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Abréviations et symboles

Liste des abréviations

HRaman Spectroscopie microRaman

APRP Accident de perte de réfrigérant primaire

APS Atmospheric plasma spraying

ATG Analyse thermogravimétrique

CAE (ou CA-PVD) Cathodic Arc Evaporation

cs Cold Spray

CcvD Chemical vapor deposition

dcMS Direct current magnetron sputtering

DRX Diffraction de Rayons X

ATF Accident Tolerant Fuel

FIB Focused lon Beam

HiPIMS High Power Impulse Magnetron Sputtering (Pulvérisation cathodique
magnétron en régime d’impulsions de haute puissance)

HTDRX Diffraction de Rayons X a haute température

HVOF High Velocity Oxy-Fuel

I-PVD lonised Physical Vapor Deposition

JCPDS Joint Committee on Powder Diffraction Standards

LOCA Loss of coolant accident

MEB Microscopie électronique a balayage

MET Microscopie électronique en transmission

PLD Pulsed Laser Deposition

PS Plasma Spray

PVD Physical Vapor Deposition

acm Quartz Crystal Microbalance

REP Réacteur a eau légére

RF Radiofréquence

RFEA Retarding Field Energy Analyser

RF-IPVD Radio-Frequency lonized Physical Vapor Deposition
(La PVD assistée par un second plasma Radiofréquence)

SDL Spectroscopie a Décharge Luminescente

SEO Spectroscopie d’Emission Optique

STEM Scanning Transmission Electron Microscopy
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Introduction

En 2019, I'industrie nucléaire civile devrait produire 11 % de I'électricité mondiale et
environ 72 % de I'électricité francaise [1]. Cette électricité est produite par plussde 450
réacteurs nucléaires opérant dans une trentaine de pays dont 58 en France. Lesgréacteurs
nucléaires électrogénes en activité en France sont exclusivement des réacteurs aneau
pressurisée (REP). Dans ces REP, La production d’énergie est assurée a partir d’un combustible
d’uranium enrichi ou d’un oxyde mixte d’U et Pu issu du recyclage (MOX). L'eausest utilisée
comme fluide caloporteur et comme modérateur des neutrons pour la réaction en chaine.
Cette eau est pressurisée a 155 bars pour rester liquide aux températures de fonctionnement
du coeur nucléaire (entre 330 et 360°C), dans le but d’atteindre de meilleurs'rendements. La
slreté des réacteurs a eau légere est assurée par trois barrieéres déiconfinemeént successives.
La premiére barriére correspond a la gaine de combustible, un tube de 4 m.de,long et de moins
d’'un cm de diamétre en alliage de Zr, dans lesquels sont empiléesiles pastilles de matieres
fissibles. Ces tubes remplis de combustibles, appelés crayonss sont réunis pour former des
assemblages disposés dans le réacteur. Le coeur du réacteupest composé d’assemblages de
combustibles, entre 157 et 205 selon sa puissancep,comportant chacun 264 crayons
combustibles en alliage de zirconium et ou sont empilées leés,pastilles de matieres fissibles.
L'enveloppe métallique du circuit primaire assure la‘fenction de deuxiéme barriere de
confinement. La derniére barriere est formée par le batiment en béton qui abrite le réacteur.
Les gaines représentent donc un élément de sécurité essentiel car elles constituent le premier
rempart contre la dispersion des produits de_fission dans I’environnement en cas d’accident
grave.

Les alliages de Zr ont été choisis comme matériau de gaine en raison de leur faible
section efficace de capture des neutrons thermiques et de leur bonne résistance a la corrosion
en milieu aqueux. Ces alliages ont_été optimisés afin d’obtenir des propriétés mécaniques
satisfaisantes dans le domaine de tempeérature de fonctionnement d’un réacteur ainsi qu’une
évolution limitée des propriétés physiques et mécaniques sous irradiation. Ces optimisations
ont donné naissances aux alliagés comme le M5°, le Zirlo et le X5. Néanmoins, dans des
conditions séveres telles que reficontrées lors d’un accident de perte de réfrigération primaire
(APRP), les alliages de Zr sontconsidérablement altérés [2, 3], comme I'a montré I'accident de
Fukushima Daiichi en mars 2011. Selon ce scénario d’accident, un chargement thermo-
mécanique sévere est appliqué aux gainages du combustible dans une atmosphére oxydante
de vapeur d’eau, avec/es températures pouvant atteindre 1200°C. Dans ces conditions, les
gaines sont soumises.a.une tres forte pression interne. Elles gonflent, éventuellement jusqu’a
I'éclatement, et I'dlliage de Zrest corrodé par la vapeur d’eau, une réaction exothermique
libérant de I'hydrogene. L'inflammation de ce gaz conduit a une détonation qui peut
endommager Jés'structures du batiment réacteur. La rupture des gaines et I'échauffement du
combustible “peut aussi conduire a la fusion éventuelle du coeur du réacteur [4, 5]. Un
important, travail® d’amélioration des barrieres de confinement, et notamment des
performances. des. gaines, a été réalisé pour minimiser les conséquences de tels accidents.
D’impartants efforts ont été fournis pour éliminer les interactions se produisant entre I'alliage
de Zr et latvapeur d’eau. Ces efforts ont pour but de développer des combustibles plus
résilients en conditions d’accidents (ATF ou Accident Tolerant Fuel) [6].
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Deux approches ont été choisies pour améliorer les performances des gaines et limiter
I'impact de la vapeur d’eau a haute température. Ces deux solutions ont pour objectif
commun de limiter et retarder, voire d’éviter ces phénoménes d’oxydation et d’hydruration
de la gaine en conditions accidentelles graves et notamment en conditions APRP. La premiére
alternative consiste a remplacer I'alliage de Zr actuel par un matériau avec une plus grande
résistance a I'oxydation et non susceptible d’étre fragilisé par ’hydrogéne, comme les aciers
avancés (FeCrAl) [7], les métaux réfractaires (principalement l'alliage de Mo) [8] et les
composites SiC/SiC [9, 10]. En dépit de leur réel intérét, le développement de ces nouveaux
matériaux s’étend sur le long terme et nécessite d’importants efforts de qualification. Une
autre approche a plus court terme consiste a protéger les gaines de combustible actuelles par
des revétements externes qui agissent comme barriere de diffusion a I'oxygéne. Les
performances des gaines peuvent ainsi étre améliorées sans qu'il soit nécessaire de modifier
le matériau de base ni la géométrie des gaines et des assemblages de combustible.
Néanmaoins, plusieurs exigences et défis sont a relever pour le développement de revétements
protecteurs, a savoir :

- une technique de dép6t adaptée pour traiter la gaine dans sa totalité et a un co(t
acceptable,

- une faible température de fabrication pour éviter de changer I'état métallurgique
de I'alliage de Zr,

- une faible incidence sur le transport des neutrons thermiques,

- de bonnes propriétés thermiques : conductivité thermique, stabilité thermique,
coefficients de dilatation thermique comparables et température de fusion,

- une bonne résistance a la corrosion et a l'irradiation en conditions nominales de
fonctionnement des réacteurs,

- de bonnes propriétés mécaniques : résistance a l'usure et a la fatigue,

- une bonne adhérence et ductilité pour soutenir une déformation viscoplastique
élevée en cas de gonflement de la gaine en conditions accidentelles,

- une résistance améliorée a |'oxydation a l'air et a la vapeur d’eau a haute
température en cas d'accident,

- un matériau de revétement qui ne s’active pas sous flux neutronique afin de ne pas
compliquer les opérations de chargement, déchargement et stockage des
assemblages usés,

- un matériau de revétement qui ne perturbe pas le procédé de retraitement du
combustible usé.

Bien évidemment, les assemblages de gaines revétues doivent présenter des
performances neutroniques et économiques comparables aux assemblages actuels. En
considérant les informations d’EDF [11], un peu plus de 2 500 000 crayons de combustible
sont installés en France. Chaque assemblage étant prévu pour durer entre 4 et 5 ans, chaque
crayon faisant environ 4 m de longueur, cela revient a produire plus de 2 500 000 m de gaines
par an, ou encore a traiter 2500 km de gaines par an, soit 1750 gaines en 24 h ou encore
73 gaines par heure. Le procédé de dépbt retenu doit donc permettre de tenir cette cadence
d’un peu plus d’'une gaine protégée a la minute.
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A cette fin, la plupart des études se concentre sur des revétements métalliques et en
particulier le chrome [12-16]. Le chrome présente une bonne résistance a I'oxydation haute
température grace a la formation et la croissance d’une couche protectrice de Cr;0s.
Cependant, Cr,0s devient instable lorsqu'il est exposé a des températures supérieures a
1200°C en présence de vapeur d’eau [17]. Une autre préoccupation concerne le
comportement du revétement au-dela du point eutectique Cr-Zr, qui se produit vers 1330°C
[15]. Cette réaction eutectique pourrait entrainer une fragilisation du revétement. D'autres
revétements sont également a I'étude, tels que les revétements a base de carbone [18, 19],
les alliages métalliques (HEA, FeCrAl, etc...) [20-22], les céramiques comprenant des oxydes
[23], les nitrures [24, 25], les revétements composites ou multicouches [12, 26] et les phases
MAX [27-30].

Les phases MAX ou M+1AX,, sont des carbures et des nitrures ternaires ou M est un
métal de transition, A un élément du groupe A (Si, Al...) et X est C ou N. Ces matériaux
présentent des propriétés physiques et mécaniques a la fois de céramiques et de métaux [31].
Certaines phases MAX a base Al, telles que Ti;AIC et Cr,AlC, posseédent ainsi une excellente
résistance a I'oxydation, a la fois dans I'air et dans la vapeur d’eau, grace a la formation d’une
couche d’oxyde protectrice, dense, stable et adhérente d’alumine (Al,Os) [32]. Cette couche
externe peut résister a des températures plus élevées dans la vapeur d’eau que I'oxyde de
chrome. De plus, ces phases présentent une ductilité raisonnable et une aptitude a
I'autoréparation des fissures a haute température en raison de la diffusion rapide des atomes
d'Al dans la structure cristalline qui permet de combler les fissures ou autres défauts [33].
Enfin, ces composés présentent une tolérance raisonnable aux radiations [34-36]. De par leurs
propriétés, les phases MAX semblent toutes indiquées a I’environnement nucléaire.

Divers procédés de dépobt physique en phase vapeur (PVD) peuvent étre utilisés pour
déposer des films minces de phases MAX tels que la pulvérisation magnétron et I'évaporation
par arc cathodique. Cependant, pour obtenir des films minces de phases MAX a base Ti par
exemple, des températures assez élevées de dépbt ou de traitement thermique additionnel
(> 600°C) sont nécessaires. Ces températures sont supérieures a la température limite
admissible, de 550°C pour le M5® [37, 38], afin d’éviter de dégrader I'état métallurgique initial
de la gaine. Compte tenu de cette contrainte, les films minces de CrAlC, cristallins ou
partiellement cristallins, qui peuvent étre obtenus en-dessous de 550°C avec des techniques
de PVD, sont plus appropriés. Ces phases cristallines sont obtenues soit directement in situ
sur un porte-substrat chauffé ou soit en faisant croitre le revétement sans chauffage
intentionnel, puis en effectuant un recuit. Le comportement des revétements de phases MAX
sont fortement dépendant de la technique d’élaboration utilisée. Ce comportement pourrait
étre amélioré par le procédé de pulvérisation magnétron en régime d’impulsions de haute
puissance (HiPIMS). En effet, le plasma HiPIMS délivre un flux ionique élevé d’espéces
métalliques de hautes énergies, ce qui peut améliorer la mobilité de surface des espéces sur
le film en croissance, et donc abaisser la température de formation des phases MAX 211
en-dessous de 550°C, permettant ainsi de travailler sur les derniéres générations d'alliages de
Zr. De plus, par rapport a la pulvérisation cathodique magnétron a courant continu (dcMS), de
meilleures caractéristiques sont souvent obtenues pour certains matériaux déposés par
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HiPIMS, qui permet notamment d’améliorer la microstructure et la densité du film ainsi que
I’adhésion du revétement avec le substrat.

Les travaux de thése exposés s’inscrivent dans la problématique générale de
I’'amélioration du comportement des gaines de combustibles nucléaires en conditions de
fonctionnement nominal et accidentel des REP. IlIs portent sur le développement du procédé
HiPIMS et son optimisation dans le but de déposer des revétements a base Cr-Al-C en face
externe de gaines de combustibles. Il s’agit de mettre en évidence les réels atouts et
inconvénients de I'HiPIMS, a mieux maitriser le procédé et a augmenter d’autant les
propriétés des films déposés. L'optimisation concerne les propriétés de résistance a
I’oxydation en environnement hostile vis-a-vis de I'application nucléaire visée.

La démarche de recherche sera ainsi présentée en cing chapitres.

Le premier chapitre est dédié a une étude bibliographique centrée sur les phases MAX,
leurs propriétés et leurs applications, en particulier en tant que revétements protecteurs.
Apreés avoir fait le bilan des différents procédés de synthese de films minces, la discussion
s’orientera sur le procédé de pulvérisation cathodique magnétron. Ceci nous permettra de
sélectionner le matériau d’intérét ainsi que de justifier le choix de I’'HiPIMS pour ces travaux
de thése. Enfin, les fondements de la pulvérisation magnétron, du plasma jusqu’a la croissance
de films minces seront abordés.

