prin-

cipalement le fait de la diffusion du chrome avec une contribution de la diffusion d’oxygène

au transport de matière global.

Les valeurs des coefficients de diffusion dans la chromine du Fer et du chrome dans l’étude

de Lobnig [26] correspondent à un alliage Fe-20Cr. Young [45] suggère de pré-oxyder l’alliage à

basse pression d’oxygène pour que (FeO) soit instable et que l’oxydation sélective du chrome
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soit assurée. La couche de chromine formée qui ne contient pas de Fer peut assurer son rôle de 
barriere de diffusion pour l’alliage. Sa mise en service se fera généralement une valeur de

pression plus élevée. En effet une pression d’oxygène très élevée impose un gradient d’activité

d’oxygène dans l’alliage qui constituera une force motrice pour la diffusion du fer à travers

la couche de chromine en vue de former de l’oxyde de fer.

Pour que le spinelle (MnCr2O4) se développe au-dessus de la couche de chromine, le

manganèse doit également diffuser au travers de la couche de chromine (Cr2O3). Lobnig

et al. [40] ont étudié la diffusion de Fe, Mn et Cr déposés sous vide dans des couches de

chromine (1-2 µm) formées sur des alliages Fe-20Cr ou Fe-20Cr-10Ni. L’analyse des profils 
de pénétration, révèlent des coefficients de diffusion de Mn supérieurs à ceux du Fe et Cr. Ce

résultat a été confirmé par plusieurs auteurs [75,80,81]. Tout comme le chrome, la diffusion du

manganèse est plus rapide aux joints de grains que dans les grains. La diffusion plus efficace

du manganèse explique sa présence en surface sous forme de spinelle (MnCr2O4) plutôt que

sous forme de monoxyde de manganèse (MnO) en dessous de la chromine en raison de sa

stabilité thermodynamique supérieure.

e) Mécanisme de croissance

La croissance de la couche d’oxyde est composée de 3 grandes étapes. La première étape

est l’adsorption du gaz oxydant. il s’en suit une étape de germination de la première couche

d’oxyde. Puis une fois la couche d’oxyde continue, la diffusion conduit à la croissance de la

couche.

i) Adsorption La première étape d’adsorption décrit l’interaction des espèces du gaz

oxydant avec la surface du matériau. Selon la force de l’interaction entre les les molécules

adsorbées et la surface du matériau, on distingue l’adsorption physique (physisorption) et

l’adsorption chimique (chimisorption).

Dans le cas d’une physisorption, les interactions sont de type Van der Waals avec des

énergies de liaison comprises entre 10 et 20 kJ mol-1. Ce processus de fixation est réversible 4.

Dans ce type d’interaction, plusieurs couches adsorbées sont autorisées à se former en surface

du matériau.

Dans le cas de la chimisorption, l’interaction suppose un échange électronique entre l’ad-

sorbant et l’adsorbat. Les énergies de liaison sont comprises entre 40 et 600 kJ mol-1, ce qui

rend l’interaction irréversible. Dans ce cas, l’espèce adsorbée est chimiquement liée avec la

surface et donc un nouveau produit (MO) figure à la surface du métal.

4. Les molécules peuvent s’y attacher et s’en détacher.
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Chapitre I : État de l’art

ii) Germination première couche d’oxyde L’étape de germination décrit la formation

de la toute première couche d’oxyde sur la surface du matériau. Suite à la chimisorption des

atomes d’oxygène à la surface, des germes se forment et leur croissance latérale permet la
formation d’un film mince continu d’oxyde métallique (MO). Cette couche constitue une

première barrière entre le métal et l’oxygène.

iii) Croissance de l’oxyde La couche d’oxyde comporte des défauts ponctuels dans son r
éseau cristallin. Ces derniers constituent les moyens d’échange et de transport du métal et de

l’oxygène à travers la couche d’oxyde. Les défauts  ponctuels mettent en jeu des sites normaux

(cationiques ou anioniques) ou des sites interstitiels. La Figure I.13 présente les défauts

ponctuels présents dans le réseau cristallin de l’oxyde de type (MO) suivant la nota-tion de

Kröger-Vink [82] définit dans le Tableau I.3. Les lettres dans la notation désignent ;élément m
étallique (M), élément oxygène (O), lacune(V), élément cationique étranger (X) et élément

anionique étranger (Y). Les exposants (x), (•) et (′) désignent une charge nulle, positive et n
égative, respectivement.

Figure I.13 – Représentation schématique des défauts ponctuels présents dans le réseau
cristallin de l’oxyde de type MO [33].

Dans la suite on s’intéressera uniquement aux éléments normaux et aux défauts in-

trinsèques.

Dans le cas d’oxyde stœchiométrique, afin d’assurer l’électroneutralité du système, les

défauts s’associent par paire. Lorsqu’un atome quitte sa position normale pour se placer en

position interstitielle, on parle d’un désordre de Frenkel qui peut se formuler par ( Eq. I.17).

Dans le cas où deux atomes dans chacun du sous-réseau cationique et anionique quittent

leurs position pour migrer en surface ( interface...), on parle d’un désordre Schottky selon

la réaction ( Eq. I.18). La Figure I.14 représente les désordres de Frenkel et de Schottky.
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Site Métal (M) Site oxygène (O) Site interstitiel (i)

Éléments normaux
Mx

M : M présent sur
site normal

Ox
O : O présent sur

site normal

Défauts intrinsèques V ′′M : Lacune V ••O : Lacune

M••
i : M présent sur
site interstitiel

cationique anionique
O′′i : O présent sur

site interstitiel

Défauts extrinsèques Xx
M : X présent Y x

O : X présent

X••i : X présent sur
site interstitiel

sur site M sur site M
Y ′′i : Y présent sur

site interstitiel

Tableau I.3 – Les éléments de structure dans les oxydes.

Un troisième type de désordre appelé électronique, décrit la formation d’électron et de trou

d’électron h•. h• est un trou d’électron dans la bande de valence, laissé par un électron lors

de son passage dans la bande de conduction. Le désordre peut alors se formuler par ( Eq.

I.19).

MM ↔M••
i + V ′′M (Eq. I.17)

zéro↔ V ′′M + V ••O (Eq. I.18)

zéro↔ e+ h• (Eq. I.19)

Figure I.14 – Représentation schématique des défauts ponctuels par désordre (a) Frenkel
(b) Schottky.

Les oxydes peuvent être également non stœchiométriques. Ils sont alors caractérisés par

un défaut ponctuel majoritaire. Quatre cas sont possibles :

• Un ratio métal/oxyde inférieur à 1 correspond à un oxyde contenant majoritairement

des lacunes de métal ou des interstitiels d’oxygène. Exemple :
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Pour M(1+x)O avec x = [M••
i ]

M

O
=

1 + x

1
> 1 (Eq. I.20)

Pour MO(1−x) avec x = [V ••O ]
M

O
=

1

1− x
> 1 (Eq. I.21)

• Un ratio métal/oxyde supérieur à 1 correspond à un oxyde contenant majoritairement

des lacunes de métal ou des interstitiels d’oxygène. Exemple :

Pour M(1−x)O avec x = [V ′′M ]
M

O
=

1− x
1

< 1 (Eq. I.22)

Pour MO(1+x) avec x = [O′′i ]
M

O
=

1

1− x
< 1 (Eq. I.23)

f) Sens de croissance de l’oxyde

Dans le cas d’oxyde non stœchiométrique, la nature des défauts ponctuels majoritaires

définit le sens de croissance de l’oxyde. Le processus de croissance commence par une adsorp-

tion du gaz à la surface de l’oxyde. Dans le cas de défauts cationiques (anioniques), les défauts

créés à l’interface oxyde/gaz sont les lacunes métalliques V ′′M (les oxygènes interstitiels O′′i )

(Figure I.15a-d). Les défauts créés à l’interface métal/oxyde sont des lacunes d’oxygène V ••O
et des interstitiels métal M••

i (Figure I.15b-c. Les défauts formés diffusent jusqu’à l’interface

interne pour (V ′′M & O′′i ) et l’interface externe pour (V ••O & M••
i ) où ils seront consommés par

une réaction conduisant à une croissance interne dans le cas (V ••O & O′′i ) (Figure I.15c-d) et

une croissance externe dans le cas (V ′′M & M••
i ) (Figure I.15a-b).

i) Marqueurs inertes L’expérience des marqueurs inertes est mise en œuvre afin de

déterminer la direction de la croissance d’une couche d’oxyde. Elle consiste à déposer sur

la surface de l’échantillon à oxyder des particules de métal inerte de taille nanométrique.

L’échantillon est alors oxydé dans les conditions voulues et préparé pour une observation

en coupe transverse. La localisation des particules par rapport à l’oxyde permet de conclure

totalement ou partiellement le sens de la croissance de l’oxyde. Si les marqueurs sont loca-

lisés à l’interface métal/oxyde, la croissance est externe donc cationique. Si les marqueurs

sont localisés à l’interface oxyde/gaz, la croissance est probablement interne donc anionique

(Figure I.16). Un troisième cas est possible ; la présence des marqueurs dans l’oxyde indique

la croissance d’au moins deux couches dans deux directions opposés. Cependant Parsa [33]

a mis en évidence qu’en présence de marqueurs inertes les propriétés semiconductrices de la

chromine étaient modifiées et donc son mécanisme de croissance.
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Figure I.15 – Représentation schématique des sens de croissance selon la nature du défaut
(a) lacunes métalliques (b) interstitiels métalliques (c) lacunes d’oxygène (d) interstitiels

d’oxygène.

Figure I.16 – Représentation schématique du principe de l’expérience des marqueurs
inertes.

ii) Marqueurs naturels L’observation de la microstructure de l’oxyde pour des durées

d’oxydation très courtes permet parfois d’identifier une interface plane qui correspondrait à
la surface initiale de l’échantillon avant oxydation. Après une oxydation très courte (3 min)

du chrome, et la reconstruction d’une carte d’orientation par indexation avec la technique

ACOM-TEM, Parsa [33] a pu mettre en évidence l’identification d’une interface rectiligne

(Figure I.17) qui traverse les premiers grains formés et qui représente la surface initiale du
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substrat. La caractéristique principale de cette première couche formée qu’elle est majoritai-

rement orientée selon l’axe c de la chromine, compatible avec le réseau cristallin du substrat

de chrome orienté < 111 >.

Figure I.17 – Cartographie ACOM-TEM de la couche l’oxyde formée après oxydation de
Cr pur, 900◦C, 3 min, p(O2) = 10-12 atm. Orientation selon la direction y [33].

I.2 Contraintes dans les systèmes métal/oxyde

Les processus de fabrication des matériaux peuvent ̂etre à l’origine de contraintes résiduelles

dans les matériaux. L’environnement d’utilisation du matériau constitue également un facteur

influant sur l’état de contrainte. La durée de vie d’un matériau doit être estimée à partir des

conditions d’utilisations externes mais également en tenant compte des contraintes résiduelles

initiales qui peuvent impacter sur sa durée de vie.

Dans la suite de cette partie, on va s’intéresser aux contraintes générées dans le système

métal/oxyde. La formation d’une couche d’oxyde sur un alliage métallique à haute température,

génère des contraintes internes. Ces contraintes ont des effets sur la vitesse de diffusion des

espèces et donc la cinétique d’oxydation. Elles peuvent également conduire à la décohésion, à la
fissuration et même à l’écaillage de la couche d’oxyde formée. Par conséquent, la génération de 
contraintes en lien avec l’oxydation est étroitement liée à la durée de vie de la couche d’oxyde.

On peut classer les contraintes liées au processus d’oxydation selon leurs origines ; les

contraintes de croissance générées lors de de la formation de l’oxyde et les contraintes ther-

miques générées lors du refroidissement.

I.2.1 Contraintes de croissance

Les sources des contraintes générées durant la croissance isotherme de la couche d’oxyde

sont nombreuses. On peut citer : le rapport de Pilling et Bedworth, la formation d’un nouvel

oxyde, la dissolution de l’oxygène dans le métal, les effets d’épitaxie, la forme de la pièce
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métallique, etc. Certains des paramètres ne seront abordés que brièvement.

a) Rapport Pilling et Bedworth

L’oxydation de l’alliage métallique provoque des changements de volume. Le volume mo-

laire des oxydes formés est souvent plus grand que celui du métal oxydé. Pilling et Bed-

worth [83] considèrent que la différence entre ces volumes spécifiques génère des contraintes

de croissance dans la couche d’oxyde. Si par exemple la croissance se produit par diffusion

de lacune d’oxygène et que le rapport des volumes molaires 5 6 (Vox/Vm) est supérieur à 1,

l’oxyde est couvrant et son expansion le mettrait en compression. Si le rapport était inférieur

1, l’oxyde serait en tension et discontinu en surface. Les déformations engendrées par le chan-

gement du volume accompagnant la formation des oxydes est exprimé par :

εox = [(PBR)1/3− 1] (Eq. I.24)

Avec PBR le rapport du volume molaire équivalent de l’oxyde et celui du substrat.

PBR =
Vox

(Eq. I.25)
Vm

En pratique et dans la plupart des cas, le ratio (Vox/Vm) >1. Si on considère que la couche

d’oxyde croit par diffusion anionique d’oxygène, le PBR devrait être une origine importante

des contraintes [84]. Cependant, si on considère que la croissance de la couche se produit à
l’interface externe, impliquant une diffusion des cations métalliques, le modèle ne peut être 

appliqué.

Si on considère que l’oxyde subit uniquement des contraintes liées au changement du

volume, et que le comportement de l’oxyde est complètement élastique on peut exprimer la
contraire de croissance par :

σox =
−Eox

1− νox
εox (Eq. I.26)

Avec Eox le module de Young et νox le module de Poisson de l’oxyde.

b) Effet d’épitaxie métal/oxyde

L’épitaxie est un phénomène d’interface, ce mécanisme ne génère donc des contraintes

importantes à l’interface métal/oxyde que pour une fine couche d’oxyde. Ces contraintes

sont soit de traction soit de compression selon la relation d’épitaxie. L’oxydation du fer α

5. Vox Volume molaire d’oxyde
6. Vm Volume molaire du métal
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de structure cubique centrée CC dans des conditions favorisant la formation de la wüstite

(FeO), la relation dimensionnelle des paramètres cristallographiques de l’oxyde et ceux du

métal (Figure I.18a) permet aux atomes du métal d’intégrer le réseau de l’oxyde sans dis-

continuité à l’interface métal/oxyde. La présence de cette relation dimensionnelle réduit les

contraintes. En absence de cette relation dimensionnelle entre l’oxyde et le métal (Figure

I.18b) l’accommodation de l’écart des paramètres de maille métal/oxyde se traduit par des

contraintes à l’interface [85], comme c’est le cas dans le système (Ni/NiO).

(a) (b)

Figure I.18 – Relation d’épitaxie entre (a) le réseau de wüstite (FeO) et fer α et (b) le
réseau NiO et nickel Ni [85].

c) Forme des pièces

La géométrie des pièces oxydées peut aussi être une source supplémentaire de contraintes,

en particulier quand il s’agit des pièces de forme concave. L’effet dépend alors de la nature

des défauts ponctuels assurant le transport des espèces dans la couche d’oxyde. Dans le cas

d’une croissance contrôlée par diffusion métallique cationique, l’oxyde formé sur la surface

concave est soumis à des contraintes de compression décroissantes au fur et à mesure de la

formation de l’oxyde, le retrait du métal lié à la diffusion cationique entrâınant une décohésion

à l’interface métal/oxyde comme illustré sur la Figure I.19 [86]. Dans le cas où la croissance

de la couche est contrôlée par diffusion anionique d’oxygène, les contraintes de compression

augmentent au fur et à mesure de la formation de l’oxyde a qui conduit à des fissurations.

I.2.2 Contraintes thermiques

Les contraintes d’origine thermiques sont générées pendant le refroidissement de l’échantillon

de la température d’oxydation à la température ambiante en raison de la différence entre les

coefficients de dilatation thermique du métal αm et celui de l’oxyde αox. Dans la plupart des

cas, la valeur du coefficient αox est inférieure à αm. Cela se traduit par une rétraction plus

Page 38



Chapitre I : État de l’art

Figure I.19 – Cinétique d’oxydation d’un fil de fer à 750◦C avec schématisation de la 
section du fil à différent étape de l’oxydation [86].

importante du métal par rapport à l’oxyde. Par conséquent l’oxyde subit une contrainte de 
compression tandis que le métal subit une contrainte de tension. Si on considère que l’inter-

face de contact est parfaitement adhérente, que l’épaisseur de la couche est négligeable devant

celle du métal, et qu’il n’y a pas de différence entre les coefficients de Poisson du métal et de

l’oxyde, on peut exprimer la contrainte d’origine thermique dans l’oxyde par :

σox =
−Eox(αox − αm)∆T

1− νox
(Eq. I.27)

Avec Eox le module d’Young de l’oxyde, νox le coefficient de Poisson, αox et αm les coeffi-

cients de dilatation thermique de l’oxyde et du substrat, respectivement, et ∆T la différence

de température entre la température d’oxydation et la température ambiante. D’après cette

équation, la valeur de la contrainte thermique subie, dépend de l’amplitude du change-

ment de température et de la différence entre les coefficients de dilatation thermique. Les

contraintes thermiques sont considérées comme la principale force motrice de l’endommage-

ment mécanique des couches d’oxyde.

Dans le cas des aciers inoxydables la différence entre le coefficient de dilatation de l’al-

liage celui de l’oxyde de chrome est de l’ordre de deux. Cette valeur dépend des nuances.

Lors d’un refroidissement très rapide, l’oxyde sera soumis à une contrainte de compression. Si

la somme des contraintes subies est suffisamment élevée, la couche d’oxyde essentielle-ment

(Cr2O3), subira un endommagement mécanique qui se traduira par une fissuration ou un

écaillage [87]. La couche perd son caractère protecteur. Ces endommagements sont moins fr
équents pour les oxydes formés sur les alliages de nickel Ni et cobalt Co en raison de leurs

coefficients de dilatation qui sont proches du ceux de leurs oxydes [87].
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I.3 Relaxation des contraintes

Les contraintes peuvent se relaxer pendant la croissance de l’oxyde ou lors du refroidis-

sement. Différents mécanismes dépendant des propriétés mécaniques de l’oxyde et du métal

peuvent avoir lieu. Dans un premier temps la formation des macles ou le glissement aux joints 
de grain de l’oxyde ou encore une déformation plastique du substrat métallique permet d’ac-

commoder les contraintes de compression. Au delà d’une certaine limite, le mode de re-

laxation le plus efficace est la fissuration et/ou le décollement notamment lorsque l’énergie

élastique stockée dans la couche d’oxyde est supérieure à la ténacité de l’oxyde ou de l’in-

terface métal/oxyde Gc. Evans [88] a proposé deux mécanismes d’endommagement différents 
(wedging et buckling). Le choix entre les deux mécanismes dépend de l’énergie d’adhérence

de l’interface métal/oxyde et des propriétés mécaniques de l’oxyde et du substrat. Les deux

mécanismes I et II aboutissent à un écaillage dans leur stade final.

Le premier mécanisme (wedging) (Figure I.20-Mécanisme I) est favorisé lorsque la couche

d’oxyde est relativement épaisse et l’adhérence de l’oxyde sur le substrat est forte. Les

contraintes génèrent des fissures de cisaillement dans l’oxyde, suivi par la propagation d’une

fissure interfaciale reliant les deux fissures de cisaillement et provoquant un écaillage (métal

nu).

A l’opposé, le deuxième mécanisme (buckling) (Figure I.20-Mécanisme II) est favorisé

lorsque la couche d’oxyde est relativement fine et l’adhérence de l’oxyde sur le substrat est

faible. Dans ce deuxième mécanisme les contraintes de compression auxquelles l’oxyde est sou-

mis vont générer d’abord des cloques par décohésion interfaciale. Les contraintes sont alors

concentrées dans des régions critiques typiquement au sommet de la cloque et sa périphérie

engendrant un endommagement par écaillage.
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Figure I.20 – Représentation schématique des deux mécanismes d’endommagement
possibles dans un oxyde soumis à des contraintes de compression, Mécanisme I wedging

représenté à gauche ; Mécanisme II cloquage représenté à droite [88].

I.4 Dépôt Physique en phase Vapeur (PVD) (dépot de

chrome par PVD δ-A15 )

Les techniques de Dépôt Physique en phase Vapeur (PVD) permettent de réaliser des

revêtements sous vide de films minces. Les atomes et/ou les molécules d’une cible sont physi-

quement vaporisés puis condensés sur la surface d’un substrat. Les méthodes PVD concernent

une large gamme de matériaux en particulier presque tous les revêtements métalliques, oxydes

et de nombreux revêtements organiques. Les techniques (PVD) sont classées en trois grandes

familles :

• Évaporation

• Pulvérisation cathodique
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Chapitre I : État de l’art

• Placage ionique

Chaque technique a ses avantages et inconvénients. Par exemple, le dépôt par arc catho-

dique ionise efficacement les atomes, mais peut générer des macrogouttelettes défavorables à
l’homogénéité du dépôt. Le dépôt par pulvérisation cathodique, produit des films minces de

haute qualité, plus dense et plus adhérents que ceux obtenus par les autres méthodes, mais

la vitesse de dépôt est lente. Pour minimiser les inconvénients et optimiser les performances

du revêtement, des méthodes hybrides ont été développées [89, 90]. Enfin chaque technique

produit des revêtements avec des caractéristiques structurales et chimiques (composition des 
phases, taille des grains, texture du revêtement, défauts...) qui leur sont propres.

Dans la suite on s’intéressera principalement à la méthode d’élaboration par pulvérisation

cathodique magnétron pour la réalisation de dépôts métallique de chrome.

I.4.1 Principe de fonctionnement de la pulvérisation cathodique

La technique de pulvérisation cathodique repose sur l’utilisation d’un plasma issue de

l’ionisation d’un gaz raréfié et de l'application d’une tension électrique entre deux électrodes. 
Le plasma pulvérise une cible, c’est à dire conduit à l’éjection de la matière par l’impact des 
ions sur le matériau ”cible” vers la surface d’un substrat. La température du procédé permet

d’envisager de nombreux types de substrat. Deux modes de pulvérisation sont communément

utilisés et différent dans le mode d’alimentation de la source ; le mode DC-magnetron (courant 
continu) et mode RF-magnetron (courant alternatif). Les plasmas DC et RF peuvent être

utilisés seuls, leurs utilisations avec un système magnétron permet d’augmenter la vitesse de d
épôt. Le processus de dépôt PVD en mode DC magnétron est représenté sur la Figure I.21.

I.4.2 Mode DC-magnétron

Le dépôt est réalisé dans une enceinte appelée ”bâti”, relié à un système de pompage  et 
d'alimentation en gaz permettant de contrôler la pression à l’intérieur du bâti. Le gaz appelé 
”gaz porteur” (souvent l’Argon) circule dans le bâti. Sous l’effet de la différence de potentiel

(ddp) imposée entre les deux électrodes, le gaz s’ionise et génère un plasma. La cible composée

du métal à déposer est fixée à la cathode. Un aimant est placé à l’extérieur de la cathode

(Figure I.21). Le substrat à revêtir est relié à l'anode à potentiel flottant.

La phase de dépôt de PVD se compose de trois étapes : la production des espèces à déposer,

leur transport de la cible vers la surface du substrat et enfin la formation du revêtement.
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Figure I.21 – Représentation schématique du processus de pulvérisation cathodique en
mode DC-magnetron [91].

i) Production des espèces à déposer La cible située à la cathode est polarisée négativement

et repousse les électrons libres présents dans le gaz vers l’anode. Sur leur parcours, les électrons

percutent des atomes de gaz. Trois types d’interaction sont possibles : diffusion élastique ( pas

de transfert d’énergie, l’électron ne perd pas son énergie cinétique), ionisation de l’atome selon

l’équation Eq. I.28 ou excitation de l’atome selon l’équation Eq. I.29.

Ar + e-→ Ar+ + 2e- (Eq. I.28)

Ar + e-→ Ar* + e- (Eq. I.29)

Sous l’effet du champ électrique, les ions produits lors de l’ionisation sont accélérés vers

la cible. Les électrons produits entretiennent le plasma par ionisation en cascade de l’argon.

La désexcitation des atomes produit des photons dans le spectre visible en particulier, ce qui

donne une couleur caractéristique au plasma qui dépend du gaz utilisé (par exemple l’argon

produit un plasma bleu/violet).

La cible polarisée négativement est bombardée par les ions du gaz. Là encore plusieurs

types d’interaction sont possibles :

i) L’ion incident est neutralisé et réfléchi,

ii) L’ion incident est implanté dans la cible,
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iii) L’ion incident pulvérise les atomes  de la cible

iv) La cible émet des électrons dits secondaires

Les atomes pulvérisés forment une vapeur métallique qui se condense et se dépose sur

toutes les surfaces, y compris le substrat à revêtir. Sous l’influence du champ magnétique

perpendiculaire au champ électrique (Figure I.21), les électrons secondaires émis à la ca-thode

ont une trajectoire en cyclöıde [92]. Ces électrons sont confinés près de la cathode ce qui 
entrâıne une augmentation importante du bombardement ionique de la cible. Cela se traduit

par une augmentation de la vitesse de dépôt.

L’efficacité de bombardement de la cible est liée à l’énergie cinétique avec laquelle les ions

du gaz porteur percutent la surface de la cible. La nature du gaz porteur impacte également

l’efficacité du bombardement. On définit ainsi le taux de pulvérisation de la cible,comme le
nombre d’atomes pulvérisés par nombre d’ions incidents

Y =
Np

(Eq. I.30)
Ni

Avec Y taux de pulvérisation de la cible, Np nombre d’atomes pulvérisés et Ni nombre

d’ions incidents.

ii) Transport de la cible vers la surface du substrat La pression de travail est un

paramètre clé du transport des espèces de la cible vers le substrat. Le libre parcours moyen

est la distance parcourue par un atome pulvérisé entre deux interactions. Lorsque les atomes

pulvérisés percutent les atomes/ions d’argon, ils sont susceptibles de perdre une partie de

leur énergie cinétique. La probabilité de chocs dans le plasma est donc conditionné par la

pression de travail. Pour améliorer le rendement du dépôt (nombre atome déposés sur nombre

d’atomes pulvérisés) il est nécessaire de travailler à des basses pressions pour augmenter le
libre parcours moyen tout en gardant une pression suffisante pour assurer la stabilité du

plasma.

Pour conclure, la nature des espèces, la pression de travail et la distance entre la cible et

le substrat conditionnent le libre parcours moyen. Par exemple, dans l’argon à la pression de

1 Pa, le libre parcours moyen des atomes pulvérisés, est d’environ un centimètre.

iii) Formation du revêtement La formation du revêtement peut être décrite en trois

sous-étapes.

• Condensation

• Diffusion
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Chapitre I : État de l’art

• Coalescence

La vapeur métallique se condense directement sur le substrat ou réagit chimiquement

pour former un nouveau composé 7. La diffusion des adatomes en surface et les interactions

adatome-adatome conduisent à la formation des premiers germes sous forme d’̂ılots isolés.

Au fur et mesure de l’apport de métal, les ı̂lots coalescent et se stabilisent thermodynami-

quement. La Figure I.22 illustre ces mécanismes d’accroche des atomes sur le substrat.

Figure I.22 – Représentation schématique des mécanismes d’accroche des atomes sur le
substrat [93].

La probabilité de germination dépend de l’énergie des atomes pulvérisés. La mobilité de

surface d’un atome peu énergétique est faible et la probabilité qu’il se fixe sur le substrat

également. Un atome qui arrive avec une énergie plus importante pourra diffuser sur la surface

du substrat et rencontrer des sites plus stables où il pourra se fixer.

I.4.3 Les dépôts de chrome par Pulvérisation cathodique magnétron

Les films minces de Cr sont utilisés comme couches intermédiaires, pour augmenter

l’adhérence des couches d’or (Au) sur différents substrats [94–96], comme des photo-masques

dans les circuits intégrés [97], ou bien comme revêtements protecteurs contre l’usure et la

corrosion [98]. Selon les applications, il est nécessaire de contrôler les différentes phases

cristallines formées. En effet le même élément peut présenter des propriétés physiques diff

érentes d’une phase à une autre [99, 100].

Dans la littérature, les procédés de dépôts de chrome par la technique de pulvérisation

cathodique donnent lieu à deux structures cristallines de chrome selon les conditions et les

7. Dans le cas d’un procédé réactif (élaboration d’oxyde, nitrure...)
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paramètres opératoires choisis. La phase α du chrome (structure cubique centré) est la plus

communément obtenue. Dans certaines conditions la phase dite ”δ-A15” est également ob-

servée. Les mailles primitives des deux phases sont présentées sur la Figure I.23. Le chrome

cristallisé selon δ-A15 a été identifié pour la première fois par Kimoto et Nishida après

évaporation [101]. Ensuite de nombreux auteurs ont identifié cette phase dans des films minces

et des particules fines de Chrome.

Figure I.23 – La maille primitive de la structure (a) cubique centré (b) δ-A15.

La phase δ-A15 est métastable et se transforme en chrome α vers 428◦C [102, 103]. Sa

structure cristalline est cubique et a été également observé dans d’autres métaux tels que le

tungstène, le molybdène et le niobium [104–107]. La structure cristalline δ-A15 semble être

une caractéristique commune au groupe de métaux CC.

De nombreuses études portent sur les conditions de la formation de la phase δ-A15, sa

stabilité et sa transformation en phase alpha [100, 102, 103, 105]. Plusieurs études anciennes

ont suggéré que la structure δ-A15 n’est pas une forme allotrope du chrome α mais plutôt

une phase d’oxyde Cr3O [108, 109]. D’autres auteurs suggèrent que la phase δ-A15 possède

des caractéristiques communes avec la structure α, et se forme lorsque des impuretés telles

que N, O et C sont incorporés pendant le processus de croissance [102, 110–112]. O’Keefe et

al. proposent que la phase δ-A15 est stabilisée par des impuretés [111].

Malgré les nombreuses discussions, une majorité des auteurs constatent que le chrome

δ-A15 est une phase métastable. La coexistence des phases cristallines α et δ-A15 a été

également rapportée par plusieurs auteurs [108,110,113–115].

Dans des études plus récentes, Shaginyan et al. [116] discutent les conditions particulières

favorisant la formation de la phase δ-A15 lors d’une élaboration par PVD. Ils constatent

que cette phase n’est obtenue par pulvérisation magnétron que pour des pressions de travail

relativement élevées (5Pa) et à des températures inférieures à 400◦C. Ils considèrent que la

croissance de la phase δ-A15 est favorisée par un flux atomique incident de faible énergie.
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Méthodes et techniques
expérimentales

Dans ce chapitre, nous allons présenter les matériaux étudiés dans le cadre de ce travail,

ainsi que les dispositifs mis en œuvre pour réaliser les dépôts de chrome, les oxydations et

les traitements de recuit en atmosphère réductrice. Nous présenterons ensuite les techniques

de caractérisation employées. Nous mettrons l’accent sur la technique ACOM-TEM, utilisée

largement dans cette étude pour déterminer la microstructure des dépôts et des oxydes.

II.1 Aciers inox étudiés (316L, 309N, 441X, 409)

Nous avons choisi l’acier 316L comme matériau principal de la famille des aciers inoxy-

dables austénitiques. Cette nuance industrielle est couramment utilisée dans divers secteurs

de l’industrie en raison de sa bonne résistance à la corrosion [117–119]. L’objectif du dépôt

PVD de 100 nm de chrome étant de modifier la composition de la surface de l’alliage, la

nuance 309N (21% Cr) a été également étudiée. L’objectif est de vérifier si le comportement

en oxydation de l’acier 316L Revêtu peut être comparable à celui du 309N.

Afin de faire varier les propriétés de diffusion du substrat nous avons choisi également

d’évaluer l’effet du dépôt de chrome sur le comportement à l’oxydation haute température

de l’acier 441X de la famille des aciers ferritiques et de composition proche de l’acier 316L.

Cette nuance possède des propriétés pertinentes à haute température notamment une bonne

résistance au fluage [120, 121]. La nuance 409 a été également étudiée pour voir si l’apport

du dépôt de chrome sur l’acier 409 (12% Cr) peut engendrer un comportement en oxydation

comparable à celui de l’acier 441X.

II.1.1 Composition chimique

Le Tableau II.1 présente les compositions des quatre aciers étudiés : deux austénitiques

(316L et 309N) et deux ferritiques (441X et 409). Les différents aciers ont été élaborés, ana-
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lysés et fournis par APERAM. Le tableau détaille les éléments d’alliages présents dans les

différents aciers.

% mass 316L 309N 441X 409

Fe Bal. Bal. Bal. Bal.

C 0.022 0.095 0.02 0.012

Cr 16.51 21.80 18.50 11.70

Ni 10.05 11.20 0.30 0.20

Mn 1.27 0.70 0.50 0.40

Si 0.48 1.80 0.70 0.65

Mo 2.03 0.50 0.25 0.30

Ti 0.011 0.012 0.18 0.25

Nb 0.023 0.50

Cu 0.38 0.50 0.30 0.30

Co 0.36

Al 0.003 0.070 0.015 0.03

P 0.03 0.03 0.03 0.03

S 0.003 0.007 0.005 0.01

N2 0.044 0.19 0.018

Tableau II.1 – Composition des tôles d’aciers inoxydables austénitiques et ferritiques

En plus des différentes teneurs en chrome, on note la présence de silicium de l’ordre de

0.5% dans les aciers choisis à l’exception de l’acier 309N qui présente une teneur en silicium

plus importante (1.8%). Le silicium favorise la résistance à l’oxydation par la formation de la

couche barrière de silice à l’interface métal/oxyde mais également plus sensible à l’écaillage

[46, 47]. On note également une teneur en manganèse différente selon les nuances. Celle ci

sera prise en compte lors des interprétations de résultats. Les quatre alliages contiennent une

teneur significative de soufre. Cet élément est considéré comme néfaste pour l’adhérence des

couches d’oxyde et sa présence diminue la résistance à l’oxydation [122].

II.1.2 Préparation des échantillons et états de surface

a) Pour les essais d’oxydation

Les échantillons à oxyder sont préparés à partir des tôles d’aciers industrielles. Elles sont

découpées en petits carrés de dimension 10x10x1 mm3 pour les nuances 441X et 316L, et

Page 50
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10x10x1.5 mm3 pour 309N et 409.

L’objectif de l’étude est d’évaluer l’effet d’un film de chrome de 100 nm d’épaisseur sur 
le comportement à l’oxydation haute température d’aciers inoxydables. Pour réaliser un film 
fin et continu, il est nécessaire que la rugosité de substrat soit de l’ordre de l’épaisseur du 
film à déposer.

L’évaluation de l’effet du dépôt de chrome exige un même protocole de préparation 
métallographique afin de comparer le comportement de la nuance avec et sans dépôt. Pour 
respecter cette condition les substrats sans dépôt sont préparés de la même façon que les 
revêtus. Les échantillons sont polis jusqu’au grain 4000 SiC, puis polis miroir avec des so-

lutions diamantées jusqu’à 1/4µm. A l’issue de ce traitement la surface des échantillons est

écrouie. Pour ôter la couche d’écrouissage on réalise un polissage mécano-chimique par une 
solution de silice colloïdale (OPU). Cette solution de silice collöıdale permet de fragiliser la 
couche d’écrouissage par réaction chimique et de l’éliminer par effet mécanique. Les substrats 
sont ensuite nettoyés à l’eau et dans un mélange éthanol-acétone pour éliminer les 
contaminations organiques. Pour chaque essai d’oxydation un substrat poli et un substrat 
revêtu de la même nuance sont placés dans le même porte échantillon à la même hauteur.

b) Pour le test gonflement décollement inversé (inversed bulge-blister-test)

Des essais d’adhérence ont été réalisés par la technique du gonflement-décollement sur

les couches d’oxyde formées. Une préparation particulière est nécessaire sur les aciers inoxy-

dables 316L et 441X afin d’adapter à la configuration du test (le test sera détaillé plus loin

dans le paragraphe II.2.4 c)). Le test nécessite un substrat d’épaisseur entre 100 et 200 µm. 
Pour cela nous nous sommes procurés des feuillards d’acier 316L fournis par APERAM. Les

tôles d’acier 441X ont été laminées à froid suivi d’une restauration pour retrouver la micro-

structure initiale. Le Tableau II.2 présente les caractéristiques microstructurales des tôles,

feuillard et laminé.

II.2 Dispositifs expérimentaux

II.2.1 Bâti de dépôt : Pulvérisation cathodique magnétron

Le schéma du bâti de pulvérisation cathodique magnétron utilisé pour la réalisation des

dépôts PVD de chrome est présenté dans la Figure II.1. La chambre de dépôt est équipée

de deux cibles magnétrons planes pouvant être occultées indépendamment par des caches à
commande pneumatique,. Elles sont orientées en direction du porte-substrat selon un angle de

28̊  et permettent de réaliser des dépôts mixtes ou encore des dépôts multicouches. Les
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Acier 441X 441X laminé 316L 316L feuillard

Épaisseur 1mm ≈130 à 150µm 1mm ≈130 à 140µm

Taille de grains 20 à 50µm 30 à 60µm 15 à 20µm 10 à 15µm

Microstructure

Tableau II.2 – Les caractéristiques microstructurales de l’acier 316L, 316L feuillard, 441X
et 441X laminé.

magnétrons sont alimentés séparément par des générateurs de puissance en mode courant

continu DC.

Figure II.1 – Représentation schématique du bâti de dépôt.