Le deuxieme chapitre présente la stratégie expérimentale suivie et les moyens
analytiques mis en ceuvre pour I'élaboration et la caractérisation des revétements. Les
réacteurs de dép6t PVD HIPIMS et le protocole de synthése de revétement Cr,AlC seront tout
d’abord présentés. Les outils de diagnostic du plasma et les techniques de caractérisations
structurales, physico-chimiques et les tests d’oxydations seront ensuite détaillés.

Le troisieme chapitre est dédié a I'élaboration de revétements Cr-Al-C et CrAlC. I
débutera par une analyse du plasma, de facon a comprendre l'influence des parametres
expérimentaux sur la décharge HiPIMS. Ces résultats sont ensuite mis en relation avec les
propriétés des films Cr-Al-C élaborés. Enfin, une approche en deux étapes permettant de
former Cr,AIC sera présentée. Par le biais du controle de la température de recuit, il sera
démontré que ce procédé permet d’obtenir des revétements denses compatibles avec la
métallurgie des alliages de Zr.

Le quatrieme chapitre traite des différents tests de résistance a |'oxydation des
revétements a base Cr-Al-C, déposés par HiPIMS. La composition, la structure et le
comportement des revétements tels que déposés et recuits seront étudiés a haute
température dans I'air sec et humide. Ces résultats donneront un apercu des mécanismes
d'oxydation et des effets protecteurs des revétements développés. Une comparaison sera
faite pour certains tests d’oxydation avec le revétement de chrome qui est actuellement la
référence, déposé également par HiPIMS.

Enfin le cinquieme chapitre ouvre la voie vers des architectures de revétements
multicouches ayant pour objectif d’améliorer de la résistance a I'oxydation en conditions
nominales de REP ou accidentelles. Ces améliorations devraient étre obtenues en introduisant
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des couches supplémentaires de molybdene ou de chrome. L’objectif est de proposer d’une
part une couche intercalaire assurant une fonction de barriere de diffusion entre le
revétement et le substrat, et d’autre part une couche métallique supérieure assurant une
fonction de protection environnementale, limitant la dégradation par le milieu extérieur. Le
comportement en oxydation et les évolutions chimique et microstructurale de ces nouveaux
systemes seront évalués et comparés a ceux des systéemes étudiés dans le chapitre précédent.
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A/ Présentation des phases MAX

1.  Généralités sur les phases MAX

1.1. Historique

La famille des phases dites MAX a été découverte dés 1970 par Jeitschko et Nowotny [1]
qui ont synthétisé et déterminé la structure cristallographique de plusieurs phases de type
M2AC, nommées phases de Hagg. Ces matériaux nanolamellaires constituent une famille de
carbures et nitrures ternaires. L'intérét porté a ces phases est cependant resté assez limité
pendant de nombreuses années. En effet, d’'une part peu d’informations fiables étaient
disponibles. Par exemple, TisSiC, était annoncé comme n’étant pas stable a tres haute
température [2]. Le regain d’intérét pour ces matériaux n’est survenu qu’en 1996 lorsque
Barsoum et EI-Raghy ont synthétisé et caractérisé TisSiC, [3]. Des études ultérieures ont
montré que ces composés ne se décomposent qu’a haute température et possedent des
propriétés exceptionnelles [4, 5].

De nombreuses recherches ont suivi ces premiers travaux, aboutissant a la synthése de
plusieurs composés de formule générale Mn+1AXn, oU M est un élément métallique du groupe
M, A un élément du groupe A, et X correspond a C ou N (Figure I-1) [6, 7]. La caractérisation
et la compréhension des propriétés chimiques, physiques et mécaniques de ces matériaux
répondent a des objectifs de connaissance fondamentale mais aussi d’applications
industrielles. Plusieurs articles de revues ont été publiés sur les composés les plus étudiés
comme Ti3SiC; [8], Cr2AIC [9, 10], TizAIC et TisAlC; [11], ou encore plus spécialement sur leurs
propriétés élastiques et mécaniques [12].

1 18
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Rb Rh  Pd Ag I Xe
Cs Ir Pt Au At Rn

Figure I-1 : Eléments M, A et X pouvant formés des phases Mu:1AXn. Extrait de [13].

Il existe actuellement environ soixante-dix phases MAX identifiées, répertoriées dans le
Tableau I-1, découvertes pour la plupart par Nowotny [14]. Ces phases sont classifiées en
fonction des stoechiométries en éléments M, A, et X. L’essentiel des phases MAX synthétisées
correspondent a des composés 211. Les composés 413 n’ont été découverts que récement
[15], notamment grace a des travaux portant sur la prédiction théorique de leur stabilité [16].
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Enfin, a partir de ces composés, un grand nombre de solutions solides sur les sites M, A et X
peut étre obtenu afin de modifier et d’ajuster les propriétés de ces matériaux [17].

Tableau I-1 : Les phases MAX connues en 2019, classées par steechiométrie (211, 312 et 413). Les composés
marqués d'un astérisque (*) ont été obtenus par dépét physique en phase vapeur (PVD) sous forme de
couches minces. Extrait de [6].

Phase 211 Phase 312 Phase 413

TioCdC  Ti,GeC* Ti,AIN* = Ti,GaN TisAIC* TiaAIN3
Ti,AIC* | Ti,GaC  TiSnC*  Ti,PbC TisSiCo* TisSiCs*
TelnC  TiTlC TN ScnC (\\//’ 3cAr|)§;| o TuGeC?

Ti,SC V,2PC V>2AsC Cr,GaN Ti3G€C2* V4A|C3
V,GaC  VLAIC*  VGaN  V,GeC* TisSnCy* TiaGaCs
CrAlIC*  Cr,GaC  CryGeC  ZroTIC TaszAlC; NbsAIC3
ZraInC  Zr,SnC Zr,SC Zr,PbC TasAlCs

NbAIC*  NbaSNnC  Nb,PC | Nb,SC
Nb,GaC NbzInC  NbzAsC MoGaC
Zra2InN Zr;TIN | Hf2InC - Hf2SnC

Hf,SC Hf,TIC  Hf;PbC  TazAlC

Hf;SnN  Ta,GaC

1.2. Elaboration

Les phases MAX peuvent étre synthétisées sous plusieurs formes : matériaux massifs
polycristallins ou monocristallins, ou encore films minces. Les techniques généralement
utilisées pour obtenir des poudres de phases MAX sont le chauffage isotherme, la
mécanosynthése et la combustion autopropagée a partir de poudres mono ou multi-
élémentaires.

Les échantillons massifs polycristallins sont ensuite obtenus principalement a partir de
la métallurgie des poudres par de nombreuses techniques telles que la technique de frittage
a chaud conventionnelle (ou HP pour "Hot Pressing"), la technique de compression isostatique
a chaud (HIP pour "Hot Isostactic Pressing" [3]), la technique de frittage flash (ou SPS pour
"Spark Plasma Sintering" [18, 19]). Dans les techniques de pressage a chaud, le procédé HIP
possede I'avantage de réduire la porosité et d’accroitre la densité de nombreux matériaux
avec une meilleure répartition de la pression. Depuis les années 2000, |'utilisation du frittage
flash a permis de synthétiser des phases MAX de trés haute pureté, jusqu’a 99%, avec une
température de 1300°C, bien inférieure a la température généralement appliquée en synthése
HIP (1600°C), et sous une pression comprise entre 30-50 MPa sans avoir besoin d’élément
chauffant. Un des avantages de cette technique par rapport aux méthodes de pressage a
chaud est sa vitesse relativement élevée de montée (et descente) en température de plus de
100°C/min. Toutes ces techniques de mise en forme permettent d'obtenir des matériaux trés
denses avec des tailles de grains de I'ordre du micrometre. Néanmoins, les propriétés des
matériaux obtenus sont trés dépendantes de la pureté, de la densité et de la taille de grains.
Le ratio et la taille des particules de poudres élémentaires, la température de frittage et le
temps de maintien affectent également leurs compositions et leurs propriétés mécaniques.
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La mise en ceuvre des techniques de synthése de monocristaux est quant a elle relativement
contraignante. Le monocristal n'est obtenu qu'aprés un lent refroidissement (1°C/min) en
phase liquide a I’équilibre (a environ 1500°C) [20]. De plus, cette technique semble étre limitée
en raison de la faible solubilité de certaines especes chimiques, notamment C, dans le bain
liquide.

Bien qu’il soit est relativement facile d’obtenir des composés massifs de phases MAX, Il
est aussi possible de synthétiser les phases MAX en films minces. Ce mode d’élaboration
permet, d’'une part, d’augmenter les champs d’applications possibles (résistance a la
corrosion, oxydation, usure, etc...) et, d’autre part, de réduire la température de synthése de
plusieurs centaines de degrés par rapport au méme matériau massif. Les procédés de dépot
des films minces sont détaillés plus bas.

1.3.  Structure cristallographique

Les phases MAX ont une structure hexagonale avec comme groupe d’espace P63/mmc.
Elles sont généralement constituées de couches d’octaedres MeX avec des éléments A
intercalés. Le nombre « n» correspond alors au nombre de couches d’octaédres MeX
présentes entre les plans d’éléments A, soit une couche d’octaédres pour n = 1 (MAX), deux
couches pour MsAX; et trois pour MasAXs, Les structures cristallographies obtenues sont
représentées sur la Figure 1-2.

WA,

Figure I-2 : Représentation des mailles élémentaires des phases MAX (211), (312) et (413). La cellule
unitaire est représentée en pointillé. Extrait de [21].

Les octaédres forment une structure compacte dans laquelle les atomes du métal de
transition (M) définissent des sites octaédriques occupés par un atome de carbone ou d’azote
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(X). L’élément A occupe un site trigonal prismatique, défini par les atomes de M. Ces
empilements caractéristiques sont également visibles sur une image MET en contraste
électronique de CrAIC (Figure 1-3). Dans cette structure, les liaisons M-X sont fortes
(métalliques-covalentes) alors que les liaisons M-A sont relativement faibles (ioniques).

Figure I-3 : Micrographie MET en Z-contraste suivant I'axe de zone (1120) illustrant la structure
nanolamellaire de Cr:AIC. Extrait de [22].

Les coordonnées des atomes dans la maille pour les composés 211 sont résumées dans
le Tableau I-2. La maille cristalline est fortement anisotrope et présente généralement un
parametre de maille a proche de 3 A et un paramétre c trés grand. Cette distorsion selon I'axe
c est reliée au parameétre libre Zw. Le rapport c¢/a obtenu varie d’environ 4 pour les phases 211
a 8 pourles 413. L’augmentation de la valeur de « n » modifie le nombre de sites inéquivalents
pour chaque élément. Pour n = 2, la maille contient deux sites M distincts et un seul site X
tandis que pour n = 3 la maille contient deux sites M distincts et deux sites X.

Tableau I-2 : Positions de Wyckoff et valeurs approximatives des parameétres libres de phases 211, 312 et 413.
Extrait de [17].

Atome A M X
2d Af 2a

211 12 3 2 1 1
(515)2) (E’EIZMNE) (OIOIO)

La structure en couches MgX des phases MAX est proche de celle des carbures et des
nitrures binaires MX correspondant, qui cristallisent dans une structure de type NaCl. Il faut
noter que, par rapport a une structure cubique, les octaedres de la phase MAX sont déformés
en fonction de la composition chimique. Les phases MAX sont également polymorphes sous
certaines conditions [17], c’est-a-dire que différentes positions cristallographiques peuvent
étre occupées par les atomes du plan A métallique.

1.4. Propriétés des phases MAX

L'intérét croissant porté aux phases MAX provient de leurs propriétés exceptionnelles,
formées par la combinaison des propriétés les plus recherchées pour des matériaux
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céramiques et métalliques. D’'un point de vue global, ces propriétés présentent de
nombreuses similarités avec les composés binaires MX correspondants.

1.4.1. Propriétés physiques

De maniere générale, les phases MAX sont conductrices électriquement, avec une
résistivité électrique comprise entre 0,2 et 2,6 uQ.m a température ambiante, et de bon
conducteurs thermiques (entre 20 et 50 Wm™=K1) [23]. Leur conductivité thermique est
généralement supérieure aux composés binaires correspondants. Par ailleurs, les coefficients
d’expansion thermique des phases MAX se situent dans la gamme 5-15 pK? [24], soit des
valeurs proches des coefficients pour les métaux (par exemple, 6 uK* pour le zirconium). Cette
similarité permet d’envisager des systémes céramo-métalliques avec des coefficients
d’expansion thermique harmonisés.

Les propriétés mécaniques des phases MAX dépendent souvent de la taille de grains.
Néanmoins, la plupart des phases MAX sont rigides, avec des valeurs de module d’Young et
de cisaillement se situant respectivement dans les gammes de 178 a 365 et de 80 a 153 GPa a
température ambiante [25]. Les phases MAX sont des solides polycristallins trés anisotropes,
dont la déformation se fait principalement par glissement dans le plan de base (mécanisme
dit de ripplocation [26]). Malgré leur similarité avec les phases MX, les phases MAX sont
tolérantes a 'endommagement, présentent une trés bonne usinabilité pour des matériaux
céramiques et ne sont pas sensibles aux chocs thermiques [12]. Cette résistance a
I’endommagement induit par le choc thermique a été démontrée pour CrAIC en conditions
statiques et cycliques [27, 28].