La source métallique de chrome, appelée ”cible”, est de forme circulaire son diamètre est

de 5 cm. Elle est fixée à la cathode. Un aimant est placé à l’arrière de la cible pour assurer

l’effet magnétron. La distance entre la cible et le substrat est de 12 cm. Les durées de dépôt

sont calculées selon l’épaisseur des films souhaitée. L’étalonnage des vitesses de dépôt pour

puissance donnée est obtenu grâce à la détermination expérimentale préalable de l’épaisseur

d’un film réalisé pendant un temps donné (la méthode sera décrite dans le paragraphe III.1.3).
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a) Vide et pression imposée

Avant chaque dépôt la pression dans la chambre est de 10-6 Pa. Ce vide secondaire est

atteint après 12 heures de pompage en moyenne. On utilise une pompe turbo-moléculaire afin

de limiter au maximum la présence des éléments résiduels présents dans l’air de la chambre,

notamment l’oxygène qui risque d’oxyder le chrome pendant la formation du film.

Le gaz de travail est de l’argon de pureté supérieure à 99,99%. Il est introduit par la

partie supérieure de la chambre, à l’opposé de la zone de pompage située dans le bas du bâti.

Un manomètre à capacitance installé dans la partie supérieure du bâti, contrôle de manière

continue la pression dans la chambre. La pression du gaz durant le dépôt est ajustée par une

vanne papillon qui régule en temps réel le flux de pompage. L’ouverture de la vanne d’accès

à la pompe turbo-moléculaire est régulée afin d’obtenir un régime stationnaire. La pression de

travail est de 0.56 Pa.

b) Décharge DC-magnétron

Pendant le dépôt la puissance délivrée par le générateur DC est fixée à 20W. La ten-

sion de décharge doit être identique pour une même puissance et une même configuration

géométrique. En pratique nous avons constaté une réduction de la tension de décharge liée à

l’usure de la cible. Au fur et à mesure des dépôts, la cible perd son caractère homogène. Les

ions d’argon suivent les lignes de champ du magnétron et le bombardement de la cible est

concentré sur un anneau. L’usure de la cible est très forte à ces endroits. Pour y remédier il

est nécessaire de ré-étalonner les vitesses de dépôt.

Figure II.2 – Photographie de l’intérieur du chambre de dépôt.

La Figure II.2 illustre le confinement du plasma obtenu dans la chambre de dépôt pour

une pression de 0.56 Pa d’Ar et une puissance de 20 W par source. Le porte-substrat est
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positionné en face du hublot par lequel les échantillons sont introduits.

II.2.2 Traitements thermiques

a) Oxydations

Les essais d’oxydation ont été réalisés dans un four tubulaire horizontal de marque Na-

bertherm P330. La Figure II.3 présente un schéma du montage expérimental. La chambre

d’oxydation est un tube de silice. Le gaz oxydant est de l’oxygène, contenant moins de 4 ppm

d’impuretés. Le débit du gaz traversant le four est réglé par un débitmètre à bille et fixé à

10 L/h. La vitesse calculée du gaz est de 21 cm min-1 à température ambiante. L’écoulement

est donc laminaire.

Figure II.3 – Représentation schématique du montage expérimental du four tubulaire
horizontal utilisé pour l’oxydation.

L’oxydation homogène des 2 faces n’est pas nécessaire car on s’intéresse uniquement à

la face traitée (poli et revêtu) des substrats (comme expliqué dans la section II.1.2). Les

échantillons sont disposés dans un tube en alumine sur deux niveaux (Figure II.4) afin

d’optimiser le nombre d’oxydation. Cette configuration permet d’oxyder jusqu’à 8 échantillons

simultanément.

La procédure d’oxydation isotherme est la suivante :

©a   La montée en température du four s’effectue à l’air ambiant.

b© Une fois la température souhaitée atteinte, le gaz oxydant est alors introduit et balaye

le four pendant quelques minutes.

c© Les échantillons sont ensuite introduits dans le four

d© Grace à des repères préalablement déterminés, le porte-échantillon est placé dans la

zone de température homogène du four dont la détermination sera détaillée dans le

paragraphe suivant.
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e© Une fois la durée d’oxydation souhaitée écoulée, le porte échantillon est extrait du four

chaud. Les échantillons subissent une trempe à l’air.

Figure II.4 – Photographie du porte échantillon en alumine à deux niveaux.

Afin de connâıtre la température réelle d’oxydation, il est indispensable de connâıtre le

profil de température du four, La figure II.5 présente l’évolution de la température me-

surée à l’aide d’un thermocouple de type K selon la position. La température de consigne est

de 850 ◦C. Le profil de température présente un palier quasi horizontal (zone chaude) d’une

longueur de 10 cm. Le tube d’alumine contenant les échantillons est placé dans la zone chaude.
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Figure II.5 – Profil de température dans le four à 850 ◦C pour la détermination la zone
chaude.

Il faut prendre en compte également l’inertie thermique de l’échantillon notamment pour

les oxydations de courtes durées. Pour cela un thermocouple a été soudé à un échantillon

témoin et enfourné à chaud pendant 15 min (la plus petite durée d’oxydation testée). La Fi-

gure II.6 montre le profil de température de l’échantillon mesuré au cours du cycle. Il subit

une montée en température très rapide : en une minute il atteint 800 ◦C. La température

augmente alors plus lentement. La température de 848 ◦C est atteinte après 4 min et main-

tenue jusqu’à la fin du cycle. La vitesse de refroidissement est beaucoup plus lente en raison
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de l’inertie thermique de la nacelle en alumine. Les échantillons sont à température ambiante

après environ 10 à 15 min.
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Figure II.6 – Profil de température de l’échantillon porté à 850 ◦C pendant 15 min dans
un four tubulaire horizontal.

Les oxydations de 2000 h pour les différents alliages ont été entreprises dans un four à

moufle pour pouvoir réaliser des oxydations de durées très longues en parallèle des durées

intermédiaires et longues.

b) Recuit en atmosphère réductrice

Des recuits sous atmosphère réductrice sont effectués sur les substrats revêtus d’un film

de chrome de 100 nm dans l’objectif de faire diffuser dans le métal sur quelques centaines

de nanomètre le chrome déposé afin de modifier la composition de l’acier et de l’enrichir

en chrome. Le gaz réducteur est un mélange Ar-2%H2, injecté avec un débit de 20 L/h.

L’hydrogène permet de réduire l’oxygène résiduel présent dans le circuit. La procédure des

traitements de recuit est semblable à celle suivie pour l’oxydation.

a© Une montée en température jusqu’à 660◦C

b© Une fois la température souhaitée atteinte, le gaz réducteur est alors introduit et balaye

le four pendant quelques minutes.

c© Les échantillons sont ensuite introduits dans le four.

d© Le traitement thermique dure pendant une heure.

e© Une fois la durée du traitement écoulée, le porte échantillon est extrait du four chaud.

Les échantillons subissent une trempe à l’air.

La difficulté consiste à conserver une atmosphère réductrice sur toute la durée de l’essai.

Pour cela, il faut assurer l’étanchéité du tube afin d’empêcher l’oxydation des échantillons.

Pour éviter une entrée d’air au moment de l’introduction ou de la sortie des l’échantillons
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à haute température, nous avons utilisé un four mobile qui se translate horizontalement sur

un rail (Figure II.7). Le tube de silice est fixe et sa longueur est le double de celle du four.

L’introduction des échantillons se fait du coté du tube non chauffé. Une fois l’étanchéité

assurée et après un balayage du gaz pendant 5 min, on déplace le four de telle sorte que les

échantillons soient au centre de la zone chaude. Une fois que la durée du traitement est at-

teinte, on re-déplace le four pour un refroidissement rapide des échantillons tout en conservant

une atmosphère non oxydante. Pour améliorer l’efficacité du traitement thermique toute en r
éduisant le risque d’oxydation de la surface, des copeaux de Titane ont été utilisés et placés en 
avant du porte échantillon. Ces copeaux capturent l’oxygène résiduel dans le tube en raison de 
l’affinité du titane pour l’oxygène.

Figure II.7 – Représentation schématique du montage expérimental du four tubulaire
horizontal mobile utilisé pour le traitement de recuit en atmosphère réductrice.

Le profil de température de ce four pour une température de consigne de 660◦C est

représenté sur la Figure II.8a. La zone isotherme mesure 7 cm. Le profil de montée et des-

cente en température des échantillons pendant le recuit est tracé sur la Figure II.8b. On

constate que la montée en température et le refroidissement sont plus lents que ceux mesurés

dans le four d’oxydation. Ce résultat s’explique par l’inertie du tube de silice et du porte-

échantillon en alumine qui subissent également le traitement thermique.

II.2.3 Mesure des Courbures

La technique de mesure des courbures a été introduite par Floro et al [123, 124]. Elle est

également appelée Multi beam Optical Stress Sensor (MOSS). C’est une technique qui permet

de mesurer in-situ la courbure d’un film mince pendant sa croissance sur un substrat très

mince, et la traduire en mesure de contraintes.
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Figure II.8 – Profil de température (a) dans le four (b) de l’échantillon recuit à 660 ◦C
pendant 60 min dans un four tubulaire horizontal mobile.

a) Principe et montage

Le MOSS repose sur une technique optique de détermination géométrique de la courbure.

Une représentation schématique est donnée sur la Figure II.9. La croissance d’un film génère

des contraintes de croissance qui entrâınent une flexion du substrat. La surface initialement

plane s’incurve. La mesure consiste à suivre la position d’un réseau de faisceaux laser réfléchis

sur la surface. La divergence de ce réseau de faisceaux réfléchis par la surface incurvée per-

met de déterminer la courbure et de calculer ensuite la contrainte en utilisant l’équation de

Stoney [125].

La mise en œuvre repose sur un faisceau laser. Celui ci est converti en plusieurs faisceaux

parallèles grâce à une paire d’étalons hautements réfléchissants. Chaque étalon divise le 
faisceau laser primaire en un réseau linéaire de quatre faisceaux équidistants et parallèles. Les

étalons sont orthogonaux. Avec cette configuration, un réseau 2D de 4x4 spots est ob-tenu. Le

multi-faisceaux pénètre ensuite dans la chambre du bâti magnétron via un hublot et illumine

le substrat dans des conditions d’incidence quasi-normale. La surface du substrat plane et polie

miroir réfléchit le multi-faisceaux vers une lame semi-réfléchissante qui le dévie vers une cam

éra CCD. Le réseau de faisceaux détectés par la caméra CCD apparâıtra sur le logiciel sous la
forme d’une grille de spots (Figure II.10).

La courbure du substrat entrâıne la divergence de la position des faisceaux. L’espacement

entre les centröıdes des spots est calculé par un logiciel d’analyse d’images. La courbure peut

ainsi être exprimée :

1

R(t)
=
δd(t).cosα

d0.2L
(Eq. II.1)
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Figure II.9 – Représentation schématique du dispositif de mesure in-situ de la courbure
adapté à notre bâti de dépôt par pulvérisation magnétron.

Figure II.10 – Spots laser détectés par la caméra CCD.

Avec R(t) la variation du rayon de la courbure, L la distance entre le substrat et l’écran

des spots, α l’angle d’incidence entre la source du laser et la normale du substrat. d(t) est la

distance entre spots mesurée à l’instant ”t” et d0 la distance de référence initiale entre deux

spots voisins. On définit δd(t) comme la différence entre d(t) et d0.

Hoffman [126] a dérivé de l’équation de Stoney [125], une expression permettant d’expri-

mer la contrainte en fonction de la courbure :

σ =
Ms.hs2

6hf

1

R(t)
(Eq. II.2)
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Avec σ la contrainte dans le film, hf et hs les épaisseurs du film et du substrat respecti-

vement, Ms le module biaxial du substrat exprimé par :

Ms =
E

1− ν
(Eq. II.3)

II.2.4 Test gonflement décollement inversé (inversed bulge-blister-
test)

Le bulge-blister-test est une méthode largement utilisée pour mesurer l’adhérence de films

minces sur substrat. Elle permet d’éviter les concentrations de contraintes par l’application

d’une pression uniforme à l’interface film/substrat. Le premier dispositif a été réalisé par

Hinkley [127]. Plusieurs modifications ont été apportées à la technique afin d’élargir ses

gammes de mesure [128–131]. Mougin [2] a adapté le dispositif à l’adhérence des couches

d’oxyde en modifiant sa configuration pour aboutir au test de gonflement décollement inversé

(inversed bulge-blister-test).

a) Principe

Le principe général du test de gonflement-décollement inversé est représenté sur la Figure

II.11. La Figure II.12 présente une courbe expérimentale typique de ce test.

Figure II.11 – Principe du inversed bulge-blister-test.

L’échantillon est un feuillard métallique d’épaisseur (h). Après oxydation, le feuillard collé

sur un porte-échantillon 1 présentant une trou circulaire de rayon (r). A travers ce trou, une 
pression hydrostatique (P) est exercée par un fluide non-compressible. Le feuillard va subir

une déformation élastique et une cloque va se former. Dans un premier temps le diamètre

de la cloque reste constant avec l’augmentation de la pression sous l’échantillon. Cette phase

de gonflement dite ”bulge”, correspond à la portion croissante de la courbe Figure II.12 et

1. La face d’oxyde dont nous voulons mesurer l'énergie d’adhérence est collée contre la face du porte
échantillon
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traduit l’augmentation de hauteur δ de la cloque avec la pression.

Figure II.12 – Courbe schématique du test de gonflement décollement [132]

Au delà d’une pression critique, deux scénarios sont possibles et dépendent du pouvoir

adhésif de la colle par rapport à l’adhérence de l’oxyde sur le substrat. Si l’énergie d’adhérence

de l’oxyde sur le substrat est plus importante, une rupture à l’interface oxyde/colle sera

alors observée. Si l’interface colle/oxyde est plus forte que l’interface métal/oxyde une fissure

interfaciale métal/oxyde se propage. En conséquence, une augmentation brutale du volume

sous la cloque accompagnée d’une chute de la pression est alors observée. Cette deuxième 
phase est dite ”blister”. La partie décroissante de la courbe Figure II.12 traduit le décollement

b) Montage expérimental

Pour suivre l’évolution de la hauteur δ de cloque en fonction de la pression imposée, un

dispositif de mesure par corrélation d’image a été développé au laboratoire (Figure II.13).

Il nécessite une préparation des échantillons. Après oxydation, le feuillard comporte une

couche d’oxyde sur chacune de ces deux faces 2. La face d’intérêt est collée au porte échantillon 
avec une colle époxy résistante. La deuxième face est polie afin de retirer la couche d’oxyde,

puis nettoyée à l’eau et avec un mélange éthanol-acétone. De la peinture blanche mate est

appliquée sur la face nettoyée à l’aide d’une bombe aérosol. Après séchage, un mouchetis

d’encre noire est déposé à l’aide d’un aérographe en utilisant un encre noire. La Figure

II.14a présente un feuillard collé sur le porte-échantillon, revêtu de peinture blanche et d’un

mouchetis.

L’orifice situé dans le porte-échantillon est connecté au système d’injection du fluide sous

pression. Le fluide utilisé est de l’eau désionisée. La mise sous pression est assurée par une

micro-seringue électronique. Le débit injecté est de 50 nl/s. Un manomètre, placé à l’extrémité

2. On néglige les autres faces sur l’épaisseur des feuillards
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Figure II.13 – Représentation schématique du montage expérimental

(a) (b)

Figure II.14 – Photographie de (a) mouchetis (b) mire de calibration.

du circuit hydraulique permet une mesure en temps réel de la pression imposée. Les mesures

sont automatisées et enregistrées par un ordinateur.

Deux caméras CCD installées à l’aplomb de la platine permettent l’acquisition d’images

de la surface mouchetis pendant la mise sous pression de l’échantillon. Ces images sont

ensuite utilisées pour reconstruire le champ cinématique surfacique en 3 dimensions par

stéréo-corrélation d’images numériques à l’aide du logiciel UFreckles [133, 134], développé

par Réthoré. Pour chaque pas de temps, on obtient le champ de déplacements surfacique 3D,

autrement dit dans le plan (XY) et en hauteur (Z). C’est le déplacement en Z qui permet le
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suivi de la hauteur δ de la cloque. La fréquence d’acquisition des valeurs de pression et des

images numériques est de deux acquisitions par seconde. Ce pas de temps nous permet de

suivre notamment la chute brutale de pression lors de la décohésion de l’interface. La courbe

de gonflement-décollement est obtenue en traçant l’évolution de la pression en fonction de

la hauteur de cloque. Le traitement d’image nécessite une calibration, réalisée à l’aide d’une

mire (Figure II.14b). Celle-ci comporte des points noirs équidistants et de taille identique.
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Figure II.15 – Courbe expérimentale d’un essai de gonflement-décollement inversé réalisé
sur un feuillard d’acier inoxydable 316L oxydé 100 h à 850◦C.

c) Equations régissant le bulge-blister-test

Le bulge-blister-test peut être considéré comme la succession de deux phases successives :

le gonflement puis le décollement. Chaque phase est régie par une équation faisant intervenir

les propriétés mécaniques du système.

i) Equation régissant le gonflement (bulge) Le gonflement correspond à un com-

portement élastique composé essentiellement de celui du feuillard mais aussi de celui de la

couche d’oxyde. L’évolution de la pression est décrite par [135,136] :

P = C1
σ.h.δ

r2
+ C2

E.h.δ3

r4
+ C3

E.h3.δ

r4
(Eq. II.4)

Avec P la pression, h l’épaisseur du feuillard (≈ 150 µm), r le rayon de l'orifice dans le porte 
échantillon, δ la hauteur de la cloque, σ la contrainte résiduelle présente dans le
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feuillard, E le module d’Young du feuillard, C1, C2 et C3 des constantes dépendant de la

géométrie de la partie gonflée et de son coefficient de Poisson. Les termes de l’équation tra-

duisent, les contraintes résiduelles pour le premier, la rigidité à la traction pour le deuxième

et la rigidité à la flexion pour le troisième.

ii) Equation régissant le décollement (blister) La valeur de l’énergie d’adhérence

peut être calculée en supposant que le travail fourni par le fluide sous pression au cours

de la croissance de la cloque est converti en énergie élastique stockée dans le film et enénergie

dissipée pour la formation des nouvelles interfaces. On obtient alors l’équation suivante [137,

138] :

Gi = C.P.δ (Eq. II.5)

Avec Gi l’énergie d’adhérence interfaciale en (J m-2), P la pression imposée à l’échantillon, 
δ la hauteur de la cloque, C une constante sans dimension comprise entre 0.516 et 0.645 [135,

139]. L’énergie d’adhérence de l’interface étudiée est déterminée par ajustement de l’équation

Eq. II.5 aux points expérimentaux dès que la rupture interfaciale est constatée (Courbe rouge

dans la Figure II.15)

II.3 Descriptif des techniques de caractérisation

La morphologie, la structure et la microstructure des couches d’oxyde et des dépôts ont

été étudiées par diverses techniques de caractérisation. Nous décrirons dans cette partie la
diffraction des rayons X (DRX), la spectroscopie Raman et la microscopie électronique.

II.3.1 Diffraction des rayons X (DRX)

La diffraction des rayons X (DRX) est une technique d’analyse non-destructive qui permet

d’identifier les phases cristallines présentes dans un matériau cristallin et de déterminer les

paramètres de la structure cristalline. La technique repose sur l’interaction un faisceau de

rayons X avec un échantillon. Les photons X sont diffusés élastiquement par les électrons des

atomes composant le matériau de manière périodique : on parle de diffraction. Lorsque 
l'incidence du faisceau θ  est telle que pour les plans atomiques du réseau cristallin (Figure 
II.16), la condition  de Bragg est remplie, il y a diffraction. La condition de Bragg s'écrit:

2dhkl. sin θ = n.λ (Eq. II.6)

Avec dhkl la distance interréticulaire entre deux plans {hkl}, θ angle d’incidence, λ la lon-

gueur d’onde des rayons X et n l’ordre de réflexion.
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Figure II.16 – Représentation schématique de la diffraction des rayons X sur un matériau
cristallin

La longueur d’onde des photons X est constante mais des faisceaux diffractés varient se-

lon la structure. Les faisceaux de rayons X diffractés par chaque atome dans une structure

cristalline périodique interférent les uns avec les autres, produisant une intensité dépendante

de la structure. Dans le cas d’un cristal infini l’intensité des interférences destructives n’at-

teint pas zéro. La loi de Bragg définit les valeurs possibles de l’angle 2θ (l’angle entre le faisceau 
incident et le faisceau diffracté), auquel cette condition particulière peut être satisfaite. Sur 
cette base, la diffraction des rayons X (DRX) peut être utilisée avec plusieurs d’angle

incidence. En plus de la géométrie conventionnelle 2θ − θ , deux autres modes ontété utilisés 
dans le présent travail. Le premier est l’incidence rasante GI-XRD. En plus de l’identification

des phases cristallines présentes dans un film mince, il permet de remonter aux contraintes r
ésiduelles dans le film. Le second est la réflectivité des rayons-X XRR. Il permet ici la d

étermination de l’épaisseur des films minces.

a) Diffraction en Incidence Rasante

Dans la géométrie conventionnelle de 2θ − θ , l’angle d’incidence est égal à l’angle du

faisceau diffracté par rapport à la surface de l’échantillon analysé. La configuration du dis-

positif garantit un faisceau de haute intensité diffractée. Cependant, aux grands angles, la
pénétration des rayons X est de quelques dizaines de micromètres. Lorsqu’il s’agit d’analy-

ser une couches minces, cette profondeur de pénétration peut être supérieure à l’épaisseur

du film. Par conséquent, la DRX conventionnelle n’est pas adaptée à l’étude détaillée des

couches minces.

La configuration en incidence rasante GI-XRD a été développée pour l’analyse des films

minces. Pour rendre la mesure plus sensible proche de la surface et minimiser la contribution

du substrat sur la réponse du signal, la géométrie est modifiée par rapport à la géométrie

conventionnelle. La diffraction est asymétrique, ce qui permet de sonder la matière proche de

la surface en faisant varier l’angle d’incidence. Pour chaque analyse l’incidence du faisceau de
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rayons X monochromatique est fixe et faible, généralement inférieure à 10̊ . Elle doit cepen-

dant être plus grande qu’un angle critique ωc. Cette configuration est utilisée pour obtenir des

informations sur la cristallographie des phases de l’échantillon [140,141] et sa microstructure

(contrainte, orientation préférentielle, etc.) [142–144].

b) Réflectivité des Rayons-X

Le mode Réflectivité des rayons-X ne permet pas l’analyse de la structure cristalline. Il est

utilisé pour la détermination de l’épaisseur des films minces avec une précision d’environ 0.1-

0.3nm. Il renseigne également sur la densité et la rugosité d’interface des différentes couches

d’une hétéro-structure. Le principe repose sur la réflexion d’un faisceau de rayons X par une

surface plane et la mesure de l’intensité des rayons X réfléchis dans la direction spéculaire,

pour laquelle l’angle réfléchi est égal à l’angle incident. Le balayage angulaire est similaire à
celui du balayage 2θ−ω, mais à un très petit angle d’incidence, généralement inférieur à 10̊ . A 
la surface et à chaque interface l’intensité réfléchie est celle prédite par la loi de réflectivité de

Fresnel. L’interférence de tous les faisceaux de rayons X réfléchis donne naissance au faisceau

de rayons X sortant où la réflectivité de l’hétérostructure est déterminée par l’épaisseur, la
densité ́electronique et la rugosité de chaque couche. En utilisant la méthode de la transformée

de Fourier ou de la matrice de transfert, les paramètres associés à chaque sous couche peuvent

être dérivés

II.3.2 Spectroscopie Raman

En complément de la DRX, la spectroscopie Raman a été utilisée pour identifier la na-

ture des oxydes présents dans les couches. La spectroscopie Raman est une technique non

destructive détectant les changements dans la polarisabilité des liaisons moléculaires induites

par les vibrations des liaisons dans un matériau. Elle se base sur la diffusion inélastique de

la lumière monochromatique du laser par l’échantillon. Les photons sont absorbés ensuite un

très faible nombre d’entre eux sont réémis à des longueurs d’onde différentes correspondant

à la diffusion Raman.

II.3.3 Microscopie électronique

a) Microscopie électronique à balayage MEB

La microscopie électronique à balayage a été utilisée quasi-systématiquement pour obser-

ver les morphologies de surface et en coupe transverse. Ces analyses ont été effectuées sur le

MEB-FEG Zeiss Ultra 55, équipé de détecteurs d’électrons secondaires (SE et SE In Lens),

d’électrons rétrodiffusés (BSE) et de rayons X (spectroscopie EDX).
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b) Microscopie électronique en transmission TEM

Les films minces déposés par PVD et les couches d’oxyde élaborées ont été investigués par

ACOM-TEM (Automated crystal phase and orientation mapping in TEM) et STEM-EDS

(scanning transmission electron microscopy–energy-dispersive spectroscopy) qui permettent

d’obtenir des informations plus précises sur la composition élémentaire, les phases, les orien-

tations, la forme des grains et la distribution de taille.

Les lames minces destinées à la microscopie électronique en transmission ont été préparées

dans un microscope électronique à balayage (MEB) à double colonne, équipé d’un faisceau

d’ions focalisé (FIB). Les épaisseurs des lames minces préparés sont comprises entre 50 et

100 nm.

i) ACOM-TEM La technique ACOM-TEM (Automated Crystal Orientation Mapping)

est également connue sous le nom commercial d’ASTAR équipé du module DigiSTAR R© et

commercialisé par la société NanoMEGAS R©. Il s’agit d’une technique permettant la cartogra-

phie de phase et d’orientation des cristaux à l’échelle nano/macro métrique. Les diagrammes de

diffraction 2D sont systématiquement acquis avec des caméras rapides dans un microscope

électronique en transmission (MET) lors du balayage de la sonde focalisée sur la zone d’intérêt.

Cela permet la reconstruction de cartes 2D mettant en évidence les différentes phases

cristallines, l’orientation cristallographique et/ou les champs de contraintes locaux, la présence

de zones amorphes dans la matrice à l’échelle nanométrique avec une résolution spatiale allant

jusqu’à 1-3 nm dans des zones typiques de plusieurs µm2.

A chaque position du faisceau électronique, la figure de diffraction enregistrée est comparée

à une base de données construite à partir de fichiers cristallographiques . Cette démarche est

reproduite point par point, ligne par ligne de la zone d’analyse choisie (Figure II.17).

Lors de la comparaison clichés expérimental/simulé, une valeur d’indexation est attribuée 
par le logiciel d'indexation. Ces valeurs caractérise la qualité de correspondance entre 
diffractogramme enregistré et diffractogramme calculé. De plus une valeur de fiabilité décrit le
rapport des index des deux meilleures solutions. L’orientation et/ou les phases retenues

correspondent au cliché de diffraction le plus pertinent.

La technique a des limitations, notamment si le faisceau d’électrons traverse plusieurs

grains, des pores, ou si deux phases de propriétés cristallographiques très proches sont 
presentes, l’information est plus difficilement interprétable. L’analyse des revêtements de

chrome et des couches d’oxyde par microscopie électronique en transmission a permis de

déterminer localement les microstructures et des textures après leurs croissance.
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Figure II.17 – Représentation schématique du principe de la technique ACOM-TEM. (a)
Balayage du faisceau d’électrons et (b) obtention d’un set de clichés de diffraction pour

chaque coordonnée (x,y) [33].

ii) STEM-EDS Des cartographies élémentaires à l’échelle atomique sont réalisées par

microscopie électronique en transmission en mode balayage (STEM) associé à la spectroscopie

de dispersion d’énergie de rayons X (EDS). L’acquisition des données est réalisée dans un

microscope électronique à transmission JEOL-2100F avec une tension d’accélération de 200

kV et une taille de sonde d’environ 2 nm.
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déposés par PVD





Chapitre III

Élaboration, diffusion et
caractérisation des films minces de Cr
déposés par PVD

L’objectif de cette partie est de produire des revêtements (PVD) uniformes de chrome par 
la technique de pulvérisation cathodique et d’en réaliser les caractérisations morphologiques, 
structurales et microstructurales.

III.1 Élaboration des films minces de Cr

Afin de pouvoir élaborer et évaluer les propriétés des films réalisés par pulvérisation

magnétron, une mâıtrise du procédé est nécessaire. Nous avons évalué le rendement de notre

dispositif de dépôt par des estimations théoriques des vitesses de pulvérisation et de dépôt en

tenant compte des paramètres expérimentaux et les confronter ensuite à la vitesse moyenne

de dépôt mesurée expérimentalement.

III.1.1 Calcul de la vitesse de pulvérisation du Cr

Nous estimons dans un premier temps la vitesse moyenne théorique de la pulvérisation

de la cible de chrome. Le calcul de cette vitesse théorique se fait à partir des paramètres

électriques du générateur pour une puissance imposée. Le calcul du flux de Bohm [92]

représente le flux d’ions d’argon qui entre dans la gaine cathodique près de la cible. Il permet

de calculer la vitesse de pulvérisation de la cible de chrome en tenant compte du taux de

pulvérisation. Ce dernier représente les atomes pulvérisés par effet balistique en fonction du

nombre d’ions incidents.

Nous utilisons les notations suivantes :

• Γi Flux d’ions d’argon

• Γe Flux d’électrons

71
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• uB vitesse de Bohm

• Ji Densité de courant ionique

• ni Densité d’ions volumique

• upulv Vitesse de pulvérisation

• ui  Vitesse de l'ion

• γ Coefficient d’émission d’électrons secondaires

• IA Courant anodique

• Ii Courant ionique

• Y Taux de pulvérisation

• MT Masse atomique

• ρ Masse volumique

• q Charge électrique élémentaire

• S Surface de la cible

Nous considérons que l’état de la décharge est en équilibre, ce qui nous permet d’écrire :

Γi = Γe (Eq. III.1)

Γi est le flux de Bohm qui représente le flux d’ions d’argon, ces derniers sont accélérés par la
chute du potentiel. Les ions d’argon bombardent et pulvérisent la cible de chrome. En consid-
érant que le plasma est stable à travers la gaine, le flux de Bohm s’écrit :

Γi = uB.ni (Eq. III.2)

Avec uB est la vitesse de Bohm qui dépend de la masse d’ion Mi et la température

d’électron Te exprimé en Volts (V).

uB =

√
q.Te
Mi

(Eq. III.3)

La densité de courant ionique est :

Ji =
Ii
S

= q.ni.ui (Eq. III.4)

Étant donné que la réaction d’ionisation est limité, on peut considérer que la densité de 
courant ionique est égale à la densité électronique. Or le courant ionique Ii est différent du 

courant électronique mesuré IA, mais il peut être calculé à partir de la relation suivante :
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IA = Ii.(1 + γ) (Eq. III.5)

Avec γ est le coefficient d’émission électronique secondaire défini par le nombre moyen

d’électrons émis de la cible par ion incident. Ce coefficient est proche de 0.1 pour des cibles m
étalliques. Il varie faiblement 1 avec l’énergie des ions d’argon Ag+ [145–147]. Dans le cas du 
chrome γ=0.091±0.02 [145]. Pour des surfaces oxydées ou des cibles d’oxydes, le coefficient est

beaucoup plus important [148]. Pour éviter qu’une couche d’oxyde native ne soit

naturellement formée sur la cible de chrome, une étape de nettoyage de la surface de la cible

est nécessaire avant chaque dépôt. .

Avec le flux de Bohm Γi on peut calculer la vitesse de pulvérisation de la cible à partir

de la masse atomique de chrome et de sa masse volumique. Il faut tenir compte également du

taux de pulvérisation Y qui définit le nombre moyen d’atomes neutres ou chargés arrachés à la 
cible par ion incident. La vitesse de pulvérisation peut s’écrire :

upulv = Γi.Y.1010.
MT .u

ρ
(Eq. III.6)

A partir des équations ( Eq. III.4) et ( Eq. III.2) on peut remplacer le flux de Bohm et

tirer la vitesse de pulvérisation :

upulv =
IA
S
.

1

(1 + γ)q
.Y.1010.

MT .u

ρ
(Eq. III.7)

Les données expérimentales sont résumées dans le tableau III.1

Donnée expérimentale Valeur
γ 0.091
IA (A) 0.035 (à 10 Watts imposée)
MT 52
q (C) 1.6 10-19

ρ (g.cm-3) 7.19
S (cm2) 28
u (Kg) 1.66 10-27

Y 0.78 (à 290 Volts) [149]

Tableau III.1 – Données expérimentales pour une puissance imposée P=10 W

On peut ainsi calculer la valeur de la vitesse de pulvérisation théorique upulv = 0, 67nm.s-1.

1. Pour des énergies inférieures à 500eV
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III.1.2 Simulation du système de pulvérisation du Cr

La vitesse de pulvérisation estimée ne peut pas être considérée comme une vitesse de d
épôt. Les atomes pulvérisés n’atterrissent pas tous sur la surface du substrat. Les atomes pulv-
érisés sont projetés sur un angle large. Les atomes qui atterrissent sur la surface du substrat à
revêtir, sont ceux qui rentrent dans l’angle du substrat. Parmi ces atomes, certains d’entre eux

subissent des collisions avec les ions d’argon sur leurs trajectoires avant d’arriver sur la surface

du substrat. Ces collisions entrâınent la perte d’une partie ou de la totalité de l’énergie des

atomes. Seuls ceux qui gardent une énergie suffisante pour diffuser en surface et s’accrocher

aux sites stables, formeront le film. Pour estimer le coefficient de transfert des atomes entre la
cible et le substrat, nous avons utilisé le code de calcul SIMTRA développé par Van Aecken

[150]. Il permet de calculer les caractéristiques du flux des espèces atterrissant sur la substrat 
(Énergie, libre parcours moyen, nombre de collisions survenues...). Le code est basé sur

une simulation de type Monte Carlo. Il simule le transport des espèces dans la phase

gazeuse, en prenant en compte la géométrie de la chambre (Figure III.1).

Figure III.1 – La géométrie simulée dans le code SIMTRA.

La vitesse de dépôt théorique pour la pulvérisation magnétron est donnée par le produit

du courant ionique, du taux de pulvérisation et du coefficient de transport. Le rendement de

pulvérisation est déterminé avec les équations de Seah [149]. On peut également le calculér en 
utilisant le code SRIM [151]. Avec le code SIMTRA on peut calculer les coefficients de

transport, c’est-à-dire la probabilité qu’un atome pulvérisé de la cible atterrisse sur une

surface donnée. Le nombre réel d’atomes qui atterrissent sur cette surface est égal :

NT =
IA

(1 + γ)q
.Y.
Ma

N
(Eq. III.8)
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Avec NT le nombre réel des atomes qui atterrissent par seconde sur le substrat, N nombre

d’atome simulés quittant la cible et Ma les atomes qui atterrissent sur une surface donnée. A 
partir de la masse atomique du chrome et de la masse volumique du film 2 on peut exprimer la 
vitesse de dépôt théorique par :

udépôt =
IA
S
.

1

(1 + γ)q
.Y.1010.

Ma

N
.
MT .u

ρ
(Eq. III.9)

A partir des données expérimentales dans le Tableau III.1 on peut ainsi calculer la vitesse

de dépôt théorique moyenne udépôt = 0, 036nm.s-1.

Figure III.2 – Distribution du coefficient de transport sur une surface de substrat simulée
de 20x20mm2.

Le code SIMTRA donne également l’accès à la vérification de l’homogénéité de dépôt en

surface. La Figure III.2 présente la cartographie de distribution du coefficient de transport

sur la surface du substrat simulé. On constate que le coefficient de transport varie avec la dis-

tance cible-surface. Cette variation de coefficient fournit une information sur l’hétérogénéité 
de la vitesse de dépôt locale. Elle diminue avec la distance cible-surface en raison de la

configuration du magnétron incliné et orienté en direction du porte-substrat. Pour notre

2. Déterminée à partir de la réfléctometrie des Rayon X qui sera détaillé dans la section III.1.3.
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configuration, nous avons calculé 0.004nm.s-1 comme gradient de vitesse de dépôt entre les 
deux cotés pour un substrat de dimension 20x20mm2 , donc pour un dépôt moyen de 100nm, le 
gradient d’épaisseur est de 0.55 nm/mm.

III.1.3 Mesure expérimentale de la vitesse de dépôt de Cr

Pour mesurer la vitesse de dépôt, une calibration a été réalisé sur un substrat de Silicium 
monocristallin (100) avec la configuration du bâti décrite dans le chapitre II. La puissance

électrique de 10 Watts a été imposée. La pression de travail est 0.66 Pa. Le gaz transporteur 
est l’argon. La durée du dépôt de calibration est de 10 min. Le film déposé est ensuite analysé 
par la technique de la réflectivité des Rayons X (XRR) afin de déterminer l’épaisseur du film.

La figure I II.3 présente la mesure de la réflectivité réalisée à des angles d’incidence  entre     
0 et 3̊ autour d’un angle critique 0.37 p̊our un film de chrome de 16nm déposé sur un substrat 
en Silicium.
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Figure III.3 – Courbe expérimentale et simulée de réflectivité des rayons X du dépôt de
Chrome sur Silicium (100). Conditions de dépôt : Puissance P=10 W ; Pression d’argon

pAr=0.66 Pa.

Les oscillations observées sur la courbe expérimentale (Figure III.3), sont appelées les 
franges de Kiessig [152]. Ces franges sont le résultat d’une interférence d’onde réfléchie par

l’interface air/film et l’onde réfléchie par l’interface film/substrat 3. La période des franges d
épend de la différence de chemin optique entre les deux ondes. Elle permet de

3. Dans le cas de multicouches chaque interface réfléchit partiellement l’onde incidente
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déduire l’épaisseur de la couche. Une modélisation de la courbe de réflectivité a été réalisée 
(courbe noire Figure III.3) sur la base de la méthode de calcul de Croce [153]. Dans le cas d'un 
seul film déposé, il y a cinq paramètres à optimiser. Trois paramètres sont les plus importants : 
l’épaisseur du film, la densité et la rugosité de surface. L’épaisseur est ainsi calculée par mod

élisation de la courbe expérimentale en utilisant le logiciel de simulation GenX. Afin d’am

éliorer la simulation, une couche mince a été ajoutée au modèle pour prendre compte de la
couche d’oxyde native du substrat de Silicium. A partir des paramètres du meilleur fit du

modèle (courbe noire Figure III.3), le dépôt de calibration réalisé sur le substrat de Silicium

est d’une épaisseur de 16 nm. On peut calculer ainsi la vitesse de dépôt pour une puissance

imposée de 10 Watts : 1.6 nm.min-1 l’équivalent de 0.026 nm.s-1. Cette valeur est en accord

avec la vitesse de dépôt théorique calculée.

La réflectivité des Rayons X (XRR) permet également de déduire d’autres informations, 
notamment la densité du film ainsi que la rugosité de surface. Le Tableau III.2 résume les

paramètres calculés par le modèle pour le film de chrome déposé sur Silicium.

Films d (nm) ρ (g cm-3) r (nm)
Cr 16 6.14 2.2
SiO2 1.2 1.9 1

Tableau III.2 – Les paramètres déduits de la simulation de la réflectivité des rayons X.
Épaisseur du film (d (nm)), la densité (ρ (g cm-3)) et la rugosité (r (nm))

La densité du film de chrome est de 6.14 g cm-3, cette densité caractéristique des films réalis

és par pulvérisation cathodique est inférieure à la densité du chrome sous forme massive (7.19

g cm-3 [154]). La densité du film de chrome est en accord avec la littérature. La différence par

rapport à la densité du chrome en masse peut être expliqués par l’incorporation de gaz, 
principalement l’oxygène résiduel piégé dans le bâti [155, 162].

Plusieurs dépôts ont été réalisés à différentes puissances dans un domaine choisi entre

10 et 40 Watts. La Figure III.4 présente l’évolution de la vitesse de dépôt qui varie quasi

linéairement avec la puissance imposée. A forte puissance, elle permet de gagner en temps de

dépôt pour la même épaisseur. Cependant le risque de dévier de la courbe de calibrage est

probable. Une puissance relativement importante conduit à une transformation partielle de

l’énergie en source de chaleur. Dans la suite on travaillera avec les trois puissances dont la
linéarité de la vitesse est vérifiée.
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Figure III.4 – Évolution de la vitesse de pulvérisation en fonction de la puissance
électrique.

III.2 Caractérisation des films minces de Cr

III.2.1 Morphologie des films

La morphologie des couches minces de chrome Cr déposées par pulvérisation cathodique

a été observée par microscopie électronique à balayage et par microscopie à force atomique.

La Figure III.5a présente la micrographie (MEB) en coupe transverse d’un film de 50 nm de

chrome Cr déposé sur un substrat de silicium Si. Le film du chrome présente une microstruc-

ture colonnaire des grains qui s’étendent le long de l’épaisseur du film. L’observation en coupe

transverse permet également de comparer les épaisseurs observées à celles attendues à partir

de la calibration faite par réflectivité des rayons X. Les scans AFM de surface (Figures III.5b

et III.5c) réalisés sur un film de chrome déposé sur acier 441X présente une morphologie

circulaire des grains avec un diamètre moyen de 8 nm sur une surface scannée de 1 µm2.

La Figure III.6 présente micrographie STEM à champ clair réalisée sur une lame FIB

prélevée un substrat d’acier 441X Revêtu de 100 nm de chrome. L’aspect colonnaire des grains

observés en MEB est confirmé ici. La microstructure obtenue est similaire aux revêtements 
PVD réalisés par pulvérisation cathodique avec des systèmes de dépôt en défilement continu

[91]. Les grains colonnaires présentent une légère inclinaison par rapport à la normale de 
la surface du substrat. Elle correspond à l’angle d’incidence des atomes de chrome pulv-
érisés depuis la cible.

Dans le film de chrome, des zones moins denses sont observées entre les grains. Elle appa-

raissent  plus claires sur Figure III.6. Elles pourraient être à l’origine de l’écart de densité du

chrome déposé par rapport au chrome massif. On note également la présence d’une fine
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Figure III.5 – Dépôt de chrome de 50 nm sur (a) Silicium, vue en coupe transverse par
MEB-SE (b) et (c) Acier 441X, scan de surface par AFM (b) mode amplitude (c) mode

rugosité. Conditions de dépôt : Puissance P=20 W ; Pression d’argon pAr=0.66 Pa.

Figure III.6 – Observation MET d’un dépôt de 100 nm de chrome sur un substrat d’acier
441X : image STEM en champ clair sur une lame FIB. Conditions de dépôt : Puissance

P=20 W ; Pression d’argon pAr=0.66 Pa.

couche de 2 à 3 nm d’épaisseur à l’interface substrat/dépôt. Elle correspondant à la couche

d’oxyde native de l’acier 441X.

III.2.2 Structure du chrome déposé

La configuration de notre bâti et les conditions choisies pour le dépôt nous ont conduit à

un film de chrome d’une structure cristallographique particulière. La Figure III.7 présente

des diffractogrammes de rayons X DRX en mode incidence rasante de deux films de chrome
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déposés sur deux substrats différents (Silicium et Acier 441X). L’indexation des deux diffrac-

togrammes met en évidence la phase δ-A15 du chrome Cr par la présence des trois raies prin-

cipales (200) (210) et (211) de cette phase aux positions (2θ) 39.3̊ , 44̊ et 48.6̊ respectivement.

Le chrome cristallisé selon δ-A15 a été identifié pour la première fois par Kimoto et Nishida

après évaporation 4 du chrome dans une atmosphère d’argon [101].

Figure III.7 – Diffractogramme en incidence rasante des films de chrome déposés sur l’acier
inox 441X et sur Silicium (100). La raie à la position 44̊ a été déconvoluée pour les deux 
diffractogrammes. Conditions de dépôt sur Acier : Puissance P=20 W ; Pression d’argon

pAr=0.66 Pa ; ́Epaisseur e=50 nm Conditions de dépôt sur silicium : Puissance P=10 W ; 
Pression d’argon pAr=0.66 Pa ; ́Epaisseur e=16 nm.

Le diffractogramme du film de chrome déposé sur acier 441X présente à la position 44̊ un

pic asymétrique avec un épaulement à gauche. Il est dû au chevauchement avec le signal

de diffraction du substrat d’acier inox 441X (44.7̊ ). La décomposition du pic révèle trois

contributions correspondant aux plans (210) de la phase du chrome δ-A15, aux plans (110) de 
la phase α du substrat et aux plans (110) de la phase α du chrome qui donnent ces pic 
légèrement décalé à droite.

La coexistence des deux phases de chrome (δ-A15 et α) est révélée par la contribution des

deux phases à la position 44̊ . La présence de cette phase δ-A15 de chrome sur les deux

substrats (silicium et acier) montre que la stabilité de phase métastable ne dépend pas de la
nature substrat. Plus loin dans ce chapitre nous discuterons la stabilité de cette phase δ-A15.

Afin d’investiguer davantage la double contribution du chrome, un dépôt a été réalisé sur

silicium pour éviter le chevauchement avec les raies du substrat. Le pic à la position 44̊ du dif-

4. Chauffage par effet Joule
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fractogramme a été modélisé en utilisant deux fonctions Lorentziennes (Figure III.8). La raie

simulée par cette modélisation présente un coefficient de détermination de 0.98 par rapport à
la raie expérimentale. Une deuxième approche a été effectuée (non présentée) pour le même 
pic en utilisant une seule fonction Lorentzienne, le résultat de cette deuxième modélisation a
donné un coefficient de détermination moins bon (0.93) par rapport à la première approche. Ce

résultat corrobore la coexistance des deux phases.
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Figure III.8 – Modélisation de la raie à la position 44̊ du diffractogramme de l’échantillon
Cr sur substrat de silicium (100). La modélisation utilise deux fonctions Lorentziennes.

Conditions de dépôt : Puissance P=10 W ; Pression d’argon pAr=0.66 Pa ; Épaisseur
e=16nm.

La phase δ-A15 du chrome est de structure cubique centrée avec deux atomes sur chaque

face du cube. Le paramètre de maille mesuré ( 0.4594 nm), est en accord avec la littérature 
[101,110,156]. Le paramètre de maille de la phase α du chrome est 0.2884 nm. La structure δ-
A15 présente une structure très compacte. Elle se transforme en chrome α à une température 
de 428 ◦C [102, 103], la transformation est exothermique et irréversible [102].

III.2.3 Microstructure des films

Une fois les structures cristallines du chrome déposé déterminées, nous pouvons utiliser

ces données cristallographiques pour analyser le dépôt par la méthode d’ACOM en micro-

scopie électronique en transmission afin d’améliorer la compréhension de la microstructure.

Pour cela une lame FIB d’une épaisseur (≈50nm) a été préparée sur un film de 100 nm de

chrome déposé sur l’acier inox 441X. La lame étant suffisamment mince par rapport à la taille
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des grains du film, l’association de la technique ACOM-TEM avec l’identification de phase

par DRX permettent de construire des cartographies de phases et d’orientations malgré une

taille des grains nanométrique.

La Figure III.9a montre la cartographie de phase ACOM-TEM d’un revêtement de

chrome élaboré sur l’acier 441X d’une épaisseur de 100 nm. La croissance colonnaire des grains

est confirmée via les cartographies d’indexation avec une largeur moyenne d’environ 7 nm. Ce 
résultat est en accord avec les mesures faites sur scans AFM. La cartographie de phase révèle 
la présence des deux phases de chrome (δ-A15  majoritaire et α mino-ritaire) avec une

localisation concentrée de la phase α au niveau de l’interface substrat/dépôt.

Figure III.9 – Cartographie ACOM-TEM. (a) cartographie de phase combinée aux
cartographies d’indexation et de fiabilité de phase. (b) cartographie de fiabilité de phase.

Condition de dépôt : Puissance P=20 W ; Pression d’argon pAr=0.66 Pa ; Épaisseur
e=100nm.

La cartographie de fiabilité de phase présente un mauvais score pour les grains de la phase

α du chrome. L’interprétation de ce résultat se trouve dans la configuration de la lame. En

effet, si le faisceau d’électrons traverse plusieurs grains, les clichés de diffraction obtenus sont 
difficilement indexables. Malgré la finesse de la lame préparée (≈50nm), le faisceau d’électrons

traverse plusieurs grains (6 à 7) ce qui diminue le score d’indexation. Dans le cas où le fais-

ceau traverse des grains de la même phase, le cliché de diffraction récolté est composé d’une

superposition des différents clichés de chaque grain mais qui correspondent tous à la même

phase est par conséquent le score de fiabilité reste relativement bon. Dans le cas où le fais-

ceau traverse deux grains de phases différentes, les clichés de diffraction sont composés d’une

superposition de deux catégories de clichés correspondant chacun à une phase, le score de la
fiabilité de phase est donc beaucoup moins bon. La figure III.10 présente schématiquement

les deux cas de figures qui expliquent la qualité des cartographies de fiabilité de phase après
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une analyse par ACOM-TEM.

Figure III.10 – Représentation schématique des clichés de diffraction obtenus pour une 
position selon la configuration de la lame en épaisseur.

Pour les mêmes raisons précédemment expliquées liées au nombre de grains en épaisseur, la 
cartographie d’orientation est difficilement interprétable. Pour mieux détailler la microstruc-

ture, nous abandonnerons les interprétations liées à l’indexation et optons pour une imagerie 
qui ne se base pas sur l’interprétation des clichés de diffraction.

Dans un cliché de diffraction acquis par ACOM-TEM, un spot identifié comme apparte-

nant à la phase souhaitée permet la reconstruction d’une image en champ sombre virtuel en 
mettant en évidence toutes les zones 5 dont les clichés de diffraction comportent un spot à 
la même position. Avec cette technique nous avons reconstruit des images en champ sombre 
virtuel à partir de différents spots correspondant à la phase δ-A15 du chrome (Figure III.11).

Les images champ sombre  révèlent des zones discontinues qui ressemblent à des nanograins 
d’une taille moyenne de (5 à 6 nm). Ce résultat laisse penser que les grains colonnaires 
précédemment observés sont constitués de nanograins orientés différemment. Afin de vérifier 
cette hypothèse, un traitement de corrélation des clichés de diffraction aété réalisé sur une 
image acquise par ACOM-TEM. Ce traitement emploie une corrélation de proche en proche 
des diagrammes de diffraction acquis en scannant le faisceau sur l’échantillon. Des clichés 
voisins en terme de position du spot, indiquent qu’ils appartiennent pas au même grain et 
apparaissent plus clair. Une différence entre clichés voisins indique une frontière entre grains 
ou un changement d'orientation dans le cas d’un sous-grain et apparâıtra plus sombre. Cette m
éthode met donc en évidence les grains sans biais lié à l’indexation.

5. Les zones correspondants au spot choisi apparaissent en clair (en rouge) les autres zones apparaissent
plus sombre (en bleu)
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Figure III.11 – Images champ sombre virtuelle (DF) reconstruites à partir de la sélection
des spots de diffraction correspondant à la phase δ-A15 du chrome.

Figure III.12 – Corrélation TEM du dépôt de chrome.

La Figure III.12a présente une cartographie de corrélation de clichés de diffraction réalisée 
sur un film de chrome déposé sur acier à partir d’une acquisition par ACOM-TEM. La carto-

graphie révèle après un traitement d’image 6 (Figure III.12b) qu' un grain colonnaire est 
constitué d’un ensemble de nano-grains empilés les uns sur les autres le au long de l’épaisseur

6. Pour améliorer la qualité de l’image
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du dépôt.

A partir de ces analyses on peut conclure que la phase δ-A15 du chrome est présente à 
l’échelle nanométrique sous forme de nano-grains, ce qui concorde avec la littérature. Kimoto 
et Nichida [101] supposent que cette phase métastable de chrome ne peut être obtenue sous 
forme de gros grains ou en masse dans des conditions atmosphériques.

III.3 Stabilité de la phase δ-A15 du chrome

Plusieurs études examinent les paramètres contribuant à la stabilité de la phase δ-A15 
[100,102,103,105,109–112]. Une étude paramétrique sera présentée en utilisant une approche 
des plans d’expérience. L’objectif de l’approche est de déterminer les paramètres d’élaboration 
favorisant la formation de la phase δ-A15. Cette étude paramétrique est propre à la 
configuration de notre bâti (par exemple : une modification géométrique peut conduire à des 
résultats différents).

III.3.1 Paramètres d’élaboration

La méthode des plans d’expérience a été utilisée pour extraire l’influence des paramètres du 
procédé de dépôts autour un point central [157–159]. Elle peut être également utilisée pour d
éterminer les effets des interactions d’ordre deux. Elle consiste à faire varier tous les 
paramètres du procédé à chaque expérience selon la matrice Rechtschaffner [160]. Pour ce 
modèle toutes les interactions supérieures d’ordre deux sont supposées nulles avant même 
l’expérimentation. Le modèle mathématique adopté au départ de l’étude est donc :

y = b0 +
n∑
i=1

bixi +
n∑

i=j=1
i6=j

bijxixj (Eq. III.10)

Avec y est la valeur de la réponse de chaque expérience, n est le nombre de paramètres, x

est le niveau du paramètre (±1) et b0 est la valeur moyenne de la réponse. Pour évaluer l’in-

fluence d’un paramètre sur une réponse, le poids bi associé à un paramètre xi est comparé à

2 fois l’écart type (2σ). De la même manière pour l’influence d’une interaction de paramètres

sur la réponse bij associé aux paramètres xi et xj deux par deux. Un poids inférieur à cette

limite de (2σ) n’a pas de signification statistique : le paramètre associé ne joue pas de rôle

significatif sur la réponse mesurée dans un intervalle de confiance à 95%

Avant de présenter les résultats de l’étude, il convient de définir les paramètres à évaluer,

trois de ces derniers sont choisis pour cette étude : la pression de travail, la vitesse de dépôt

et l’épaisseur du film déposé. Après chaque dépôt une analyse par diffraction des rayons X

(DRX) en incidence rasante est réalisée. Le rapport d’intensité de la raie principale de la

Page 85
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phase δ-A15 (210) sur celle de la phase α (110) sera choisi comme réponse pour la matrice

d’expérience.

Le Tableau III.3 résume les paramètres à varier sur 2 niveaux (Niveau-1 et Niveau+1)

autour du point central (Niveau 0) dans cette étude avec les valeurs correspondantes des

paramètres. Le nombre d’expérience pour trois paramètres est de sept :

Facteur Niveau -1 Niveau +1
Puissance
(W) v1 20 40
Pression (Pa)
v2 0.66 1.06
Epaisseur
(nm) v3 100 200

Tableau III.3 – Matrice d’expériences suivant l’approche de Rechtschaffner

La mesure des réponses est extraite des mesures de diffraction des rayons X (DRX) en

faisant une déconvolution de la raie du diffractogramme situé vers 44̊ . La réponse est le

rapport de la contribution de la raie du chrome δ-A15 située à ≈43,5˚par l’aire globale de

la raie. La figure III.13 résume l’ensemble des réponses des sept expériences réalisées.

Page 86
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Figure III.13 – Réponses Plan Expérience.

La figure III.14 présente l’effet de chaque paramètre et d’interaction des paramètres deux

à deux sur la réponse. Le signe (-) ou (+) présente l’influence négative ou positive du pa-

ramètre ou interaction de paramètres sur la réponse.

Il apparâıt que les trois facteurs v1, v2 et v3 présentent des poids d’influence négative. Ce r
ésultat indique que l’augmentation de la pression de travail, la puissance et l’épaisseur sont

néfastes vis-à-vis de la réponse. L’augmentation des trois paramètres est défavorable pour la 
formation de la phase δ-A15. La pression de travail et l’épaisseur présentent respectivement un 
effet significatif (poids b1 > 2σ) et très significatif (poids b2 > 4σ). L’épaisseur semble être

sans effet significatif sur la réponse du modèle (poids b3 < 2σ). Il faut noter également que

les interactions des facteurs x1x2, x2x3 et x1x3 (traduites par b12, b23 et b13 respectivement)

présentent des poids d’influence qui semblent sans effet significatif particulier.
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Figure III.14 – Poids des paramètre sur la réponse.

III.3.2 Contraintes résiduelles

a) Par la technique de courbure

Afin d’évaluer les contraintes résiduelles dans le film qui se développent dans le film pen-

dant la croissance, un suivi de contraintes in-situ par la technique de courbure (MOSS) au

cours de croissance a été réalisé dans les conditions de dépôt conduisant à la formation de la
phase δ-A15.

Le calcul de la courbure ainsi que la contrainte correspondante ont été détaillés dans

chapitre II (section II.2.3. a)).

A partir de l’équation Eq. II.1 et Eq. II.2 on peut écrire l’expression du produit contrainte

x épaisseur film :

σhf =
Ms.hs2.cosα

12L

δd(t)

d0

(Eq. III.11)

La figure III.15 présente l’évolution des contraintes au cours de la croissance du film de

chrome Cr jusqu’à 100 nm d’épaisseur. Le film de chrome déposé présente une contrainte

moyenne de tension le long de l’épaisseur du film. La courbe révèle une transition pendant la
croissance. Les premiers stades de croissance du film présentent une contrainte maximum de 
tension. Une contrainte initiale σi=0.25GPa enregistrée à 5 nm suivi d’une relaxation à partir de 
10 nm d’épaisseur, pour atteindre une contrainte finale de tension σf=0.1GPa entre 40 et 100 
nm. Généralement les dépôts métalliques par pulvérisation ou par évaporation révèlent une
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succession de comportements de type Tension-Compression (C-T) ou Compression-Tension-

Compression (C-T-C) [161, 162] avec des contraintes moyennes en compression, expliquées 
par une incorporation d’oxygène résiduel engendrant une contribution en compression à la 
contrainte résiduelle des films métalliques pulvérisés [163], ou encore par une mobilité des 
adatoms élevée à une épaisseur de film plus élevée [164]. Ici, la croissance du chrome, démarre 
et continue sur une contrainte en tension. Cette évolution est caractéristique de la faible 
mobilité  des adatoms. Ce type de croissance développe des contraintes liées à la formation des 
grains colonnaires fins avec une taille constante à travers l’épaisseur du film, donnant lieu une 
contrainte constante [165]. La mobilité limitée du chrome lors de la formation du film conduit à 
une microstructure ”figée” qui ne peut évoluer au cours de la croissance du film. Cette 
limitation de la cinétique empêche tout mécanisme de relaxation des contraintes [165].
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Figure III.15 – Mesure de contrainte in situ lors de la croissance de films de Cr par la
technique de MOSS.

b) Par Diffraction des Rayons X

La méthode dite des sin2Ψ a été souvent utilisée pour déterminer les contraintes résiduelles

moyennes dans des films [142, 143, 162, 166]. Cette méthode  donne de bons 7 résultats pour 
une profondeur de pénétration plus grande que l’épaisseur du dépôt. Une mesure ex-situ par

7. Il faut noter que cette méthode de mesure est sujette à des incertitudes et erreurs de mesures liées au 
dispositif, aux hypothèses sur la diffraction des rayons X et aux paramètres matériaux.
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PVD

 diffraction des rayons X (DRX) en incidence rasante sur le film de chrome suivi par (MOSS) a 
été réalisé afin d’estimer les contraintes résiduelles moyennes dans le film de chrome. Plusieurs 
montages peuvent être utilisés pour l’analyse du gradient des contraintes résiduelles par DRX. 
La Multi-réflexions [167] est celui que nous avons adopté pour déterminer les contraintes. Les 
scans Ω-2θ ont été acquis dans une plage 2θ 15̊ -140̊ avec un angle d’in-cidence Ω fixe de 1.0̊ , 
les familles de plans 8 (hkl) sont analysés par le balayage en 2θ.

La Figure III.16 présente la régression linéaire des moindres carrés se référant aux données 
mesurées par sin2Ψ. A partir des constantes de la régression linéaire du paramètre cristallin 
libre de contrainte en fonction de sin2Ψ avec les déformations des plans correspondantes, on 
peut calculer les contraintes résiduelles moyennes avec l’expression :

σ =
A.E

B.(1 + ν) + 2A.ν
(Eq. III.12)

Avec E= 279 GPa et ν=0.21 sont respectivement, le module de Young et coefficient de 
Poisson du chrome, A et B sont la pente et l’ordonnée à l’origine de la régression linéaire du 
paramètre cristallin libre de contrainte en fonction de sin2Ψ.
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Figure III.16 – XRD stress sin2ψ 100nm2 Cr.

Le signe de la pente donne une première information sur la nature de la contrainte. Une pente 
positive indiquant que le film de chrome est soumis à une contrainte de tension. 

8. Seulement les familles de plans correspondant à une seule contribution de la phase δ-A15 sont pris en 
compte dans le calcul.
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Ce résultat est cohérent avec la littérature [168]. Les films métalliques déposés par 
pulvérisation cathodique magnétron, des contraintes de tension sont attendues dans les films 
[168]. Ce résultat est également cohérent avec l’analyse la mesure suivie par la technique du 
(MOSS).

Des contraintes résiduelles de tension sont attendues pour le mode dépôt par pulvérisation 
magnétron. Les contraintes dans les films se développent à partir de la coalescence des cris-

tallites pendant la croissance du film [168, 169]. En particulier, une contrainte de tension

élevée est observée lorsque la taille des grains est petite et qu’une coalescence des cristallites 
se produit [169]. Des travaux antérieurs ont démontré que la contrainte résiduelle dans les 
monocouches de chrome Cr pulvérisées est généralement en tension et a tendance à se relaxer 
à mesure que l’épaisseur augmente [162, 164, 170]. Une combinaison des deux contributions 
discutées précédemment (incorporation d’oxygène résiduelle et mobilité adatom élevée ) peut 
se traduire par une relaxation globale de la contrainte résiduelle de tension, qui peut même se 
transformer en contrainte moyenne de compression [162].

III.4 Traitement de diffusion

Des traitements de diffusion de chrome dans une atmosphère réductrice ont été réalisés sur 
des substrats d’acier 441 revêtus de 100nm de chrome. Pour évaluer le profil de pénétration du 
chrome en épaisseur nous avons utilisé la technique XPS .

La profondeur d’analyse XPS est d’environ 10 nm, pour accéder à des informations de 
composition à une profondeur supérieur à 10 nm, il est nécessaire de procéder à une abrasion 
ionique in-situ de la surface à l’aide d’un faisceau d’ions Ar+. Ces derniers sont accélérés et 
focalisés sur l’échantillon. Dans un premier temps nous avons calibré la vitesse d’érosion in-

situ sur un dépôt de chrome d’une épaisseur connue avant traitement de diffusion(100 nm d
éposé sur l’acier 441). La Figure III.17a présente des acquisitions XPS dans le domaine 
d’énergie du chrome du niveau 2p3/2 mesurés sur un échantillon de 441X Revêtu de 100 nm de 
chrome avant diffusion en surface et après 2, 4, 10, 15, 25, 30 et 35 min d’érosion. On constate 
principale-ment 2 types de spectres : le premier est celui mesuré en surface. La décomposition r
évèle 3 composantes distinctes ; chrome métallique, chrome oxydé (Cr2O3) (575,8 eV) et 
hydroxyde de chrome (Cr(OH)3) (577,6 eV) ( III.17b). Les composantes chrome oxyde et 
hydroxyde de chrome indiquent la présence d’une couche d’oxyde native en extrême surface du 
dépôt. Le deuxième type de spectre de chrome celui mesuré après des différents temps 
d’abrasion. Les spectres sont constitués de la composante chrome métallique ( III.17c). Pour les 
acquisitions après des abrasions inférieurs à 25 min, le signal est relativement intense. Les 
spectres sont quasi-identiques et correspondent au chrome du film déposé. Le signal  après les 
abrasions supérieurs à 25 min sont moins intenses et correspond au chrome du substrat.
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Erod 4 à 25 min
Erod 2 min
Surface

Cr2p3/2

(a)

In
te

n
si

té
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Figure III.17 – Spectres XPS du Chrome mesurés sur un échantillon de 441X Revêtu de
100 nm de chrome avant diffusion (a) en surface et après 2, 4, 10, 15, 25, 30 et 35 min

d’érosion (b) Décomposition du spectre Cr2p3/2 analysé en surface (c) Décomposition du 
spectre Fe2p3/2 analysé après 25 min d’érosion. Code couleurs des spectres décomposés ; 

rouge : spectre expérimental, vert : ligne de base, bleu : somme des composantes calculées,
orange : composantes calculées.

Le temps nécessaire pour éroder tout le film déposé est déterminé à 25 min. Il est ca-

ractérisé par la transition du signal correspondant au chrome film déposé vers le signal cor-

respondant au chrome du substrat. Connaissant l’épaisseur initiale du film (100 nm) on peut

ainsi calculer la vitesse d’érosion uérosion = 4nm.s−1.

Pour la détermination du profil de pénétration du chrome après diffusion, on supposera

que le changement de composition à travers l’échange des atomes entre le film et le substrat

Page 92
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n’affectera pas la vitesse d’érosion estimé. La Figure III.18 présente des acquisitions XPS dans

le domaine d’énergie du chrome et du fer du niveau 2p3/2 mesurées sur un échantillon de 441X 
Revêtu de 100 nm de chrome après diffusion en surface et après 2, 4, 10, 15, 25, 30, 35 et 40 min

d’érosion. Le spectre acquis en surface présente 3 composantes indiquant la présence d’un

oxyde natif de chrome. Entre 2 et 30 min d’érosion, l’intensité de la compo-sante du chrome m
étallique diminue avec le temps d’érosion et donc la profondeur. A l’inverse l’intensité de la
composante du fer augmente avec le temps d’érosion. Les deux composantes connaissent une

transition brutale d’intensité ( chute pour le chrome et  saut pour le fer). Cette transition

brutale indique que le fer du substrat qui diffuse dans le film de chrome.

Pour visualiser le profil de pénétration nous avons tracé sur la Figure III.19 la composition

relative 9 en fonction du profil en profondeur. La composition relative a été calculée à partir des 
aires sous les pics des composantes métalliques du chrome et du fer en tenant compte des 
facteurs de sensibilités. Le profil de profondeur a été calculé à partir de la vitesse d’érosion 
estimée sur le film de chrome.

Dans l’intervalle (0-110nm) la composition relative du fer augmente avec l’épaisseur en

profondeur indiquant une diffusion quasi-linéaire du fer dans le film de chrome. L’interface

film/substrat s’est légèrement déplacée de 10 nm à l’intérieur du substrat indiquant également

une diffusion du chrome dans le substrat.

9. En tenant compte que du Chrome et du Fer
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Figure III.18 – Spectres XPS du Chrome mesurés sur un échantillon de 441X Revêtu de
100 nm de chrome après diffusion en surface et après 2, 4, 10, 15, 25, 30, 35 et 40 min

d’érosion dans (a) domaine d’énergie du chrome (b) domaine d’énergie du fer.
Conditions de diffusion : température 660◦C, temps 1 h dans une atmosphère Ar-2%H2.
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III.5 Conclusion

Dans ce chapitre, une étude structurale, microstructurale et mécanique des dépôts de 
chrome élaborés a été réalisée. L’étude paramétrique par les plans d’expérience a permis de 
conclure que  la pression de travail et  la puissance impactent significativement la formation de 
la phase δ-A15 du chrome.

L’analyse structurale et microstructurale a démontré la coexistence des deux phases du 
chrome (δ-A15 et α). La cartographie de corrélation de clichés de diffraction a montré que 
malgré la microstructure colonnaire apparente du film, les colonnes sont constituées de nano-

grains empilés.

Page 96



Chapitre IV : Impact du dépôt de
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Chapitre IV

Impact du dépôt de chrome sur
l’oxydation de l’acier inox 316L et
modélisation des contraintes dans
l’oxyde

Ce chapitre présente le comportement en oxydation de l’acier austénitique 316L entre 15

min et 2000 h à une température de 850 ◦C dans une atmosphère d’oxygène pur (O2).

L’influence d’un dépôt de 100 nm de chrome sur le comportement à l’oxydation sera

étudiée. Les résultats obtenus à trois autres températures (750◦C, 900◦C et 950◦C) seront pr

ésentés. Afin d’étudier l’impact de la teneur en chrome Cr dans l’acier, l’acier austénitique

309N (22% Cr) sera également étudié.

IV.1 Résultats d’oxydation de l’acier inox 316L

Les oxydations ont été effectuées à une température de 850 ◦C entre 15 min et 2000 h. 
Nous avons défini 3 intervalles de durée d’oxydation, caractérisés chacun par des morpholo-

gies distinctes des oxydes de surface, accompagnés d’une transition dans les variations des

épaisseurs d’oxyde en fonction de la durée d’oxydation (Figure IV.1) définissant les trois

intervalles : (PI) les premiers instants d’oxydation (entre 15 min et 2 h), (TC) les temps

courts (entre 2 h et 48 h) et (TL) les temps longs (entre 48 h et 2000 h). La nature chi-

mique, les morphologies et les microstructures des oxydes présentés dans ce chapitre sont

caractéristiques des oxydes obtenus pour chaque intervalle de durée d’oxydation.

99
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Figure IV.1 – La variation de l’épaisseur d’oxyde en fonction de la durée d’oxydation des
échantillons de l’acier inox 316L oxydés à 850 ◦C sous oxygène. Définition des intervalles :

(PI) Premiers instants d’oxydation, (TC) Temps cours et (TL) Temps longs.

IV.1.1 Premiers instants d’oxydation : (entre 15 min - 2 h)

Le Tableau IV.1 présente un récapitulatif des analyses et caractérisations réalisées sur

les couches d’oxydes formées entre 15 min et 2h d’oxydation.

Durée 15 min 30 min 1 h 2 h

Analyse

MEB surface SE/BSE MEB surface SE MEB surface SE MEB surface BSE
MEB coupe BSE MET coupe STEM
DRX ACOM-TEM
Raman

Tableau IV.1 – Les caractérisations réalisées sur les oxydes formée entre 15 min et 2 h.

a) Analyse globale

L’échantillon oxydé durant 15 min a été analysé en surface par diffraction des rayons X
(DRX). Le diffractogramme obtenu est présenté sur la Figure IV.2. Il met en évidence la 
présence d’une phase d’oxyde de fer correspondant à l’hématite selon les bases de données 
ICDD [171], ainsi qu’une deuxième phase qui correspond au substrat.

La Figure IV.3 présente les micrographies MEB de surface en électrons secondaires (SE)

des couches d’oxydes formées sur l’acier inox 316L après 15 min, 30 min et 1 h d’oxydation à
850 ◦C sous oxygène (O2). Après 15 min (Figures IV.3a) la couche d’oxyde présente une mi-

crostructure uniforme composée majoritairement de grains  sphériques d’une taille moyenne

150 nm. Puis la morphologie de la couche d’oxyde évolue; les grains initialement sphérique 
se facettent (Figures IV.3c).
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Figure IV.2 – Diffractogramme mesuré en surface de l’acier inox 316L oxydé 15 min sous
O2 à 850 ◦C.

(a) (b)

(c)

Figure IV.3 – Micrographies MEB-SE de la morphologie des surfaces de l’acier inox 316L 
oxydé à 850 ◦C sous oxygène pendant (a) 15 min ; (b) 30 min et (c) 1 h.

Ce changement de morphologie indique une probable évolution de la composition de

l’oxyde pendant ces premiers instants d’oxydation.
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b) Nature des oxydes formés

La Figure IV.4 présente les surfaces des échantillons oxydés 15 min et 2 h à 850 ◦C sous

oxygène observées au MEB en mode électrons rétrodiffusés (BSE). Après 15 min on distingue

deux types de contrastes chimiques, le centre des grains apparâıt plus sombre et le voisinage

des joints de grains du substrat sous-jacent apparâıt plus clair(Figure IV.4a). Ces variations

de contrastes peuvent s’expliquer par une différence d’épaisseur entre les zones sombres (plus

épaisses) les zones claires (plus fines) d’un oxyde homogène chimiquement. Elle peuvent s’ex-

pliquer également par des oxydes d’une nature chimique différente entre les zones claires et

les zones sombres. Les zones claires correspondraient à un oxyde riche en éléments dont le
numéro atomique moyen est élevé, tandis que les oxydes avec un numéro atomique moyen

moins élevé apparâıtraient plus sombres, dans notre cas les oxydes attendus  sont des oxydes

de fer Fe et des oxydes du chrome Cr. Or le numéro atomique moyen de ces deux oxydes sont

très proches, ce qui peut rendre difficile l’observation d’une différence de contraste. Par

conséquent l’oxyde semble se former plus épais au centre des grains. Après 2 h d’oxydation 
(Figure IV.4b), on constate que la différence de contraste chimique est moins évidente,

indiquant une uniformisation de l’épaisseur de la couche.

(a) (b)

Figure IV.4 – Micrographies MEB-BSE de la morphologie de la couche d’oxyde de l’acier
inox 316L à 850 ◦C  (a) 15 min ; (b) 2 h, sous oxygène.

Une lame mince en coupe transverse de l’échantillon oxydé 30 min a été réalisée au FIB

afin d’observer au MET l’oxyde formé pendant les premiers instants d’oxydation.

La Figure IV.5 présente des images STEM en champ clair, des cartographies STEM-EDS

et un profil d’analyse EDS en intensité relative, effectués sur un échantillon oxydé 30 min à
850 ◦C sous oxygène. L’oxyde thermique a une épaisseur moyenne de 260 nm. Il est composé 
d’une couche duplexe, une sous-couche interne riche en chrome, tandis que la sous-couche

externe est riche en fer comme le montre la cartographie EDS (Figure IV.5). Une interface
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rectiligne séparant les deux sous-couches est mise en évidence. Cette interface correspondrait 
à la surface de départ (poli miroir) de l’échantillon avant oxydation.

En plus de la sous-couche interne riche en chrome, un processus diffusionnel de chrome Cr

se met en place à travers un réseau rappelant les joints de grains de la sous-couche riche en

fer Fe. Des petits ı̂lots localisés à l’interface des deux sous-couches, formant une ligne quasi

continue riche en silicium Si correspondant à la silice (SiO2). Cette dernière est localisée

également à l’interface métal/oxyde

Figure IV.5 – Observations MET d’un échantillon d’acier inox 316L oxydé 30 min à 850
◦C sous O2. (a) image STEM en champ clair, et cartographies STEM-EDS dont les codes de 
couleurs sont : Vert pour Silicium, jaune pour le fer Fe, rouge pour le chrome Cr, bleu pour le 

manganèse et cyan pour l’oxygène O. (b) un profil d’analyse EDS en intensité relative.

En complément de l’analyse structurale en diffraction des rayons X (DRX) précédemment 
présentée, une analyse de la couche d’oxyde formée en surface de l’acier inox 316L oxydé 15 
min a été réalisée par spectroscopie Raman qui renseigne sur la composition des oxydes 
formés.