1.4.2. Réactivité

Environnements corrosifs

Les phases MAX présentent une grande stabilité chimique, leur réactivité chimique vis-
a-vis du milieu dépendant essentiellement de I'élément A susceptible de réagir pour former
des composés intermétalliques ou se dissoudre. Cette possibilité est d’ailleurs utilisée pour
attaquer sélectivement les plans métalliques A des phases MAX afin de former une nouvelle
famille de matériaux en deux dimensions (les MXénes) de formule Mn:1X,Tn avec Tn une
combinaison de groupements -0, —OH, —F [29].

En présence de sels fondus, la stabilité des phases MAX dépend également de la
solubilité des oxydes formés a la surface du composé solide dans cet électrolyte. L'oxygene
permet la formation d’oxyde a la surface des phases MAX, oxyde qui peut ensuite réagir avec
le sel, accélérant ainsi la vitesse de corrosion [30]. Par exemple, la résistance a la corrosion de
TisSiC, et Ti,AIC immergés dans un alliage eutectique plomb-bismuth contenant de I'oxygene
a été évalué a 550, 650 et 700°C, pour des durées pouvant atteindre 10 000 h [31]. Ces travaux
ont montré que Ti3SiC, présente une bonne résistance a la corrosion jusqu’a 700°C par
formation d’une couche externe d’oxyde de titane et d’'une couche interne mixte de SiO; /
TiO,. La résistance a la corrosion de Ti;AlC, elle, est assurée par la formation d’une couche
mixte de TiO; et Al,03. Cependant, a partir de 650°C, il se produit une importante dissolution
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de la couche d’oxyde pour des temps longs du fait de la forte solubilité de I'aluminium dans
Pb-Bi, comme illustré en Figure |-4.

Lapauw et al. ont étudié la stabilité de 11 phases MAX a 500°C dans I'eutectique Pb-Bi
pauvre en oxygene, en condition statique et puis dans un débit rapide, dans le but de tester
leur résistance a I’érosion [32]. Malgré la tres faible concentration en oxygéne, I'oxydation est
le mécanisme de corrosion préférentiel, et aucun dommage par érosion n'a été observé.
Martinez a également étudié la résistance a la corrosion de revétements Ti;AIC et Zr;AIC,
déposés par cold spray et PVD sur un superalliage (Haynes 230), dans un sel fondu de MgCl,-
KCl a 850°C [33]. La résistance du revétement dépend essentiellement du procédé utilisé mais
celui réalisé par PVD ne se décompose pas aprés 100 h d’immersion.

-

i 2B
. LBE N §5.

650°C / 3000h 650°C/-20000h- -

Figure I-4 : Micrographies MEB-BSE de Ti:AIC aprés 3000 h (a gauche) et 10 000 h (a droite) d’exposition
dans Peutectique Pb-Bi contenant 10°% %massique en oxygéne & 650 °C. Une désintégration commence
dans certaines zones, puis I'alliage eutectique Pb-Bi pénétre dans le matériau. Extrait de [31].

La résistance des phases MAX a la corrosion hydrothermale a été peu étudiée [34, 35].
TisSiC, présente une faible vitesse d’oxydation entre 500 et 600°C sous 35 MPa [35].
Cependant, une accélération notable de la vitesse d’oxydation se produit a partir de 700°C. En
effet, la fissuration de la couche d’oxyde induite par la transformation allotropique de TiO2
(anatase/rutile) permet a lI'eau de s’infiltrer. Les impuretés de type TiC et SiC, moins
résistantes a I'oxydation que la phase MAX, dégradent également la résistance a |'oxydation
hydrothermale. Plus récemment, la stabilité des phases Ti3SiCy, TizAlIC,, Ti,AIC et Cr AlC a été
testée en conditions REP simulées, c’est-a-dire 300°C pendant 28 jours [36]. Pour les phases
MAX a base de Ti, des précipités de TiO et TiFeOs ont été observés en surface, mais aucune
couche d’oxyde protectrice n’a pu étre détectée. Cela suggére que les éléments A ont été
dissous de maniere préférentielle, ce qui a conduit a un délaminage de la structure
nanolamellaire des phases MAX. Au contraire, CroAlIC a présenté une trés bonne résistance a
la corrosion avec formation d’une fine couche d'oxyde de chrome passivante.

Oxydation haute température

Du fait des potentialités des phases MAX pour des applications a hautes températures,
de nombreuses études portent sur leurs tenues a I’'oxydation et a la corrosion. La résistance a
la dégradation des phases MAX dépend essentiellement de leur capacité a former une couche
d’oxyde protectrice, adhérente et imperméable en surface. Cette réaction d’oxydation s’écrit
généralement suivant I'équation :

Mn+1AXn (S) +b 02(9) - (n + 1) MOx/n+1 +4 Oy + XnOZb—x—y (1)
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Cette réaction conduit a la formation d’'une double couche d’oxyde. Par exemple, pour
TisSiCy, il se forme une couche interne de TiO; et SiO2 et une couche externe de TiO; [37].
TiLAlC présente également une trés bonne résistance a I'oxydation grace a la formation d’une
fine couche d’Al;0Os en surface [4]. La résistance a I’oxydation de Cr,AIC a été tres largement
étudiée [38-41]. Entre 1000 et 1100°C, la résistance a I'oxydation est excellente. A 1100°C, la
décomposition de surface de la phase MAX conduit a la formation d’une fine couche d’oxyde
Al;O3 (alumine a) et d’'une étroite sous-couche de carbure CrsC; résiduelle. Le carbure se
décompose a son tour en Cr;Cs pour des températures plus élevées. A partir de 1200°C, la
couche d’oxyde se fissure et s’écaille en surface. Pour des longs temps de réaction (jusqu’a
360 jours), a 1000°C, I'alumine a se transforme en alumine Y, qui adopte une microtexture
sous forme de pétales [42]. Li et al. ont également mis en évidence I'influence de la taille de
grains sur la vitesse d’oxydation entre 1100 et 1200°C. En effet, des grains fins auront
tendance a s’oxyder plus rapidement que des grains grossiers [43]. Lin et al. ont étudié
I'influence de la vapeur d’eau sur I'oxydation de Ti>AIC et TisAIC; entre 500 et 1200°C [44]. Les
auteurs dénotent une forte dégradation de la résistance a I’oxydation en présence de vapeur
d’eau dans la gamme de température intermédiaire (500-600°C) avec notamment la
formation rapide de fissures au sein méme de la couche d’oxyde. Cette fissuration est la
conséquence de la transformation de phase anatase-rutile de I'oxyde de titane qui intervient
au-dela de 700°C. Un effet de la vitesse d’écoulement de la vapeur d’eau sur la vitesse
d’oxydation est également observé [45]. Hajas et al. ont étudié le comportement d’un film
mince de Cr,AIC entre 1200 et 1400°C et ont montré que le mécanisme d’oxydation du
revétement suit une loi parabolique similaire a celui obtenu sur un matériau massif [46].

L'influence de dopants sur la résistance a la corrosion des revétements a fait I'objet
d’études spécifiques. Par exemple, afin d’améliorer la résistance a I'oxydation, Berger et al.
ont évalué I'impact de I'ajout d’yttrium (0,1%-0,3% at.) [47, 48]. Le dopage a I'yttrium permet
de réduire la diffusion des atomes d’Al et Cr a travers le matériau diminuant ainsi la vitesse
d’oxydation. L'yttrium permet également de stabiliser la phase a-Al;0s au dépend de la phase
Y-Al,03, oxyde poreux qui apparait pour des temps d’exposition longs. L'yttrium améliore aussi
I'adhésion entre la matrice et I'oxyde. Cependant, une proportion trop importante d’yttrium
est préjudiciable au systeme avec précipitation d’YAIOs au niveau des joints de grains et
fissuration de la couche d’oxyde.

De par leurs bonnes résistances a I'oxydation haute température, les revétements de
phases MAX, et notamment ceux a base d’aluminium, sont donc intéressants pour la
protection contre I'oxydation. Cependant, leur performance reste fortement dépendante de
la nature du substrat utilisé et de la microstructure du film déposé [49-53].

Autocicatrisation (ou self-healing)

Une des caractéristiques les plus intéressantes des phases MAX, en particulier pour les
composés a base d’aluminium, est leur capacité d’autocicatrisation des défauts a haute
température [54]. Cette propriété correspond en fait au remplissage des fissures et des
fractures par des oxydes issus de l'oxydation de I'élément A de la phase MAX. Cette
précipitation restaure (en partie) la continuité structurale, la densité et les propriétés
mécaniques du matériau. Farle et al. ont défini les principaux critéres théoriques qui
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permettent de prédire le comportement autocicatrisant des phases MAX [55]. La croissance
de I'oxyde est controlée par la diffusion de I'élément A et de I'oxygéne. En début d’oxydation,
la diffusion de I’élément A, élément le plus mobile, détermine la vitesse de croissance de
I’oxyde, tandis qu’en fin d’oxydation, la cinétique est limitée par la diffusion d’O; a travers la
phase MAX. Par ailleurs, pour des fissures larges, la diffusion de I'’élément A peut provoquer
la formation d’une zone appauvrie, composée de carbure binaire comme TiC ou Cr7Cs. D’autre
part, la résorption de la fissure ne peut étre efficace que sil'adhérence de I’oxyde sur la phase
MAX (ou le carbure résiduel) est forte pour éviter tout phénomene d’écaillage. Cette interface
matrice/oxyde est également soumise a une forte compression causée par |'expansion de
volume induit par les produits d’oxydation. Par conséquent, les trois principaux critéres de
sélection d’une phase MAX pour ses propriétés autocicatrisantes sont : la formation rapide
d’un oxyde stable, une expansion volumique suffisante pour combler la fissure ainsi qu’une
bonne adhérence de I'oxyde avec la matrice.

Ce comportement autocicatrisant a été étudié pour TizAIC; a 1100°C dans I'air et pour
Ti;AlIC jusqu’a 1200°C pour des temps variant de 16 h a 100 h et en condition cyclique
(1200°C/2 h) [56, 57]. Ces expériences ont montré une formation rapide d’Al,Os. Plus
récemment, une étude in situ, a l'aide d'un faisceau X synchrotron, de cycles de
fissuration/oxydation a 1225°C a mis en évidence une cicatrisation de plus en plus difficile
avec un nombre de cycles croissants [58]. En effet, la cinétique de cicatrisation est limitée par
la diffusion de I'aluminium du bulk vers la fissure. L’autocicatrisation de Cr,AIC a également
fait I'objet de nombreuses études [59-62], qui ont montré que la vitesse de cicatrisation peut
étre augmentée par dopage. Par exemple, Shen et al. ont procédé au dopage de Cr,AIC par
ajout de Si (7% at.) [63]. A 1200°C, la présence de cet élément améliore la vitesse
d’autocicatrisation, mais conduit a une formation plus rapide de la zone d’appauvrissement.

1.4.3. Tenue a l'irradiation

La résistance des phases MAX a l'irradiation a fait I'objet de nombreuses études pour
des applications nucléaires [64-66]. Les études du comportement des phases MAX sous
irradiation aux neutrons et aux ions lourds sont récentes et portent essentiellement sur la
résistance a 'amorphisation et sur la tolérance a 'endommagement structural des composés
massifs Ti3SiCy, Ti2AlIC, TisAIC, et Cr AlC. Il est important de noter que, contrairement aux
neutrons qui traversent le matériau, la pénétration des ions lourds est limitée en surface.

Modification structurale

Les premieres études menées ont été réalisées sous faisceau d’ions lourds (Xe 92 MeV,
Kr 74 MeV et Au 4 MeV) sur Ti3SiC; et Tiz(Al,Si)Cz [67-70]. Une augmentation du parametre de
maille ¢ sous irradiation a été mise en évidence pour Ti3SiC, et pour Tis(Sio,90Alo,10)C2. Une
variation, moins importante, du parametre a et une augmentation de la dureté ont également
été observées [71]. La substitution de Si par Al n’influence pas la résistance a l'irradiation.
Apreés irradiation, de nouveaux pics de diffraction ont été observés et ont été attribués a la
phase B-TisSiC, [68]. Le Flem et al. ont confirmé la résistance a I'amorphisation de la phase
TisSiC, aprés irradiation avec des ions Xe 92 MeV jusqu’a 6,67 dpa [67]. Une augmentation de
la dose entraine une perte de périodicité dans le réseau, induite par les variations de volume
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de la maille cristalline. Les expériences d’irradiation, avec des ions Au a 4 MeV ont également
mis en évidence un gonflement anisotrope du matériau, de I'ordre de 2 % [70]. Les auteurs
ont également étudié les modifications structurales induites sur Ti3SiC; par différents ions et
énergies [72]. Ces résultats ont montré que la phase MAX n’était pas sensible aux interactions
entre électrons et ont confirmé que les collisions nucléaires augmentent la dureté de ces
matériaux. Ces augmentations de dureté et de volume, causées par la formation de défauts
sous irradiations, se poursuivent jusqu’a saturation a 3,2 dpa. De plus, la substitution des
atomes de Ti par Zr n’influence pas la résistance a l'irradiation [73]. En 2012, Zhang et al. ont
reporté que l'irradiation de TisSiCz aux ions 1>* 2 MeV conduisait a la formation de carbures de
titane TiC nanocristallins en dessous de 2,8 dpa tandis que le composé ternaire ne se
décomposait partiellement qu’a 10,3 dpa [74]. Plus récemment, Clark et al. ont étudié le
comportement sous irradiation des phases MAX Ti3SiCy, TisAlC,, Ti2AlC, pour de fortes doses
(10 et 30 dpa) d’ions Ni 5,8 MeV, [75, 76]. Ces composés possédent une forte résistance a
I’amorphisation jusqu’a 30 dpa. Néanmoins, la création de défauts altére sérieusement la
structure nanolamellaire et induit un gonflement anisotropique a 400°C. Cette étude a
également révélé que les composés a base d’Al sont plus sensibles a la forte irradiation avec
formation de fissures au niveau des joints de grains aprés nano-indentation. L’étude réalisée
sur Cr2AlC par Huang et al. a également montré une augmentation du paramétre de maille ¢
et une diminution du parametre a [77]. Cette déformation de la maille cristalline est associée
a la création de défauts ponctuels de substitution, un ion Cr remplace union Al et inversement
(représentés par Cral et Alcr d’aprées la notation de Kroger et Vink), et un C se déplace en
position interstitielle [77].