Dix spectres R aman ont été mesurés à la surface de l’acier inox 316L oxydé à 850 ◦C 
pendant 15 min. Deux types de pointés sont mis en évidence : un premier type majoritaire       
(7 pointés type 1 Figure I V.6) dont les pics sont caractéristiques d’une contribution de l’h
ématite majoritairement [172, 174] et d’une solution solide (F e, Cr)2O3 de structure corindon 
[3, 173]. La présence de l’hématite est mise en évidence par la s ignature des deux pics à 225 et 
300 cm-1. Les autres pointés réalisés proches des joints de grains du substrat sous-jacent (3 
pointés type 2 Figure I V.6) donnent lieu à un deuxième type de spectre dont l’identification 
des pics révèle les mêmes structures observées sur le spectre type 1 mais avec un s ignal moins 
fort des pics de l’hématite. La structure corindon de la solution solide (F e, Cr)2O3 suggérée 
par le spectre Raman n’a pas été confirmée par la diffraction des rayons X. O n peut expliquer 
ceci soit par la faible
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Chapitre IV : Impact du dépôt de chrome sur l’oxydation de l’acier inox 316L et
modélisation des contraintes dans l’oxyde

In
te

n
si

ty
(a

.u
)

200

300

400

500

600

700

800

900

1 000

Raman Shift (cm−1)

200 300 400 500 600 700

Type 1

l

e

l
e

l
l

e

e

l

e
e

l Fe2O3 [172]

e (Fe,Cr)2O3 [173]

In
te

n
si

ty
(a

.u
)

200

400

600

800

1 000

Raman Shift (cm−1)

300 400 500 600 700

e

ee

e
l

l

l
e

l

l
l

l Fe2O3 [172]

e (Fe,Cr)2O3 [ [173]]

Type 2

Figure IV.6 – Spectres Raman moyens (spectre-1 7pointés, spectre-2 3pointés) mesurés
sur la surface de l’acier inox 316L oxydé 15 min à 850 ◦C sous O2.

épaisseur de la couche d’oxyde et donc seulement les raies de la phase majoritaire d’hématite

qui apparaissent. Par ailleurs si les raies correspondantes sont faibles, elles peuvent aussi être 
noyées dans le bruit de fond dû à l’effet de fluorescence du substrat pendant les acquisitions

au DRX.

c) Microstructure de la couche d’oxyde

La Figure IV.7 présente une micrographie en coupe transverse de la couche d’oxyde

formée à 850 ◦C pendant 15 min sous oxygène. On note une hétérogénéité d’épaisseur entre le 
centre des grains et au voisinage des joints de grains, ce qui rejoint ce qui a été discuté 
précédemment. Cette hétérogénéité d’épaisseur pendant les premiers instants d’oxydation 
pourrait s’expliquer par la nature de l’oxyde qui se forme au dessus de chaque grain. Les joints

de grain restent riches en chrome en raison de la diffusivité plus élevée du Chrome dans les

joints de grain que dans le volume du centre des grains de l’alliage [175, 176]. Par conséquent

les zones à l’aplomb des joints de grain s’enrichissent en chrome et auront ten-dance à former

de la chromine qui limitera par la suite la croissance d’oxydes. Par contre la faible disponibilité

du chrome à la surface du centre des grains pendant les premiers instants d’oxydation, entrâıne

l’oxydation préférentielle du fer avant l’arrivée du chrome par diffusion pour former un oxyde

plus protecteur. Nous observons également l’apparition des inclusions de silice à l’interface

métal/oxyde mais également le long des joints de grains du métal sous-jacent, ce qui 
pourrait également contribuer à ralentir localement la croissance d’oxyde [45].

Une cartographie de phase par la méthode de ACOM-TEM a été réalisée sur un échantillon

d’acier inox 316L oxydé 30 min afin de déterminer la forme, la taille et les phases présentes
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Figure IV.7 – Micrographies (MEB-BSE) des coupes transverses de l’acier inox 316L
oxydé 15 min à 850 ◦C sous oxygène.

dans la couche d’oxyde (Figure IV.8a). Comme observé précédemment, l’épaisseur de la

couche d’oxyde formée présente une morphologie duplexe : une sous-couche externe d’hématite

(F e2O3) de 120 à 150nm et une sous-couche interne de chromine (Cr203) de 70 à 100 nm.

L’hématite se forme sur un grain en épaisseur (parfois deux). La cartographie de corrélation

de diffraction (Figure IV.8b) permet de visualiser la taille des grains de la phase de chromine.

Ces grains de chromine sont plus petits que ceux d’hématite avec des frontières moins nettes

ce qui se traduit aussi par la fiabilité de l’indexation qui diminue quand il y a plus de 3 grains

dans l’épaisseur de la lame. La cartographie de phase (Figure IV.8a) obtenue par indexation

ACOM met en évidence une interface très visible entre les deux sous-couches. Cette configura-

tion devrait donner lieu à une frontière interfaciale très nette et très visible sur la corrélation

de diffraction, pourtant elle est quasi absente ce qui peut être du à une croissance des deux sous

couches à partir d’un réseau cristallin commun.

Figure IV.8 – Cartographie ACOM-TEM. (a) cartographie de phase combinée aux
cartographies d’indexation et de fiabilité de phase. (b) cartographie de corrélation

d’indexation.
(Conditions : 316L oxydé 30 min à 850 ◦C sous O2).

L’interface rectiligne déjà observée sur les cartographies STEM-EDS est le témoignage de

la position initiale de la surface métallique [33]. Sur la Figure IV.5, les cartographies STEM-
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EDS montrent que le silicium est détecté à l’interface hématite/chromine mais également à
l’interface métal/oxyde. La silice se forme à l’interface métal/oxyde, par conséquent la silice

détectée à l’interface hématite/chromine indiquerait que l’hématite se forme avant la 
chromine. La croissance interne de chromine intervient dans un deuxième temps, en suite la
silice se forme à l’interface métal/chromine. L’interface rectiligne (hématite/chromine) peut

être donc considérée comme un marqueur naturel pour décrire le mécanisme de formation de la
couche d’oxyde pendant les premiers instants de l’oxydation : la sous-couche de la phase

hématite est issue d’une croissance externe, alors que la sous-couche chromine se développe 
dans un second temps selon un mécanisme de croissance interne. Ce mécanisme de croissance

est illustré sur la Figure IV.9.

Le sens de croissance de l’oxyde dépend de la nature des défauts ponctuels présents dans

la couche. Pour une croissance interne, les défauts majoritaires sont des lacunes et/ou des in-

terstitiels d’oxygène, ce deuxième type de défaut est moins probable pour décrire la croissance

de l’oxyde, car l’anion oxygène est très volumineux devant la taille des sites interstitiels. La

présence majoritaire des défauts de lacunes métalliques et/ou interstitiels métalliques conduit

à une croissance externe de la couche d’oxyde. Le sens de déplacement des défauts indique le
genre de défaut : lacune ou interstitiel.

Figure IV.9 – Représentation schématique du mécanisme de croissance de la couche
d’oxyde pendant les premiers instants d’oxydation

Des oxydations ont été réalisées en utilisant des marqueurs d’or afin de vérifier le

mécanisme de croissance proposé. Sur la Figure IV.10 nous constatons que l’or déposé modifie 
considérablement le comportement de l’acier 316L à l’oxydation haute température, il modifie

la morphologie des oxydes et accélère la cinétique d’oxydation à court terme 1. Ce résultat

1. L’épaisseur de l’oxyde en présence du marqueur d’or est plus importante que sans, pour la même durée
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met bien en évidence la difficulté d’utiliser l’or comme marqueur de croissance. Dans le cas pr

ésent, l’or ne peut pas être considéré comme inerte et donc nous n’avons pas pris en compte ces

résultats.

(a) (b)

(c) (d)

Figure IV.10 – Micrographies (MEB-SE) de surface et (MEB-BSE) coupe transverse de
l’acier inox 316L oxydé 15 min à 850 ◦C,(a-b) avec marqueur d’or, (c-d) sans marqueur d’or.

IV.1.2 Temps courts : (entre 2 h - 48 h)

Le Tableau IV.2 présente un récapitulatif des analyses et caractérisations réalisées sur

les couches d’oxydes formées entre entre 2 h et 48 h (temps courts).

Durée 4 h 12 h 24 h 48 h

Analyse

MEB surface SE MEB surface SE ACOM-TEM MEB coupe BSE
MEB coupe BSE MET coupe STEM DRX

Raman

Tableau IV.2 – Les caractérisations réalisées sur les oxydes formés entre 4 h et 48 h.

a) Morphologie de la couche d’oxyde

La Figure IV.11 présente les micrographies MEB de surface en électrons secondaires SE

des couches d’oxydes formées sur l’acier inox 316L oxydé 4 h et 12 h à une température de

850 ◦C sous oxygène. Après 4 h d’oxydation (Figures IV.11a) on retrouve des petits grains 
facettés qui peuvent être associés à des oxydes de chrome [2,3, 31,34, 59]. On note deux types

d’oxydation
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de grains : des grains d’une taille moyenne de 400nm qui couvrent la surface de manière

uniforme et quelques grains plus gros (600 nm) dispersés sur la surface. Leur taille atteint 1µm 
en moyenne après 12 h (Figure IV.11b). Cette microstructure est généralement associée au

spinelle riche en Mn [177]. Des pointés EDX à faible énergie (10 KeV) confirment que ces gros

grains sont riches en Mn.

(a) (b)

Figure IV.11 – Micrographies MEB-SE de la morphologie des couches d’oxyde de l’acier
inox 316L oxydé à 850 ◦C sous oxygène pendant (a) 4 h et (b) 12 h.

Les observations MEB (BSE) des coupes transverses des couches d’oxydes obtenues après

12 h et 48 h d’oxydation sont présentées sur la Figure IV.12. La couche d’oxyde formée après

12 h (Figure IV.12a)se compose d’une couche d’oxyde fine (250 nm) et continue surmontée

de nombreux cristallites facettés de (Mn,Cr)3O4 de taille importante (entre 500 et 800 nm).

Après 48 h (Figure IV.12b) l’épaisseur de l’oxyde est uniforme.

(a) (b)

Figure IV.12 – Micrographies (MEB-BSE) des coupes transverses de l’acier inox 316L
oxydé à 850 ◦C sous oxygène, (a) 12 h et (b) 48 h.

b) Nature des oxydes formés

La Figure IV.13 présente des images STEM en champ clair, des cartographies STEM-

EDS et un profil d’analyse EDS en intensité relative, de la coupe transverse de l’oxyde formé

après 24 h à 850 ◦C sous oxygène.  L’image  STEM en  champ clair (Figure IV.13a)  met  en
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évidence que la couche est constituée de deux rangées de grains. D’après les images EDS, les

grains externes sont riches en manganèse, tandis que les grains à l’interface interne sont plus

riches en chrome.

Figure IV.13 – Observations MET d’un échantillon d’acier inox 316L oxydé 24 h à 850 ◦C 
sous O2. (a) image STEM en champ clair, et des cartographies STEM-EDS dont les codes
de couleurs sont : Jaune pour le fer Fe, rouge pour le chrome Cr, bleu pour le manganèse

Mn, vert pour le silicium Si et cyan pour l’oxygène O. (b) profil d’analyse EDS en intensité
relative

L’hématite observée après les premiers instants d’oxydation n’apparâıt plus. Néanmoins,

les cartographies STEM-EDS indiquent une faible présence de fer dans la sous-couche in-

terne. Un liseré riche en silicium, quasi continu à l’interface métal/oxyde correspondant à la
formation de silice est également observé. La silice forme une barrière de diffusion qui ralentit 
l’oxydation [78,178–180] mais elle a un effet néfaste sur la tenue mécanique de la couche [181].

Les pointés Raman réalisés sur les surfaces d’aciers 316L oxydés 2 h, 12 h, 24 h et 48 h sont

similaires avec de légères variations d’intensité. Le spectre moyen obtenu après 48 h d’oxyda-

tion est présenté dans la Figure IV.14. La présence de chromine caractérisée par sa signature

typique de sa bande vibrationnelle située à 551 cm−1 [3,33,173,174,182] est mise en évidence.

L’indexation fine du spectre Figure IV.14, montre également la présence de deux autres

oxydes difficilement identifiables en raison du chevauchement et/ou de l’élargissement des

pics entre 610 et 640 cm−1. L’identification de ces deux oxydes a été faite à l’aide des travaux 
de McCarty et de Matsuda [173, 183, 184] et grâce au recoupement avec les résultats des

analyses de diffraction des rayons X (DRX) effectuées sur les même échantillons.

Le spectre contient des pics caractéristiques du chromite de manganèse (MnCr)3O4 avec

une teneur variable en Cr et en Mn [183,185]. L’épaulement du pic 631 cm−1 peut être associé
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Figure IV.14 – Spectre Raman moyen mesuré sur la surface de l’acier inox 316L oxydé 48
h à 850 ◦C sous O2.

au spinelle mixte Fe3−xCrxO4. Selon la valeur de x, le spinelle ne présentera pas la même

fréquence, ce qui peut expliquer la grande largeur des deux pics Raman situés à 635 et 680

cm−1.

Les résultats DRX après 48 h (Figure IV.15) mettent en évidence la présence de chromine

Cr2O3 avec des raies intenses. On retrouve également les raies caractéristiques des spinelles

(MnCr)3O4 et Fe3−xCrxO4. L’intensité des raies de diffraction du substrat diminue avec la

durée d’oxydation, indiquant une évolution marquée de l’épaisseur de la couche d’oxyde entre

15 min et 48 h.

Les analyses de DRX et Raman réalisées sur les échantillons oxydés 2 h, 12 h et 24 h ne

sont pas présentées. Les résultats sont identiques à ceux observés sur l’échantillon oxydé 48

h, tout en présentant des différences d’intensité plus ou moins importantes.

c) Microstructure de la couche d’oxyde

La Figure IV.16 montre les cartographies de phase et d’indexation ACOM-TEM réalisées

sur la coupe transverse de l’oxyde formé sur l’acier inox 316L oxydé 24 h à 850 ◦C sous

oxygène.
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Figure IV.15 – Diffractogramme de surface de l’acier inox 316L oxydé 48 h sous O2 à 850
◦C.

Figure IV.16 – Cartographie ACOM-TEM. (a) cartographie de phase combinée aux
cartographies d’indexation et de fiabilité de phase. (b) cartographie d’indexation.

(Conditions : 316L oxydé 24 h à 850 ◦C sous O2).

La cartographie de phase ACOM-TEM (Figure IV.16a) confirme la formation d’une

couche duplexe. La sous-couche interne correspondant à la chromine à une épaisseur de 200

nm et présente des grains de forme équiaxe. L’épaisseur de la sous-couche externe, identifiée
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au spinelle manganèse, est de 250 nm. Les grains sont facettés comme observé précédemment

au MEB.

On constate à nouveau la disparition de la phase d’hématite observée pendant les premiers

instants d’oxydation. Après 48 h la diffusion du chrome depuis le substrat permet de former

une couche d’oxyde continue qui va ralentir la diffusion du fer. L’hématite est alors dissoute

dans la chromine pour produire une solution solide de type (Cr, F e)2O3 dans laquelle le fer

se substitue au Cr (Figure IV.13).

IV.1.3 Temps long : (entre 48 h - 1000 h)

Le Tableau IV.3 présente un récapitulatif des analyses et caractérisations réalisées sur

les couches d’oxydes formées entre 48 h et 1000 h (temps longs).

Durée 100 h 150 h 200 h 600 h

Analyse

MEB surface SE MEB coupe BSE MEB surface SE MEB surface SE
MEB coupe BSE ACOM-TEM DRX MEB coupe BSE

MET coupe STEM Raman

Tableau IV.3 – Les caractérisation des oxydes formés entre 100 h et 600 h.

a) Morphologie de la couche d’oxyde

Un suivi de la morphologie de surface de la couche d’oxyde a été réalisé par MEB en

électrons secondaires pour des durées d’oxydation entre 48 h et 600 h (Figure IV.17). A

faible grandissement (Figure IV.17a) la couche d’oxyde après 48 h d’oxydation est uniforme

et présente des surépaisseurs isolées de forme nodulaire de taille 10 à 15 µm. Ces nodules se
multiplient et gagnent en taille après 100 h (Figure IV.17c). Après 200 h et 600 h

d’oxydation les nodules continuent à grandir, s’élargissent et coalescent. On observe

également la croissance de cristallites probablement riches en Mn, visibles à faible

grandissement (Figure IV.17e et IV.17g) pour les durées d’oxydation les plus longues.

Les observations MEB à plus fort grandissement nous renseignent sur les tailles des grains

d’oxyde. Après 48 h (Figure IV.17b) l’oxyde est constitué de cristallites facettées 
(pyramides, prisme triangulaire, cube... ) qui couvrent toute la surface. Les surépaisseurs

observées après 100 h d’oxydation sont constituées de grains facettés (Figure IV.17d). Les

cristallites probablement riches en Mn continuent de grossir en taille pour atteindre 2µm

à 200 h et 3 µm à 600 h (Figures IV.17f et IV.17h). Ces cristallites sont partiellement

recouvertes par  des nodules.

La Figure IV.18 présente les micrographies MEB en coupe transverse des couches d’oxyde

formées à 850 ◦C sous oxygène pendant 100 h et 600 h.
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

(g) (h) 5

Figure IV.17 – MEB-SE de la morphologie des couches d’oxyde de l’acier inox 316L oxydé 
à 850 ◦C sous oxygène pendant (a-b) 48 h ; (c-d) 100 h ; (e-f) 200 h et (g-h) 600 h.

Pour des durées d’oxydation supérieures à 72h, les nodules observés en surface se 
développent latéralement et verticalement avec la durée d’oxydation puis coalescent pour 
former un lit d’oxyde continu (Figure IV.18a et IV.18b).

La Figure IV.19 montre une vue MEB-BSE en coupe transverse d’un nodule formé 
après 150 h d’oxydation. Il présente une microstructure bien décrite dans la littérature 
[3, 4, 176, 178, 186] : avec une partie interne riche en chrome, et une partie externe  riche en 
fer.
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(a) (b)

Figure IV.18 – Micrographies (MEB-BSE) des coupes transverses de l’acier inox 316L
oxydé à 850 ◦C sous oxygène, (a) 100 h et (b) 600 h.

Les décohésions partielles dans la couche d’oxyde, mises en évidence après 100 h et 600 h

d’oxydation (Figure IV.18), sont probablement initiées et/ou aggravées par la préparation

métallographique des coupes transverses.

Figure IV.19 – Micrographie en coupe transverse (MEB-BSE) et cartographie EDS Fe
(vert) et Cr (jaune) d’un échantillon d’acier inox 316L oxydé 150 h à 850 ◦C sous O2

La densité d’inclusions de silice augmente avec la durée d’oxydation jusqu’à la formation

d’une fine couche continue à l’interface métal/oxyde et le long des joints de grains du métal

sous-jacent [3, 186,187].

b) Nature des oxydes formés

Pour résumer : des nodules se forment en surface à partir de 48 h d’oxydation. Ils aug-

mentent en taille et coalescent jusqu’à ce que la surface soit totalement recouverte (à partir 
de 200 h). Ils sont caractérisés par des cristallites facettés. Selon certains auteurs [3,176,178], 
ces nodules sont caractéristiques de l’oxydation catastrophique des aciers austénitiques. Ils 
sont composés d’une partie externe riche en oxydes de fer et une partie interne riche en oxydes 
de chrome.

Le caractère protecteur de la couche d’oxyde est perdu en raison de la diffusion du fer et 
la formation d’un spinelle Fe,Cr selon la réaction Eq. IV.1 et dont l’énergie de formation est
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comprise entre 191,95 et 217,88 kJmol-1 [68, 188–193]

Fe3O4 + Cr2O3 = (FeCr)3O4 +O2 (Eq. IV.1)

Dans la littérature, plusieurs mécanismes de formation des nodules ont été proposés lors 
de l’oxydation catastrophique des aciers inox [176, 178, 194], la couche d’oxyde formée

pendant le stade protecteur baisse l’activité de l’oxygène à l’interface métal/oxyde, mais

un appauvrissement de chrome Cr dans la matrice pr`es de la surface conduit `a une rupture 
chimique qui se traduit par la formation du spinelle (F eCr2O4) moins protecteur.
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Figure IV.20 – Diffractogramme de l’acier inox 316L oxydé 200 h sous O2 à 850 ◦C.

La Figure IV.20 présente le diffractogramme de l’acier inox 316L oxydé 200 h sous

(O2). La présence de la magnétite (Fe3O4) est mise en évidence. Des oxydes de type spi-

nelle sont également présents sous la forme (Fe, Cr)3O4. La présence du spinelle manganèse

(MnCr2O4) est moins nette en raison de la superposition des raies de diffraction avec celles

de la magnétite. En revanche des pointés d’EDS réalisés en surface des gros cristaux facettés

confirment qu’il sont riches en chrome et en manganèse.

En complément, l’échantillon oxydé durant 600 h a été analysé en surface par spectrosco-

pie Raman (Figure IV.21). Dix pointés au total ont été réalisés, deux types de spectres sont
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Figure IV.21 – Spectre Raman moyen (spectre-1 6pointés, spectre-2 4pointés) mesuré sur
la surface de l’acier inox 316L oxydé 600 h à 850 ◦C sous O2.

obtenus et sont difficilement identifiables en raison de la largeur des pics. A l’aide des résultats

de diffraction des rayons X (DRX) et des pointés EDS nous avons pu associer les pics aux

différents oxydes. Le premier spectre (type 1-Figure IV.21) présente des pics caractéristiques

de la phase d’oxyde type corindon riche en fer de type Fe2−xCrxO3 de composition variable.

Le deuxième spectre moyen (type 2-Figure IV.21) présente des bandes vibrationnelles ca-

ractéristiques de magnétite ainsi que d’un spinelle manganèse.

c) Microstructure de la couche d’oxyde

Afin de détailler plus finement la structure des nodules, une lame FIB a été préparée en

coupe transverse à partir d’un échantillon oxydé 150 h. La cartographie STEM-EDS (Figure

IV.22) confirme la configuration en deux parties externe/interne déjà observée en MEB ; la
partie interne riche en chrome, et la partie supérieure est plus riche en fer. La microstructure

des nodules présente des pores concentrés dans la moitié de la zone interne. Ils sont dus

probablement à la coalescence des lacunes créées lors de la diffusion externe des espèces

métalliques. Les liserés de silice initialement formés à l’interface métal/oxyde disparaissent

pour laisser place à des ı̂lots de silice dispersés dans la partie interne du nodule. La présence

de silice à plusieurs niveau dans la couche indique probablement une oxydation interne de

chromine. Les pores peuvent entrâıner la création de chemins préférentiels de diffusion de

l’oxygène, et donc leur présence vient corroborer l’hypothèse de la croissance interne de

l’oxyde riche en chrome.

La structure cristalline des grains composant un nodule formé après 150 h d’oxydation

a été déterminée en réalisant une cartographie de phase ACOM-TEM de la couche d’oxyde,
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Figure IV.22 – Observations MET d’un échantillon d’acier inox 316L oxydé 150 h à 850
◦C sous O2. (a) image STEM en champ clair, et des cartographies STEM-EDS dont les
codes de couleurs sont : Jaune pour le fer Fe, rouge pour le chrome Cr et vert pour le

silicium Si. (b) un profil d’analyse EDS en intensité relative

avec une taille de sonde de 1 nm et un pas de 3 nm. Cette identification de phase a été réalisée

à l’aide des résultats de la diffraction des rayons X (DRX).

Figure IV.23 – Cartographie de phase ACOM-TEM combinée aux cartographies
d’indexation et de fiabilité de phase.

(Conditions : 316L oxydé 150 h à 850 ◦C sous O2).
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D’après la Figure IV.23 le nodule peut être décomposé en trois phases. Les grains de la 
partie interne riches en chrome correspondent à la phase de chromine (Cr2O3) légèrement sub-

stituée en fer Fe (d’après les cartographies STEM-EDS). Les grains sont facettés et de taille 
inférieure à 500 nm. Les grains qui constituent la partie externe du nodule correspondent à 
la magnétite (F e3O4). Entre ces deux oxydes, se trouve une 3eme phase correspondant à un 
oxyde de structure spinelle (F e, Cr)3O4. Cette configuration laisse penser que la croissance de 
la magnétite et de la chromine est externe et interne, respectivement. Les grains des deux 
oxydes en contact à l’interface sont ensuite progressivement convertis en spinelle chromite fer 
(F e, Cr)3O4. Néanmoins, il faut garder à l’esprit qu’une bonne indexation dépend de la qualité 
de correspondance entre les diffractogrammes obtenus et simulés. Dans cette cartographie de 
phase, les zones claires indiquent de fortes correspondances entre clichés de diffraction en-

registrés/simulés ayant une bonne fiabilité. Dans les zones sombres la faible correspondance 
peut être expliquée par une structure différente, une incorporation qui modifie les paramètres 
de maille, ou encore plusieurs grains traversés par le faisceau d’électron.

IV.1.4 Cinétique d’oxydation de l’acier inox 316L Poli

Pour cette étude, la configuration de nos échantillons Polis sur une seule face jusqu’à un 
grain fin (1/4µm) puis revêtus d’un dépôt de 100 nm de chrome dans le cas du 316L Revêtu, ne 
permet pas une étude gravimétrique. Le comportement en oxydation des deux faces sont 
différents, ce qui fausse la prise de masse globale. Nous avons donc choisi de réaliser le suivi 
quantitatif de la cinétique d’oxydation par des mesures d’épaisseur de la couche d’oxyde.

Pour cela, nous avons préparé des coupes transverses d’échantillons oxydés. La cinétique 
d’oxydation a été calculée à partir des mesures d’épaisseur moyenne de la couche d’oxyde. 
Celle ci est déterminé par d’un traitement d’images prises sur une distance représentative 
(entre 100 et 200 µm) de la couche d’oxyde. Les paramètres d’oxydation sont ; une temp

érature de 850 ◦C, une atmosphère d’oxygène ; et les durées d’oxydation varient de 15 min à 
1000h. Deux types d’épaisseurs moyennes sont mesurées : l’Épaisseur Moyenne de la Couche 
(EMC) qui tient compte de l’ensemble de l’oxyde thermique, et l’Épaisseur Moyenne de la 
Couche Sans Nodules (EMCSN) qui exclut des mesures des zones présentant des nodules 
d’oxyde de fer.

La Figure IV.24 présente la cinétique d’oxydation de l’acier inox 316L Poli à 850 ◦C. Le 
suivi de la cinétique d’oxydation de l’acier 316L met en évidence une évolution du régime 
cinétique sur la gamme de durée d’oxydation étudiée (15 min - 1000 h. La cinétique présente 
trois régimes successifs. D’abord un pseudo-régime logarithmique caractéristique des 
premiers instants d’oxydation (15 min à 4 h) ( Figure IV.24b ), puis un régime 
parabolique caractérisé par une croissance lente de la couche d’oxyde (4 h à 48 h). Après 
seulement 48h d’oxydation, la cinétique présente une transition vers un deuxième régime 
accéléré d’allure parabolique caractéristique de la croissance et du développement des nodules 
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 d’oxyde de fer (Figure IV.24a). Ce deuxième régime parabolique se maintient tout au long 
de la durée de l’oxydation testée dans cette étude (2000 h). Dans la suite de ce chapitre et 
pour les substrats du 316L Poli, on ne considérera que  deux régimes paraboliques.

Durée d'oxydation (h) 

Durée d'oxydation (h) 

Figure IV.24 – Cinétique d’oxydation (a) de 15 min à 1000 h, (b) de 15 min à 48 h des
échantillons de l’acier inox 316L oxydés à 850 ◦C sous oxygène. Epaisseur moyenne de la 

couche d’oxyde (EMC) (courbe noire) et épaisseur moyenne de la couche d’oxyde sans tenir 
compte des nodules (EMCSN) (courbe rouge).

A partir de ces résultats  cinétiques, des observations et des analyses réalisées, on peut d
égager deux intervalles de durées : un premier domaine entre les tout premiers instants 
d’oxydation jusqu’à 48 h,où la croissance de l’oxyde est lente et caractéristique d’un régime

protecteur qu’on appellera par la suite ”stade protecteur”. Le deuxième domaine

correspondant aux durées d’oxydation supérieures à 72 h. L’épaisseur de l’oxyde connâıt alors 
une brusque augmentation suite à l’apparition continue de nodules riches en oxyde de fer. Le

substrat se dégrade rapidement. La présence de nodules d’oxydes de fer caractérise un 
régime d’oxydation catastrophique. Cette gamme de durée sera nommée par la suite le 
”stade d’oxydation 
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IV.2 Impact du dépôt de chrome sur la tenue à l’oxy-

dation

Nous avons évalué l’impact d’un film de 100 nm de chrome déposé par PVD sur le com-

portement à l’oxydation haute température de l’acier inox 316L. Les substrats revêtus de

chrome sont oxydés dans les mêmes conditions (à 850 ◦C sous O2) que les substrats Polis (à

850 ◦C sous O2).

IV.2.1 Impact sur la morphologie de la couche d’oxyde et la cinétique
d’oxydation

Le suivi de la morphologie a été réalisé de la même manière que pour l’acier 316L Poli à

l’issue des différentes durées d’oxydation.

a) Temps courts

Les micrographies MEB de surface en électrons secondaires SE des couches d’oxydes ther-

miques formés sur l’acier inox 316L Revêtu de 100 nm de chrome, à différentes durées entre

15 min et 24 h sont présentées sur les Figures IV.25 et IV.26. A faible grandissement (Figure

IV.25a, IV.25c et IV.26a), on note que le substrat revêtu de chrome développe une couche

d’oxyde dès les premiers instants d’oxydation. Néanmoins des surépaisseurs sont observées

en aplomb des joints de grains avec une densité de surface qui augmente avec la durée d’oxy-

dation. Après 24 h d’oxydation (Figure IV.26c) l’oxyde formé sur l’acier 3016L Revêtu s’est

partiellement écaillé probablement lors du refroidissement, car on observe de réoxydation du

métal.

A plus fort grandissement, les observations MEB à 15 min (Figures IV.25b) mettent en

évidence une surface recouverte de cristallites facettées de taille moyenne entre 200 et 300

nm. Cette morphologie ressemble à celle observée par Lillerud, Polman et Parsa [31,33,34] à
l’issue de l’oxydation du chrome pur. Ces cristallites pourraient correspondre à de la chromine.

Pour des durées d’oxydation supérieures à 2 h même après écaillage à (24 h) (Figure

IV.25d, IV.25d et IV.26b), la morphologie de surface présente des cristallites facettées de

taille plus importante ( environ 700 nm) en plus des petites cristallites. La croissance de

ces groses cristallites a été observée également lors de l’oxydation de l’acier inox 316L

pendant le stade protecteur. Ils correspondrait au spinelle manganèse (MnCr2O4). (section

IV.1).
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(a) (b)

(c) (d)

Figure IV.25 – Micrographies MEB-SE de la morphologie de l’acier inox 316L Revêtu de
100 nm de chrome oxydé à 850 ◦C pendant (a-b) 15 min ; (c-d) 2 h.

Nous avons observé en détail les surépaisseurs qui apparaissent en aplomb des joints

de grains dès les premiers instants d’oxydation. En plus de l’augmentation de leur densité

on a noté que quelques surépaisseurs présentent des nanofissures de quelques centaine de

nanomètres. Ainsi ces surépaisseurs pourraient avoir été formées, au moment du refroidis-

sement, par flambage de la couche d’oxyde. La formation de ces cloques sera détaillée et

discutée dans la section ( IV.2.3) du manuscrit.

b) Temps longs

La Figure IV.28 présente les micrographies de surface à faible/fort grandissement des

couches d’oxydes obtenues à des durées d’oxydation plus longues, après 24 h la surface est

partiellement écaillée mais ce phénomène n’est plus observé après 72h d’oxydation. L’écaillage

ayant lieu pendant le refroidissement, son origine peut être associée à la différence de coeffi-

cient de dilatation thermique entre le substrat métallique et l’oxyde. La tenue mécanique de

l’oxyde s’améliore avec la durée d’oxydation.
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(a) (b)

(c) (d)

Figure IV.26 – Micrographies MEB-SE de la morphologie de l’acier inox 316L Revêtu de 
100 nm de chrome oxydé à 850 ◦C pendant (a-b) 4 h ; (c-d) 24 h.

La Figure IV.27 présente le taux de décohésion de l’oxyde qui se traduit soit par la forma-

tion de cloques à l’aplomb des joints de grain, soit par l’écaillage de l’oxyde. Le taux de 
décohésion sur les échantillons a été mesuré à partir d’un traitement d’image des surfaces 
d’oxydes (cloquées et écaillées). Les images ont été traitées sur des surfaces représentatives de 
chaque échantillon avec une surface moyenne de 35000µm2, le contraste a été réglé de sorte à 
noircir les zones intactes, les images sont ensuite binarisées et ana-lysées à l’aide d’un logitiel 
de traitement d’image afin de déterminer le taux de décohésion défini par le rapport surfacique 
des zones d’intérêt 2 sur la surface d’image analysée. Pour les courtes durées, la décohésion suit 
une loi parabolique où la densité des cloques augmente jusqu’à former des cloques à l’aplomb 
de tous les joints de grain du substrat sous-jacent. La tenue mécanique est plus faible et la 
relaxation des contraintes thermiques subies engendre l’écaillage de la couche. On constate 
également que l’écaillage au refroidissement diminue avec la durée d’oxydation et disparâıt à 
partir de 100 h d’oxydation. Cette évolution du taux de décohésion (augmentation suivie de 
diminution) laisse penser qu’il y a un paramètre en jeu autre que les contraintes thermiques 
liées à la différence des coefficients de dilatation de l’oxyde

2. Zones cloquées et écallées

Page 122
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Figure IV.27 – Taux de décohésion d’oxyde en fonction de la durée d’oxydation. Les taux 
de décohésion sont calculés à partir d’un traitement d’image sur une surface minimum de 

35000µm2.

et du métal (ce point sera discuté dans la section des contraintes dans l’oxyde).

L’écaillage est le résultat d’une rupture de l’oxyde, là où la résistance à la rupture est plus 
faible qui peut se passer selon deux scénarios. Dans le cas d’une rupture à l’interface métal/

oxyde on parle d’une rupture adhésive, quant à la rupture cohésive définie une rup-ture à 
l’intérieur de la couche ou encore à l’intérieur du substrat (moins courant). Les zonesécaillées 
laissent voir le métal sous-jacent, la rupture se fait donc de façon adhésive à l’inter-face métal/
oxyde au refroidissement. Cependant des traces de fine couche d’oxyde dans les zones écaillées 
sont observées (Figures IV.26d et IV.28b). Elles correspondent probablement à l’oxyde qui 
n’aurait pas été écaillé mais elles sont trop faibles pour considérer qu’il s’agit d’une 
rupture cohésive.

Pour des oxydations au delà de 100 h (Figures IV.28c et IV.28e), on n'observe plus 
d’écaillage même après refroidissement. La surface des échantillons présentent un oxyde uni-

forme composé d’une couche couvrante de petites cristallites facettées d’une taille maximum 
de 500 nm quelle que soit la durée d’oxydation et de groses cristallites facettées qui gagnent en 
taille pour atteindre 5 à 6 µm après 1000 h d’oxydation. La même morphologie est observée à 
150, 200, 600 et 2000 h.
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

Figure IV.28 – Micrographies MEB-SE de la morphologie de l’acier inox 316L Revêtu de
100 nm de chrome oxydé à 850 ◦C pendant (a-b) 48 h ; (c-d) 100 h et (e-f) 1000 h.

c) Cinétique d’oxydation de l’acier inox 316L Revêtu

La même démarche que celle appliquée à l’acier 316L Poli est entreprise ici sur l’acier 316L

Revêtu de chrome. L’étude de la cinétique d’oxydation à 850◦C permettra de déterminer les

conditions pour lesquelles la couche d’oxyde est protectrice et les conditions pour lesquelles

ce n’est pas le cas. L’influence du dépôt de chrome sur la cinétique sera ainsi mise en évidence.
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Chapitre IV : Impact du dépôt de chrome sur l’oxydation de l’acier inox 316L et
modélisation des contraintes dans l’oxyde

La Figure IV.29 présente l’évolution de l’épaisseur moyenne d’oxyde formé l’acier inox 
316L Revêtu de 100 nm de chrome à 850 ◦C. Cette courbe contrairement à la cinétique 
d’oxydation de l’acider 316L Poli, révèle un seul régime parabolique précédé d’un pseudo-

régime logarithmique caractéristique aux premiers instants d’oxydation (15 min à 4 h) (Figure 
IV.29b). Ce régime parabolique est maintenu jusqu’aux plus longues durées d’oxydation 
testées (1000 h). Il est caractéristique d’un régime protecteur.

 Durée d'oxydation (h) 

Durée d'oxydation (h) 

Figure IV.29 – Cinétique d’oxydation (a) de 15 min à 1000 h, (b) de 15 min à 4 h des
échantillons de l’acier inox 316L Revêtu de 100 nm de chrome oxydés à 850 ◦C sous

oxygène. épaisseur moyenne de la couche d’oxyde (EMC).

Les caractérisations de l’épaisseur et de la microstructure de l’oxyde formé ont été réalisées 
de la même façon que pour l’acier 316L Poli. Nous avons choisi de présenter dans la Figure 
IV.30 les micrographies représentatives de l’ensemble des micrographies observées.