Tallman et al. ont étudié le comportement sous irradiation neutronique des composés
TisSiCy, TizAlIC,, TiAIC et TiAIN [65, 78]. Ce type d’irradiation n’entraine pas de perte de
cristallinité jusqu’a 0,4 dpa a 360 et 695°C. Cependant, une conversion de TizAlIC; en TiC
(environ 50%) ainsi qu’une augmentation de 1,7% du paramétre de maille c ont été mises en
évidence pour 0,1 dpa a 360°C. Pour le composé Ti,AlC, aucune dissociation n’est observée
tandis que Ti>AIN se dissocie en TiN et TisAINs. Ces dissociations résultent de fortes contraintes
dans le réseau apres irradiation. Par rapport aux autres composés, le réseau cristallin de la
phase TisSiC; se déforme peu sous irradiation, avec notamment une augmentation de 1% du
parameétre de maille ¢ pour une irradiation de 0,1 dpa. Cette plus forte tolérance aux
radiations est liée a la présence des liaisons Ti-Si qui sont plus fortes que les liaisons Ti-Al [79].
Les effets de l'irradiation sur TisSiC; et TisAlC;, présentés en Figure I-5, montrent la formation
de microfissures apreés irradiation a 121°C. Néanmoins, a des températures d'irradiation plus
élevées, les surfaces ne sont plus dégradées. Des observations plus fines des composés TisSiC;
et Ti;AIC montrent également que l'irradiation neutronique provoque la formation d’amas de
défauts et de boucles de dislocation. La concentration en boucles de dislocation pour TisSiC;
est plus faible d’environ 1,5 fois par rapport a Ti;AIC. D’apres ces résultats, il est raisonnable
de penser que Ti3SiC; est plus résistant aux dommages induits par irradiation neutronique : la
couche A joue alors un role prépondérant dans la résistance a l'irradiation en maintenant la
cristallinité.

Dans la continuité de ce travail, Ward a étudié les dommages induits par irradiation aux
protons a 0,1 dpa a 350°C sur Ti3SiC; et TizAIC; [80]. Les résultats obtenus ont également
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montré une modification anisotrope de la maille cristalline et une décomposition des phases
MAX en TiC. Néanmoins, la concentration de défauts dans TisAlC, est supérieure a celle
mesurée dans Ti3SiC; aprés exposition dans les mémes conditions.

dpa 12] °C 735 °C 1085 °C

0.14

Ti,AIC, Ti,SiC,

1.6

Ti,SiC,

SiC,

N

Ti

3.4

Ti, AIC,

Figure I-5 : Micrographies MEB en électron secondaire de surfaces polies de TisSiCz et TizAICz aprés
irradiation neutronique a 0,14, 1,6 et 3,4 dpa a des températures de 121, 735 et 1085°C. Extrait de [78].

Bugnet a étudié la stabilité sous irradiation a température ambiante aux ions Ar?* (150
a 360 KeV) et Xe?* (340 KeV) de couches minces de Ti3AIC,, Ti>AIC, Cr,AIC et Ti>AIN [21, 81].
TisAlC; montre une perte d’ordre puisque les raies de diffraction (002), (004) et (006)
disparaissent progressivement, mais sans amorphisation jusqu’a 1,7 dpa. Sur les composés
TiLAlC et Cr,AIC, ces travaux ont montré que les couches d’octaedres TisC sont trés tolérantes
a 'endommagement alors que les couches d’Al sont fortement perturbées. Du point de vue
de l'irradiation, les phases MAX semblent donc se comporter comme une multicouche
céramique (octaedres)/métal(Al). Plus récemment, les résultats obtenus apres irradiation
d’un film mince de TizAIC; aux ions Au (4 MeV) ont montré une bonne résistance aux
irradiations a haute dose et une bonne ductilité du revétement sous forte contrainte externe
[82]. En conclusion, bien que le comportement sous irradiation des phases MAX soit
étroitement lié a la nature des particules incidentes (ions, neutrons), leurs résistances
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évoluent en fonction de I'élément A, de la stoechiométrie exacte des phases respectives, de
leur microstructure initiale ainsi que de la température.

Effet de la température

L'effet de la température d’irradiation ou de recuits post-irradiation a été étudié ala fois
sur la microstructure et sur la dureté. Les résultats obtenus mettent en évidence une
réduction de I'endommagement induit lors d’irradiations a haute température, et cet effet est
d’autant plus marqué que la température est élevée [74, 76, 83, 84]. Les irradiations en
température et les recuits sur des échantillons irradiés indiquent qu’une recombinaison des
défauts et une restauration significative de la structure se produiraient des 300°C [71, 72]. Par
recuit post-irradiation, des mesures de dureté suggérent que la restauration des défauts serait
totale a partir de 700°C [78]. D’un point de vue plus fondamental, Whittle et al. rapportent
gue des grains de Ti3AIC; et TisSiC, sont toujours essentiellement cristallins apreés irradiation
in situ dans un MET aux ions Kr 1 MeV (jusqu’a ~ 0,5-0,8 dpa) a 50 K [64].

1.5. Bilan général

Les propriétés exceptionnelles des phases MAX peuvent étre résumées dans le Tableau
I-3. D’apres les différentes propriétés énoncées, ces composés semblent étre bien adaptés a
des environnements extrémes, tels que celui rencontré en environnement nucléaire.

Tableau I-3 : Résumé des principales propriétés des phases MAX

Propriétés métalliques Propriétés céramiques
Bons conducteurs électriques
(0,2a20,7 uQ.m)

Bons conducteurs thermiques
(12 a 60 W/(m.K))
Résistance au choc thermique
jusqu’a 1400 °C
Tolérance a 'endommagement
(module de Weibull = 30)

Facilement usinable Grande rigidité et faible densité
Conservation des propriétés mécaniques
a haute température
Bonne propriétés tribologiques
(E compris 200 et 350 GPa)

Résistance a I'oxydation et a la corrosion
Résistance aux acides et aux bases
Résistance a la fatigue

Stabilité thermique a haute température

Faible dureté (2 a 8 GPa)

Tenacité Kic élevée (5 a 18 MPa.m/?)

Plastiques a haute température

Pour une utilisation dans cet environnement, les composés a base d’Al, tels que TiAIC
et Cr,AlC, sont de bons candidats et pourraient étre utilisés pour la protection des gaines de
combustibles nucléaires en conditions accidentelles. La formation d’une couche d’alumine en
surface pendant I'oxydation assurerait la protection contre |'oxydation. Néanmoins, la
formation d’oxyde de titane, non protecteur en présence de vapeur d’eau, semble
préjudiciable pour la tenue haute température de Ti;AIC. Par ailleurs, les premiers résultats
obtenus lors de I’étude de la stabilité de Cr,AIC en conditions REP se montrent encourageants
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[36]. Par conséquent, Cr AlC, dont les propriétés sont résumées dans le Tableau I-4, est le
candidat le plus crédible pour notre application. Sa section efficace de capture neutronique
est donnée en Figure I-6.

Tableau I-4 : Propriétés a température ambiante de Cr2AlC

Paramétre de maille : a; c (nm) 3,07; 18,58

Densité théorique (g/cm3) 5,2
Conductivité thermique [W/(m - K)] 40
Coefficient d’expansion thermique 991
(107 °C™?) ’
Module de Young (GPa) 297
Résistivité électrique (Q - m) 3,5x10”7
100
10 b
5
0.01 — | i
Cr
0.001 + CrN -
Cr,AIC
0.0001 L
1x108  1x107 1x10% 1x10®° 1x10* 1x10® 1x102 1x10" 1x10° 1x10’
E, [MeV]

Figure 1-6 : Section efficace de capture neutronique de revétement Cr, CrN et Cr2AIC. Extrait de [85].

2. Applications potentielles des phases MAX

Grace a leurs propriétés, les phases MAX offrent de nombreuses applications
potentielles sous forme de matériau massif en tant que pieces de structures, éléments
chauffants, échangeurs de chaleur, etc. Les applications sous formes de revétements sont
aussi multiples et concernent principalement la protection contre la corrosion, I'oxydation, ou
I'usure. Certaines applications sont d’ailleurs commercialisées. A ce jour, la société Kanthal AB
produit et commercialise deux nuances de poudres (Ti;AIC et TizSiC;) ainsi que des éléments
chauffants de phases MAX tandis que la société Impact Coatings AB commercialise des
revétements de phase MAX comme protection des plaques bipolaires en acier inox des
cellules de pile a combustible.

Aujourd’hui encore, de nombreuses applications sont en cours de développement dans
les domaines de la distribution d’énergie, I'aérospatial ou méme le nucléaire. Par exemple, de
nombreuses études portent sur la synthése et I'utilisation de matériaux composites a base de
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phase MAX comme contacts électriqgues en environnement hostile. Ces matériaux sont a
I’étude pour améliorer la dureté et la résistance aux arcs électriques des contacts actuels, en
argent ou cuivre, ou éventuellement comme substituants au graphite dans des pieces
soumises a des frottements [86]. De plus, la synthése sur semi-conducteur par réaction a I’état
solide ou par pulvérisation a également ouvert la voie a la réalisation de dispositif en
électronique de puissance résistant a de plus hautes températures de fonctionnement. Les
nanocomposites TizSiCy, déposés par pulvérisation, sont par exemple étudiés pour réaliser des
contacts électriques sur les composants en SiC [13].

Par ailleurs, les phases MAX, et plus particulierement celles a base d’Al, sont largement
étudiées pour étre intégrées dans différentes parties des turboréacteurs, grace a leur
excellente résistance a I'oxydation, a la corrosion et a I'érosion. Par exemple, Cr,AIC et Ti,AIC
sont étudiés a la fois comme matériaux massifs ou comme revétement de protection pour les
superalliages base nickel afin d’allonger la durée de vie et la température de fonctionnement
des barrieres thermiques de type YSZ (zircone stabilisée par I'yttrium) [87, 88]. Ces deux
composés présentent aussi un intérét pour la protection contre I'érosion des aubes de
compresseur [89, 90]. Enfin, de par leur tolérance a l'irradiation et leur stabilité chimique avec
certains fluides, comme |'eutectique plomb-bismuth et le sodium liquide, l'utilisation des
phases MAX dans les réacteurs nucléaires de nouvelle génération est également envisagée
[32, 91]. Enfin, ces propriétés ont motivé des travaux pour le développement de revétements
protecteurs sur les gaines de combustible nucléaire, dans I'’éventualité d’un accident sévere
de type APRP. Ainsi, CrAIC [92, 93] et Ti,AlC [94, 95], et plus récemment Zr,AlsCs [96], sont
envisagés comme de potentiels candidats pour la protection de ces gaines. Ti3SiC, et Ti;AIC
sont également a I'étude comme alternative aux composants tungsténe de la chambre a
plasma du tokamak [97].

Compte tenu de l'application recherchée de Cr,AlC comme protection contre
I’oxydation haute température des alliages de zirconium, il semble pertinent de s’intéresser
aux solubilités des espéces Cr, Al et C dans le substrat base Zr. Les coefficients de diffusion des
différents éléments dans la phase B-Zr, phase présente a haute température, peuvent étre
représentés par les équations suivantes (Self-diffusion and impurity diffusion in pure metals:
handbook of experimental data) :

—220.1

DAl/ﬁZT(1203 — 1323 K) = (5’6 X 10—6) X exp[T] (2)
~137,8

Dcr/ﬂZT(1143 — 1523 K) = (4.’53 X 10—7) x exp[ BT 3)
~133,05

Dc,, (1143~ 1523 K) = (8,9 X 107) x expl T ] )

Les énergies d’activations sont données en kJ/mole.

De plus, a partir des diagrammes binaires Al-Zr, Cr-Zr et C-Zr présentés en Figure |-7,
I'aluminium et le chrome présentent une limite de solubilité de 18% at. et 8% at.
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respectivement a 1200°C. En revanche a cette méme température, le carbone étant peu

miscible (<1% at.), des carbures de types ZrCyx se forment rapidement.
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C-Zr
Data from SGTE 2017 alloy database, 1 bar
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Figure I-7 : Diagrammes de phase des binaires Al-Zr, Cr-Zr et Cr-C (FactSage database)

L’étude approfondie des phases MAX étant relativement récente, de nombreux défis
restent a relever avant que ces matériaux ne puissent remplacer les céramiques techniques
actuelles. D’une part, en vue de leur utilisation a grande échelle, la réduction du co(t de
fabrication des phases MAX s’avére nécessaire. D’autre part, les propriétés uniques des
phases MAX, bien qu’identifiées, sont mal quantifiées, et de nombreuses disparités sont
présentes dans la littérature. Ces disparités peuvent s’expliquer par le caractére anisotrope
de ces phases et la présence d'impuretés dans les échantillons élaborés. Ainsi, le
développement de techniques de frittage a chaud et de dépot par pulvérisation a basse
température pour élaborer des phases MAX de composition contrdlée et sur des grandes
surfaces doivent se poursuivre pour élargir le champ d’applications possibles.
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B/ Les films minces de phase MAX

Le dépbt de films minces représente également une approche tres intéressante dans le
but d’améliorer les propriétés de surface de substrats. Cette partie présente une description
succincte de I'avancement des recherches actuelles sur la synthése de films minces de phases
MAX avec des épaisseurs comprises généralement entre 10 nm et 100 um. Cette présentation
permet notamment de montrer l'intérét d’'une élaboration de revétement CrAlC par
pulvérisation magnétron en régime de haute puissance.