Une fine couche uniforme d’une épaisseur d’environ 210 nm se forme dès les premiers 
instants d’oxydation après 30 min (Figure IV.30a). Une croissance parallèle progressive en 
surface du spinelle manganèse vient ensuite pour former des cristallites qui croissent avec la 
durée d’oxydation. Néanmoins une décohésion de la couche d’oxyde sous forme de cloques
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(a) (b)

(c)

Figure IV.30 – Micrographies (MEB-BSE) des coupes transverses de l’acier inox 316L 
Revêtu de 100 nm de chrome oxydé à 850 ◦C sous oxygène,, (a) 15 min,(b) 2 h et (c) 600 h.

(Figures IV.30a et IV.30b) pour toutes les durées d’oxydation inférieures à 24 h. Les cloques 
sont localisées uniquement en aplomb des joints de grains. L’oxyde possède un caractère 
protecteur en raison de son régime de croissance lente mais reste sensible au refroidissement, 
autrement dit aux contraintes thermiques. Au moment où l’écaillage se manifeste, on ne 
retrouve plus ces cloques dans les zones intactes. On pourrait expliquer cette constatation par 
la relaxation des contraintes dans la couche après écaillage. La décohésion complète de la 
couche d’oxyde le long de l’interface métal/oxyde est initiée au cours de la préparation m

étallographique des coupes transverses. On l’appellera par la suite "le stade protecteur sensible 
au refroidissement".

Pour les durées d’oxydation supérieures à 100h la surface ne présente plus de cloques ni 
d’écaillage. L’observation MEB de la couche d’oxyde montre qu’elle est compacte, d’une

épaisseur uniforme, et présente une microstructure très cristallisée (Figure IV.30c). La couche 
d’oxyde à l’issue des oxydations longues de l’acier 316L Revêtu semble plus adhérente que sur 
l’acier 316L Poli. La croissance de liserés de silice est également mise en évidence à l’interface 
métal/oxyde et le long des joints de grains sous-jacent. Pour ce qui va suivre, on appellera 
ce stade "le stade protecteur long terme".

Coté substrat, et pour les durées longues d’oxydation, on note une forte déchromisation du 
substrat à proximité de l’interface métal/oxyde qui se traduit par une transformation mar-

tensitique (Figure IV.30c). La profondeur de déchromisation augmente progressivement avec 
de la durée d’oxydation. Une forte déchromisation au voisinage de l’interface métal/oxyde 
pourrait avoir un effet néfaste par une rupture chimique intrinsèque.
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IV.2.2 Impact sur la composition de l’oxyde

A partir des observations des morphologies de surface et de l’étude cinétique, nous avons

défini 3 intervalles de durée d’oxydation. Les premiers instants d’oxydation (entre 15 min et

1 h), le Stade protecteur sensible au refroidissement (entre 1 h et 72 h) et le Stade protecteur

long terme (entre 72 h et 2000 h).

Comme pour l’acier 316L Poli, nous avons préparé des lames FIB afin d’analyser en détail

par MET la microstructure et la chimie de la couche d’oxyde pendant les premiers instants

d’oxydation, ainsi que pour chacun des deux stades protecteurs définis précédemment.

a) Premiers instants d’oxydation

La Figure IV.31 présente une image STEM en champ clair, des cartographies STEM-

EDS et un profil d’analyse EDS en intensité relative, effectués sur un échantillon d’acier 316L

Revêtu de 100 nm de chrome et oxydé 30 min à 850 ◦C sous oxygène. La couche d’oxyde a

une épaisseur moyenne de 260 nm. Une couche d’oxyde riche en chrome est mise en évidence,

avec des inclusions de petite taille (environ 80 nm) d’oxyde de silicium réparties à l’interface

métal/oxyde.

Figure IV.31 – Observations MET d’un échantillon d’acier inox 316L Revêtu de 100 nm
de chrome oxydé 30 min à 850 ◦C sous O2. (a) image STEM en champ clair, et des 

cartographies STEM-EDS dont les codes de couleur sont : Jaune pour le fer Fe, rouge pour
le chrome Cr, bleu pour le manganèse Mn, vert pour le silicium Si et cyan pour l’oxygène

O. (b) profil d’analyse EDS en intensité relative.

Contrairement au substrat d’acier 316L Poli oxydé dans les mêmes conditions, nous consta-

tons que la couche d’oxyde à l’issue de l’oxydation d’un substrat revêtu, est exempte de fer
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ce qui nous permet d’envisager d’abord la conversion du chrome déposé en chromine, puis la

croissance de chromine à partir du chrome contenu dans l’alliage.

Des analyses par diffraction des rayons X (DRX) et Raman ont été réalisées sur l’échantillon

d’acier inox 316L Revêtu oxydé 15 min. Le diffractogramme et le spectre Raman obtenus,

présentés sur la Figure IV.32, permettent de déterminer la nature de l’oxyde formé ainsi que

sa structure cristalline.
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Figure IV.32 – (a) Spectre Raman moyen mesuré sur la surface de l’acier inox 316L
Revêtu de 100 nm de chrome oxydé 15 min à 850 ◦C sous O2.(b) Diffractogramme de 

surface du même substrat.

Les 10 spectres de spectroscopie Raman réalisés à la surface de l’échantillon sont quasi

identiques (Figure IV.32a) et présentent des pics caractéristiques de deux phases d’oxyde : la
chromine (Cr2O3) et la chromite de manganèse (MnCr2O4). La chromine (Cr2O3) est très 
marquée par la s ignature de sa bande vibrationnelle s ituée à 551 cm−1 [173]. Sa présence 
estconfirmée par les raies de chromine identifiées sur le diffractogramme (Figure I V.32b). La  
composition du chromite de manganèse (MnCr)3O4 est légèrement variable. Cette phase n’est 
pas identifiable par DRX. Ńeanmoins la présence du manganèse observée dans les 
cartographies STEM-EDS (Figure I V.31) est en accord avec l’identification par la 
spectroscopie Raman, qui est bien plus sensible aux variations de composition.

b) Stade protecteur sensible au refroidissement

La Figure IV.33 présente une image STEM à champ clair, des cartographies STEM-EDS

et un profil d’analyse EDS en intensité relative, effectués sur un échantillon d’acier 316L

Revêtu de chrome et oxydé 4 h à 850 ◦C sous oxygène. La couche d’oxyde continue à se 
développer lentement, la chromine atteint une épaisseur de 300 nm après 4 h d’oxydation.

Les grains de forme pyramidale  à la surface de la couche d’oxyde (Figure IV.25d)
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sont riches en manganèse et correspondent au spinelle (MnCr2O4). L’oxyde ne contient pas de

fer et comporte des ı̂lots de silice localisés à l’interface métal/oxyde. Sur cette dernière on note

également des décohésions à petite échelle de la couche d’oxyde (taille environ 60 nm),

probablement engendrées pendant le refroidissement. La déchromisation observée (Figure

IV.31) s’accentue après 4 h d’oxydation (environ 300nm) (Figure IV.33).

Figure IV.33 – Observations MET d’un échantillon d’acier inox 316L Revêtu de 100 nm
de chrome oxydé 4 h à 850 ◦C sous O2. (a) image STEM en champ clair, et cartographies

STEM-EDS dont les codes de couleurs sont : Jaune pour le fer Fe, rouge pour le chrome Cr,
bleu pour le manganèse Mn, vert pour le silicium Si et cyan pour l’oxygène O. (b) profil

d’analyse EDS en intensité relative.

Les diffractogrammes obtenus par diffraction des rayons X (DRX) sur les oxydes formés

pendant le stade protecteur présentent des raies correspondantes de la chromine. Les raies sont

légèrement plus étroites, probablement dues à une contribution d’une deuxième structure qui

diffracte aux mêmes positions 2θ. Pour une meilleur identification des analyses Raman ontété

réalisées sur les oxydes issus du stade protecteur. Les analyses Raman réalisées sur la surface

des échantillons d’acier 316L Revêtus et oxydés pendent 2h, 12h et 24 h (zones intactes)

donnent lieu à des spectres semblables. La Figure IV.34a, présente le spectre représentatif

après 2 h d’oxydation. Les raies sont caractéristiques de la chromine, ainsi que du spinelle au

manganèse. L’intensité du spinelle est plus importante et présente que après 1 h d’oxydation.

c) Stade protecteur long terme

Les cartographies STEM-EDS effectuées sur un échantillon d’acier 316L Revêtu de chrome

et oxydé 150 h à 850 ◦C sous oxygène, illustrées sur la Figure IV.35, montrent que la couche

d’oxyde atteint une épaisseur de 1.5 µm. Elle est de même nature après 150 h d’oxydation : un

oxyde riche en chrome et exempt de fer (Cr2O3), et des grains d’oxyde riches en manganèse
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Figure IV.34 – (a)Spectre Raman moyen mesuré sur la surface de l’acier inox 316L Revêtu
de 100 nm de chrome oxydé 4 h à 850 ◦C sous O2.(b) Diffractogramme de surface du même

substrat.

(MnCr)3O4 en surface.

Figure IV.35 – Observations MET d’un échantillon d’acier inox 316L Revêtu de 100 nm
de chrome oxydé 150 h à 850 ◦C sous O2. (a) image STEM en champ clair, et cartographies 
STEM-EDS dont les codes de couleurs sont : Jaune pour le fer Fe, rouge pour le chrome Cr,

bleu pour le manganèse Mn, vert pour le silicium Si et cyan pour l’oxygène O. (b) profil
d’analyse EDS en intensité relative.

Les analyses DRX réalisées sur l’acier 316L Revêtu pour les durées longues d’oxyda-

tion, indiquent clairement que les couches d’oxydes sont toujours constituées de la chromine

(Cr2O3) et de spinelle manganèse (MnCr)3O4. On note que la proportion des raies relatives

au spinelle manganèse évolue nettement avec  la durée d’oxydation (pour 600 h et 1000 h
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Figure IV.36 – (a) Spectre Raman moyen mesuré sur la surface de l’acier inox 316L Revêtu
de 100 nm de chrome oxydé 600 h à 850 ◦C sous O2.(b) Diffractogramme de  l’acier inox 316L 

Revêtu de 100 nm de chrome oxydé 200 h.

Les analyses par spectroscopie Raman sur l’acier 316L Revêtu, après 600 h d’oxydation

isotherme à 850 ◦C, sont présentées sur la Figure IV.36a. Sur le spectre moyen des 10 pointés 
effectués en surface, on note que les pics relatifs à la chromine sont moins nets. La profondeur

de pénétration du laser dans les couches d’oxydes d’environ 1µm ne permet pas de sonder to-

talement l’oxyde contrairement à la DRX qui pénètre à quelques micromètres en profondeur

(entre 5 et 10 µm selon la densité de l’oxyde).

d) Bilan d’oxydation de l’acier 316L Revêtu de chrome

Le film de chrome de 100 nm déposé sur l’acier 316L, se convertit en chromine (Cr2O3) dès

les tout premiers instants d’oxydation. Cette première couche de chromine limite la réactivité

de surface et joue le rôle de barrière de diffusion pour le fer. Le chrome dans le substrat aura

alors suffisamment de temps pour diffuser vers la surface. La formation des oxydes de fer

est ainsi limitée. En parallèle, le manganèse diffuse vers la surface à travers la couche de

chromine pour se combiner avec la chromine et former des grains très cristallisés de spinelle

manganèse (MnCr)3O4 en surface selon la réaction :

MnO + Cr2O3 = MnCr2O4 (Eq. IV.2)

Une oxydation interne du silicium accompagne la formation de la couche d’oxyde par

oxydation intergranulaire du silicium qui forme des liserés fins le long des joints de grains

du substrat sous-jacent, la silice est également présente sous forme d’un film discontinu à

l’interface métal oxyde.
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IV.2.3 Impact sur la microstructure de l’oxyde

La composition chimique et la structure cristalline de la couche d’oxyde pour les différents

stades d’oxydation combinées à des analyses réalisées avec ACOM-TEM nous permettent de

reconstruire la microstructure locale de l’oxyde.

a) Premiers instants d’oxydation

La Figure IV.37 montre les cartographies de phase, d’orientation et celle du réseau de

joints de grains obtenues par ACOM-TEM d’un acier inox 316L Revêtu de chrome et oxydé 30

min à 850 ◦C sous oxygène. Comme observé précédemment l’épaisseur de la couche d’oxyde

est d’environ 260 nm. Les zones non-indexées (noires) observées à l’interface métal/oxyde

correspondent à de l’oxyde de silicium amorphe. La couche d’oxyde est composée unique-

ment de chromine. Sa morphologie est polycristalline et duplexe. En effet la partie externe

est composée de gros grains (une seule épaisseur) de forme colonnaire (environ 60 nm de

large et 150 nm de long), alors que la partie interne est constituée de petits grains équiaxes

(environ 40 à 50 nm).

Figure IV.37 – Cartographies ACOM-TEM. (a) Cartographie de phase combinée aux
cartographies d’indexation et de fiabilité de phase. (b) Cartographie d’orientation combinée

aux cartographies d’indexation et de fiabilité d’orientation.Orientation donnée selon la
direction y.(c) Cartographie du réseau des joints de grains avec joints macle de 60̊ tracés en

rouge.
(Conditions : 316L oxydé Revêtu de 100 nm 30 min à 850 ◦C sous O2).

L’interface entre les grains équiaxes et colonnaires est rectiligne. Si on considère le système

de départ (dépôt de 100 nm de chrome sur l’acier inox 316L), et compte tenu du mécanisme

de croissance de la chromine pendant les premiers instants d’oxydation (cf section IV.1.1

croissance interne), on peut raisonnablement penser que l’interface rectiligne pourrait corres-
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pondre à la position initiale de l’interface métal/dépôt. La Figure IV.38 présente les profils 
EDS en intensité relative réalisés dans la couche d’oxyde. En terme de composition chimique, 
les deux éléments métalliques majoritaires présents dans l’oxyde sont le Cr et le Mn à plus de 
98%. Le rapport atomique Mn/Cr est plus faible dans la partie supérieure de l’oxyde (grains 
colonnaire) que dans la partie inférieure (grains équiaxe) (Figure IV.38). Ces variations 
peuvent être expliquées par des mécanismes de croissance d’oxyde différents dans les deux 
parties. Cette constatation parait cohérente avec l’hypothèse de la position initiale de l’in-

terface métal/dépôt qui se situe entre les grains colonnaires et les grains équiaxes. Les grains 
colonnaires sont le résultat de la conversion du chrome du dépôt en chromine (Cr2O3) ce qui 
explique un rapport Mn/Cr plus faible, tandis que les grains équiaxes croissent à partir de 
la diffusion du chrome depuis l’alliage accompagné d’une diffusion simultanée de manganèse 
qui accrôıt le rapport Mn/Cr.

La cartographie d’orientation (Figure IV.37b) révèle deux orientations préférentielles al-

ternée de la chromine : < 01 − 10 > (grains bleus) et < 10 − 10 > (grains verts) plus marquée 
sur les grains gros externes (colonnaires). D’autre part nous avons analysé par l’outil de 
traitement ACOM la désorientation des grains (Figure IV.37c). Cette dernière présente une 
signature typique de joints macles caractérisée par la présence de plusieurs désorientations 
très marquées de 60̊ ±0.5̊ dans le plan (0001) de l’hexagonal (joints rouges dans la Figure 
IV.37c). A partir des résultats de la cartographie d’orientation (Fig IV.37b) et du réseau de 
joints de grain (Fig IV.37c), on peut supposer que la croissance de la chromine a commencé 
selon une seule orientation. Les grains vont ensuite subir des déformations par glissement aux 
joints de grains qui se traduiront par rotation des grains voisins, mais également des sous 
grains et la formation de macles.

La Figure IV.39 propose une représentation schématique du mécanisme d’oxydation 
pendant les premiers instants d’oxydation de l’acier inox 316L Revêtu de chrome. Les condi-

tions de température (850 ◦C) et de pression (1 atm) d’oxygène favorisent la conversion 
quasi-instantanée du chrome du dépôt en chromine qui donne lieu à la formation de grains 
colonnaires, suivie d’une croissance interne de chromine à partir du chrome du substrat via la 
création de lacunes d’oxygène (V ••). Pour rappel les défauts interstitiels d’oxygène sont

moins probables vu la taille volumineuse de l’anion d’oxygène devant les sites interstitiels.

b) Stade protecteur sensible aux contraintes thermique

Comme déjà observé, après les premiers instants d’oxydation de l’acier inox 316L Revêtu,

la couche d’oxyde présente une morphologie duplexe, avec une sous-couche interne de chro-

mine et une sous-couche externe composée de cristaux de spinelle manganèse. Cette morpho-

logie est à nouveau mise en évidence par les cartographies des phases ACOM-TEM (Figure

IV.40a).
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Epaisseur (µm)

Figure IV.38 – Des profils d’analyse EDS en intensité relative de la couche de chromine.

Figure IV.39 – Représentation schématique du mécanisme de croissance de la couche
d’oxyde pendant les premiers instant d’oxydation sur un acier inox 316L Revêtu de 100 nm

de chrome.
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Figure IV.40 – Cartographies ACOM-TEM d’une lame FIB d’un centre de grain du
substrat sous jacent. (a) Cartographie de phase combinée aux cartographies d’indexation et

de fiabilité de phase. (b) Cartographie d’orientation combinée aux cartographies
d’indexation et de fiabilité d’orientation.Orientation donnée selon la direction y.(c)
Cartographie du réseau des joints de grains avec joints macle de 60̊ tracés en rouge.

(Conditions : 316L Revêtu de 100 nm oxydé 4 h à 850 ◦C sous O2).

La croissance des deux sous-couches est accompagnée de la formation de silice à l’inter-

face métal/oxyde. Cette configuration donne à l’oxyde un caractère protecteur, mais il reste

sensible aux contraintes thermiques. Ces dernières conduisent à la décohésion de l’oxyde pour

former des cloques stables 3 [195] à l’aplomb des joints de grains du substrat sous-jacent. La 
densité et la hauteur des cloques formées lors du refroidissement évoluent avec la durée d’oxy-

dation. La formation des cloques stables indique une bonne adhérence de l’oxyde sur le métal.

Une lame FIB a été préparée en coupe transverse perpendiculairement à une cloque formée

au refroidissement après oxydation de 4 h à 850 ◦C sous oxygène d’un acier inox 316L Revêtu 
de chrome. Les cartographies de phase d’orientation et de joints de grains réalisées sur la

cloque par la technique ACOM-TEM sont présentées sur la Figure IV.41.

La cartographie de phase (Figure IV.41a) met en évidence particulièrement pour cette coupe

transverse une décohésion non pas à l’interface métal/oxyde mais à l’interface métal/métal. Des

grains du substrat d’une taille moyenne 50 à 100 nm sont restés adhérents à la partie inférieure de

la couche de chromine. La rupture à cette interface métal/métal peut être ex-pliquée par la 
formation d’inclusion de silice à l’interface métal/oxyde. Cette oxydation est d’abord discontinue

et forme des protrusions de métal dans l’oxyde [6,196,197]. Les précipités de silice s’allongent puis

forment une couche continue de silice. Les protrusions passent au stade d’inclusions de substrat

dans l’oxyde [1, 179, 181]. La structure amorphe de la silice ne permet pas son observation sur les

cartographies ACOM-TEM. Par contre la formation de silice autour des inclusions du substrat est

mise en évidence par les cartographies de chimie STEM-EDS (Figure IV.42).

3. Le diamètre des cloques reste constant en augmentant en hauteur.
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Figure IV.41 – Cartographies ACOM-TEM d’une lame FIB présentant une cloque d’oxyde 
en coupe transverse au dessus d’un joint de grain du substrat sous jacent. (a) Cartographie 
de phase combinée aux cartographies d’indexation et de fiabilité de phase. (b) Cartographie 

d’orientation combinée aux cartographies d’indexation et de fiabilité
d’orientation.Orientation donnée selon la direction y.(c) Cartographie du réseau des joints 

de grains avec joints macle de 60̊ tracés en rouge.
(Conditions : 316L Revêtu de 100 nm de chrome oxydé 4 h à 850 ◦C sous O2).

Après 4 h d’oxydation la couche d’oxyde, notamment la chromine semble garder sa mor-

phologie initiale composée de grains colonnaires en externe et équiaxes en interne. L’orien-

tation préférentielle des grains colonnaires n’est plus apparente (Figure IV.41b). On note

également une augmentation de la densité des joints macles de 60̊ dans la nanostructure de 
chromine avec la durée d’oxydation (Figure IV.41c). La formation de macle peut être as-

sociée à des déformations plastiques, probablement à haute température, sans lien avec les 
déformations d’origine thermique liées au refroidissement.

La Figure IV.43a présente une cartographie de désorientation construite par un traite-

ment numérique appelé Kernel Average Misorientation (KAM) de la cartographie d’orien-

tation. Le KAM représente la moyenne des désorientations entre un pixel analysé (0) et les 
pixels voisins (1 ou 2 ou 3 ou...) (Figure IV.43b). Cette technique permet de quantifier les 
déformations plastiques via la mesure des désorientations locales sous forme d’un critère de 
densité de désorientations.

Dans notre cas, nous choisissons un kernel au 2ème voisin (soit un rayon de 4 nm pour 
un pas de mesure de 2 nm) et un seuil de définition d’un joint de grains à 3̊ . Lehockey et al.

[198] montrent l’existence d’une relation linéaire entre la déformation plastique et la  
désorientation locale et estiment le niveau de déformation à partir d’une courbe de 
calibration
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Figure IV.42 – Observations MET d’un échantillon d’acier inox 316L Revêtu de 100 nm de 
chrome oxydé 4 h à 850 ◦C sous O2. Image STEM en champ clair d’une cloque d’oxyde au 

dessus d’un join de grain du substrat sous-jacent, et des cartographies
STEM-EDS dont les codes de couleurs sont : Jaune pour le fer Fe, rouge pour le chrome Cr 

et vert pour le silicium Si.

(a) (b)

Figure IV.43 – (a)Cartographie de désorientation locale calculée avec le Kernel Average 
Misorientation (KAM) de la chromine formé sur l’acier inox 316L Revêtu de 100 nm de 

chrome et oxydé 4 h à 850 ◦C sous oxygène. Les critères de calcul sont : Une désorientation 
maximum de 3̊ avec le deuxième 2eme voisin.(b) Représentation du kernel suivant le 

nombre de voisins choisi.

reliant la désorientation à des niveaux connus de déformation dans des matériaux de référence. 
Dans notre cas, il n’y a pas moyen d’établir une courbe de calibration propre à la chromine en 
raison de la difficulté de préparation d’un matériau modèle de chromine. On se contentera 
d’évaluer l’évolution de la désorientation locale entre les différentes durées d’oxydation.

La Figure IV.44 représente l’évolution de la distribution des désorientations locales de la 
chromine dans la couche d’oxyde après 30 min et 4 h d’oxydation. A 30 min on note une 
distribution de KAM concentrée à des valeurs au voisinage de 0.5̊ , cette distribution de KAM 
tend à se décaler vers les valeurs plus élevées (0.8̊ ) et à s’étaler jusqu’à 2̊ après 4 h d’oxy-

dation. Le décalage du pic de KAM traduit une augmentation de la désorientation locale associ

ée à la déformation plastique des grains. On pose l’hypothèse qu’une grande partie de
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Figure IV.44 – Distribution des désorientations locales de l’oxyde à 30 min et 4 h
d’oxydation de l’acier inox 316L Revêtu de chrome.

ces déformations apparâıt à haute température à laquelle s’ajoutent les déformations d’origine 
thermique liées au refroidissement. L’état de déformation représenté dans les cartographies

de KAM est la résultante. Cette hypothèse sera discutée un peu plus loin dans le manuscrit

(section IV.5).

c) Stade protecteur long terme

La Figure IV.45 montre des cartographies de phase, d’orientation et du réseau de joints

de grains obtenues par ACOM-TEM sur un acier inox 316L Revêtu de chrome et oxydé 150

h à 850 ◦C sous oxygène. La morphologie duplex (chromine + spinelle) de la couche est tou-

jours observée pour les durées d’oxydation plus longues (Figure IV.45a). L’oxyde garde son

caractère protecteur, et ne présente pas de rupture dues aux contraintes thermiques.

Les trois cartographies mettent en évidence la configuration duplex de la chromine, des

grains équiaxes localisés à l’interface métal/oxyde sur une épaisseur de 150 à 200 nm, tandis

que les grains colonnaires s’étendent sur le reste de l’épaisseur de la chromine (environ 700

nm à 1 µm). La morphologie équiaxe de la chromine à l’interface métal/oxyde pourrait être

associée à une croissance interne, puisqu’elle se trouve contrainte à l’interface métal/oxyde, à
l’opposé des grains colonnaires, et être le résultat d’une croissance externe, relaxée vers 
l’interface libre. Contrairement à ce qu’on a constaté pour les tout premiers instants d’oxydation

de l’acier inox 316L Revêtu, la croissance de la chromine à partir du chrome du substrat se fait

majoritairement en interne.

La Figure IV.46 présente la cartographie de désorientation (KAM) de la chromine de

l’acier inox 316L Revêtu après 150 h d’oxydation. On observe une forte baisse des désorientations

internes des grains de la chromine. Cela s’explique probablement par un mécanisme de re-

cristallisation par germination suivie d’une croissance. Néanmoins une désorientation reste 
présente et localisée à l’interface métal/oxyde qui pourrait correspondre à une relaxation 
des contraintes de la croissance interne contrainte, puisque la couche croit à l’interface
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Figure IV.45 – Cartographies ACOM-TEM d’une lame FIB d’un joint de grain du
substrat sous jacent. (a) Cartographie de phase combinée aux cartographies d’indexation et

de fiabilité de phase. (b) Cartographie d’orientation combinée aux cartographies
d’indexation et de fiabilité d’orientation.Orientation donnée selon la direction y.(c)

Cartographie du réseau des joints de grains avec joints de macle de 60̊ tracés en rouge.
(Conditions : 316L Revêtu de 100 nm de chrome oxydé 15 h à 850 ◦C sous O2).

métal/oxyde. Cette relaxation des contraintes de croissance se traduirait alors par une déformation

plastique.

Figure IV.46 – Cartographie de désorientation locale calculée avec le Kernel Average 
Misorientation (KAM) de la chromine formé sur l’acier inox 316L Revêtu de 100 nm de 

chrome et oxydé 150 h à 850 ◦C sous oxygène. Les critères de calcul sont : Une
désorientation maximum de 3̊ avec le deuxième 2eme voisin.

Les déformations plastiques subies à haute température ainsi que les déformations liées 2780
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aux contraintes thermiques modifient considérablement l’orientation cristalline des grains.

Cela se traduit par la rotation de grains d’une orientation < 01 − 10 > vers < 10 − 10 > pour

des déformations à 30 min. A 4 h les déformations conduisent à une orientation cristalline

aléatoire de la microstructure de la chromine. Une recristallisation pour les temps longs se
produit ensuite comme l’indique l’orientation préférentielle observée la cartographie d’orien-

tation sur la figure IV.45b.

IV.2.4 Impact sur la tenue mécanique de la couche d’oxyde

La résistance à l’oxydation haute température dépend directement du maintien de l’intégralité

de la couche d’oxyde au cours du temps. La tenue mécanique de la couche d’oxyde est donc

un paramètre essentiel pour la prédiction de la durée de vie d’un matériau en service.

Nous avons choisi ici de mettre en œuvre un essai d’adhérence (essai gonflement-décollement)

avec pour objectif d’estimer les énergies d’adhérence des couches d’oxyde formées sur l’acier

inox 316L et de mettre en évidence l’impact du dépôt de chrome sur la tenue mécanique de

ces oxydes.

Pour rappel, les essais  ont été réalisés sur des feuillards commerciaux d’acier 316L d’environ

150µm d’épaisseur. Ces feuillards ont subi la même préparation de surface que les substrats

massifs.

a) Énergie d’adhérence : blister test inversé

En tenant compte de la géométrie du test et de la configuration de l’échantillon (déjà

décrites dans le ChapitreII), la rupture lors du blister test peut avoir lieu à trois interfaces :

l’interface métal/oxyde dont les mesures permettent de calculer une énergie d’adhérence, mais

aussi à l’interface oxyde/colle ou encore à l’interface colle/porte-échantillon. Ce dernier type

de rupture n’a pas été observé sur nos essais. Lorsqu’elle se produit, un défaut de collage ou

encore une mauvaise qualité de colle peuvent être mis en cause.

La Figure IV.47 résume les types de rupture rencontrés pour les tests sur des feuillards

d’acier inox 316L Poli et Revêtu, oxydés à 850 ◦C sous O2 à différentes durées d’oxydation.

Nous avons représenté en abscisse de l’épaisseur d’oxyde correspondant aux différentes durées

d’oxydation. Le type de rupture a été déterminé par observation visuelle après réalisation du

test. Les points tracés entre les deux interfaces correspondent aux ruptures mixtes à deux

interfaces.

Pour les épaisseurs inférieures à 1µm qui correspondent aux oxydes formés pendant les
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Figure IV.47 – Différentes types de rupture rencontrés pour des feuillards d’acier 316L
Poli et Revêtu oxydés à 850 ◦C sous oxygène

premiers instants d’oxydation (entre 15 min et 4h), la rupture a lieu à l’interface oxyde/colle

pour les deux substrats (316L Poli et 316L Revêtu de Cr). Ceci peut s’expliquer par une forte

adhérence de l’oxyde sur le substrat qui dépasse la plage de mesure avec cette technique. La

rugosité avant oxydation étant d’une dizaine de nanomètre, elle peut également s’expliquer

par la trop faible rugosité de surface au contact oxyde/colle. Pour les épaisseurs d’oxyde

supérieures à 1µm, la rupture s’effectue le plus souvent à l’interface métal/oxyde. On observe

également des décollements mixtes : à l’interface métal/oxyde et l’interface oxyde/colle pour

des épaisseurs intermédiaires (1 à 2µm). Cette évolution du mode de rupture semble indiquer

que l’oxyde est de moins en moins adhérent quand de l’épaisseur. Ce résultat est cohérent

avec les constatations faites par Mougin et Toscan [2, 6].

La détermination des énergies d’adhérence a été faite à partir des échantillons ayant

conduit à une rupture à l’interface métal/oxyde. De ce fait, il n’était pas possible de déterminer

l’énergie d’adhérence pour les oxydes inférieurs à 1µm d’épaisseur avec la technique du bulge-

blister-test-Inversé.

La Figure IV.48 présente l’évolution de l’énergie d’adhérence en fonction de l’épaisseur de

l’oxyde formé sur l’acier 316L Poli et 316L Revêtu. Pour les faibles épaisseurs nous n’avons pas

réussi à obtenir des ruptures à l’interface métal/oxyde, on suppose que l’énergie d’adhérence

pour ces faibles épaisseurs dépasse la valeur de l’énergie d’adhérence de la colle estimée à

120Jm−2 pour les épaisseurs d’oxyde inférieures à 100 nm. Nous avons estimé également des 
valeurs très basses de l’énergie d’adhérence correspondant aux oxydes qui ont présenté
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de l’écaillage au refroidissement dans le cas de l’acier 316L Revêtu.
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Figure IV.48 – L’influence du dépôt de chrome sur l’énergie d’adhérence de l’oxyde pour
des feuillards d’acier 316L Poli et Revêtu oxydés à 850 ◦C sous oxygène

Pour l’acier inox 316L Poli, l’influence de l’épaisseur de l’oxyde est très marquée. L’énergie

d’adhérence connâıt une forte décroissance quand l’épaisseur de l’oxyde augmente. Cette

décroissance a été observée dans la littérature sur plusieurs nuances austénitiques [2,6]. Ceci

est dû au changement de la nature de la couche d’oxyde avec la durée d’oxydation. L’oxyde

de fer est moins adhérent que l’oxyde de chrome.

Comme mentionné précédemment, on suppose que l’énergie d’adhérence est très élevée

pour les épaisseurs inférieures à 100 nm. L’adhérence chute brutalement dans le cas de l’acier

316L Revêtu à cause des décohésions et l’écaillage observés sur l’oxyde pendant les temps

courts. Pour des épaisseurs entre 2 et 5 µm, l’énergie d’adhérence est maximale puis diminue 
avec l’augmentation de l’épaisseur de la couche.

Les oxydes formés sur des substrats plus épais peuvent présenter des énergies d’adhérence

plus petites en raison de la faible capacité de relaxer les contraintes thermiques générées lors 
du refroidissement, contrairement aux feuillards qui peuvent s’allonger macroscopiquement 
permettant une relaxation des contraintes dans l’oxyde de façon globale et donc assurer une

adhérence meilleure. Mougin [2] a mis en évidence l’influence du substrat sur l’écaillage des

couches d’oxyde. Il a montré qu’un substrat de même nature chimique conduit à un écaillage

de l’oxyde d’autant plus marqué que son épaisseur est grande.
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Chapitre IV : Impact du dépôt de chrome sur l’oxydation de l’acier inox 316L et
modélisation des contraintes dans l’oxyde

IV.4 Modélisation des cloques observées après refroi-

dissement

Dans cette partie nous introduisons un modèle mécanique afin de décrire le cloquage des

couches d’oxydes, et de mieux comprendre les mécanismes possibles qui conduisent à la 
formation des cloques expérimentales présentées dans la section IV.2.3.b .

Les calculs sont menés numériquement, à l’aide de la méthode des éléments finis, avec une

implémentation dans le code de calcul ABAQUS. Dans un premier temps, l’hypothèse d’un

flambage purement élastique est considérée. Des confrontations des résultats des calculs aux

données expérimentales mettent en évidence les limites de ces hypothèses. Dans un deuxième

temps, un comportement élasto-plastique est considéré pour la couche d’oxyde, intégrant

des données déduites d’essais expérimentaux. Sous ces hypothèses, il est alors possible de

retrouver des résultats numériques en très bon accord avec les données expérimentales.

IV.4.1 Modèle mécanique pour la couche d’oxyde et implémentation

numérique

En raison de la symétrie du système (invariance par translation dans la direction de la
cloque), on traite le problème mécanique sous les hypothèses de déformations planes. On

représente donc le système dans le plan (xOz) correspondant au plan de coupe transverse de la
cloque droite (Figure IV.49). La couche d’oxyde d’épaisseur h est supposée décollée du substrat 
dans la direction (Ox) sur une longueur 2b. Elle est parfaitement liée au substrat au delà de la
distance 2b. Le substrat est supposé rigide. Finalement, un contact rigide est défini entre la
partie inférieure décolée du film et la surface du substrat.

Abordons maintenant le chargement mécanique de notre système. Les contraintes résiduelles

dans la couche d’oxyde ont été estimées par DRX en mode incidence rasante. Le tableau IV.4 
résume les valeurs de contraintes résiduelles des couches d’oxyde calculées par DRX après 15 
min, 2h et 4 h d’oxydation.

Durée d’oxydation : 15 min 2 h 4 h

Contrainte résiduelle (GPa) -1.8 -2.2 -2.4

Tableau IV.4 – Les contraintes résiduelles (σ0) estimé sur chaque couche d’oxyde après 
différentes durées d’oxydation

On a pu ainsi établir que les contraintes estimées étaient très proches des contraintes
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thermiques σth liées au refroidissement des échantillons se développant lors du refroidissement

depuis la température de traitement thermique jusqu’à la température ambiante :

σxx = σyy = σth = −Eox(αm − αox)|∆T |
1− νox

(Eq. IV.3)

où Eox et νox sont respectivement le module de Young et le coefficient de Poisson de l’oxyde, αm 

et αox les coefficients de dilatation thermique respectivement du métal et de l’oxyde, et ∆T < 0
le changement de température du système lors du retour à la température ambiante. On peut

ainsi calculer les contraintes thermiques σth=2,1GPa.

Une déformation thermique εth sera appliquée dans la simulation pour générer une contrainte

de compression isotrope (σxx = σyy = σth, avec σth < 0;σxy = 0).

Figure IV.49 – Représentation schématique du modèle du système couche-substrat en
configuration flambée.

La géométrie du système à simuler est constituée d’un substrat rigide sous forme d’un 
domaine rectangulaire de longueur 4 fois supérieure à la largeur de la cloque pour éviter les 
effets de bord. Pour la couche nous utilisons des éléments rectangulaires à interpolation qua-

dratiques avec 8 nœuds situés à ses sommets et au milieu des côtés. La taille des éléments est 
choisie de façon à avoir au moins environ 250 éléments dans la longueur de la couche. Pour les 
arrêtes parallèles à l’axe x, le déplacement n’est autorisé que le long de l’axe z et aucune 
rotation n’est autorisée autour des axes x et z. Pour amorcer le cloquage nous avons créé un 
petit défaut géométrique (un centième de l’épaisseur de la couche) dans la zone du flambage. 
L’interaction est définie comme rigide et sans frottement pour éviter toute pénétration du film 
dans le substrat.

Le chargement consiste ici uniquement à appliquer uniformément une variation de tem-

perature ∆T à la couche d’oxyde, qui en raison de ses conditions aux limites (bloquage des 
déplacements sur la partie inférieure encastrée), va alors être le siège d’une contrainte de
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Chapitre IV : Impact du dépôt de chrome sur l’oxydation de l’acier inox 316L et
modélisation des contraintes dans l’oxyde

compression.

Enfin nous avons utilisé une approche d’intégration implicite (utilisation du module ABA-

QUS/Standard) pour résoudre le problème par la méthode les éléments finis FEM avec des 
incréments de chargement inférieurs à 10-5 fois le chargement total. Il faut également noter que 
les grandes déformations sont prises en compte dans ce calcul, ce qui est nécessaire pour d
écrire les états post-critiques du flambage de la cloque (c-à-d les états caractérisés par une 
valeur importante du déplacement, qui sont obtenus au delà de la charge critique de 
flambage).