1.  Dépodt chimigue en phase vapeur

La premiéere synthéese de film mince de phase MAX a été réalisée par Nickl et al. par
dépot chimique en phase vapeur (CVD) de TisSiC; a partir d’un mélange de TiCla, SiCls, CCls et
H, [98]. Cette approche a ensuite été développée par Gotto, Racault, Pickering et al. ou encore
Jacques et al. [99-102]. De maniere générale, la formation de TisSiC, par CVD requiert une
température supérieure a 1100°C afin de décomposer les précurseurs chlorés, et les dépots
obtenus sont multiphasés. En effet, Ti3SiC;, coexiste avec plusieurs phases intermédiaires telles
que TiC, TiSiy, SiC et TisSisCx. Un autre procédé CVD a également été développé pour permettre
la synthése de Ti3SiC; par réaction entre une surface de SiC et un mélange gazeux Hy/TiCla. En
raison des températures élevées de dépot requises, la synthése de films minces a par la suite
été majoritairement réalisée par des méthodes alternatives.

2.  Dépobt par projection thermique

Les méthodes de projection thermique sont particulierement appréciées lorsqu’il s’agit
de réaliser des dépots épais de plusieurs centaines de um. Néanmoins, a ses débuts, cette
technique permettait d’obtenir des films contenant qu’une faible proportion de phase MAX
(de I'ordre de 20%), et d’une qualité de dépot trés dépendante des parametres procédés avec
notamment la présence de nombreuses défauts [103-106]. Les avancées récentes ont
cependant démontré qu’il était possible d’obtenir des revétements denses et de haute pureté
par technique de projection a froid (Cold Spray) et par spray plasma atmosphérique
(Atmospheric Plasma Spraying), notamment pour appliquer Ti2AlC sur des superalliages base
Ni et Zy-4 [95, 107, 108] et CrAlC sur des aciers inoxydables [109], en partant de |la poudre de
phase MAX correspondante.

3. Dépobt physique en phase vapeur

La synthése de films minces de phases MAX par PVD a connu un développement
important depuis qu’il a été montré que ces composés pouvaient étre synthétisés de maniére
controblée et reproductible [110]. Ces travaux ont notamment permis de synthétiser a 900°C
des films minces de TisSiC, épitaxiés sur Al,03 (0001) ou MgO (111), par co-pulvérisation de
cibles de Ti, Si et C. Un grand nombre de phases MAX a ensuite été synthétisé sous forme de
films minces par cette technique a partir de cibles mono-élémentaires, M, A et X, aussi bien
pour les composés 211, 312 que 413 comme TisSiC; [110-114], Ti,GeC, TisGeC; et TisGeCs
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[115], Ti2AIC, TisAlIC; [116-118] et Cr,AIC [119]. Un des avantages de la technique de co-
déposition est qu'elle permet de faire varier aisément la stoechiométrie des dépots.

Les nitrures, quant a eux, peuvent étre obtenus par pulvérisation réactive, en
introduisant un mélange azoté (Ar + N;) dans le réacteur de dép6t. Cependant, a ce jour Ti2AIN
est 'unique composé a avoir été obtenu en milieu réactif pour des températures supérieures
a 675°C a partir d'une cible composite 2Ti:Al [120]. En effet, la réalisation de dépot nitruré
nécessite un contréle strict de la pression partielle d'azote. En fonction de la proportion
d'azote introduit, on assiste tres facilement a la formation de phases intermédiaires comme
la phase anti-pérovskite TisAIN ou encore TiAIN et TiN en plus des composés intermétalliques
du systeme Ti-Al, ce qui limite I'emploi de la pulvérisation magnétron réactive. La technique
de PVD réactive peut également étre utilisée pour réaliser des carbures ternaires en
employant un gaz réactif tel que I'acétyléne ou le méthane. Les synthéses de films minces de
Ti,AIC et Cr,AlIC ont montré la faisabilité de cette technique [121-125].

La fabrication d’un revétement a partir d'une cible céramique de méme composition est
une approche privilégiée dans I'industrie pour des raisons de simplicité et de reproductibilité.
Des films minces de Cr,AlC, de différentes puretés, ont ainsi été déposés a de multiples
reprises pour des températures supérieures ou égales a 450°C [126-132]. Cependant, des
écarts a la stoechiométrie sont parfois observés entre le film et la cible pulvérisée avec par
exemple un exces notable de 50 % de carbone dans les films déposés pour TiLAlC et TisSiC;
[133, 134]. Pour compenser cet effet, une seconde cible de Ti ou une couche tampon de TiCx
peuvent étre utilisées pour piéger le carbone présent en exces par diffusion.

Une approche indirecte pour synthétiser des films minces est toutefois envisageable en
combinant la PVD et la transformation de phases a I'état solide a haute température. Deux
étapes sont nécessaires : un dépot de multicouches mono-élémentaires ou un dépot d’une
monocouche amorphe suivi d’un recuit. La formation des phases MAX cristallisées intervient
alors par interdiffusion des espéces chimiques dans le revétement. Il faut noter que la
température nécessaire pour former les phases MAX par cette approche est généralement
trés inférieure (de plusieurs centaines de degrés) a celle des matériaux massifs. Cette
approche de dépo6t multicouches permet notamment la synthése de Ti>AIN [135], TisSiC; [136]
et Cr AlC a 550°C [93]. Ce dernier composé est aussi obtenu apres recuit de revétements
monocouches amorphes [137-140].

Généralement, la synthese in situ de phase MAX par pulvérisation magnétron
conventionnelle implique un chauffage du substrat, ce qui limite le type de substrat utilisable.
Les films minces obtenus présentent également une compacité moyenne et contiennent des
phases secondaires, pouvant étre préjudiciable au regard des propriétés anticorrosives et/ou
antioxydantes recherchées. Pour surmonter ces limites, les dernieres générations de
techniques I-PVD (lonized PVD), peuvent étre mises en ceuvre, comme le dépo6t cathodique a
arc (CAE), I'ablation laser pulsé (PLD) ou la pulvérisation cathodique magnétron a régime de
haute puissance. Ces techniques permettent d’obtenir un flux d’espéces fortement ionisées,
au contraire de la pulvérisation magnétron, et de promouvoir une plus grande mobilité des
atomes déposés sur le substrat. Grace a cet apport énergétique, une diminution de la
température de début de croissance de la phase MAX est en théorie envisageable.
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Dépot par arc et par ablation laser

Ti,AIC a été synthétisé par évaporation a arc cathodique en utilisant trois cibles Ti, Al et
C a une température de 900°C [141-143]. Liu et al. ont également réalisé la synthése de films
de Cr,AlC par CAE a partir d’une cible céramique suivi d’un recuit a 620°C [139]. A I'heure
actuelle, le nombre de dépots de phase MAX obtenu par CAE reste faible, en raison de la
présence de macro-particules créées a la surface de la cathode par I'arc, puis éjectées vers le
substrat. De plus, les études réalisées a ce jour ne semblent pas profiter du flux trés ionisé du
plasma pour diminuer les températures de substrat.

L’ablation par laser pulsé (PLD pour pulse laser deposition) produit également des
espéces dont I'énergie est sensiblement plus élevée qu’avec les techniques classiques de
pulvérisation. Des films minces de composition Ti-Si-C et Cr-Al-C ont été déposés par cette
méthode a partir de trois cibles élémentaires ou composites dans une gamme de température
variant de 25 a 700°C [144-146]. Néanmoins, bien que prometteuse, les résultats présentés
ne permettent pas de statuer sur la formation de phase MAX.

Dépobt par pulvérisation cathodique magnétron a impulsion de haute puissance

Une autre voie envisageable pour synthétiser des films minces a plus basse température
est la pulvérisation cathodique magnétron en régime d’impulsions de haute puissance. Cette
technique a été utilisée pour déposer des films minces de composition Ti-Si-C a partir d'une
cible céramique de TisSiC,. Cependant, les conditions utilisées n’ont pas permis la synthése de
la phase MAX, le film déposé présentant notamment un excés de carbone [147]. La
composition proche de la stcechiométrie TisSiC, peut cependant étre obtenue en modifiant
les parametres procédés tels que la distance cible-substrat, la pression partielle d'argon, et la
tension de polarisation [148]. La structure cristalline du film n'ayant pas été vérifiée, la
formation de la phase MAX reste tout de méme a confirmer. Zhang et al. [149] ont obtenu un
film mince de Ti;AIN par cette technique a une température de 450°C, et en appliquant une
tension de polarisation sur le substrat. Fu et al. [150] ont également synthétisé Ti,AlC aprés
une étape de recuit a 800°C. Par rapport a la technique de pulvérisation magnétron, la
température nécessaire a la cristallisation de Ti,AlC est inférieure de 100°C.

Cette synthése a plus basse de température a aussi été effectuée par Berger et al. [151]
pour Cr,AIC, obtenu a 450°C a partir d’une cible céramique. Dans cette étude, les revétements
ont été réalisés a une pression partielle d’argon de 560 mPa, et sans biais appliqué au substrat.
Une fréquence de pulsation de 400 Hz, une durée d’impulsion de 70 us, une densité de pic
puissance de 255 W/cm? ainsi qu’un courant de pic de 150 A ont été appliqués sur la cathode.
Les films obtenus sont texturés avec notamment la présence de nombreux grains orientés
perpendiculairement a la surface du substrat et présentant une structure colonnaire (Figure
I-8a et b).
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Figure I-8 : Morphologie d’une couche mince de Cr2AIC déposée a 450°C : a) Structure colonnaire visible sur
une coupe transversale et b) Rugosité de surface [151]

La structure cristallographique du film de Cr-Al-C déposé a été caractérisée par DRX et
comparée a la structure d’un échantillon massif de Cr,AIC (Figure 1-9). L'absence des deux raies
de diffractions (002) et (101), caractéristique de Cr,AIC, indique que le revétement est formé
d’un mélange de solution solide de type (Cr,Al),Cx et de phase MAX CrAIC. Pour des
températures de dépots inférieures a 450°C, seuls des films amorphes sont obtenus.

T L3 T X T Y T X T L T L T X T

——as-deposited film

(103)
1500 - (005) .

:(101)
l (100) ;

1 (002) (004),

1000 o

[(118)

(104) (105)

(106) {110) (109)

Intensity (Counts)

500

I - I T I T 1 = I . v I T 1 — |l M
10 20 30 40 50 60 70 80 90
26 (°)

Figure I-9 : Diffractogramme de rayons X du film Cr-Al-C déposé (ligne rouge) et d’un échantillon massif de
Cr2AIC (ligne noire) [151].

Schroeter [138] a également déposé des revétements de Cr,AIC a partir d’'une cible
céramique sur un superalliage base nickel. Les dépots ont été réalisés avec une pression totale
inférieure a 4 mPa et une densité de pic de puissance de 900 W/cm?2. Ces travaux ont clarifié
les effets de la pression partielle d’argon, de la température du substrat et de la tension de
polarisation sur la structure et la morphologie des couches. Les films obtenus a 300°C ne
présentent pas de porosité et sont de structure vitreuse (Figure 1-10a). Les couches minces
obtenues a partir de 400°C adoptent quant a elles une structure dense et colonnaire de tres
faible porosité lorsque la pression partielle d’argon est faible et qu’une tension de polarisation
suffisamment élevée est appliquée (Figure I-10b). Une haute pression et une faible tension de
polarisation conduisent a des films poreux. Par ailleurs, des recuits des dép6ts amorphes
montrent que la cristallisation intervient a partir de 560°C dans I'air ou dans le vide. A 670°C,
une zone de diffusion avec le substrat se forme améliorant ainsi I'adhérence de la couche. En
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revanche, pour des températures supérieures a 840°C, I’évaporation de I'aluminium provoque
la décomposition de CrAIC en CryCs.

Figure 1-10 : Images MEB-BSE montrant la morphologie d’un film mince de Cr:AIC : a) Dépét amorphe a
300°C, b) Dépét cristallin a 500°C, dense et avec une structure colonnaire [138].

En outre, des températures de substrat plus basses pendant le dép6t, combinées a une
polarisation croissante du substrat et a une pression d’argon faible, entrainent des contraintes
résiduelles élevées dans le revétement. Celles-ci peuvent influencer de maniére significative
les propriétés physiques du revétement. Obrosov et al. [125] ont également étudié I'effet de
la tension de polarisation du substrat sur les revétements Cr-Al-C déposé par dcMS a partir
d’une cible céramique. A faible polarisation, le revétement est composé uniquement de Cr,AIC
orienté préférentiellement selon la direction (103). Cependant, les revétements déposés
a-120V contiennent également des phases secondaires telles que Cr;Cs, AlCr; et Cr23Cs. Tous
les revétements déposés ont une structure colonnaire dense dont I'angle de croissance par
rapport a la surface du substrat varie en fonction du biais appliqué. Cet angle diminue
notamment a fort biais. Par ailleurs, Naveed et al. [123] ont constaté qu'une augmentation de
la puissance de pulvérisation en dcMS entrainait d’'une part une augmentation de la vitesse
de dépot et d’autre part un changement dans I'orientation de la croissance préférentielle des
revétements. Les revétements déposés contenaient principalement Cr,AIC mais également de
petites quantités de phases secondaires, en particulier des carbures. Par rapport au travail de
Schroeter, une structure similaire, colonnaire et poreuse, est obtenue a faible puissance,
tandis que les revétements déposés a plus forte puissance présentent une structure
colonnaire dense.

En conclusion, bien que les différentes techniques PVD permettent d’obtenir des
revétements de meilleures qualités (densité, homogénéité, défauts, etc...), la croissance de
phase MAX sous forme de couche mince est non seulement influencée par le substrat utilisé
(dans le cas d’une croissance épitaxiale), mais également par les paramétres de dép6t. En
particulier, il a été démontré que la pression partielle d’argon, la température du substrat, la
puissance de pulvérisation, I'angle d'inclinaison du substrat et la polarisation du substrat
influencent les propriétés de ces films. Ainsi, la structure et la composition du film peuvent
étre contrblées dans une certaine mesure par un choix approprié de parametres de dép6t afin
d’obtenir une large gamme de propriétés.
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C/ Synthése de films minces par pulvérisation cathodique
magnétron

Historiquement, la pulvérisation cathodique a été découverte dans les tubes a décharge
dans lesquels la paroi proche de la cathode se recouvrait du métal composant cette derniére.
Ces dépots ont permis de mettre en évidence une pulvérisation de la cathode par un plasma,
obtenu par ionisation totale ou partielle d’un gaz plasmagene, constitué d'espéeces chargées
(positivement et négativement) et d'espéces neutres. Afin de créer et maintenir un plasma, il
faut suffisamment d'énergie pour arracher des électrons aux atomes du gaz plasmagéne et
certaines conditions de pression. Il faut ensuite maintenir une tension électrique suffisante
pour entretenir la décharge, les particules étant maintenues dans un état métastable. Nous
détaillons dans cette partie les techniques d’élaboration qui sont la pulvérisation cathodique
magnétron conventionnelle et a impulsions de haute puissance, c'est-a-dire la technique
HiPIMS (High Power Magnetron Sputtering).

1.  Généralités et définition des plasmas froids

Cette sous-partie présente les concepts de base essentiels des décharges plasma de
faible intensité dont les propriétés sont dominées par les collisions des particules chargées
avec les atomes ou molécules neutres majoritaires. Ce sont ces plasmas qui opéerent dans les
procédés de pulvérisation cathodique magnétron.

1.1. Parametres physiques d’initiation d’une décharge plasma

Répartition des especes

Le plasma, qui résulte d’'une décharge dans un gaz, est constitué d'ions, d'électrons et
d'atomes neutres [152]. La charge globale a I'échelle macroscopique du plasma est neutre
avec |'égalité suivante :

Ne_ + Njon— = Mion+ (I-5)

Avec ne., Nion+ €t Nion- désignant respectivement la densité des électrons, la densité des
ions négatifs et la densité des ions positifs. On définit le degré d'ionisation a d'un plasma froid
par :

Nion+ + Nion-

a= (1-6)
Nion+ + Nion— + Ny

Avec n, la densité des atomes neutres. Les ions négatifs sont souvent négligeables
devant la densité d'ions positifs. L'équation précédente devient alors :

Nion+ (1-7)
Nion+ + Ny
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Le taux d’ionisation représente ainsi le rapport du nombre d’ions sur le nombre de
particules totales, c’est-a-dire les ions et atomes neutres. Il spécifie la fraction de particules
ionisées dans le plasma. Dans un plasma de pulvérisation cathodique magnétron
conventionnel, le degré d'ionisation est généralement inférieur a 1% tandis qu’en HiPIMS il
peut atteindre jusqu’a 90% [153].

Température

On peut définir une température caractéristique des électrons, des atomes et des ions.
La température de chaque espéce est définie a partir de son énergie cinétique moyenne. Elle
représente une énergie et s'exprime en électronvolt (eV). Pour les électrons, la température
Te est définie par la relation suivante [154] :

1 3
—m, < 1,2 >==KzT, (1-8)

<E->=
¢ 2 2

Avec Kg qui représente la constante de Boltzmann, me et Ve la masse et la vitesse de
I'électron. Cette température peut étre définie similairement pour les autres particules dans
le plasma.

Les plasmas froids possedent une température électronique de l'ordre de 1 eV tandis
gue les atomes neutres ou chargés ont une température proche de la température ambiante.
Chaque espéce possede sa propre fonction de distribution en énergie. Les particules neutres
suivent une fonction de distribution de type Maxwell-Boltzmann. Ceci n'est pas le cas des
électrons qui sont accélérés ou décélérés au niveau de la cible et des parois du réacteur par le
champ électrique local. Il y a deux populations d’électrons : des électrons chauds et des
électrons froids. Les électrons de haute énergie sont a I'origine des phénomeénes physiques
intervenant dans la décharge [155].

Densité électronique

La densité électronique (ne) est également un parametre important permettant de
caractériser un plasma. Les électrons sont les principaux responsables du transfert d’énergie
du champ électrique vers le gaz. Le rendement d’ionisation augmente lorsque I'on augmente
la densité des électrons dans le milieu. Ainsi, les plasmas utilisés dans les procédés de
pulvérisation magnétron classique possédent une densité comprise entre 10'* et 10 m=3,
Cette densité peut atteindre 10'° m= pour les procédés trés énergétiques tel que I'HIPIMS
(Figure 1-11) [153].

10° 10%2 10% 1018 10%

—
Pulvérisation electronlque
magnétron H|PIMS

Iomzed PVD Densité
Figure I-11 : Densité électronique de différents procédés PVD.
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Longueur de Debye

La neutralité électrique du plasma n’est qu’une propriété macroscopique puisque,
considérée individuellement, une charge se trouve entourée d’un certain nombre de charges
de signes opposés. En réalité, le potentiel électrostatique de la charge est « écranté » sur une
distance appelée longueur de Debye Ap, définie par la relation [156] :

Ap = /% ~ 69 ’E (19)
nee Ne

Avec g la permittivité du vide et e la charge des électrons. Pour une distance inférieure
a Ap, la charge d'un ion a un impact sur son environnement proche tandis qu'au-dela, le
potentiel induit n'est plus observé.

1.2. Collisions élastiques/inélastiques

Les espéces du plasma peuvent entrer en collision entre elles de deux manieres
différentes. Dans le premier cas, les particules entrent en collision dite élastique sans perdre
d'énergie et seule leur trajectoire est modifiée. Dans le second cas, la collision dite inélastique
conduit a une perte globale d'énergie cinétique des espéces. L'énergie cédée permet d'ioniser
des particules, ou méme de dissocier des molécules. Ces collisions sont directement
influencées par la taille et la vitesse des particules. En fonction de la distance parcourue et de
la pression, les atomes pulvérisés subissent plus ou moins de collisions avec le gaz porteur, ce
qgui modifie leur énergie cinétique et leur direction.

lonisation, dissociation et excitation

En général, l'ionisation des atomes de gaz et de métal dans le plasma peut se produire
de différentes maniéres. Pour un atome M, les réactions suivantes sont possibles :

e 1% et 28Mejonijsation :
M+ e > Mt +2e” (1-10)
Mt + e~ - M?* + 2e~ (1-11)
e |onisation a partir d'un état excité :
M*+e” > M*T + 2e” (1-12)

e |onisation par effet Penning :

Ar*+M - MT 4+ Ar + e~ (I-13)
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Une molécule peut se dissocier en plusieurs parties lorsqu'une particule incidente a
suffisamment d'énergie. La dissociation peut aussi étre ionisante. Par exemple :

N,+e~ > Nt + N+ 2e” (1-14)

L'ionisation d'un élément par un électron n'est possible que si I'électron incident
possede une énergie cinétique au moins égale au seuil d'ionisation de cet élément. Les seuils
d'ionisation des atomes étudiés sont répertoriés dans le Tableau I-5 [157].

Tableau I-5 : Récapitulatifs des seuils d'ionisation de quelques éléments.

Energie de 1°  Energie de 2°™®

Elément Symbole . . L.
v lonisation (eV) lonisation (eV)

Argon Ar 15,759 27,629
Chrome Cr 6,766 16,485
Aluminium Al 5,985 18,829
Carbone C 11,261 24,383

En absence d’ionisation, I'augmentation de I'énergie d'un atome sous l'effet d'un
rayonnement ou d'une collision inélastique conduit a un état excité métastable. L’atome
retrouve un état stable, soit apres avoir émis un photon d'une énergie égale a la différence
d'énergie entre les deux états, soit aprés transmis son énergie par collision.

Libre parcours moyen et section efficace

La probabilité de collision est fonction du libre parcours moyen (A), c’est-a-dire la
distance moyenne parcourue par une particule entre deux collisions successives. Elle dépend
de la densité de particules par unité de volume et de la probabilité qu'elles interagissent entre
elles [152]. Le libre parcours moyen s'exprime par :

1
T oxn (1-15)

Avec o la section efficace de collision et n la densité de particules concernées. Cette
section représente la surface effective occupée dans I'espace par deux particules de rayons r1
et ry vérifiant o = m(r; + )%

Le libre parcours moyen dépend donc de la nature de la particule mais aussi de la
pression. D'aprés la théorie des gaz parfaits [158], le libre parcours moyen d'un atome de
masse Ma traversant un gaz formé d'atomes de masse Mg est donné par la relation :

+ M
A1 =8,43.1014><po 1+-24

(1-16)
4 M,

Avec P la pression du gaz (en Pa), @, le diametre atomique de I'atome de masse Ma
et @ le diametre atomique de I'atome de masse Mg (en cm).
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2.  Gaine, potentiels plasma et flottant

Dans un réacteur de décharge plasma, I’'homogénéité des concentrations des especes
chargées n’est jamais réalisée, en raison de la présence des parois ou d’objets plongés dans le
plasma [152]. Au voisinage de la paroi comme pour toute surface plongée dans un plasma, il
y a rupture de la neutralité électrique avec formation d'une zone de charge d’espace appelée
gaine plasma, d’une épaisseur de quelques longueurs de Debye (Ap). Cette couche de charge
d’espace qui existe autour de toute surface en contact avec le plasma est appelée gaine
plasma.

Gaine cathodique/anodique

Une surface ayant un potentiel négatif, par exemple lorsque I'on polarise le porte-
échantillon, attire les cations les plus proches tout en repoussant les anions et les électrons.
A mesure que |'on s'éloigne de cette surface, I'effet diminue. La chute de potentiel entre le
plasma et la surface polarisée se traduit par I'apparition d’'une zone appauvrie en électrons,
appelée gaine cathodique. Cette région dans laquelle la neutralité n’est pas respectée régule
les flux de particules chargées. Dans le cas inverse, ou la tension est positive ou reliée a la
masse, elle est appelée gaine anodique.

Potentiel plasma

En s'éloignant du volume du plasma, les électrons laissent derriere eux des lacunes en
charges négatives. La neutralité électrique d'un plasma a I'échelle macroscopique induit un
champ électrique nul et par conséquent un potentiel constant. Ce potentiel constant est
appelé potentiel plasma V,. Il est généralement positif par rapport aux parois. Ce potentiel est
peu élevé, quelques électronvolts pour un plasma de source magnétron DC.

Potentiel flottant

Les électrons, plus rapides que les ions, arrivent en premier sur une surface isolée de la
masse, qui se charge alors négativement par rapport a V,. Il se développe alors un champ
électrique prés de cette surface qui a pour effet de repousser les électrons et d’attirer les
cations, créant ainsi une gaine.

b
et
= | .
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| gaineou |
! . . 1
| pre-gaine 1 n,=densité des électrons
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1 1
" Epaisseur

IS
Figure I-12 : Profils de concentration des électrons et des ions en fonction de la distance a une surface
développant un potentiel flottant.

La surface étant isolée, I'équilibre est atteint quand le flux d’ions compense le flux
d'électrons. La surface isolée prend alors un potentiel appelé potentiel flottant Vs, inférieur a
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V,. La gaine, d’épaisseur ls, est visualisée par la disparition de la lumiere émise spontanément
p
par le plasma au voisinage du corps immergé.

Il existe également une zone complémentaire entre la gaine et le plasma, dite pré-gaine.
La différence de potentiel entre la gaine et le plasma induit des déplacements de charges. La
neutralité y est conservée et c'est dans cette zone que les ions vont acquérir suffisamment
d'énergie pour entrer a l'intérieur de la gaine. Ce seuil d'énergie correspond au critére de
Bohm : seuls les ions pénétrant dans la gaine, avec une vitesse v; plus grande qu'une valeur
critique v, pourront atteindre la surface [159].

3.  La pulvérisation cathodique

Sous I'effet du champ électrique, les ions incidents d’énergie comprise entre quelques
eV et quelques milliers d’eV bombardent la surface de la cathode. De nombreux phénomenes
physiques se produisent lors du bombardement ionique. En effet, les ions éjectent les atomes
de la cible par collisions élastiques et inélastiques lorsque leur énergie est suffisamment
importante pour rompre les liaisons du matériau. L’énergie cinétique de la particule incidente
peut également étre transférée sous forme de chaleur. Les reculs des atomes de la cible
peuvent aussi engendrer des cascades de collisions en éjectant d’autres atomes proches de la
surface.