IV.4.2 M   odèle de flambage élastique

Dans ce modèle nous supposons que la couche d’oxyde suit une loi de comportement

élastique linéaire. L’étude consiste à modéliser la cloque d’oxyde observée (Figure IV.42) 
sur un échantillon d’acier inox 316L Revêtu oxydé 4h à 850◦C sous oxygène. Les propriétés

élastiques sont tirées d’un travail réalisé dans le cadre d'un Projet (PICS) [203] et les 
données géométriques telle que l’épaisseur h de la couche et la largeur 2b de la cloque sont 
issues des observations expérimentales de l’échantillon. Ces paramètres sont résumés dans 
le tableau IV.5.

On note σ0 la contrainte de compression (en valeur absolue) présente dans le film. En 
utilisant un modèle mécanique incluant les grands déplacements et un comportement élastique 
linéaire de la cloque dans un contexe de déformation plane, on peut calculer analytiquement la 
contrainte critique de flambage de la cloque σc, ainsi que sa hauteur δ en fonction de la 
contrainte σ0 [204] :

σc =
π2

12

E

(1− ν2)

(
h

b

)2

(Eq. IV.4)

δ = h

[
4

3

(
σ0

σc
− 1

)]1/2

(Eq. IV.5)

Paramètre
expérimentale E (GPa) ν (-) h (nm) 2b (µm)

La chromine 150 [203] 0.25 [205] 295 3.15

Tableau IV.5 – Propriétés élastiques des couches de chromine (E : module d’Young,ν : 
coefficient de Poisson), géométries de la cloque (h : épaisseur de la couche, 2b : diamètre de la 

cloque) et contraintes résiduelles de couche mince (σ0)

La Figure IV.50 présente les profils obtenus après diverses simulations de la cloque en

utilisant les données dans le Tableau IV.5. Les profils prédits par le calcul FEM sont comparés

au profil expérimental.
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Chapitre IV : Impact du dépôt de chrome sur l’oxydation de l’acier inox 316L et
modélisation des contraintes dans l’oxyde

H
a
u
te

u
r

(µ
m

)

-0,2

0

0,2

0,4

0,6

0,8

1

1,2

Distance le long de l’interface métl/oxyde (µm)

-5 -4 -3 -2 -1 0 1 2 3 4 5

Cloque expérimentale après 4 h d’oxydation
2.4 GPa (σ0)
4 GPa
8 GPa
12 GPa
15 GPa
17 GPa
21 GPa (σc Evans)
30 GPa (sigma Hutchinson)

Cloque expérimentale après 4 h d’oxydation
2 GPa
4 GPa
8 GPa
12 GPa
15 GPa
17 GPa
21 GPa
30 GPa

Figure IV.50 – Comparaison entre le profil expérimentale de la cloque et les résultats de la 
simulation FEM supposant un comportement élastique linéaire de la couche d’oxyde, 

obtenu après une oxydation de 4 h d’un substrat d’acier 316L revêtu de 100 nm de chrome.

Les contraintes résiduelles expérimentales mesurées dans la couche d’oxyde ont été estimées à 
environ 2.4 GPa et la cloque expérimentale forme une flèche maximale d’environ 1.09µm. La 
prédiction obtenue en utilisant la même contrainte résiduelle montre un flambage 
relativement très faible. Cela est dû au fait que la contrainte critique calculée à l’aide de 
l’équation ( Eq. IV.4) (≈ 4.1 GPa) est légèrement inferieur à σ0. Afin d’obtenir une hauteur de 
cloque aussi élevée que la hauteur expérimentale, une contrainte de 30 GPa est nécessaire 
comme le montre la Figure IV.50. En outre, le profil calculé obtenu pour σ0 =30 GPa et le 
profil expérimental présentent certaines différences : le profil obtenu à l’aide du modèle FEM 
élastique montre un profil classique de type cosinus [204], alors que le cas expérimental montre 
une courbe avec une pente plus faible à la base.

En conclusion, le profil expérimental obtenu à partir de l’échantillon présente une hauteur 
plus importante et une différence notable de morphologie par rapport à celui prédit dans le 
cadre du modèle purement élastique et dans des conditions géométriques et de chargement 
identiques. Nous proposons dans le paragraphe suivant de prendre en compte la déformation 
plastique de la couche et d’étudier l’effet des différents paramètres d’écrouissage sur le profil de 
la cloque. En effet, l’étude par MET a permis d’observer des signes de déformation plastique 
dans la couche.
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IV.4.3 Modèle de flambage élasto-plastique

Dans cette section, nous présentons et discutons nos résultats les plus significatifs en te-

nant compte du flambage élasto-plastique des couches d’oxyde. La limite d’élasticité σy est

évaluée à l’aide d’essais d’indentation. La contrainte interne σ0 dans le film etant également 
connue (estimée expérimentalement), nous pouvons déterminer une loi d’écrouissage 
permettant de reproduire par le calcul la forme de la cloque obervée expérimentalement. Grâce 
à notre calcul, il est aussi possible de présenter la répartition de la déformation plastique dans 
la couche d’oxyde.

Pour modéliser le comportement élasto-plastique du film, nous avons choisi de travailler 
principalement avec un critère de Von Mises associé à un écrouissage suivant une loi de 
Ludwik, pour de faibles taux d’écrouissage.

Le critère de von Mises permet de déterminer le seuil de déformation plastique est 
atteint, lorsque :

σeq = σy (Eq. IV.6)

avec σeq =
√

3
2
sijsij la contrainte équivalente de Von-Mises et σy la limite d’élasticité du

matériau. Les sij sont les composantes déviatoriques du tenseur des contraintes.

La loi d’écrouissage de Ludwik est quant à elle donnée par :

∀σeq ≥ σy, σeq = σy +K(εpeq)
n (Eq. IV.7)

avec K est le module d’écrouissage, n l’exposant d’écrouissage, et εpeq la déformation plastique

équivalente, définie par :

√
2

3
εpijε

p
ijεpeq = (Eq. IV.10)

Enfin la notation εpij désigne les composantes du tenseur des déformations plastiques.

Il est intéressant d’estimer la variation de température nécessaire à l’obtention d’un niveau 
de contraintes résiduelles en présence de déformation plastique. La déformation totale au sein 
de la couche peut être décomposée en trois parties : déformation thermique εth , déformation 
élastique εel et la déformation plastique εpl. On suppose que le subtrat métallique d’une

épaisseur bien supérieure à celle de la couche d’oxyde impose sa déformation à la couche lors 
du refroidissement. On a ainsi :

(Eq. IV.9)
εtot = εel + εpl + εth + ε∗ = αm∆T

Dans le film, le tenseur des contraintes prend la forme suivante :
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où ε* représente une déformation propre de la couche d’oxyde ayant pour origine les 
phénomènes autres que thermiques et de plasticité conventionelle et dépend du temps 
d’oxydation.
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¯̄σ =


−σ0 0 0

0 −σ0 0

0 0 0

 (Eq. IV.10)

avec σ0 > 0 l’amplitude de la contrainte résiduelle dans la couche d’oxyde (le signe − étant

présent dans le tenseur des contrraintes car il s’agit d’un état de compression).

Le déviateur des contraintes, défini de la manière suivante :

¯̄s = ¯̄σ − 1

3
tr(¯̄σ) ¯̄Id (Eq. IV.11)

avec ¯̄Id le tenseur identité et tr(¯̄σ) la trace de ¯̄σ. On obtient ainsi :

¯̄s =


−σ0

3
0 0

0 −σ0
3

0

0 0 2
3
σ0

 (Eq. IV.12)

On a ainsi σeq = σ0.

De même on peut calculer εpxx en fonction de εpeq. Du fait de la symétrie du problème, on

a εpxx = εpyy. De plus, le caractère incompressible de la déformation plastique permet d’écrire

εzz = -2 εxx. On en déduit que εpleq =
√

2
3
(εplxx)2(1 + 1 + 1

4
) =

√
3
2
|εplxx|.

Dans la mesure où on a un état de compression dans le film, εplxx a une valeur négative :

εplxx = −
√

2

3
εpleq (Eq. IV.13)

Finalement, la loi de Hooke permet d’écrire :

εelxx =
1− ν
E

σxx =
1− ν
E

σ0 (Eq. IV.14)

On peut alors écrire l’ équation Eq. IV.7 sous la forme :

1− ν
E

σ0 −
√

2

3

(
σ0 − σy
K

) 1
n

+ αox∆T + ε* = αm∆T (Eq. IV.15)

où ε* représente une déformation propre de la couche d’oxyde ayant pour origine les

phénomènes autres que thermiques et de plasticité conventionelle et dépend du temps d’oxy-

dation.

On connait ∆T , la vraie variation de température ayant lieu dans la réalité, on connait σ0,

donc il ne  reste que ε* comme inconnue. On va pour simplifier le calcul FEM inclure à la fois les 
déformations thermiques et les déformations propres de la couche d’oxyde
σ*

E
en simulant uniquement une variation de température avec ABAQUS. Pour cela, on
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définit une température équivalente T ∗ de la manière suivante :

1− ν
E

σ0 −
√

2

3

(
σ0 − σy
K

) 1
n

= α∆T ∗ (Eq. IV.16)

avec 4 α∆T ∗ = (αm − αox)∆T − ε*

Finalement :

α∆T ∗ =

(
1− ν
E

σ0

)
+

√
2

3

(
σ0 − σy
K

) 1
n

(Eq. IV.17)

On peut noter que dans le cas où σeq < σy la déformation de la couche d’oxyde est

purement élastique et donc :

∆T ∗ =
1− ν
E

σ0

α
(Eq. IV.18)

Pour étudier l’effet de plasticité sur le flambage de la couche, nous avons exploité les

résultats d’un précédent travail [203] pour en déduire une limite d’élasticité. Il s’agit d’un

essai de nano-indentation avec une pointe de type Berkovich, réalisée sur une couche d’oxyde

de chromine formée sur un alliage d’acier inoxydable 304L. La Figure IV.51 présente les 
valeurs du module de Young et de la dureté de la chromine déduites à partir de la nano-

indentation [206].
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Figure IV.51 – Valeurs du module de Young et de la dureté de  chromine formée sur un 
alliage d’acier inoxydable 304L, déduites à partir  de la

nano-indentation [203].

4. l’expression α∆T ∗ est utilisée pour des raisons d’homogénéité d’écriture, mais dans le calcul FEM, on
peut choisir arbitrairement α = 1 et adapter ∆T ∗ de sorte que le produit α∆T ∗ prenne la valeur souhaitée.
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En ce qui concerne le module de Young de la chromine, il est  centré autour de 150 GPa,

contrairement à la dureté qui est dispersée entre 6 et 12 GPa probablement en raison de la 
taille de grains différente ou encore de porosités aux joints de grains. La limite d’élasticité de la 
couche peut être approchée grossièrement en utilisant la relation de Tabor [207] :

H = 2.8σy (Eq. IV.19)

Avec H la dureté et σy la limite d’élasticité. Pour la suite nous allons prendre en considération

toute la plage de dureté mesurée pour déterminer les paramètres de la loi d’écrouissage, pour

cela trois valeurs de limite d’élasticité ont été prises en compte dans les simulations : 2, 3 et 
4 GPa.

A défaut de valeurs dans la littérature du module et d’exposant d’écrouissage pour les oxydes

une étude paramétrique a été réalisé pour déterminer le K et le n dans la loi de Ludwik ( Eq.

IV.7). Dans un premier temps nous avons essayé pour chaque limite d’élasticité une valeur de n
entre 0.1 et 0.5, et pour chaque couple (σy, n), nous avons déterminé la valeur de K nécessaire

dans l’équation ( Eq. IV.17) pour avoir des résultats de simulation présentant une hauteur

de cloque aussi proche que possible de celle mesurée expérimentalement pour l’échantillon

ayant subi 4 heures d’oxydation. Le Tableau IV.6 résume les modules d’écrouissage dans la
loi de durcissement de Ludwik selon chaque n et pour les trois limites d’élasticité.

Exposant n

σy (GPa)

2 3 4

Module d’écrouissage K (MPa)

0.1 440 660 1760

0.21 485 715 1890

0.3 530 795 2140

0.41 580 895 2390

0.5 648 970 2600

Tableau IV.6

Pour savoir quels  paramètres correspondent au comportement de la couche, nous avons 
testé l’ensemble des paramètres pour modéliser deux cloques différentes issues de la même

série d’oxydation obtenues dans les mêmes conditions après 15 min et 2 h d’oxydation (Figure 
IV.30a et IV.30b) en tenant compte des contraintes résiduelles σ0 estimées dans chaque

couche. La Figure IV.52 présente une comparaison entre les profils expérimentaux des cloques

formées après 15min et 2h d’oxydation, et les profils les plus proches obtenus à l’aide du

modèle FEM élasto-plastique en utilisant les paramètres du Tableau IV.8. Les profils
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prédits par le modèle avec un exposant d’écrouissage n=0.5 et  σy=2 GPa sont les profils qui

vérifient le mieux le comportement de la couche après 15 min et 2h et donnent lieu à des profils 
simulés très proches des profils mesurés expérimentalement. Il s’agit là d’un résultat

remarquable, dans la mesure où on n’attendait pas une telle robustesse des paramètres de la
loi plastique vis à vis de 3 échantillons. En soi, ce résultat au caractère quantitatif conforte

notre modèle de cloquage élasto-plastique.
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Figure IV.52 – .

Dans la suite des simulations pour présenter l’effet du comportement élasto-plastique de la
couche ainsi que la distribution des déformation plastique, nous avons considéré la géométrie

de la cloque et la couche obtenue après 4 h d’oxydation (épaisseur de la couche h=295 nm

et largeur de cloque δ=3.15µm). Nous avons considéré également une limite d’élasticité de la
chromine (σy = 2 GPa) et une contrainte finale dans la couche (σ0 = 2.4 GPa) dans toutes nos 
simulations. Nous avons fixé le module d’écrouissage K = 648 MPa et l’exposant de durcis-

sement n = 0,5. La Figure IV.53 présente le profil expérimental de la cloque obtenu après 4 h 
d’oxydation comparé aux profils prédits dans un modèle purement élastique et un modèle

élasto-plastique. Le profil prédit dans le cas du modèle de flambage élasto-plastique met en

évidence une pente plus faible à la base de la cloque par rapport au modèle élastique, donnant

lieu à une forme proche de la cloque expérimentale. Cette tendance est donc étroitement liée

à la déformation plastique générée à l’intérieur du film. Ici encore, on peut souligner l’aspect

remarquablement quantitatif de cette prédiction du profil flambé. Il est clair que sans l’hy-

pothèse de déformations plastiques au sein du film d’oxyde, ce profil ”affaissé” ne pourrait

pas être obtenu.

La Figure IV.54 présente la cartographie de distribution des déformations plastiques

équivalentes dans la couche simulée. On constate une déformation plastique globale avec des
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Figure IV.53 – Comparaison entre le profil expérimentale de la cloque après 4 h d’oxydation 
et les résultats de la simulation FEM avec un comportement élastique linéaire et un 

comportement élasto-plastique de la couche d’oxyde.
(Les paramètres utilisé dans la loi de Ludwik : σy = 2 GPa, K = 648 MPa et n = 0,5 ) pour 

σ0 = 2.4 GPa.

valeurs comprises entre 25% et 30% hors des zones flambées et les zones non-tordues de la 
cloque mais atteignent 55% à 60% localement dans les zones pliées de la cloque (la base et le 
sommet de la cloque).

Figure IV.54 – Cartographie de distribution des déformations plastiques équivalentes dans la 
couche d’oxyde simulée, correspondant à la couche d’oxyde formé sur l’acier 316L Revêtu 

après 4 h.

Dans un premier temps nous avons vérifié les contraintes finales dans les simulations des

couches. La Figure IV.55 montre que les contraintes relevées hors les zones flambées sont
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proches des contraintes résiduelles estimées par DRX avec une différence relativement faible

± 0.15 GPa. Ce résultat indique une bonne cohérence du modèle utilisé.
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Figure IV.55 – Profil des contraintes finales des simulations réalisées pour les trois durées 
d’oxydation, relevées hors les zones de flambage.

Dans un second temps nous avons évalué les valeurs de εpeq pour les cloques après les trois 
durées d’oxydation. La Figure IV.56 présente la distribution des déformations plastiques

équivalentes dans les couches simulées après les trois durées d’oxydation. On constate que la 
déformation plastique équivalente dans la couche augmente avec la durée d’oxydation. Nous 
allons voir dans quelle mesure cela est lié à la déformation propre de la chromine ε*, qui 
augmente aussi avec la durée d’oxydation.
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Figure IV.56 – Cartographies de distribution des déformations plastiques équivalentes 
dans les couches d’oxyde simulé (15min, 2h et 4h),

A partir des données en notre possession, nous supposons que la déformation propre ε*

évaluée à l’aide de nos calculs est étroitement liée à la déformation de croissance de la couche 
que l’oxyde. Cette déformation de croissance :

• est bloquée dans le plan (xOy) de l’interface métal/oxyde (la présence du substrat

métallique bloquant l’expansion de la couche d’oxyde), et donc va contribuer à générer

des contraintes compressives dans l’oxyde.

• est libre dans la direction (Oz) (direction normale au plan de l’interface métal/oxyde).

La Figure IV.57 présente la cinétique d’évolution de l’épaisseur d’oxyde et des déformations 
propres ε∗ de la couche d’oxyde. Nous constatons que les deux cinétiques suivent à peu près 
la même allure :

dε∗

dt
= C

dhox
dt

avec hox l’épaisseur de la couches d’oxyde et C une constante de proportionalité. Ce constat 
renforce l’hypothèse d’une origine physique de ε∗ liée à la croissance de la couche d’oxyde.

Si le développement des déformations de croissance est libre dans la direction (Oz), ces 
déformations sont en revanche bloquées dans le plan (xOy), dans lequel le substrat métallique 
va imposer la déformation totale (c’est la condition traduite par l’équation Eq. IV.17). Dans le 
plan (xOy), cette déformation génère des contraintes (qu’on peut appeler contraintes de 
croissance). On peut alors se demander pourquoi ces contraintes n’ont pas été relaxées à 
chaud. Le simple fait que l’on ait dû ajouter ε∗ dans l’équation Eq. IV.17 pour atteindre
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Figure IV.57 – Cinétique d’évolution de l’épaisseur d’oxyde et des déformations simulées li
ées aux contraintes de croissance des couche d’oxyde.

le niveau de contraintes finales mesurée en DRX est la preuve qu’au moins une partie de ces 
contraintes de croissance demeurent à la fin du traitement thermique. Nous pouvons avancer 
l’hypothèse que le temps caractéristique de la croissance de l’oxyde est sans doute plus court 
que celui lié au processus de relaxation des contraintes en température dans le métal 
(déformations plastiques de fluage). Rappelons que les couches d’oxyde présentaient d’abord 
un cloquage après des temps courts d’oxydation (15 min à 12h), suivi d’un écaillage après des 
temps intermédiaires (24 h à 72 h). Avec notre modèle mécanique, on comprend qu’on va 
atteindre au bout d’un certain temps un ε∗ critique, associé à des contraintes de croissances qui 
ne pourront pas être suffisamment relaxées ni par le fluage du substrat en température, ni par 
la déformation plastique de l’oxyde lors du refroidissement. Les cloques formées par flambage 
vont alors se fissurer sous l’effet du fort niveau de contrainte résultant. En effet, en raison de 
l’état de flexion dans la ride, la partie supérieure de la ride est en tension, ce qui est propice à la 
propagation de fissures.

Parmi les moyens de relaxation des contraintes de croissance à haute température, nous 
avons identifié la formation de macles dans les grains de l’oxyde. La densité de macle observée 
augmente avec le temps d’oxydation. Les déformations plastiques (simulées par le calcul 
numérique) lors du refroidissement se traduisent propablement par glissements aux joints de 
grain de l’oxyde pour accommoder les contraintes liées aux déformations de croissance. Les ob-

servations microstructurales ont mis en évidence que les aciers inox 316L Revêtus présentent
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des orientations préférentielles selon deux directions. Cette orientation préférentielle a été 
perdue sur l’échantillon oxydé pendant 4 h et présentant un cloquage de la couche d’oxyde 
(Figure IV.40b et IV.41b). Cette perte d’orientation préferentielle corrobore l’hypothèse du 
glissement aux joints de grains.

Ainsi pour résumer, suivant nos hypothèses, on peut conclure que la formation des couches 
d’oxyde génère des contraintes de croissance que l’oxyde relaxe lentement. En cas de refroidis-

sement rapide avant la relaxation des contraintes générées, l’oxyde adopte un comportement

élasto-plastique qui se traduit par la formation des cloques via un glisement aux joints de 
grains.
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IV.5 Discussion sur l’impact de la température d’oxy-

dation

Nous avons souhaité évaluer l’impact de la température d’oxydation sur le comportement

de l’acier inox 316L Poli et Revêtu de Cr. Pour cela nous avons effectué des essais d’oxydations

isothermes sous oxygène à trois autres températures : 750, 900 et 950 ◦C.

a) Évolution de la morphologie de surface

Les observations de surface par microscopie électronique MEB effectuées sur l’ensemble

des couches d’oxydes pour les quatre températures, ne montre pas pas de différences remar-

quables en terme de morphologie d’oxyde formé pour les deux aciers (316L Poli et Revêtu de

Cr).Les analyses de surface par spectroscopie Raman et par diffraction des rayons X (DRX)

ont montré que la nature des oxydes est la même que celle observée à 850 ◦C. Néanmoins,

la température impacte la vitesse de formation de la couche d’oxyde, des cristallites et des

nodules.

Durée d'oxydation (h)

Figure I V.58 – L’évolution des stades d’oxydation de l’acier inox 316L Poli à différentes 
température (750, 850, 900 et 950 ◦C).

La Figure I V.58 résume les stades d’oxydations de l’acier inox 316L Poli observés à 750°,  
850°, 900° et 950 ◦C en fonction de la durée d’oxydation. On constate que le comportement à 
l’oxydation de l’acier inox 316L Poli pour les températures 750°,  900°,  950 ◦C est quasi iden-

tique à celui observé à 850 ◦C avec une cinétique plus lente à 750 ◦C et accélérée à 900° et 950 
◦C. Pour les quatre températures, une couche d’oxyde riche en chrome mais contenant du fer se 

met en place dès les premières minutes d’oxydation. La couche est caractérisée par la for-

mation d’une couche duplexe chromine/spinelle qui abaisse la réactivité de surface. L’oxyde

perd alors rapidement son caractère protecteur et l’oxydation devient catastrophique. Elle
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est caractérisée par le développement des nodules d’oxyde de fer dont la vitesse de formation

dépend de la température. A 750 ◦C les nodules commencent à se manifester après 100 h

d’oxydation. Pour une température de 950 ◦C, les nodules se forment après 24h. Après seule-

ment 200 h à 950 ◦C l’échantillon est intégralement oxydé.

Durée d'oxydation (h)

Figure I V.59 – L’évolution des stades d’oxydation de l’acier inox 316L Revêtu de 100 nm de 
chrome à différentes température d’oxydation (750, 850, 900 et 950 ◦C).

Les stades d’oxydation de l’acier inox 316L Revêtu de chrome observés à 750, 850, 900 et 
950 ◦C sont présentés sur la Figure I V.59. A 750 ◦C, une couche d’oxyde duplex chromine/

spinelle garantie la protection jusqu’à au moins 600 h à 750 ◦C (l’expérience la plus longue à 
cette température). Cette protection est maintenue jusqu’à 1000 h à 850 ◦C. Après 2000 h les 
observations de surface nous ont révélé un tout début de l’oxydation catastro-phique avec une 
fraction de nodules en surface qui ne dépasse pas 5%.

La transition du stade protecteur au stade d’oxydation catastrophique se passe très tôt 
pour les températures de 900 et 950 ◦C. Les nodules se forment respectivement après 150 h et 
72h. Plusieurs hypothèses peuvent expliquer l’inefficacité du dépôt à ces deux températures. 
Parmi celle-ci, une rupture chimique intrinsèque. Le dépôt de chrome de 100 nm permet d’as-

surer la mise en place d’une couche d’oxyde exempte de fer. Celle-ci se maintient ensuite grâce 
à l’apport de chrome par diffusion. Si les conditions sont sévères alors la diffusion provoque une 
forte déchromisation sous l’interface métal/oxyde. Une fois que le taux de chrome passe sous 
un taux critique, l’oxyde devient de moins en moins stable thermodynamiquement [199]. 
L’activité de l’oxygène s’élève alors, et conduit à une réaction avec d’autres composants de 
l’alliage. A cette température le substrat connâıt un grossissement de grains qui contribue à la 
diminution de l’efficacité de la diffusion. Une autre hypothèse peut être discutée, celle une 
rupture induite par sublimation de l’oxyde. Ce cas est moins probable en raison de l’absence
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de vapeur d’eau, qui favorise la sublimation. En absence de la vapeur d’eau la sublimation

devient significative à partir de 1000 ◦C [200]. Cependant la configuration duplexe de l’oxyde 
formé, permet au spinelle de jouer le rôle d’une barrière pour limiter la volatilisation de la
chromine [201]. Une oxydation très accélérée est également observée après 600 h d’oxydation à
950 ◦C et le substrat est totalement consommé. L’oxydation accélérée a lieu majoritairement 
sur la face arrière et les faces de cotés non pré-revêtues et impacte la tenue à l’oxydation du d
épôt. La résistance des échantillons revêtus est donc sous estimée.

b) Données expérimentales de la cinétique de croissance d’oxyde

Les cinétiques d’oxydation sont généralement déterminées par un suivi de la prise de masse

qu’on ne peut pas appliquer dans notre cas en raison de la configuration de nos substrats

comme précédemment expliqué (section IV.1.4).

Pour estimer des constantes d’oxydation pour nos séries d’oxydation, il existe une relation

entre l’épaisseur de l’oxyde et la prise de masse, des conditions s’appliquent à l’utilisation de

cette équation : une couche d’oxyde plane et compacte.

e =
Mox

b.MO.ρox
.
√
kp.t (Eq. IV.21)

Avec e l’épaisseur,kp la constante d’oxydation parabolique, t le temps d’oxydation, Mox

la masse molaire de l’oxyde, MO la masse molaire de l’oxygène, ρox la masse volumique de

l’oxygène et b est coefficient stœchiométrique propre à l’oxyde formé.

La détermination des constantes d’oxydation nous permettra d’estimer par la suite énergie

d’activation :

Ea
kp = Aexp( ) (Eq. IV.4)RT

avec kp la constante d’oxydation parabolique, Ea l’énergie d’activation, A une constante,

T la température en Kelvin (K) et R la constante des gaz parfait.

Le tableau I V.7 regroupe les valeurs de kp obtenues à 750, 850, 900 et 950 ◦C pour l’acier 
inox 316L Poli et Revêtu de chrome. Dans le cas de l’acier inox 316L Poli nous avons calculé 
deux valeurs de kp et Ea qui correspondent chacune aux deux stades d’oxydation considérés 
(SP : stade protecteur et SOC : stade d’Oxydation Catastrophique).

La Figure I V.60 présente valeurs de kp correspondant à la croissance de Cr2O3 à partir des 
travaux expérimentaux de différents auteurs [4,6,33–35,53,59–64] et permet de comparer à 
celles obtenues dans notre étude.
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Chapitre IV : Impact du dépôt de chrome sur l’oxydation de l’acier inox 316L et
modélisation des contraintes dans l’oxyde

Nuances
Stade d’oxy-
dation

kp (10−12 g2 cm−4 s−1)
(Ea
kJ mol−1)

750 ◦C 850 ◦C 900 ◦C 950 ◦C

316L Revêtu SP - 0.12 0.305 0.9 240

316L Poli
SP 0.022 0.304 1.3 - 270
SOC - 0.810 1.9 8.6 275

Tableau IV.7 – Constantes cinétiques kp et énergies d’activation Ea de l’acier inox 316L 
Poli et Revêtu.

K
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(g
2
.c

m
−

4
.s
−

1
)

1e15

1e-14

1e-13

1e-12

1e-11

1e-10

1e-09

1e-08

1e-07

1000/T (K−1)
0,6 0,7 0,8 0,9 1 1,1

0,6 0,7 0,8 0,9 1 1,1

FeCr/Cr2O3
Cr/Cr2O3
NiCr/Cr2O3
316L Poli SP
316L Poli SOC
316L Revêtu

Figure IV.60 – Graphe d’Arrhenius représentant les valeurs de kp caractéristiques de la 
croissance de la chromine sur des substrats d’aciers, de chrome pur et d’alliage NiCr recenées 

de la littérature [4, 6, 33–35, 53, 59–64] et les valeurs expérimentales de la présente étude.

Les valeurs de kp obtenues sont du même ordre de grandeur que les valeurs de kp 

caractéristiquees de la croissance de la chromine sur les aciers inox. On note une transition non 
négligeable de la vitesse parabolique entre le stade protecteur et le stade d’oxydation catas-

trophique. On note également que le dépôt de chrome sur le 316L semble avoir un effet sur  les 
constantes paraboliques mesurées qui diminuent. Les énergies d’activation déterminées à

partir des pentes des droites de chaque série de kp sont comprises entre 240 et 275 kJ mol−1, ces 
valeurs sont en accord avec les données de la littérature. Les valeurs de kp extraites de la

littérature sont issues des régimes paraboliques qui s’étendent sur des durées courtes et 
intermédiaires (1 h à 300 h) en comparaison avec nos durées d’oxydation. Dans ce travail le 
régime parabolique de la cinétique d’oxydation de l’acier 316L Poli et Revêtu s’étend jusqu’à 
2000 h.
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IV.6 Discussion sur l’impact de la composition du sub-

strat

Afin d’évaluer l’influence du dépôt de chrome sur la résistance à l’oxydation, nous avons

étudié une deuxième nuance d’acier austénitique (309N) dont la teneur en éléments majeurs 
est proche de celle du 316L mais contenant plus de chrome (22 m% Cr). Les échantillons 
d’acier 309N ont subi les mêmes préparations de surface. Les traitements de d’oxydation ont

été réalisés à la température de 850 ◦C sous (O2) sur des substrats 309N Poli et 309N Revêtu 
de 100 nm de chrome.

Le tableau IV.8 résume la nature des oxydes déterminés par DRX et par spectrosco-pie 
Raman, ainsi que la morphologie observée en surface des oxydes formés sur les deux aciers aust

énitiques (309N et 316L) Poli et Revêtu de chrome pendant les temps courts, intermédiaires et 
longs.
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à

l’
ap

lo
m

b
d
es

jo
in

ts
d
e

gr
ai

n
s

F
ai

b
le

éc
ai

ll
ag

e
à
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La Figure IV.61 présente les micrographies MEB de surface en électrons rétrodiffusés BSE 
des oxydes thermiques formés sur l’acier inox 309N Poli et 309N Revêtu de chrome, lors des 
premiers instants d’oxydation (30 min) à une température de 850 ◦C sous oxygène. Sur l’acier 
inox 309N Poli (Figure IV.52a), on distingue deux principaux contrastes chimiques, les zones 
claires (1) situées au centre des grains, correspondent à une couche fine d’oxyde par rapport 
aux zones sombres (2) qui s’étendent au niveau des joints de grains du substrat sous-jacent. 
Les pointés Raman réalisés dans les zones claires (1) révèlent une coprésence de chromine 
(Cr2O3) et d’hématite (F e2O3), tandis que les zones sombres (2) correspondent 
majoritairement à la chromine (Cr2O3). Un troisième contraste plus sombre à l’aplomb des 
joints de grains du substrat sous-jacent est également mis en évidence. Les pointés d’EDS 
dans ces zones montrent que les joints de grains sont riches en silicium, probablement la 
signature des inclusions de silice déjà observées sur l’acier 316L.

Même si la teneur en chrome de l’acier 309N Poli est du même ordre de grandeur que 
celle de l’acier 316L Revêtu, la disponibilité du chrome par le dépôt impacte la qualité de la 
couche d’oxyde et permet de s’affranchir des limitations liées à la diffusion dans la matrice 
austénitique.

Le suivi de la morphologie de l’oxyde effectué sur l’acier 309N pendant les premiers ins-

tants d’oxydation met en évidence la progression de la chromine (zone sombre 2) depuis les 
joints de grains vers le centre des grains du substrat sous-jacent. Cette croissance horizontale 
peut s’expliquer par une diffusion de chrome majoritairement intergranulaire. Ce mécanisme 
de croissance peut être mis en relation avec la forte teneur en silicium (1.8 m%).La silice qui 
est formée à l’interface métal/oxyde limitant la diffusion de chrome [46, 47].

(a) (b)

Figure IV.61 – Micrographies (MEB-BSE) la couche d’oxyde après 30 min oxydation de 
l’acier inox 309N à 850 ◦C , (a) Poli,(b) Revêtu de 100 nm de chrome.

Pour les temps intermédiaires l’acier 309N Poli forme des oxydes thermiques de morpho-

logie duplexe, avec une sous-couche interne riche en chrome Cr correspondant à une solution
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solide (Fe, Cr)2O3. La sous-couche externe riche en cuivre Cu, chrome Cr et présente un

léger enrichissement en manganèse Mn. Elle correspond au spinelle de type (CuMnCr)3O4

contrairement au cas de l’acier 316L pour lequel un spinelle au manganèse (MnCr)3O4 est

observé. La présence de Cu est lié au recyclage des aciers.

La Figure I V.62 présente la morphologie en coupe t ransverse et les cartographies MEB-
EDS de la couche d’oxyde formé sur l’acier inox 309N Poli oxydé 150 h sous oxygène. Les 
cartographies M EB-EDS mettent évidence des grains riches en cuivre Cu en surface de l’oxyde 
correspondant au spinelle. Ces derniers sont couvrants et donnent une couleur noire mate par-

ticulière à la surface d’échantillon qui se distingue de celles observées sur les autres nuances 
testées dans le présent t ravail. Cette couleur noire mate a été observée lors de l’élaboration par 
la méthode sol-gel des films de spinelle type (CuMnCr)3O4 sur s ilicium [202]. L’acier 309N 
présente une teneur plus faible en manganèse M n par rapport à l’acier 316L (rapport de 2.1), et 
est plus riche en cuivre (0.5% pour 309N contre 0.3% pour 316L). La faible teneur en 
manganèse dans l’alliage 309N permet au cuivre de diffuser en surface.

Pour les temps longs, la couche d’oxyde formée sur de l’acier inox 309N Poli est beaucoup 
plus épaisse que celle formée sur le 316L Poli pour la même durée d’oxydation. Le 309N Poli 
présente des nodules isolés enrichis en fer Fe notamment dans ses parties externes. Ces nodules 
se développent peu par rapport au 316L Poli. Néanmoins les cartographies MEB-EDS 
confirment que la couche d’oxyde formée sur l’acier 309N Poli est enrichie en fer Fe.

Figure IV.62 – Micrographie en coupe transverse (MEB-BSE) et cartographie EDS Fe
(jaune), Cr (rouge) et Cu (orange) d’un échantillon d’acier inox 309L oxydé 100 h à 850 ◦C 

sous O2

L’oxyde formé sur l’acier 309N Revêtu de chrome (Figure IV.61b) présente une morpho-

logie semblable à celle de l’oxyde formé sur l’acier 316L Revêtu et caractérisé par une couche
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de chromine uniforme. Des décohésions à l’aplomb des joints de grains sont également mises en

évidence. Elle qsurviennent pendant le refroidissement et sont liées à la différence des

coefficients de dilatation thermique entre l’acier austénitique et l’oxyde.

L’apport du dépôt de chrome Cr sur la composition et la morphologie des deux aciers

austénitiques pendant les temps intermédiaires, se caractérise par la croissance d’une couche

duplexe exempte de fer Fe mais qui reste sensible au refroidissement lié à la différence du co-

efficient de dilatation de l’oxyde et du substrat. Elles se traduisent par un cloquage à l’aplomb

des joints de grains du substrat sous-jacent pour les deux nuances d’acier austénitique, et qui 
va jusqu’à l’écaillage de l’oxyde dans le cas de la nuance 316L.

Le dépôt de chrome déposé sur l’acier 316L permet la formation d’une couche de chro-

mine dès les premiers instants d’oxydation. L’oxyde formé abaisse la réactivité de surface et

ralentit la cinétique d’oxydation en créant une barrière de diffusion pour le fer et assurent

une croissance lente de chromine et de spinelle manganèse. Dans le cas de l’acier 309N, la

couche de chromine convertie depuis le chrome déposé ralentit légèrement la cinétique d’oxy-

dation mais elle n’est pas suffisante pour jouer le rôle de barrière de diffusion pour le fer. Des

substitutions de fer ont été observées même pour des temps intermédiaires. L’échec du 
maintien d’une couche d’oxyde exempte de fer Fe s’explique par la forte déchromisation du

substrat sur une faible épaisseur au niveau de l’interface métal/oxyde (Figure V.27 ). Cette

faible disponibilité de chrome permet l’oxydation du fer par diffusion et substitution dans la
chromine, qui peut aller jusqu’à la formation des nodules riches en oxyde de fer.

Figure IV.63 – Micrographie en coupe transverse (MEB-BSE) et cartographie EDS Cr
(bleu) d’un échantillon d’acier inox 309L oxydé 100 h à 850 ◦C sous O2

Le teneur importante en s ilicium Si (1.8 m%) dans l’acier 309N conduit pour des durées 
d’oxydation très longues à la formation de gros ı̂lots de silice dans le métal, en plus de la 
silice formée à l’interface métal/oxyde. Ces ı̂lots se multiplient et grossissent jusqu’à ce qu’ils 
coalescent et créent des protrusions de métal dans l’oxyde (Figure I V.64). L’acier inox 309N 
apparâıt inadapté pour des oxydations très longues à haute température même avec un dépôt. 
L’effet négatif des éléments mineurs (Si,Cu) n’est pas compensé par l’apport du dépôt.
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Figure I V.64 –Micrographies (MEB-BSE) des coupes t ransverses de l’acier inox 309N 
Revêtu de 100 nm de chrome oxydé 600 h à 850 ◦C sous oxygène.

La Figure I V.65 présente les cinétiques d’oxydation isotherme à 850 ◦C des deux nuances 
d’acier inox 309N et 316L avec et sans dépôt de chrome. L’étude cinétique montre que les deux

nuances sont globalement protégées par leurs couches d’oxydes thermique dont la croissance 
suit une loi parabolique.
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Figure I V.65 – Effet du dépôt de chrome sur la cinétique d’oxydation de l’acier 316L et 309N.

La nuance d’acier inox 309N présente une cinétique d’oxydation plus rapide que celle de 
l’acier 316L, malgré sa teneur élevée en chrome, censée favoriser la formation d’une couche 
d’oxyde protectrice et ralentir l’oxydation de l’alliage. Pour les deux nuances le dépôt de

chrome se convertit en en chromine agissant sur la réactivité de surface dès les premiers 
instants d’oxydation et limitant la cinétique d’oxydation. Cette couche de chromine assure

une protection à court terme dans le cas de l’acier 309N. Dans le cas de l’acier 316L, la couche 
d’oxyde permet de contrôler la diffusion des éléments oxydants/oxydés  dont la bonne adhérence 
contribue à assurer une protection sur le long terme.
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Chapitre V

Impact du dépôt de chrome sur
l’oxydation des aciers inox ferritiques

La démarche appliquée aux nuances austénitiques est adoptée ici sur les nuances ferri-

tiques. L’étude porte essentiellement sur l’acier inox 441X contenant 18% de chrome. Afin 
d’étudier l’impact de la teneur en chrome Cr dans l’acier sur la tenue d’oxydation, quelques 
essais ont été également réalisés sur la nuance 409 (12% Cr).

L’influence du dépôt (100 nm) de chrome sur le comportement à l’oxydation des deux 
nuances sera mise en évidence. Les essais d’oxydation isotherme sous oxygène ont été entrepris 
à 850 ◦C.

V.1 Oxydation de l’acier inox 441X à 850 ◦C sous O2

Les traitements d’oxydation ont été effectués à une température de 850 ◦C pour des durées 
entre 15 min et 2000 h. Les résultats permettent de définir 3 stades d’oxydation marqués par 
des transitions : les temps courts entre 15 min et 12 h, les temps intermédiaires entre 24 h et 
100 h et les temps longs entre 150 h et 2000 h. La nature, les morphologies et les 
microstructures des oxydes présentées dans ce chapitre pour chaque gamme de temps sont 
caractéristiques de l’ensemble des résultats obtenus .

V.1.1 Temps courts entre 15 min et 12 h
a) Morphologie de la couche d’oxyde

La Figure V.1 présente les micrographies MEB en mode électrons secondaires SE de 
la surface des couches d’oxydes formées sur l’acier inox 441X après 15 min et 1 h d’oxyda-

tion à 850 ◦C sous oxygène. Après 15 min (Figure V.1a) la surface semble peu cristallisée. Des 
petites cristallites de taille comprise entre 200 à 250 nm couvrent uniformément la surface. Des 
gros grains de forme pyramidale d’environ 500nm sont dispersés sur toute la surface.
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(a) (b)

Figure V.1 – Micrographies MEB-SE de la morphologie des couche d’oxyde de l’acier inox 
441X oxydé à 850 ◦C sous oxygène pendant (a) 15 min ; (b) 1 h.

Après 1 h d’oxydation, les petites cristallites ont grossi et sont davantage facettées. La 
taille et la densité des groses cristallites a augmenté. La microstructure de ces cristallites 
pyramidaux est généralement associée au spinelle (MnCr2O4) [177]. Des pointés EDX avec 
une énergie de faisceau incident de 10 KeV le confirment.

b) Nature des oxydes

La Figure V.2 présente des images STEM champ clair, des cartographies STEM-EDS 
et un profil d’analyse EDS en intensité relative, effectués sur une lame FIB préparée sur la 
coupe transverse d’un échantillon d’acier inox 441X oxydé 15 min à 850 ◦C sous oxygène. 
Les analyses chimiques par EDS indiquent que toute la couche d’oxyde est riche en chrome 
en particulier au niveau de l’interface métal/oxyde. Les deux grains facettés G1 G2 (Figure 
V.2a) riches en chrome et manganèse correspondent au spinelle manganèse (MnCr2O4). Les 
profils EDS (Figure V.2b) révèlent que la présence du fer dans la couche d’oxyde reste si-
gnificative. Une très fine couche de 15 nm riche en silicium est également mise en évidence à 
l’interface métal/oxyde correspond à la silice amorphe (SiO2).

Dans le substrat, des phases de Laves riches en fer et en niobium précipitent le long des 
joints de grains. Ces précipités sont caractéristiques des aciers 441X portés à haute 
température. La matrice riche en fer Fe et niobium Nb permet la formation d’intermétalliques 
de type (F e2Nb), mais également (F eSi)2Nb [208]. Enfin de petits amas d’oxydes riches en ti-
tane sont dispersés dans le substrat à une centaine de nanomètres de l’interface métal/oxyde .

Les analyses par DRX et par spectroscopie Raman nous renseignent davantage sur la 
nature des oxydes. La Figure V.3 présente deux spectres Raman moyennés mesurés 
après oxydation de l’acier inox 441X pendant 15 min et 1 h. Après 15 min le spectre 
présente
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Figure V.2 – Observations MET de la coupe transverse de la couche d’oxyde d’un
échantillon d’acier inox 441X oxydé 15 min à 850 ◦C sous O2. (a) image STEM en champ 
clair, et cartographies STEM-EDS dont les codes de couleurs sont : Jaune pour le fer Fe, 
rouge pour le chrome Cr, bleu pour le manganèse Mn, vert pour le silicium Si, magenta 

pour le titane Ti et cyan pour le niobium Nb. (b) profil d’analyse EDS en intensité relative.

deux larges pics respectivement à la position 540 et 680 cm−1. Après 1h, des pics plus fins 
correspondant respectivement à la bande vibrationnelle de la chromine (Cr2O3) et du spi-

nelle manganèse MnCr2O4 ressortent. La largeur des pics peut s’expliquer par la formation 
d’oxyde de composition variable. Le diffractogramme des rayons X de l’échantillon oxydé 
pendant 1 h (non présenté) révèle la présence de la solution solide F e2−xCrxO3. Ce résultat est 
en accord avec la présence de fer mise en évidence par les cartographies STEM-EDS et 
correspondrait à la partie supérieure de l’oxyde. Il est également cohérent avec les larges 
spectres observés sur les mesures Raman.

La Figure V.4 présente des images STEM champ clair, des cartographies STEM-EDS et 
un profil d’analyse EDS en intensité relative, effectués sur une lame FIB prélevée sur la coupe 
transverse d’un échantillon d’acier inox 441X oxydé 4 h à 850 ◦C sous oxygène. L’épaisseur 
moyenne de la couche d’oxyde est de 350 à 400 nm. La couche d’oxyde présente une morpho-

logie duplexe avec une sous-couche interne riche en chrome, et une sous-couche externe riche 
en manganèse. Les profils EDS (Figure V.4b) montrent une très légère présence de fer dans la 
sous-couche interne qui correspondrait à la solution solide F e2−xCrxO3. La présence de fer 
est moins importante que pour l’oxyde formé après 15 min. Le fer présent en surface a été 
oxydé lors des tous premiers instants d’oxydation. Cependant la croissance de la chromine 
limite par la suite la réactivité du fer. L’oxyde contient de petites inclusions métalliques 
(Figure V.4). Ce résultat plaide pour une croissance interne de la chromine.
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Figure V.3 – Spectres Raman moyennés mesurés sur la surface de l’acier inox 441X oxydé
à 850 ◦C sous O2 pendant (a) 15 min ; (b) 1 h.

Figure V.4 – Observations MET de la coupe transverse de la couche d’oxyde d’un
échantillon d’acier inox 441X oxydé 4 h à 850 ◦C sous O2. (a) image STEM en champ clair,

et des cartographies STEM-EDS dont les codes de couleurs sont : Jaune pour le fer Fe,
rouge pour le chrome Cr, bleu pour le manganèse Mn, vert pour le silicium Si, magenta

pour le titane Ti et cyan pour l’oxygène O. (b) un profil d’analyse EDS en intensité relative.

Les petits amas d’oxydes riches en titane déjà observés au voisinage de l’interface métal/oxyde

après 15 min grossissent et correspondent à du TiO2. La fine couche de silice présente à l’in-

terface métal/oxyde s’épaissit avec le temps d’oxydation.
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c) Microstructure de la couche d’oxyde

Des cartographies ACOM-TEM ont été réalisées sur les lames FIB prélevées sur les coupes

transverses des échantillons oxydés 15 min et 4 h. La figure V.5 présente les cartographies

de phases et d’orientations ACOM-TEM après 15 min. L’oxyde est composé d’une couche

continue, uniforme et allongée de chromine (Cr2O3) d’une épaisseur inférieure à 100 nm.

La couche de spinelle manganèse (MnCr2O4) est discontinue. D’après la Figure V.5b et

également pour deux autres zones analysées sur la même lame, la couche de chromine est

texturée. Les grains sont orientés dans une direction proche de < 0001 >.

Figure V.5 – Cartographies ACOM-TEM d’une lame FIB. (a) Cartographie de phase
combinée aux cartographies d’indexation et de fiabilité de phase. (b) Cartographie

d’orientation combinée aux cartographies d’indexation et de fiabilité d’orientation avec les
codes couleurs correspondante à droite. Orientation donnée selon la direction y.

(Conditions : 441X Poli oxydé 15 min à 850 ◦C sous O2).

Sur les trois zones analysés les grains du substrat sont orientés dans une direction proche

de < 111 >. La texturation < 0001 > de la chromine pourrait être liée à l’orientation du

substrat. Parsa [33] suggère le lien entre la texturation de chromine et celle du chrome.

L’orientation < 0001 > de la chromine et < 111 > du chrome ont un réseau commun hexa-

gonal. Ce résultat observé pour le chrome pourrait expliquer la texturation de cette première

couche de chromine. Néanmoins, le substrat d’acier est polycristallin. Ce résultat n’a pas été

vérifié pour d’autres orientations.

Après 4 h d’oxydation la sous-couche de chromine de taille moyenne 250 nm est composée

de plusieurs grains dans l’épaisseur comme le montre la Figure V.6a. En plus des cristallites

de spinelle manganèse (MnCr2o4) qui gagnent en taille, la sous couche externe comporte

quelques grains d’oxyde de titane sous la forme rutile (TiO2). On note également une certaine

orientation préférentielle la chromine dans la direction < 0001 > après 4 h d’oxydation

(Figure V.6b).
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Figure V.6 – Cartographies ACOM-TEM d’une lame FIB. (a) Cartographie de phase
combinée aux cartographies d’indexation et de fiabilité de phase. (b) Cartographie

d’orientation combinée aux cartographies d’indexation et de fiabilité d’orientation avec les
codes couleurs correspondante à droite. Orientation donnée selon la direction y.

(Conditions : 441X Poli oxydé 4 h à 850 ◦C sous O2).

V.1.2 Temps intermédiaires entre 24 h et 100 h

a) Morphologie de la couche d’oxyde

La Figure V.7 présente les micrographies de surface MEB en mode électrons secon-

daires SE des couches formées sur l’acier inox 441X après 48 h et 100 h d’oxydation à une 
température de 850 ◦C sous oxygène. Après 48 h la couche d’oxyde (Figure V.7a) présente 
des gros cristallites de spinelle manganèse (MnCr2O4) couvrant presque totalement la sur-

face. Ils continuent de grossir avec la durée d’oxydation et passent d’une taille moyenne de 
2µm à 3 µm après 100 h d’oxydation (Figure V.7b). Quelques nodules isolés surmontent 
les grains de spinelle. Des pointés EDX en surface avec une énergie de faisceau incident de 
10 KeV indiquent que ces nodules sont riches en titane Ti.

Ces nodules sont entourés par des grains pyramidaux du spinelle manganèse de fines pla-

quettes de 600 nm d’épaisseur comme le montre la Figure V.7a.

b) Nature des oxydes

La Figure V.8 présente des images STEM à champ clair, des cartographies STEM-EDS 
et un profil d’analyse EDS en intensité relative de la couche d’oxyde, effectués sur une lame 
FIB prélevée sur la coupe transverse d’un échantillon d’acier inox 441X oxydé 15 min à 850° 
◦C sous oxygène. L’épaisseur de l’oxyde est d’environ 0.9 µm et présente à nouveau une mor-

phologie duplexe composée d’une sous-couche externe riche en manganèse et une sous-couche 
interne riche en chrome.
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(a) (b)

Figure V.7 – Micrographies MEB-SE de la morphologie des couches d’oxyde de l’acier inox 
441X oxydé à 850 ◦C sous oxygène pendant (a) 48 h ; (b) 100 h.

Figure V.8 – Observations MET de la coupe transverse de la couche d’oxyde d’un
échantillon d’acier inox 441X oxydé 24 h à 850 ◦C sous O2. (a) image STEM en champ clair, 

et des cartographies STEM-EDS dont les codes de couleurs sont : Jaune pour le fer Fe, 
rouge pour le chrome Cr, bleu pour le manganèse Mn, vert pour le silicium Si, magenta pour 
le titane Ti et violet pour le niobium Nb. (b) un profil d’analyse EDS en intensité relative.

On note également l’augmentation de la densité de (T iO2) dans le substrat proche de 
l’interface métal/oxyde, mais également à la surface de l’oxyde. Les phases de Laves riches

en niobium sont toujours présentes et s’enrichissent en silicium.

La Figure V.9 présente des cartographies MEB-EDX de la coupe transverse d’un des 
nodules précédemment observés en surface après oxydation de l’acier inox 441X pendant 72h à 
850 ◦C sous oxygène.

Ces cartographies mettent en évidence non seulement la présence du titane mais également 
celle du niobium au cœur des nodules. L’affinité plus forte de l’oxygène pour le titane que
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Figure V.9 – Micrographie en coupe transverse (MEB-BSE) et cartographie EDS Cr
(rouge) Nb (violet) et Ti (rose) de la couche d’oxyde formée sur un échantillon d’acier inox 

441X oxydé 72 h à 850 ◦C sous O2

pour les autres éléments d’alliage, le pousse à migrer vers la surface pour former ensuite de 
la rutile (T iO2) sous forme de nodules isolés. Ces nodules induisent une réduction de la pres-

sion partielle d’oxygène à proximité de l’interface métal/nodule, ce qui favorise l’oxydation 
sélective du Ti et conduit à son enrichissement dans la chromine (Cr2O3) et à la formation 
de (NbT i)O2 [208]. Ce résultat peut expliquer la coexistence du titane et du niobium dans 
les nodules. Ces conditions locales permettent une croissance rapide de la chromine qui se 
traduit par la formation des plaques autours des nodules.

Des séries de pointés Raman de surface ont été également réalisées. Les spectres moyens 
obtenus pour les différents temps (24h, 48h, 72h et 100h) sont semblables au spectre moyenné 
obtenu après 24 h d’oxydation et présenté dans la Figure V.10. L’indexation du spectre met 
en évidence principalement la présence de chromine (Cr2O3) et de spinelle au manganèse 
MnCr2O4 caractérisés par les raies 550 cm−1 et 680 cm−1, respectivement.

La profondeur de pénétration du laser en spectroscopie Raman est d’environ 1 µm et per-

met de les analyser. L’épaulement vers 612 cm−1 peut donc être associé aux précipités de rutile 
T iO2 situés dans le métal à quelques centaines de nanomètres de l’interface métal/oxyde 
(comme observé précédemment).
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Figure V.10 – Spectres Raman moyens mesurés sur la surface de l’acier inox 441X oxydé à
850 ◦C sous O2 pendant 24 h.

c) Microstructure de la couche d’oxyde

La figure V.11 présente les cartographies de phase et d’orientation ACOM-TEM de la 
coupe transverse de la coupe transverse de la couche d’oxyde formée sur l’acier inox 441X 
oxydé 24 h à 850 ◦C sous oxygène. Comme mesuré précédemment, l’épaisseur de la couche 
d’oxyde est d’environ 0.9 µm. La zone amorphe observée sur la cartographie de phase (Figure

V.5a) à l’interface métal/oxyde correspond à l’oxyde de silicium (SiO2). L’oxyde thermique 
est composé d’une couche duplex MnCr2O4/(Cr2O3) et présente une interface ondulée avec 
le métal. Toscan [6] suppose que le développement de ces ondulations est le résultat des 
contraintes de compression liées à la croissance des oxydes sur des alliages ferritiques qui 
sont relativement mous à haute température. Il suppose également que l’oxydation interne 
du titane au niveau de l’interface métal/oxyde renforcerait les propriétés mécaniques du 
métal et limiterait ainsi les ondulations. Dans notre cas, malgré la formation de T iO2 dans 
les grains du métal l’interface métal/oxyde est ondulée.

V.1.3 Temps longs entre 150 h et 2000 h
a) Nature et morphologie de la couche d’oxyde

La Figure V.12 présente les micrographies de surface MEB en mode électrons secondaires 
(SE) des couches d’oxyde après des durées d’oxydation de 600 h et 2000 h. On retrouve les 
morphologies observées (Figure V.12a) avec des cristaux de taille beaucoup plus importante 
(en moyenne 5 à 6 µm). La croissance du spinelle manganèse est continue avec le temps d’oxy-
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Figure V.11 – Cartographies ACOM-TEM d’une lame FIB. (a) Cartographie de phase
combinée aux cartographies d’indexation et de fiabilité de phase. (b) Cartographie

d’orientation combinée aux cartographies d’indexation et de fiabilité d’orientation avec les
codes couleurs correspondante à droite.

(Conditions : 441X oxydé 24 h à 850 ◦C sous O2).

dation.

(a) (b)

Figure V.12 – Micrographies MEB-SE de la morphologie des couche d’oxyde de l’acier 
inox 441X oxydé à 850 ◦C sous oxygène pendant (a) 600 h ; (b) 2000 h.

Après 2000 h la surface n’apparâıt plus composée de gros cristaux mais d'un lit continu qui 
couvre la totalité de la surface. L’oxyde subit un écaillage pendant le refroidisse-ment au 
moment de la sortie du four.

Des pointés de spectroscopie Raman ont été réalisés sur les zones intactes (Figure V.13a) 
et les zones écaillées (Figure V.13b) après 2000 h d’oxydation. Le spectre moyenné de la zone
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intacte est caractéristique du spinelle manganèse (MnCr2O4). La chromine est totalement

couverte.
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Figure V.13 – Spectres Raman moyens mesurés sur la surface de l’acier inox 441X oxydé à 
850 ◦C sous O2 pendant 2000 h.

L’indexation du spectre moyenné sur 7 pointés réalisés sur les zones écaillées met en

évidence la présence de la chromine mais également du spinelle manganèse. La chromine n’a 
pas été observée sur 3 autres pointés correspondant à l’oxyde intact. Ces résultats suggèrent 
que l’écaillage au refroidissement a lieu à l’interface (Cr2O3)/MnCr2O4.

Sur les spectres Raman on ne détecte plus les oxydes de titane Ti déjà observés en raison de 
l’épaisseur de la couche d’oxyde qui devient supérieure à la profondeur de pénétration du laser. 
La diffraction des rayons X complète cette analyse (Figure V.14).
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Figure V.14 – Diffractogramme de la surface de l’acier inox 441X oxydé à 850 C sous O2

pendant 2000 h.
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La Figure V.15 présente les micrographies MEB en mode BSE des coupes transverses des 
couches d’oxydes formées à 850◦C pendant 100 h, 200 h et 2000 h sous oxygène.

Entre 100 h et 600 h d’oxydation la couche d’oxyde garde sa morphologie duplexe com-

posée d’une sous-couche interne de chromine et une sous-couche externe de spinelle au man-

ganèse. Des ondulations se sont formées le long de l’interface métal/oxyde. Ces ondulations 
sont plus marquées quand la durée d’oxydation augmente. Nous remarquons également que 
dans le métal, les sommets des ondulations peuvent contenir les phases intermétalliques 
(F e2Nb). La croissance interne de la chromine se développe entre les précipités. La présence 
des phases de Laves impacte le front d’oxydation et conduit à la formation de cette morpho-

logie ondulée de l’interface métal/oxyde.

(a) (b)

(c)

Figure V.15 – Micrographies (MEB-BSE) des coupes transverses de l’acier inox 441X 
oxydé à 850 ◦C sous oxygène, (a) 100 h,(b) 200 h et (c) 2000 h.

Comme observé précédemment en surface de l’échantillon oxydé 2000 h, la couche d’oxyde 
a subi un écaillage à l’interface chromine/spinelle. Ce résultat est confirmé par la microgra-

phie en coupe transverse présentée sur la Figure V.15b.

Après 1000 et 2000 h d’oxydation, les couches d’oxyde sont plus épaisses (7 µm à 
1000h et 9 µm à 2000 h) et le spinelle au manganèse est couvrant. Plusieurs sites de décoh

ésion sans écaillage à l’interface métal/oxyde sont observés. L’analyse de ces micrographies en 
coupe transverse a été réalisée sur une longueur de 200 µm. Les zones de décohésion à 
l’interface métal/oxyde après 2000 h sont plus nombreuses et plus important qu’à 1000 h. 
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Ce résultat indique que l’augmentation de l’épaisseur de la couche d’oxyde induit des contraintes 
condui-sant à la décohésion métal/oxyde. Cette observation va dans le sens des constatations 
faites par Mougin [209]. La quantité des intermétalliques augmentent avec le temps 
d’oxydation et contribuent également à diminuer l’adhérence de l’interface métal/oxyde [210].

b) Microstructure de la couche d’oxyde

Les micrographies des coupes transverses pour les différents temps d’oxydation présentent

de petites cavités (entre 100 et 200 nm) à l’interface métal/oxyde, elles sont associées généralement

à la décohésion de l’oxyde liée aux contraintes mécaniques de compression ou à la croissance

externe de la chromine [2, 31,34,36,53,63,64,69,211–213]. La couche d’oxyde est duplexe et

composée d’une sous-couche interne de chromine compacte, et une sous-couche externe de

spinelle au manganèse.

Figure V.16 – Micrographies (MEB-BSE) des coupes transverses de l’acier inox 441X
oxydé 2000 h à 850 ◦C sous oxygène.

La Figure V.16 présente la micrographie MEB en mode BSE de la coupe transverse d’une

couche d’oxyde épaisse obtenue après oxydation d’acier inox 441X pendant 2000 h sous (O2).

La sous-couche interne de chromine présente une microstructure très compacte avec quelques

petits pores de taille moyenne de 150 nm. Deux types de morphologies de grains de chromine

sont observées : des grains équiaxes situés à l’interface métal/oxyde et des grains colonnaires

situés à l’interface chromine/spinelle au manganèse. L’interface chromine/spinelle est plane,

tandis que l’interface entre les deux morphologies de chromine est ondulée. Cette interface

ondulée correspond probablement au front de croissance interne de la chromine précédemment

observée. Les sommets des ondulations correspondent aux anciens sites des phases de Laves.
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V.1.4 Cinétique d’oxydation de l’acier inox 441X

La Figure V.17 présente la cinétique d’oxydation isotherme de l’acier inox 441X Poli à

850 ◦C sous oxygène, établie à partir des mesures d’épaisseur. L’allure de la courbe cinétique

est de type parabolique. L’étape limitante de la croissance de cette couche est généralement

attribuée à la diffusion du cation Cr3+ dans le réseau de l’oxyde [52].
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Figure V.17 – L’évolution de la cinétique d’oxydation des échantillons d’acier inox 441X
oxydés à 850 ◦C sous oxygène. épaisseur moyenne de la couche d’oxyde (EMC).

La constante parabolique Kp en g2 cm−4 s−1 est calculée à l’aide de la formule ( Eq. V.1)

permettant de convertir les épaisseurs obtenues en gain de masse. Cela suppose que la couche

est plane et compacte. L’oxydation interne de la silice ou du titane n’est pas prise en compte.

Les valeurs de Kp ainsi calculées sont sous estimées.

e =
Mox

b.MO.ρox
.
√
kp.t (Eq. V.1)

Avec e l’épaisseur,kp la constante d’oxydation parabolique, t le temps d’oxydation, Mox 

la masse molaire de l’oxyde, MO la masse molaire de l’oxygène, ρox la masse volumique de 
l’oxygène et b  un coefficient stœchiométrique propre à l’oxyde formé.

La valeur de la constante parabolique Kp est estimé à 3, 5.10−13 g2 cm−4 s−1. Cette valeur 
est du même ordre de grandeur que celles obtenues pour des nuances d’aciers ferritiques de 
composition proche de celle du 441X [2, 5, 6, 214].
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V.2 Oxydation de l’acier inox 441X avec un dépôt de

100 nm de Chrome à 850 ◦C sous O2

Nous avons évalué l’impact d’un film de 100 nm de chrome déposé par PVD sur le compor-

tement à l’oxydation haute température de l’acier inox 441X. Les substrats polis et revêtus

sont oxydés dans les mêmes conditions (à 850 ◦C sous O2).

Nous avons défini 3 intervalles de durée d’oxydation pour présenter les morphologies de

surface marquées par des transitions entre chaque intervalle : les temps courts entre 15 min

et 2 h, les temps intermédiaires entre 4 h et 72 h et les temps longs entre 72 h et 2000 h.

La nature et les microstructures des oxydes formés pour les premiers instants d’oxydation

seront présentées. Ensuite, pour des durées supérieures à 2 h, deux types de microstructures

(microstructure A et microstructure B) sont observées selon les échantillons.

V.2.1 Morphologie des couches d’oxyde

a) Temps courts

La Figure V.18 présente les micrographies de surface MEB en mode électrons secondaires

SE des couches d’oxydes formées sur l’acier inox 441X Revêtu de 100 nm de chrome après

15 min et 1 h d’oxydation à une température de 850 ◦C sous oxygène. La morphologie de la

surface des couches d’oxyde est analogue à celle observée sur les échantillons non revêtus. Les

couches d’oxydes sont constituées de petits cristallites qui couvrent la totalité de la surface

mais également de gros cristallites isolés de spinelle au manganèse (MnCr2O4).

(a) (b)

Figure V.18 – Micrographies (MEB-SE) de la morphologie de l’acier inox 441X Revêtu de
100 nm de chrome oxydé à 850 ◦C sous oxygène, (a) 15 min,(b) 1 h.

Pour les mêmes durées d’oxydation, on note que la densité et la taille des grains de spi-
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nelle diffèrent entre le 441X Poli et 441X Revêtu. Les grains de spinelle formés sur l’acier

441X Revêtu sont plus petits. Cette différence peut s’expliquer par un ralentissement de la

cinétique de croissance du spinelle manganèse par la couche de chromine convertie à partir

chrome déposé.

Après 15 min et 1 h d’oxydation, les spectres Raman (non-présentés) réalisés sur la surface

des substrats revêtus présentent dès les premiers instants d’oxydation, des pics plus fins à la

position 550 cm−1 et 680 cm−1 correspondant respectivement aux deux structures (Cr2O3)

et (MnCr2O4).

b) Temps intermédiaires

Pour les durées intermédiaires, l’acier inox 441X Revêtu présente la même morphologie

que l’acier inox 441X Poli : des cristallites de forme pyramidale, correspondant au spinelle

manganèse. Des surépaisseurs sous forme de nodules localisés et isolés sont également mis en

évidence comme le montre la Figure V.19. Ces nodules sont composés de petits cristallites

riches en titane Ti, considérés comme étant de l’oxyde de titane (TiO2).

(a) (b)

Figure V.19 – Micrographies (MEB-SE) de la morphologie de l’acier inox 441X Revêtu de
100 nm de chrome oxydé à 850 ◦C sous oxygène, (a) 4 h et (b) 72 h.

c) Temps longs

Les micrographies de la surface des oxydes thermiques formés sur l’acier 441X Revêtu

ont révélé pour les temps longs mais également pour les temps intermédiaires, deux types de

morphologies.

La première morphologie ressemble à celle observée précédemment sur l’acier 441X Poli :

des grains facettés correspondant au spinelle au manganèse qui grossissent à mesure que la

durée d’oxydation augmente jusqu’à couvrir toute la surface. La figure V.20c présente cette

première morphologie observée pour les durées d’oxydation de 48 h, 72 h, 200 h et 1000 h.
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On l’appellera par la suite ”Microstructure A”.

La deuxième morphologie est composée de plaquettes qui croissent à la verticale comme 
présenté sur la Figure V.20a. De gros grains facettés et isolés sont également mis en évidence. 
Nous avons observé cette seconde morphologie pour les durées (24 h, 100 h, 150 h et 2000 
h). On l’appellera par la suite ”Microstructure B”. Les morphologies  ont été retrouvé en 
coexistence après 150 h et 600 h d’oxydation.

(a) (b)

(c)

Figure V.20 – Micrographies (MEB-BSE) de la morphologie de l’acier inox 441X Revêtu de 
100 nm de chrome oxydé à 850 ◦C sous oxygène, (a) 150 h,(b) 600 h et (c) 1000 h.

A l’issue de ces observations, nous avons reproduit les expériences à quatre durées d’oxy-

dation (24 h, 48 h, 72 h et 150 h) afin de vérifier la reproductibilité et l’éventuelle dépendance de 
la microstructure à la durée d’oxydation. Le Tableau V.1 résume les morphologies issues des 
deux essais pour chacune des durées.

On en conclut que l’évolution de la microstructure dépend d'autres paramètres inconnu que l’on 
ne contrôle pas. Les mécanismes à l’origine de ces deux morphologies seront discutés dans le
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Durée d’oxydation Essai 1 Essai 2
24 h Microstructure B Microstructure A
48 h Microstructure A Microstructure B
72 h Microstructure A Microstructure A
150 h Microstructure B Microstructure A et B

Tableau V.1 – Les morphologie de surface observées après le premier et le deuxième essai
d’oxydation.

paragraphe V.2.3- d).

V.2.2 Cinétique d’oxydation

Les couches d’oxyde dans le cas de la ”Microstructure B” présentent des épaisseurs plus

importantes que dans le cas ”Microstructure A”. Par conséquent la cinétique d’oxydation

varie selon la morphologie manifestée. La Figure V.21 présente l’évolution de la cinétique

d’oxydation de l’acier inox 441X Revêtu à 850 ◦C sous oxygène O2 établie à partir des me-

sures d’épaisseur des couches d’oxyde.
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Figure V.21 – Cinétique d’oxydation des échantillons de l’acier inox 441X Revêtu oxydés à
850 ◦C sous oxygène.

On peut distinguer deux cinétiques d’oxydation de l’acier 441X Revêtu correspondant

chacune à des microstructures définies. Dans le cas de la ”Microstructure B” la vitesse de

croissance de la couche d’oxyde est beaucoup plus rapide que pour la ”Microstructure A”.

Néanmoins, dans les deux cas, l’allure est de type parabolique. La cinétique de la ”Micro-

structure A” est plus proche de celle de l’acier 441X Poli avec une constante parabolique kp

de 0, 79.10−12 g2 cm−4 contre 5, 35.10−12 g2 cm−4 dans le cas de la ”Microstructure B”.
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V.2.3 Microstructure des couches d’oxyde

Dans la suite les microstructures des oxydes thermiques obtenus après les premiers ins-

tants d’oxydation sont présentées, commentées et discutées. Les microstructures relatives aux

deux morphologies observées en surface sont également présentées.

a) Premiers instants d’oxydation

La Figure V.22 montre les cartographies de phase et d’orientation ACOM-TEM de la

coupe transverse d’une couche d’oxyde formée sur l’acier inox 441X Revêtu de 100 nm de

chrome après 15 min 850 ◦C sous oxygène. L’épaisseur de la couche est d’environ 150 nm.

Elle est composée d’une couche de chromine polycristalline uniforme avec une morphologie

équiaxe. La cartographie de phase (Figure V.22a) révèle également le début de la croissance

du spinelle au manganèse (MnCr2O4) en surface de la chromine. L’interface métal/oxyde est

rectiligne et on note la présence de grains (50 à 60 nm) du substrat (441X) dans l’oxyde. Les

clichés de diffraction enregistrés correspondent à ceux simulés avec un bon indice d’indexa-

tion et fiabilité de phase.

Figure V.22 – Cartographies ACOM-TEM d’une lame FIB. (a) Cartographie de phase
combinée aux cartographies d’indexation et de fiabilité de phase. (b) Cartographie

d’orientation combinée aux cartographies d’indexation et de fiabilité d’orientation avec les
codes couleurs correspondante à droite. Orientation donnée selon la direction y.

(Conditions : 441X Revêtu de 100 nm oxydé 15 min à 850 ◦C sous O2).

Ces petites inclusions de métal dans l’oxyde ont été déjà observées dans le cas de l’acier

inox 316L Revêtu. Ici les inclusions ont pour origine la formation de plusieurs liserés de si-

lice dans le substrat à une centaine de nanomètre de la surface du métal, mais également

à l’interface métal/oxyde (ou à l’ancienne interface métal/dépôt). Ainsi des petits grains de

métal se retrouvent emprisonnés entre ces deux fines couches de silice comme illustré sur les

cartographies STEM-EDS (Figure V.23). Dans la cartographie d’orientation (Figure V.22)
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la chromine équiaxe ne présente pas d’orientation particulière contrairement à ce qui a été

observé pour le 316L Revêtu. Les inclusions de métal ne sont pas orientées dans la même

direction que les grains du métal sous jacent. Ce résultat suggère que la chromine a crû selon

une certaine orientation cristalline qui s’est modifiée par rotation sous l’effet de glissement

aux joints de grains. Sous le même effet, l’orientation cristalline des inclusions de métal se

sont modifiées.

Figure V.23 – Observations MET de la coupe transverse de la couche d’oxyde d’un
échantillon d’acier inox 441X oxydé 15 min à 850 ◦C sous O2. (a) image STEM en champ clair, 
et des cartographies STEM-EDS dont les codes de couleurs sont : Jaune pour le fer Fe, rouge 

pour le chrome Cr, bleu pour le manganèse Mn, vert pour le silicium Si, magenta pour le titane 
Ti et cyan pour l’oxygène O. (b) profil d’analyse EDS en intensité relative.

Les cartographies STEM-EDS de la coupe transverse de la couche d’oxyde après 15 min

d’oxydation (Figure V.23) révèlent également le début d’une oxydation interne de titane

au long des joints de grains. Le silicium mis en évidence correspond à la silice amorphe qui

occupe les zones opaques observées sur les cartographies ACOM-TEM.

b) Microstructure A

Sa morphologie duplexe est similaire à celle observée pour l’acier 441X Poli : une sous-

couche interne de chromine et une sous-couche externe de spinelle manganèse. Les micro-

graphies MEB-BSE (Figure V.24) montrent la morphologie de cette microstructure obtenue

après 72 h et 200 h d’oxydation de l’acier 441X Revêtu. On note comme pour le 441X Poli,

une oxydation interne de titane Ti, ainsi que des phases d’intermétalliques (Fe2Nb) dans le

substrat et à proximité de l’interface métal/oxyde.

La Figure V.25 présente les cartographies de phase et d’orientation de la coupe trans-

verse d’une couche d’oxyde formée sur d’un acier inox 441X Revêtu oxydé 4 h à 850 ◦C sous
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(a) (b)

Figure V.24 – Micrographies (MEB-BSE) des coupes transverses de l’acier inox 441X
Revêtu de 100 nm de chrome oxydé à 850 ◦C sous oxygène,, (a) 72 h et (b) 200 h.

oxygène. Cette couche d’oxyde présente une microstructure de type A. La cartographie de

phase (Figure V.25a) met en évidence une couche duplex classique de MnCr2O4/Cr2O3

comme décrite précédemment avec un grain de rutile TiO2 en surface de la chromine qui est

probablement un précurseur pour le développement ultérieur des nodules d’oxyde de titane.

Figure V.25 – Cartographies ACOM-TEM d’une lame FIB. (a) Cartographie de phase
combinée aux cartographies d’indexation et de fiabilité de phase. (b) Cartographie

d’orientation combinée aux cartographies d’indexation et de fiabilité d’orientation avec les
codes couleurs correspondante à droite. Orientation donnée selon la direction y.

(Conditions : 441X Revêtu de 100 nm oxydé 4 h à 850 ◦C sous O2).

La cartographie d’orientation (Figure V.25b) permet de visualiser une microstructure

duplexe équiaxe/colonnaire de la chromine. Les grains d’oxyde de la sous couche supérieure

colonnaire présentent une orientation préférentielle majoritaire selon la direction < 10−10 >
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(code couleur vert) et minoritaire selon la direction < 01 − 10 > (code couleur bleu). La

coprésence de ces deux orientations dominantes pour les grains colonnaires a été observé

également sur le 441X Poli mais aussi pour la nuance 316L Revêtu. Ce résultat suggère que

la croissance cristalline de la chromine se fait préférentiellement selon les deux directions

mentionnées.