3.1. Le mécanisme de pulvérisation

Interactions des ions du plasma avec la surface de la cible

Le principe de la technique de pulvérisation cathodique consiste a bombarder la surface
de la cible avec les ions du gaz ionisé (plasma). Cela peut entrainer I'éjection d’'un atome par
transfert de quantité de mouvement, I'implantation de l'ion incident, la réflexion de I'ion
incident accompagnée de sa neutralisation par transfert de charge, ou I'’émission d’électrons
secondaires qui serviront a entretenir la décharge. Les séquences de collisions ion-solide
intervenant a la surface de la cible sont représentées schématiquement sur la Figure |-13. Les
atomes Ar sont tout d’abord ionisés par impact électronique puis les ions Ar* sont ensuite
accélérés par le champ électrique en direction de la cible. La plupart des ions incidents, de
faibles énergie, sont neutralisés en frappant la surface du solide et sont réfléchis sous forme
de particules neutres. Si I’énergie de I'ion est plus importante, des atomes de la cible sont
éjectés. Les atomes de la cible peuvent ensuite étre ionisés a leur tour puis heurter a nouveau
la cible. La disposition d’aimants proche de la cible permet de concentrer les électrons a
proximité de la cible, et par conséquent d’augmenter la probabilité de collisions et donc la
densité d’espéeces chargées (électrons et ions) dans le plasma a proximité de la surface.
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Figure I-13 : Représentation des différents phénomeénes intervenants lors d'une décharge magnétron.
Adapté de [160].

En impactant la surface de la cible ou une espece présente dans le plasma, un électron
primaire accéléré va pouvoir, si son énergie est suffisante, éjecter un électron dit secondaire
avec une probabilité Yr. Cette probabilité dépend de la nature de I'espéce incidente, de son
énergie et du matériau constituant la cible. L'état de surface, son degré d’oxydation ou de
nitruration affectent également I’émission d’électrons secondaires. Le taux d’émission
secondaire y vaut environ [161] :

y = 0,032 (0,78E; — 20) (117)

Avec E; I'énergie d’ionisation et @ I'énergie d’extraction électronique du matériau cible.

Les électrons secondaires, accélérés dans la gaine cathodique, acquiérent suffisamment
d’énergie pour ioniser les atomes du gaz permettant d’avoir une décharge luminescente auto-
entretenue [152]. Limportance relative de ces différents phénoménes dépend des
caractéristiques de la décharge et des propriétés chimiques et physiques de la cible. Le
rendement de pulvérisation est défini par le nombre d'atomes arrachés de la surface par ion
incident. Il croit de fagon sensiblement linéaire avec I'énergie de l'ion.

Ce rendement dépend principalement :

- de la nature de la cible (matériau, état de surface...),

- de la nature des ions incidents (gaz rares ou gaz réactifs),

- de I'énergie des ions incidents. En effet, pour des énergies de liaisons
relativement faibles (< 1 keV), le rendement de pulvérisation augmente
rapidement,

- del'angle d’incidence.
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Libre parcours moyen d’une particule pulvérisée et thermalisation

Les collisions des atomes et des ions dans le plasma modifient leurs énergies cinétiques
et leurs directions de propagation en fonction de la distance parcourue et de la pression du
gaz. Il en résulte une thermalisation des atomes/ions. C'est le gaz plasmagéne qui fixe en
moyenne le nombre de collisions que subit un atome pulvérisé lors de son transport de la cible
vers le substrat.

Lorsque le libre parcours moyen A est supérieur au produit « pression x distance », les
particules pulvérisées subissent peu de collisions. Dans ce cas, le transport de la particule au
sein du plasma se fait selon un régime dit balistique. La majorité des particules atteignent le
substrat avec une composante directionnelle majoritairement axiale et confinée dans le cone
initial d’émission de la cible tout en gardant leur énergie cinétique. Ainsi, les couches déposées
ont généralement une meilleure densité.

En revanche, lorsque A est inférieur au produit « pression x distance », la probabilité que
les particules pulvérisées subissent une ou plusieurs collisions avec les atomes neutres devient
trés importante. Dés lors, aprés un certain nombre de collisions, les particules se
thermalisent : leur énergie devient comparable a celle des atomes neutres du plasma. Dans
ces conditions, les particules sont déviées de leur direction initiale et leur transport vers le
substrat s’effectue de maniére isotrope, selon un régime dit diffusif. Par conséquent, lorsque
I'on s'éloigne de la cible, moins on aura de matiére puisque les atomes thermalisés sont
dispersés. Les revétements déposés sont alors généralement plus poreux.

Certaines conditions plasma influencent également le transport des particules
énergétiques et thermalisés comme I'échauffement et la raréfaction du gaz, que nous verrons
par la suite, ou 'utilisation d’un gaz plus léger (He par exemple).

Autopulvérisation

Lorsque les ions n’ont pas suffisamment d’énergie, ils peuvent retourner vers la cathode
fortement polarisée négativement et re-pulvériser la cible [162]. Dans ce mode de
fonctionnement par autopulvérisation (ou self-sputtering), une grande partie des atomes
éjectés de la cible participe au plasma et a la pulvérisation. Dans certaines conditions, la
décharge est alors auto-entretenue, et il est possible de se passer complétement de gaz
plasmagéne. Les processus de pulvérisation, d'ionisation et de repulvérisation sont présentés
sur la Figure |-14.

L'autopulvérisation est liée a la probabilité d'ionisation a d'un atome, qui dépend
principalement de la température électronique et de la densité électronique, dépendantes
chacune de la tension. La probabilité de retour vers la cible 8 est fonction de la géométrie du
réacteur et de la tension de décharge. Le coefficient de pulvérisation Y, dans le cas ou les ions
sont de méme nature que la cible, dépend de la tension. La conséquence de l|'auto-
pulvérisation, en particulier si le taux d’autopulvérisation du métal est inférieure a son taux
de pulvérisation par I'argon, est une diminution du flux d’ions métalliques au substrat et donc
de la vitesse de dépot. Ce phénomene peut se révéler étre un inconvénient lorsque I'on
pulvérise une cible multi-élémentaire ou composite.
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Figure 1-14 : Représentation schématique des flux d'ions et d'atomes dans un réacteur HIPIMS, quand les
atomes de gaz et de la cible sont ionisés.

3.2. Phénomeéne de raréfaction du gaz

Parallelement au processus de thermalisation et d’ionisation des atomes pulvérisés, un
effet de raréfaction du gaz se produit a la surface de la cible [163]. En effet, lors de I'allumage
du plasma, la pression et la température du gaz au voisinage de la cible peut augmenter
brutalement, générant une compression puis une détente du gaz vers le centre de I'enceinte.
Cette détente conduit a une raréfaction du gaz au voisinage de la cible, c’est-a-dire que la
densité de gaz plasmagéne diminue conduisant a une baisse de la densité ionique. Cette
diminution due a I'effet de chauffage par les atomes pulvérisés est significative, allant jusqu’a
85%, de la densité moyenne du gaz [164], ce qui a pour effet de perturber le transport des
particules vers le substrat. Cet effet est d’autant plus important que le taux de pulvérisation,
c’est-a-dire le nombre d’atomes susceptible d’engendrer des collisions, ainsi que la densité de
courant aupres de la cible, sont élevés.

4. Dépdbt de couches minces par pulvérisation cathodique
magnétron

4.1. La décharge plasma a courant continu

Le procédé diode

Le procédé diode consiste a appliquer une tension continue entre deux électrodes : la
cible ou cathode portée a un potentiel négatif et les parois de I'enceinte (anode) reliées a la
masse du systeme. La décharge est établie par introduction d'un gaz rare a une pression
partielle (P°) de quelques milli-Pascal et en appliquant une tension continue fortement
négative. L'allure de la courbe caractéristique courant-tension de la décharge est représentée
sur la Figure I-15.
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e Dans la région I, la décharge est non autonome et n'est pas entretenue. Les taux
d'ionisation et d'excitation des atomes (ou molécules) sont trés faibles. Le trés faible
courant observé est di a l'effet photoélectrique ou encore a la photoémission de Ila
cathode. La décharge est dite sombre.

e Apartirdelavaleur lp, le courant de décharge augmente fortement. Bien que les électrons
soient freinés par les collisions avec les atomes neutres, ils sont globalement accélérés
sous l'effet du champ électrique. Quand leur énergie cinétique est suffisante pour
dépasser I'énergie d’ionisation des neutres, ils engendrent alors des collisions ionisantes
et créent par conséquent des électrons supplémentaires, c’est I'effet d’avalanche
électronique correspondant a la région Il. Cette amplification peut étre exprimée a I'aide
du coefficient de Townsend de premiere ionisation (ar) défini par : n(x) = ng)e®.

e Au niveau de la région lll, la tres forte augmentation du courant est due a I'émission
d'électrons secondaires par la cathode sous I'effet du bombardement ionique. Avec le
coefficient de premiéere ionisation, le phénomeéne d’émission d'électrons secondaires est
I'un des deux processus fondamentaux d’'une décharge qui permet son auto-entretien.

e Aprés|'amorgage pour un potentiel Vp, la décharge se fixe en un point de fonctionnement
stable caractérisé par un potentiel V. inférieur a Vp et un courant | variable sur toute la
plage d’un palier correspondant a la région V de la Figure I-15. C'est la décharge
luminescente normale qui représente le domaine de travail de la pulvérisation
cathodique.

e Pour des valeurs de courant plus élevées (régions VI-VIII), la cathode s'échauffe et des
arcs électriques se forment, provoquant l'instabilité du plasma.
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Figure I-15 : Caractéristique V(1) d'une décharge diode [165].

La distance inter-électrode est également un parameétre important pour I'établissement
d’un plasma stable. La tension critique de claquage (Uit) varie selon la loi de Paschen en
fonction du produit P*d de la pression (P) et de la distance anode-cathode (d) [166], comme
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illustrée sur la Figure |-16. La tension délivrée par le générateur est limitée par ses
caractéristiques techniques, il existe donc une gamme de valeurs pour laquelle le produit P*d
permet d'amorcer le plasma.

— ’ U

Tension (V)

T

Produit prx d

Figure I-16 : Représentation graphique de la Loi de Paschen : évolution de la tension de décharge en
fonction du produit pression x distance.

Au point 1, lorsque le produit P*d est faible, le vide important joue le role d’isolant, les
particules sont en nombre insuffisant. La tension d'amorcage est donc élevée. A plus forte
pression (point 2), la tension d'amorcage devient plus faible. En revanche, lorsque le produit
P*d est fort (point 3), deux processus entrent jeu. D’une part, la densité du gaz augmentant,
la probabilité d’ionisation est plus grande ; d’autre part, il y a isolation a cause d'une pression
trop forte, le libre parcours moyen des particules diminue et le processus d'ionisation se fait
plus rare. La tension d'amorgage est de nouveau trés élevée.

Les électrons jouent un réle essentiel dans I'établissement de la décharge. lls sont les
plus rapidement mobilisés par la puissance électrique fournie au systéme. S'il est possible de
traiter un échantillon conducteur en décharge a tension continue, ceci est impossible dés que
la surface a traiter est isolante. En effet, les charges ne pouvant s’écouler, la surface de
I’échantillon se charge jusqu’au moment ou les ions (ou électrons) ne peuvent plus atteindre
la surface. Un moyen pour résoudre ce probléme est d'utiliser des décharges a tension
alternative. De plus, le procédé diode présente deux défauts intrinséques. D'une part, le faible
taux d'ionisation de la décharge conduit a de faibles vitesses de pulvérisation (et de dépot) et
d'autre part, les revétements obtenus sont poreux [167].

Procédé magnétron

Pour remédier aux limitations du procédé diode, il faut augmenter le taux de
pulvérisation de la cible [168]. Pour cela, des aimants permanents sont placés derriere la cible
de maniere a créer des lignes de champ magnétique localisés a proximité de la cible. Les
électrons s'enroulent autour de ces lignes et peuvent parcourir des distances plus importantes
pres de la cible. Pour des raisons d’électroneutralité, les ions sont retenus eux-aussi prés des
électrons (et donc de la cible), par conséquent les probabilités d'ionisation et de pulvérisation
sont donc plus importantes. La configuration magnétique peut étre adaptée de maniere a
permettre la création de lignes de champ dirigées vers le substrat ou les parois du réacteur
pour contréler le flux de particules recues. Dans un magnétron équilibré (Figure 1-17.a), le
plasma est fortement confiné a proximité de la cible. En placant le substrat dans la région de
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confinement du plasma, il sera soumis au bombardement ionique le plus intense. Dans le cas
d'un magnétron déséquilibré de type 1 (Figure I-17b), les lignes de champs ne sont pas
emprisonnées aux abords de la cible mais vers la chambre de dépo6t. En revanche, dans le cas
du magnétron déséquilibré de type 2 (Figure I-17c), toutes les lignes de champ ne sont pas
emprisonnées aux abords de la cible mais certaines fuient vers le substrat.
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Figure I-17 : Trois configurations de champs magnétiques : a) Magnétron conventionnel, b) Magnétron
déséquilibré de type 1 et c) Magnétron déséquilibré de type 2. Extrait de [169].