Sur la cartographie de phase (Figure V.25a) on note de petites zones sombres au niveau

des joints de grains du substrat correspondant probablement à des précipités d’oxyde. La

technique ACOM-TEM ne permet pas d’identifier la nature de ces précipités. Leur petite

taille par rapport aux grains du substrat ne permet pas d’acquérir un cliché de diffraction

indexable. Les analyses STEM-EDS permettent quant à elles d’identifier chimiquement la

nature de ces précipités et montrent qu’ils sont riches en titane Ti et en oxygène O. Ici la

formation de (TiO2) est intergranulaire (Figure V.26).

Figure V.26 – Observations MET d’un échantillon d’acier inox 441X oxydé 4 h à 850 ◦C
sous O2. (a) image STEM en champ clair, et des cartographies STEM-EDS dont les codes
de couleurs sont : Jaune pour le fer Fe, rouge pour le chrome Cr, bleu pour le manganèse
Mn, vert pour le silicium Si, magenta pour le titane Ti et cyan pour l’oxygène O. (b) un

profil d’analyse EDS en intensité relative.

Le silicium Si présent sous forme de silice forme un liseré continu à l’interface métal/oxyde.

La présence de ce film de silice est le point commun des couches d’oxydes présentant la ”Mi-

crostructure A” même pour des durées d’oxydation plus longues (Figure V.27). Ce liseré

de silice est absent des couches d’oxyde présentant la ”Microstructure B. Ce résultat sera

développé par la suite.

Page 190
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Figure V.27 – Micrographie en coupe transverse (MEB-BSE) et cartographie EDS du
silicium Si (vert) d’un échantillon d’acier inox 441X oxydé 100 h à 850 ◦C sous O2

c) Microstructure B

En surface, ce deuxième type de microstructure présente une morphologie lamellaire domi-

nante au lieu des cristaux facettés (Figure V.20a). La Figure V.28 montre les micrographies

MEB en mode BSE de deux coupes transverses obtenues après 100 h et 150 h d’oxydation

de l’acier inox 441X Revêtu et présentant la ”Microstructure B”. La couche d’oxyde est com-

posé de deux sous couches : une partie inférieure compacte et dense, et une partie supérieure

composée de plaquettes et de gros grains facettés.

(a) (b)

Figure V.28 – Micrographies (MEB-BSE) des coupes transverses de l’acier inox 441X
Revêtu de 100 nm de chrome oxydé à 850 ◦C sous oxygène, (a) 100 h et (b) 150 h.

La partie inférieure correspondrait à une couche de chromine mais d’épaisseur plus impor-

tante que celle observée dans les ’Microstructure A” pour les mêmes durées d’oxydation. Ce

résultat est en accord avec la cinétique rapide précédemment constatée (Figure V.21). Les

plaquettes dans la partie supérieure croissent perpendiculairement à la surface. Leur hauteur

augmente avec le temps d’oxydation. Après 100 h les plaquettes font une hauteur moyenne

de 10 µm contre 14 µm à 150 h.

Une lame FIB a été préparée sur un échantillon présentant la ”Microstructure B” et

analysée par ACOM-TEM. Les cartographies de phase et d’orientation ACOM-TEM de

l’échantillon sélectionné (441X Revêtu et oxydé 24 h à 850 ◦C sous O2) sont présentées

sur la Figure V.29.
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Figure V.29 – Cartographies ACOM-TEM d’une lame FIB. (a) Cartographie de phase
combinée aux cartographies d’indexation et de fiabilité de phase. (b) Cartographie

d’orientation combinée aux cartographies d’indexation et de fiabilité d’orientation avec les
codes couleurs correspondante à droite. Orientation donnée selon la direction y.

(Conditions : 441X Revêtu de 100 nm oxydé 24 h à 850 ◦C sous O2).

Les phases qui composent la couche d’oxyde de la ”Microstructure B” (Figure V.29a)

sont identiques à celle observées sur la ”Microstructure A”. Cependant la configuration mi-

crostructurale n’est pas la même. La sous-couche interne de chromine est équiaxe. En surface

on retrouve les grains de spinelle au manganèse MnCr2O4 mais également les longues pla-

quettes de chromine Cr2O3. On note que les grains de spinelle au manganèse sont intercalés

entre les plaquettes de chromine. Leur croissance semble limitée.

A nouveau on peut constater l’orientation préférentielle de la chromine selon les deux

directions < 10− 10 > et < 01− 10 >. On suppose que les plaquettes suivent probablement

le même mécanisme de croissance que les formes whiskers proposé par Rapp [37]. Cet au-

teur suppose que ce type de croissance est initié par diffusion surfacique rapide des cations

de chrome le long d’un tunnel centré sur des dislocations vis émergeant à la surface, avec

une faible croissance latérale par diffusion en volume. Dans le cas de plaquettes, la diffusion

surfacique aurait lieu sur un plan perpendiculaire à la surface plutôt que via une dislocation

vis.
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Les cartographies STEM-EDS (Figure V.30) apportent des informations supplémentaires 
sur la chimie de la couche d’oxyde. Après 24 h d’oxydation, la couche d’oxyde ne présente pas 
encore une grande densité de plaquettes. La zone choisie  présente trois longues pla-quettes. 
On note que la couche de silice est discontinue. Deux points de rupture situés juste en dessous 
des plaquettes de la chromine sont mis en évidence. La silice formée à l’interface métal/oxyde 
limite la diffusion des espèces notamment les cations Cr3+ [46, 47]. Sa rupture conduit à une 
diffusion localement plus rapide du chrome  permettant la croissance de plaquette par diffusion 
surfacique.

Figure V.30 – Observations MET d’un échantillon d’acier inox 441X oxydé 24 h à 850 ◦C
sous O2. (a) image STEM en champ clair, et des cartographies STEM-EDS dont les codes
de couleurs sont : Jaune pour le fer Fe, rouge pour le chrome Cr, bleu pour le manganèse

Mn, vert pour le silicium Si, magenta pour le titane Ti et cyan pour l’oxygène O. (b) profil
d’analyse EDS en intensité relative.

Cette hypothèse est vérifiée sur plusieurs de nos observations. Les cartographies MEB-

EDS en coupe transverse réalisées sur un échantillon oxydé 150 h et présentant une ”Micro-

structure B” (Figure V.31), ne présentent pas de couche de silice l’interface métal/oxyde,

contrairement à ce qui a été observé pour la ”Microstructure A”. La silice est dispersée dans

la couche de chromine et plutôt située à l’interface chromine dense/plaquettes.

d) Discussion sur les deux microstructures obtenues

L’évolution de la couche d’oxyde d’une microstructure A ”standard” vers une microstruc-

ture B repose sur la rupture locale du film de silice. Nous proposons un mécanisme permettant

d’expliquer ces scénarios.

Le film de chrome déposé se convertit en quelques minutes en chromine. La pression

partielle d’oxygène à l’interface métal/oxyde est celle du couple Cr/Cr2O3 à la température
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Chapitre V : Impact du dépôt de chrome sur l’oxydation des aciers inox ferritiques

Figure V.31 – Micrographie en coupe transverse (MEB-BSE) et cartographie EDS Fe
(jaune) Cr (rouge) et Si (vert) d’un échantillon d’acier inox 441X oxydé 150 h à 850 ◦C sous

O2

d’oxydation. Cette baisse de pression partielle enrichit la formation de silice plus stable et

défavorise la croissance des autres oxydes moins stable. La pression partielle d’oxygène dans

le métal permet l’oxydation interne du titane Ti sous forme de précipités à quelque centaines

de nanomètres sous l’interface métal/oxyde. Après 12-24 h d’oxydation, deux scénarios sont

envisageables :

i) 1er scénario : La couche de silice formée reste localisée à l’interface métal/oxyde et

fait barrière à la diffusion des espèces. Sa présence maintient la stabilité thermodynamique

de la chromine. L’alimentation en chrome est effective, mais limitée et la croissance de la

couche d’oxyde. La morphologie finale est donc une couche duplexe d’oxyde standard spinelle

manganèse/chromine que l’on a appelé ”Microstructure A”

ii) 2ème scénario : un déséquilibre thermodynamique ou mécanique conduit à la rup-

ture de la couche continue de silice. L’oxydation sélective des éléments moins stables que la

silice dont le chrome a lieu. La portion de la couche de silice se situe dans la chromine qui

suggère que celle-ci croit en interne par transfert de lacune d’oxygène V ••O . L’absence de silice

rend la croissance externe de la chromine plus rapide. La présence de titane dans l’oxyde peut

avoir un rôle dopant accélérant la croissance de chromine [208]. L’oxydation est d’autant plus

sévère que le coefficient de diffusion du chrome est important dans les aciers ferritiques. A

contrario des aciers austénitiques, la cinétique d’oxydation de la chromine pourrait être li-

mitée par la diffusion du chrome sans pour autant former une couche de chromine très épaisse.
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V.2.4 Impact sur la tenue mécanique de la couche d’oxyde

a) Énergie d’adhérence

Les essais d’adhérence ont été réalisés comme décrit dans le chapitre II. Des feuillards

d’acier 441X préparés à partir des tôles épaisses laminées à froid jusqu’à 140 à 150 µm 
sont restaurées, puis subissent un certain nombre de traitements de surface pour obtenir des 
feuillards Polis et des feuillards Revêtus de 100 nm de chrome.

Les oxydes formés présentent uniquement la morphologie ”Microstructure A” décrite 
précédemment. La rupture de l’interface métal/oxyde a lieu à partir de 0.5 µm. Contrai-

rement aux aciers austénitiques notamment le 316L pour lequel l’énergie d’adhérence a été

évaluée en fonction de l’épaisseur pour des épaisseurs d’oxyde supérieures à 1µm. Ce résultat 
indique que la propagation de la fissure interfaciale est plus difficile dans l’acier 441X que 
dans l’acier 316L.

La Figure V.32 présente l’évolution de l’énergie d’adhérence en fonction de l’épaisseur de 
l’oxyde formé pour les aciers 441X Poli et 441X Revêtu. L’évolution de l’énergie d’adhérence 
en fonction uniquement des épaisseurs ayant conduit à une rupture à l’interface métal/oxyde 
pour le 441X Poli et 441X Revêtu semble linéaire. Cependant pour les faibles épaisseurs 
(< 0, 5µm) aucune rupture de l’interface métal/oxyde n’a été observée, l’énergie d’adhérence 
apparâıt beaucoup plus importante. Pour les deux substrats (441X Poli et 441X Revêtu), on 
suppose que l’énergie d’adhérence pour ces faibles épaisseurs dépasse la valeurs de l’énergie 
d’adhérence de la colle estimée à 120 J m−2 pour les épaisseurs d’oxyde inférieures à 100 nm.

Sans différence notable entre l’acier 441X Poli et l’acier 441X Revêtu, l’énergie d’adhérence

évolue de façon similaire et présente une décroissance exponentielle de l’énergie d’adhérence 
avec l’épaisseur de l’oxyde. Pour la même nuance d’acier 441X, des valeurs très différentes 
d’énergie d’adhérence ont été recensées dans la littérature pour un même ordre d’épaisseur 
d’oxyde. Le Tableau V.2 regroupe les valeurs des énergies d’adhérence calculées à partir de 
différentes techniques de test d’adhérence réalisées sur la nuance d’acier inox 441X.

On constate que plusieurs paramètres peuvent modifier l’adhérence de la couche d’oxyde, 
notamment l’état de surface initial, les conditions d’oxydation, mais aussi l’épaisseur du sub-

strat comme cela a été mis en évidence par Mougin [2].

b) Observations microstructurales de l’interface métal/oxyde

La Figure V.33 présente une vue de l’interface métal et oxyde après délamination par

blister test. Coté métal, quatre contrastes chimiques sont mis en évidence (numérotés de 1 à

4 dans la Figure V.33a). Le contraste ”1” correspond à la surface du métal nu. Ces zones
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441X Poli

441X revêtu de Cr
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Figure V.32 – Influence du dépôt de chrome sur l’énergie d’adhérence de l’oxyde pour des 
feuillards d’acier 441X Poli et Revêtu oxydés à 850 ◦C sous oxygène

Technique du
test

d’adhérence &
Ref

Épaisseur
d’oxyde (µm)

Condition
d’oxydation

État de
surface de

départ

Énergie
d’adhérence

(J m2)
Blister test
inversé [2] 0,9

Isotherme 900
◦C sous O2 Brut 100

Blister test
inversé [6] 1

Cyclique 850 ◦C
sous air Brut 39±4

Traction sous
MEB [6] 1,4

Cyclique 850 ◦C
sous air Brut 9

Blister test
inversé dans La
présente étude 0,9

Isotherme 850
◦C sous O2 Poli & Revêtu 30

Tableau V.2 – Synthèse bibliographique des valeurs des énergies d’adhérence des oxydes 
formés sur l’acier inox 441X et comparaison avec les résultats de la présente étude.

présentent majoritairement des petits objets dispersés avec un contraste plus clair (contraste 
”4”) correspondant à un élément chimique plus lourd. Il s’agit ici des phases intermétalliques 
Fe2Nb qui reste adhérent au métal. Les pointés EDS indiquent la présence d’oxygène dans les 
zones de contraste plus sombres ”2 et 3”. Le contraste ”2” indique la présence de chrome. Il 
s’agirait de la chromine dont la présence peut s’expliquer par l’ondulation de l’interface métal/

oxyde et la formation de protrusions d’oxyde dans le métal. Ces protrusions sont rom-pues au 
moment de la propagation de la fissuration.

Coté oxyde (Figure V.33b), les contrastes ”2” et ”4” correspondant à la chromine et aux
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(a) (b)

Figure V.33 – Observation microstructurale de l’interface du l’acier inox 441X Revêtu, 
oxyde faisant 0,9 µm d’épaisseur (a) coté métal et (b) coté oxyde.

intermétalliques F e2Nb, respectivement. On observe majoritairement des grandes surfaces 
de contraste sombre (”3”) correspondant à la silice. La silice amorphe a un effet néfaste sur 
la tenue mécanique des couches. Ces étendues de silice observées coté oxyde ne favorisent pas 
l’adhérence des oxydes formés sur le 441X. Le dépôt de chrome semble ne pas modifier 
l’énergie d’adhérence des oxydes formés sur l’acier 441X.

V.3 Discussion sur l’impact de la composition du sub-

strat

Contrairement à la nuance austénitique, le dépôt de chrome ne semble pas avoir un ef-fet 
conséquent sur le comportement à l’oxydation haute température de l’acier inox 441X. Une 
couche d’oxyde avec un caractère protecteur est formée grâce à la teneur importante de 
chrome dans la matrice et la diffusivité favorable du chrome dans la phase α. Il serait donc int

éressant d’évaluer l’impact du dépôt de chrome sur une autre nuance ferritique moins riche en 
chrome. Nous avons choisi une deuxième nuance d’acier ferritique -l’acier 409- contenant 
moins de chrome (12% Cr) et dont la composition des autres éléments majeurs est proche de 
celle du 441X.

Le Tableau V.3 résume la nature des oxydes déterminés par DRX et par spectroscopie 
Raman, ainsi que la morphologie observée en surface des oxydes formés sur les deux aciers 
ferritiques (441X et 409) Poli et Revêtu de chrome pendant les temps courts, intermédiaires 
et longs.
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V.3.1 Morphologie et nature des oxydes

La Figure V.34 présente les micrographies de surface MEB en mode électrons rétrodiffusés

BSE des oxydes thermiques formés sur l’acier inox 409 Poli et 409 Revêtu de 100 nm de

chrome, pendant les premiers instants d’oxydation (15 min) à une température de 850 ◦C

sous oxygène. Sur l’acier inox 409 Poli (Figure V.34a), on distingue différents niveaux de

gris en lien avec les grains du substrat sous-jacent. L’observation en coupe transverse (non

présentées) met en évidence une différence d’épaisseur entre les zones claires (plus minces)

et les zones sombres (plus épaisses). Les analyses Raman révèlent que les oxydes formés sur

ces deux zones sont de nature différente.

(a) (b)

Figure V.34 – Micrographies de surface (MEB-BSE) de la couche d’oxyde après oxydation 
de l’acier inox 409 à 850 ◦C, (a) Poli,(b) Revêtu de 100 nm de chrome.

Les spectres moyennés obtenus pour chacune de ces deux zones après 15 min d’oxydation 
sont présentés dans la Figure V.35. Les zones sombres sont caractérisées par la présence 
d’hématite (F e2O3), tandis que les zones claires sont plutôt riches en oxyde de type corindon 
(F e, Cr)2O3.

Les différences d’épaisseur et de nature des oxydes formés peut s’expliquer par une 
réactivité de surface et des vitesses de diffusion différentes du chrome et du fer selon l’orien-

tation du grain du substrat sous-jacent. Les grains du substrat orientés dans la direction 
<001> (Figure V.36) favorisent la diffusion du chrome qui  permet de former un oxyde plus 
riche en chrome et baisser la réactivité de la surface. Contrairement aux autres grains orientés 
<101> et < 111 >, ils favorisent plutôt la croissance de l’hématite. Pour résumer le plan le 
moins dense [001] favorise la diffusion de la chrome, tandis que les plans denses [101] et [111] 
pésente une meilleure activité de surface par oxydation de fer.

Page 199
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Figure V.35 – Spectre Raman moyennés (spectre-1 de la zone sombre avec 6 pointés,
spectre-2 de la zone claire avec 4 pointés) mesuré sur la surface de l’acier inox 409 oxydé 15

min à 850 ◦C sous O2.

Figure V.36 – Micrographies (MEB-BSE) de la surface d’acier inox 409 oxydé 15 min à 850
◦C sous O2 et la cartographie d’orientation EBSD du substrat sous-jacent de la même zone

L’oxyde formé dès les premiers instants d’oxydation n’est pas protecteur. Malgré l’arrivée

du chrome en surface par diffusion, la formation d’un corindon de type (Fe, Cr)2O3 ne per-

met pas de ralentir l’oxydation. Des nodules riches en fer Fe se forment pendant les temps

intermédiaires et se développent très rapidement à la fois latéralement et verticalement. Ils

coalescent ensuite pour former une couche continue très épaisse composée principalement

d’hématite, observée pour les temps d’oxydation les plus longs.

Contrairement à l’acier 409 Poli, le dépôt de chrome sur l’acier 409 permet d’assurer la

formation d’une couche d’oxyde uniforme riche en chrome, dès les premiers instants d’oxy-

dation comme le montre la Figure V.34b. La réactivité du métal est réduite conduisant à la
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(a) (b)

Figure V.37 – Micrographies (MEB-BSE) de l’acier inox 409 Revêtu et oxydé 2000 h à 
850 ◦C, (a) en surface (b) en coupe transverse + cartographies MEB-EDS.

croissance lente de chromine. La croissance du spinelle au manganèse MnCr2O4 en surface 
a lieu ensuite pendant les temps intermédiaires. La Figure V.37 présente les micrographies 
(a) en surface (b) en coupe transverse de la couche d’oxyde formée sur l’acier 409 Revêtu 
de 100 nm de chrome. On note une oxydation interne de titane Ti dans le substrat sous 
forme de précipités proches de l’interface métal/oxyde (0,5 à 1 µm). Ces oxydes de titane 
surgissent ponctuellement en surface de l’oxyde (Figure V.37a) après des temps longs d’oxy-

dation en prenant des formes sphéröıdales. La configuration compacte de la couche d’oxyde 
formée (T iO2/MnCr2O4/Cr2O3) explique la tenue à l’oxydation de l’acier 409 même pour 
les durées très longues.

V.3.2 Cinétique d’oxydation

La Figure V.38 présente la cinétique d’oxydation de l’acier inox 409 Poli et Revêtu à 
850◦C sous oxygène. L’allure de la courbe de variation d’épaisseur en fonction de la durée 
d’oxydation pour le 409 Poli présente une évolution d’un régime parabolique non protecteur 
jusqu’à 600 h vers un régime linéaire caractéristique de l’oxydation catastrophique. Cette 
situation représente l’évolution d’une couche compacte vers une couche poreuse et/ou fissurée 
conduisant à un régime  limité par une/des réactions interfaciales. L’acier 409 Revêtu présente 
une cinétique beaucoup plus lente. La courbe de variation d’épaisseur est de type parabolique. 
Ce régime sera maintenu tout au long de la durée d’oxydation testée (jusqu’à 2000 h).

L’oxydation accélérée de l’acier inox 409 se traduit par une consommation progressive du 
substrat en épaisseur comme montré dans la Figure V.39a. La couche d’oxyde subit d’im-

portants endommagements par fissurations liées aux contraintes de croissance qui permettent 
à l’oxygène (O2) d’accéder à l’acier via les porosités qui entourent l’interface métal/oxyde. A
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Figure V.38 – Effet du dépôt de chrome sur la cinétique d’oxydation de l’acier inox 409.

proximité de cette interface on peut observer plusieurs sous couches riches en chrome sous forme 
de strates qui ont pu ralentir la progression du front d’oxydation (Figure V.39b). L'oxygène 
gazeux à proximité de l’interface métal/oxyde grâce aux réseau de pores, ainsi que la faible 
teneur de chrome dans l’acier ne permettent pas à l’alimentation en chrome de ces couches 
d’oxyde plus riche en chrome de limiter la progression du front d’oxydation. Cette constatation 
est en accord avec la littérature. La teneur de chrome critique permettant d’assurer une couche 
d’oxyde qui ralentirait l’oxydation est estimé à 16% massique entre 750 ◦C et 900 ◦C sous une 
atmosphère de dioxyde de carbone [178].

Le comportement de l’acier 409 est particulièrement surprenant dans la mesure où l’épaisseur 
de l’oxyde formé sur la face revêtue est négligeable devant celle de l’oxyde formé sur les autres 
faces non-revêtues (Figure V.40). La couche de chromine formée pendant les premiers ins-

tants d’oxydation aurait alors un effet conséquent sur la protection de la couche d’oxyde à 
très long terme.
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(a) (b)

Figure V.39 – Micrographies (MEB-BSE) en coupe transverse d’un acier inox 409 Poli
oxydé 2000 h à 850 ◦C, (a) Faible grandissement,(b) Fort grandissement.

Figure V.40 – Micrographies (MEB-BSE) en coupe transverse d’un acier inox 409 Revêtu
et oxydé 2000 h à 850 ◦C sous O2

V.4 Discussion sur l’impact d’une diffusion du dépôt

avant oxydation

La structure α des aciers ferritiques permet la diffusion efficace de chrome. Dans le but 
d’améliorer l’impact du dépôt sur la tenue à l’oxydation, des traitements de diffusion ont été 
réalisés sur des substrats d’acier 441X Revêtu de 100 nm de chrome Cr. Le but est d’enrichir la 
surface en chrome sur quelques micromètres. Les traitements de diffusion ont été réalisés dans 
une atmosphère réductrice Ar-2%H2 à une température de 660◦C pendant 60 min. Une fois 
refroidis ils sont oxydés à 850 ◦C sous oxygène.

Les oxydes formés sur l’acier 441X Revêtu Recuit présentent des morphologies de surface 
et des microstructures en coupe transverse semblables à celles observées sur l’acier 441X 
Revêtu. Ils présentent une morphologie duplexe, composé d’une couche interne continue de 
chromine et une couche externe de spinelle au manganèse. La microstructure en plaquette

Page 203
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observée sur l’acier 441X Revêtu n’a pas été observée.

La Figure V.41 présente l’évolution de l’énergie d’adhérence mesurée par bulge blister

test en fonction de l’épaisseur de l’oxyde formé sur l’acier 441X Poli, 441X Revêtu et 441X

Revêtu Recuit. Nous constatons que les énergies d’adhérence des couches d’oxyde de l’acier

441X Revêtu Recuit augmentent.
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441X Poli

441X revêtu de Cr
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Figure V.41 – Influence du dépôt de chrome sur l’énergie d’adhérence de l’oxyde pour des 
feuillards d’acier 441X Poli et Revêtu oxydés à 850 ◦C sous oxygène

La diffusion du dépôt avant oxydation influence la croissance de la couche d’oxyde en 
permettant la formation de silice qui bloque la cinétique d’oxydation du chrome. On évite 
de cette façon la formation erratique de plaquettes de chromine caractéristiques de la 
Micro-structure B. L’interface métal/oxyde est également impactée et la tenue mécanique 
améliorée.

Pour une même épaisseur d’oxyde, l’énergie d’adhérence est doublée. L’effet peut être lié à 
la meilleure répartition de la silice, un gradient de propriétés mécanique ou une modification 
de la morphologie de l’interface qui promet des ondulations bénéfiques à la tenue mécanique.
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L’objectif de notre travail était de définir les mécanismes à l’origine de l’influence d’un film

de chrome (100 nm) à la fois sur les cinétiques d’oxydation et sur l’adhérence des couches

d’oxyde formées de manière à pouvoir définir des voies d’amélioration de la durabilité des

aciers inoxydables.

Dans un premier temps nous avons poussé les investigations afin de mieux détailler la

morphologie et la microstructure de la phase δ-A15 du chrome déposé par PVD. Il s’agit d’une

phase métastable de structure cubique très compacte avec un paramètre de maille 4.59 Å. La 
pulvérisation cathodique magnétron a conduit à une microstructure de grains colonnaires

circulaires d’un diamètre moyen de 8 nm. La diffraction des rayons X en mode incidence

rasante GI-XRD s’est avérée être une méthode efficace pour étudier la coexistence des phases

δ-A15 et α, où la puissance de la décharge semble impacter très significativement la formation

de la phase δ-A15 au profit de la phase α.

La technique de caractérisation ACOM-TEM a permis de mettre en évidence une sous

microstructure du chrome à l’aide d’une reconstruction des images champ sombre virtuelle bas

ée sur la sélection des spots de diffraction correspondants à la phase δ-A15 et à une orientation

donnée. Les grains colonnaires sont composés d’un empilement de nanoparticules d’une taille

moyenne égale à la largeur des grains colonnaires (5 à 6 nm).

Dans un second temps nous avons réalisé des séries oxydations à des durées variant de 
quelques minutes à plus de 1000 h, à une température de 850◦C, sur différents aciers 
inoxydables austénitiques et ferritiques avec ou sans dépôt d’un film de chrome de 100 nm 
d’épaisseur réalisé par PVD.

L’observation de l’oxydation des nuances austénitiques et ferritiques choisies (316L, 309N,

441X et 409) a permis de mettre en évidence la formation d’une première couche d’oxyde riche

en chrome et en fer pendant les premiers instants d’oxydation (15 min). Cette première couche

est composée de chromine Cr2O3 substituée en Fer dans le cas 441X, composée d’hématite

dans le cas des aciers 316L, 309N et 409 indiquant une faible disponibilité de Chrome en

surface, permettant l’oxydation du fer par diffusion et substitution dans la chromine. Pour
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des durées d’oxydation prolongées (4h-48h), les couches d’oxyde formées sur l’ensemble des 
nuances testées, présentent principalement des morphologies duplexes. Une sous-couche in-

terne constituée de chromine Cr2O3 et une sous-couche externe constituée du spinelle chro-

mite manganèse (MnCr)3O4 dans le cas des aciers 316L, 441X et 409, et chromite manganèse 
cuivre dans le cas de l’acier 309. Les nuances ferritiques sont marquées par une formation 
plus rapide de la sous couche du spinelle.

Pour des temps d’exposition à 850◦C plus importants (supérieurs à 72h), des nodules sont 
mis en évidence sur les aciers 316L, 309N et 409 indiquant le début de l’oxydation catas-

trophique des alliages. Les nodules sont biphasés, comportant une partie externe d’oxydes 
riches en Fer, principalement de l’hématite, et une partie interne d’oxydes riches en Fer et en 
Chrome de type spinelle chromite fer F e3−xCrxO4. Ce changement de nature d’oxyde formé et 
l’apparition systématique des nodules semblent conduire à une rupture de type chimique 
intrinsèque du caractère protecteur de la couche d’oxyde. Les nuances austénitique sont 
particulièrement sensibles à l’oxydation catastrophique en raison de la faible diffusivité du 
chrome dans le métal en comparaison avec les nuances ferritiques. L’acier inoxydable ferri-

tique 409 a présenté une oxydation catastrophique en raison de la faible teneur de Cr dans la 
matrice (12 m%), contrairement à l’acier 441X qui contient (18 m%) de chrome lui assurant 
une réserve en chrome suffisante pour maintenir un caractère protecteur à long terme.

Des films minces de 100 nm de Chrome sont déposés sur les aciers testés pour étudier 
l’influence de ces dépôts sur le comportement à l’oxydation haute température des aciers in-

oxydables austénitiques et ferritiques. Pendant les premiers instants d’oxydation, le dépôt 
de chrome assure pour l’ensemble des aciers testés, la formation d’une couche uniforme 
riche en Chrome constituée principalement de chromine Cr2O3. Les couches d’oxyde initiale-

ment formées sont exempt de Fer. Elles continuent une croissance lente en maintenant leurs 
caractère protecteur même après de longues durées d’oxydation (supérieure à 1000h). Ces 
couches d’oxyde formées sur les aciers Revêtus sont particulièrement sensibles aux contraintes 
thermiques qu’elles subissent lors du refroidissement après des courtes durées d’oxydation 
(30min et 48 h). Un modèle numérique mécanique a été développé par FEM, permettant de 
modéliser le comportement élasto-plastique des couches d’oxyde et de décrire le processus de 
flambage par cloquage.

Le Tableau V I.4 résume les nuances d’acier inoxydable testées (Polies et Revêtues) 
présentant ou non des oxydes de fer après des oxydations isothermes longues (supérieures à 
1000 h).

Le film de chrome de 100 nm déposé par PVD sur les aciers inoxydables montre un effet 
bénéfique sur la nature des oxydes formés à court terme offrant une protection dès les pre-

miers instants d’oxydation. Le caractère protecteur initié par la présence du film de chrome
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Acier 316L 309N 441X 409

Poli Oui Oui Non Oui

Revêtu Non Non Non Non

Tableau VI.1 – Les nuances présentant des oxydes de fer après des oxydations isothermes 
longues (supérieure à 1000 h)

s’étend également sur le long terme. Les aciers ferritiques et austénitiques Revêtus présentent 
des cinétiques d’oxydation isotherme de type parabolique sur toute les durées d’oxydation 
testées. Ce comportement est caractéristique d’un régime protecteur, attribué à une limita-

tion par la diffusion du cation Cr3+ dans le réseau d’oxyde.

A durée d’oxydation fixée, la quantité du métal consommée est significativement différente 
en fonction de la présence ou l’absence du dépôt de chrome avant oxydation. D’un point de 
vue cinétique, l’impact du dépôt sur l’acier austénitique 316L surclasse celui de l’acier ferri-

tique 441X. L’acier 409 Poli est inadéquat pour une utilisation à haute température (850◦C) 
en raison de la dégradation très accélérée du métal. La présence d’un dépôt de chrome en 
surface de l’acier 409 avant oxydation modifie son comportement et conduit à la formation 
d’une couche d’oxyde capable de jouer le rôle de barrière devant l’oxygène (Figure V.2).

Figure V I.2 – Épaisseurs moyennes de l’oxyde formé après 600 h d’oxydation à 850 ◦C sous 
oxygène.

Du point de vue tenue mécanique, le dépôt de chrome présente un impact positif sur l’adhérence 
des couches d’oxyde formées sur l’acier 316L par l’amélioration de l’énergie d’adhérence. Les 
essais de gonflement-décollement inversé ont mis en évidence un ecart d'un facteur deux entre les 
énergies d’adhérences entre les couches d’oxyde formées sur l’acier 316L R evêtu
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et Poli. Quant à la nuance ferritique 441X, le dépôt de chrome ne présente pas d’effet parti-

culier sur l’adhérence des couches d’oxyde formées. L’amélioration de la tenue mécanique a
été plutôt observée à l’issue de la modification de la composition de surface de l’acier 441X par 
diffusion du chrome avant oxydation (Figure VI.3).

Figure VI.3 – Énergies d’adhérence moyennes pour une épaisseur (2 à 3µm) des couches 
d’oxydes formées à l’oxydation de l’acier 316L et 441X (Polis, Revêtus et Revêtus Recuit) à 

850 ◦C sous oxygène.

A l’issue de cette thèse, plusieurs points pourraient être approfondis et complétés :

L’apport du dépôt de chrome sur l’acier ferritique 409 a montré un impact très positif

par la formation d’une couche qui maintient son caractère protecteur même à long terme. Il
serait intéressant de tester cette voie d’amélioration de la durabilité sur des aciers inoxydables 
à basse teneur de Chrome afin d’élargir leurs domaines d’application tout en limitant les coûts.

Elle peut être testée également sur des aciers martensitiques à basse teneur de Chrome comme 
AISI 410, 416 ou 420.

Les oxydations cycliques ne ont pas été entreprises dans ce travail. Il serait intéressant 
d’étudier l’impact de ses dépôts de chrome sur le comportement à l’oxydation cyclique qui est 
considérée comme très néfaste pour l’adhérence de l’oxyde.

Malgré les atouts du modèle utilisé pour modéliser les contraintes développées lors du

refroidissement dans le cas d’un dépôt de chrome sur l’acier inoxydable, certains paramètres

n’ont pas été  pris en compte, notamment l’effet de la décohésion lors de la formation des 
cloques des couches d’oxyde à l’aplomb des joints de grains du substrat sous-jacent. Il serait
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donc intéressant d’intégrer un modèle cohésive pour se rapprocher des conditions réelles.

Dans cette thèse, travailler avec des substrats d’aciers poli-miroir, fournit un système 
simplifié pour la compréhension de l’apport des dépôt réalisés, mais bien éloigné des réalités 
industrielles. Il serait à présent judicieux de poursuivre ces travaux sur des alliages industriels 
avec des surfaces brutes pour se rapprocher des condition réelles. Enfin, l’atmosphère 
d’oxygène pur étudié ici n’est pas tout à fait représentative des atmosphères oxydantes réelles. 
Il serait intéressant d’étudier dans un premier temps le mélange O2/H2O, et dans un second 
temps considérer d’autres constituants présents, tels que N2, mais aussi CO2, CO, H2, SO2, qui 
modifient sans doute les conditions d’oxydation et la na-ture des produits formés.

Dans le but d’exploiter les voies d’amélioration de la durabilité des aciers inoxydables, il 
serait également intéressant de déposer d’autres films métalliques (Ti, N b, Al).
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sèche des métaux. 33(0), 2003.
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MATION DES OXYDES ET DES NITRURES AVEC LA TEMPÉRATURE. 1963.
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Résumé

Le présent travail vise à étudier et améliorer la durabilité chimique et mécanique des
aciers inoxydable chrominoformeurs à haute température. Dans ce but, des essais d’oxydation
à durée variant de quelques minutes à plus de 1000 h ont été réalisés à une température de
850◦C sur différents aciers inoxydables austénitiques et ferritiques avec ou sans dépôt, d’un
film Chrome de 100 nm d’épaisseur réalisé par PVD.

En absence du dépôt de Chrome, les caractérisations microstructurales ont démontré
que les aciers austénitiques et les aciers ferritiques à faible teneur en Cr sont sensible à
l’oxydation catastrophique caractérisée par la formation des oxydes de Fer non protecteur.
Tandis qu’en présence du film de Chrome, les oxydes thermiques présente une morphologie
duplexe (MnCr2O4/Cr2O3) à caractère protecteur même à long terme (durée max testée 2000
h). L’étude cinétique a permis de mettre en évidence l’effet positif du dépôt par l’abaissement
de vitesse d’oxydation.

Les caractérisations microstructurales fines (ACOM-TEM) ont permis de comprendre
l’impact du dépôt de Chrome sur la nature des oxydes formés pendant les premières minutes
d’oxydation et proposer un mécanisme de croissance.

Enfin des essais micro-mécanique de mesure d’adhérence (gonflement-décollement inversé)
ont été entrepris afin de quantifier la tenue mécanique des couches d’oxyde formées. Ces essais
ont pu mettre en évidence l’effet bénéfique du dépôt de chrome sur l’adhérence des couches
d’oxyde formées sur les aciers austénitiques.

Mots-clés : Oxydation haute température, aciers inoxydables, PVD, adhérence, micro-
structure, cinétique d’oxydation, chromine, mécanisme de croissance, micro-mécanique

Abstract

The present work aims to study and improve chemical and mecanical durability at high
temperature of iron based alloys. For this, oxidation tests were performed at 850 ◦C for
duration varying between few minutes to more than 1000 h on austenitic and ferritic stainless
steels with or without a chromium film (100 nm) deposited by PVD.

Without Chromium deposition on surface, microstructural characterizations showed that
austenitic steels and ferritic steels with low Cr content are susceptible to breakaway oxidation
characterized by the formation of unprotective iron oxides. While in the presence of the
Chromium film the thermally grown oxide has a duplex morphology (MnCr2O4/Cr2O3)
with a protective character even in the long term (max duration tested 2000 h). The kinetics
study demonstrate that the oxidation rates are slower in the presence of the Chromium thin
layer on austenitic and ferretic stainless steel surface.

The thin microstructurals characterizations (ACOM-TEM) alloed to understand the contri-
bution of Chromium film on the nature of formed oxides on stainless steels during the first
stages of oxidation. A growth mechanism hs been proposed.

Finally, micro-mecanical tests devoted to adherance caracterization (bulge-blister inver-
sed) have been performed in order to quantify oxide layers and showed a beneficial effect of
chromium deposition on the adhesion of the oxide layers grown on austenitic steels.

Key words : High temperature oxidation, stainless steels, PVD, adhesion, microstructure,
oxidation kinetics, chromia, growth mechanism, micro-mecanic
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