Le procédé magnétron présente plusieurs avantages. Tout d’abord, il est possible de
travailler a des pressions plus basses limitant la contamination des films. De plus, les vitesses
de dépbt sont plus élevées et les films déposés sont plus denses. Toutefois, ce type de procédé
engendre une érosion préférentielle de la cible au niveau des zones ou les électrons sont les
plus énergétiques. De plus, le principal inconvénient du procédé magnétron est que les
atomes sont essentiellement pulvérisés a I'état neutre, dont le transport est difficile a
controler. En contraste, les ions peuvent étre guidés par un champ électrique appliqué au
substrat ou accélérés vers ce dernier par les champs électriques présents dans les gaines. Il
existe une grande variété de techniques d’excitations électriques qui ont été développées
pour améliorer la pulvérisation magnétron telles que la radiofréquence et le courant continu
pulsé a moyenne fréguence. Cependant, aucune de ces techniques d’excitation ne permet de
réaliser directement un dépot assisté par les ions : un systéme supplémentaire de post-
ionisation est systématiquement nécessaire.

La pulvérisation magnétron a impulsion de haute puissance et |'évaporation par arc
cathodique ont été mises au point dans le but de contourner cette limitation. La CAE est une
méthode de synthése similaire, assistée par les ions, qui présente plusieurs avantages,
notamment une vitesse de dépot et un taux d’ionisation conséquents [170]. Les revétements
déposés ont des propriétés structurales similaires et possedent de faibles contraintes
résiduelles compressives. Cependant, cette technique lorsqu’elle n’est pas munie de filtre,
engendre la création de gouttelettes de cible fondue, re-déposées au sein des films. Ces
macro-particules proviennent de |'éjection de matiere de la cathode sous l'effet de
I'augmentation de la pression du plasma et se déposent directement sur le substrat [171].
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4.2.  Pulvérisation magnétron a impulsion de haute puissance (HiPIMS)

Principe de fonctionnement

Le taux d'ionisation du matériau pulvérisé dans le plasma peut étre augmenté en
appliquant une forte puissance lors la création du plasma. Cependant cette puissance est
limitée par les propriétés de dissipation thermique du matériau a pulvériser. En effet, les ions
du plasma transférent plus ou moins directement leur énergie sous forme de chaleur lors de
leurs impacts sur la cible. La solution a ce probleme réside dans I'application d’impulsions de
haute puissance a fréquence (rapport cyclique) modérée. De cette facon, I'’échauffement de
la cible est limité par la puissance moyenne appliquée a celle-ci tandis que la puissance de
pointe appliquée pendant de courtes impulsions peut étre trés élevée. C'est I'intérét de la
technique HiPIMS, développée en 1999 par Kouznetsov [172], qui repose sur I'application de
pics de puissance trés importants sur un temps, ton, trés court de quelques dizaines de
microsecondes (Figure 1-18) [172]. La fréquence appliquée ne dépasse pas 2 kHz afin de
maintenir un rapport cyclique (ton/(ton +toff)) faible, typiquement inférieur a dix pour cent.

—

Sm—

Temps (ps)

Tension (V) |

Figure 1-18 : Chronogrammes de la tension de décharge utilisés en pulvérisation magnétron a impulsion de
haute puissance.

La densité de puissance atteinte pour chaque pic peut atteindre plusieurs centaines de
kilowatts par cm?. La densité de puissance moyenne, elle, est comparable a celle appliquée en
dcMS, cela afin d'éviter tout endommagement de la cible et des aimants. Cette forte densité
de puissance engendre une augmentation de la densité électronique pouvant atteindre
10 m= permettant ainsi d’obtenir des dépdts plus denses que ceux réalisés par les
techniques conventionnelles [173]. Cette technique permet de compacter la couche au fur et
a mesure de sa croissance, soit via un transfert de quantité de mouvement aux atomes du film
en croissance, soit en permettant la diffusion accrue des atomes-ions métalliques sur la
surface [174]. De plus, les couches obtenues bénéficient de meilleures propriétés d’adhérence
du fait que les ions créés ont une énergie suffisante pour s’implanter légérement dans la
surface du substrat [175] tandis que la rugosité de surface et la dureté sont améliorées. Les
parameétres communs des décharges HiPIMS et dcMS sont reportés sur le Tableau I-6.
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Tableau I-6 : Gammes des différents paramétres et caractéristiques du plasma durant une décharge HiPIMS
et dcMS. Extrait de [176]

Tensiona  Densité du pic  Densité de pic . DenSIFe
. électronique Taux
la cathode de courant de puissance du plasma dionisation
2 2
(V) (mA/cm?) (W/cm?) (cm?)
dcMS 300 -500 10-100 10-100 10°- 10! Jusqu’a 3%
HiPIMS 500 - 2000 1-10 500 - 10 000 1012 -10%3 Plus de 90%

Propriétés du plasma HiPIMS

Taux d’ionisation

La forte densité électronique du plasma permet d'obtenir un fort taux d'ionisation des
atomes pulvérisés. Des taux de 90 % pour le titane, 70 % pour le cuivre et 30 % pour le chrome
ont été mesurés [172, 177, 178]. De nombreuses études, menées par spectroscopie
d'émission optique ou spectrométrie de masse, ont porté sur les propriétés énergétiques des
ions. Les fonctions de distribution en énergie sont composées de deux contributions, une de
haute et une de basse énergie (Figure I-19). La population de haute énergie est constituée
d’ions n'ayant pas subi de collision aprés avoir été ionisés prés de la gaine cathodique. Les ions
faiblement énergétiques sont quant a eux formés de la méme maniere mais sont ensuite
thermalisés suite a une ou plusieurs collisions, ou créés au sein méme du plasma. La
distribution en énergie des ions de faible énergie est de type maxwellienne tandis que celle
des ions pulvérisés provenant directement de la cible est de type Sigmund-Thompson [179].
Le gain en énergie des ions générés est appréciable par rapport au procédé dcMS. Par
exemple, des mesures réalisées par Bohlmark et al. ont montré que les ions Ti* peuvent
atteindre des énergies de 100 eV lors de la décharge HIPIMS tandis que les mémes ions
possedent une énergie maximale de 40 eV dans le cas d'une décharge dcMS [180]. Toujours
d’apres ces mesures, 50 % des ions Ti* possedent une énergie supérieure a 40 eV et ils sont
formés dans les premiers instants tandis que les ions thermalisés arrivent plus tard dans
I'apreés-décharge. Le pic de courant influence également le comportement de la décharge.
Pour des faibles courants, la décharge se comporte comme une décharge continue tandis que
des courants forts augmentent le taux d’ionisation des espéces pulvérisés [181]. Par ailleurs,
la présence d'ions de charges différentes a aussi été observée pendant la décharge a faible
pression [182]. Les ions, de différentes énergies et charges, sont ainsi créés a différents
instants lors de la décharge HIPIMS. Pendant le pulse, les ions sont créés par impacts
électroniques tandis que dans l'apres-décharge, les transferts de charge deviennent
dominants [183]. Les propriétés du film étant dépendantes du bombardement ionique, la
connaissance de la distribution en énergie au niveau du substrat a une grande importance.
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Figure 1-19 : Fonctions de distribution en énergie des ions (FDEI) >3Cr, 6Cr?*, “°Ar* et 2°Ar ?* mesurées & un
pulse HiPIMS de (a) 100 s et (b) 30 s (les insertions sont en échelle semi-logarithmique). Extrait de [184].

Vitesse de dépot

La vapeur métallique étant tres ionisée, il est possible de contrdler I'énergie des ions
incidents sur le substrat en appliquant une tension de polarisation. Cependant, le taux
d'ionisation important de la vapeur métallique provoque une diminution de la vitesse de
dépot, de 30 a 80 % par rapport au mode dcMS [185]. La diminution de la vitesse de dépot
peut étre attribuée a plusieurs raisons physiques. Les trois plus importantes sont : (i) un
rendement de pulvérisation non linéaire par rapport a I'énergie des ions du gaz plasmagéne
(Ar), (ii) 'auto-pulvérisation, et (iii) la configuration magnétique.

o Effet (i) : La vitesse de dépot sur le substrat est proportionnelle au rendement de
pulvérisation de la cible. Cependant, ce rendement n’évolue pas de maniére linéaire
par rapport a I’énergie des ions Ar* impactant la cible en régime HiPIMS. En effet,
dans ce mode de fonctionnement, la composition en ions du plasma est dépendante
du temps. En début de pulse, les ions Ar* sont prédominants tandis qu’a la fin du
pulse, les ions métalliques sont majoritaires [186].

e Effet (ii): Une conséquence du phénomeéne d'autopulvérisation, décrit
précédemment, est la perte d’'une partie des atomes pulvérisés puis ionisés qui sont
ré-attirés vers la cible.

e Effet (iii) : Dans une décharge HiPIMS, une grande partie des atomes pulvérisés est
ionisée. Le mouvement de ces especes est dépendant du champ magnétique. Le
transport des ions métalliques est donc trés affecté par la configuration du champ
magnétique du systeme de dépot. Par exemple, Bohlmark et al. [187] ont démontré
que la vitesse de dépot de I'aluminium peut étre augmentée de 80 % en modifiant le
champ magnétique entre la cible et le substrat. En effet, la configuration magnétique
peut entrainer un transport d'ions vers les c6tés de la chambre de dép6ét, et donc une
vitesse de dépot plus faible sur les substrats faisant face a la cible.

Dans les faits, les dépots étant plus denses en HiPIMS, il peut étre préférable de parler
de la quantité de matiere déposée plutot que d'épaisseur déposée.
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Raréfaction du gaz

Les puissances instantanées développées dans une décharge HIPIMS étant trés élevées,
elles provoquent une variation brutale de pression attribuée a la fois a I'apparition d'une forte
densité d'atomes pulvérisés de la cible et a I'augmentation de la température du gaz, jusqu'a
1300 K. Ces phénomenes induisent une importante diminution locale de la densité du gaz. Ce
phénomeéne a été observé a l'aide de I'imagerie plasma (Figure 1-20) [188, 189]. Le suivi de
I'émission optique des atomes de Cr permet de visualiser I'expansion d'un plasma dense, riche
en éléments pulvérisés. L'intensité émise par les atomes d'argon au voisinage du magnétron
augmente jusqu'a 33 s, puis diminue au-dela. De plus, une partie de l'argon excité est
expulsée de la zone proche du magnétron vers |'extérieur a partir de 33 ps. La diminution de
I'intensité lumineuse du gaz plasmagene pendant la décharge est due a deux effets : la
raréfaction du gaz qui est liée a I'augmentation de la quantité de métal pulvérisée et la perte
en énergie des électrons causée par la diminution de la densité ionique.

no filter Ar - filter B Cr - filter A

| 3MS

33 us

) HS
§ MS

Figure I-20 : Imagerie plasma a différents instants apreés le début de I'impulsion pour une
décharge de 200 us dans de I'argon a 4 Pa sans et avec filtre sur la caméra pour les émissions
d'Ar et Cr. Les couleurs chaudes représentent les plus fortes densités d'atome. Extrait de [188].

Ignition

Plasma expansion

Cet effet a également été visualisé en étudiant la fonction de distribution de la vitesse
des particules pulvérisées dans la direction paralléle a la cathode lors d’un une décharge
HIPIMS a I'aide de la fluorescence induite par laser [190]. Ces résultats montrent une forte
raréfaction du gaz réduisant considérablement le nombre de collisions et donc la perte
d'énergie des particules pulvérisées. La durée de cet intervalle dépend des parameétres du
procédé tels que la pression partielle du gaz plasmagéne, ou la puissance appliquée. Ce
phénoméne de raréfaction du gaz plasmagene est relativement fréquent dans le procédé
HIPIMS. Il y a une diminution localisée de la densité du gaz et I'impédance du plasma est
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amplifiée. Pour compenser la diminution du courant de cible, la tension appliquée a la cathode
a tendance a augmenter. Néanmoins dans ces conditions, il peut s’avérer difficile d'augmenter
la puissance moyenne, dont la vitesse de dépot est dépendante, ce qui peut s'avérer
problématique dans un contexte de production industrielle. Cet effet peut étre suivi d'un
phénoméne de "refilling" des régions raréfiées impactant le transport de la vapeur métallique
vers le substrat.

Une autre caractéristique importante d’'une décharge HIPIMS est I'apparition du régime
d’auto-pulvérisation pour certains éléments du plasma si les parametres plasma sont réunis
[191]. La transition d’un régime de pulvérisation entretenu par le gaz plasmagéne a un régime
d’auto-pulvérisation s’accompagne généralement d’une augmentation significative de la
densité de courant et de puissance. Ceci est illustré sur la Figure 1-21a par les courbes de
courant obtenues pour différentes tensions de pulvérisation d’une cible de cuivre. Le méme
comportement peut étre observé pour des matériaux ayant des valeurs de coefficient Ys
proche de 1 comme le tantale, le chrome, I'aluminium ou le niobium. La Figure I-21b montre
une augmentation importante du flux d’ions pour des hautes tensions de décharge. Le courant
d’ion collecté a faible tension est faible, il augmente quand la décharge est dominée par les
ions métalliques et il devient tres élevé a haute tension. Lors de la pulvérisation d’une cible de
titane en régime d’auto-pulvérisation, I'impulsion de courant peut présenter un phénomeéne
d’emballement si la tension dépasse une valeur critique. Le courant peut augmenter de fagon
incontrélé pendant la durée de I'impulsion [191]. La pression de gaz plasmagene influence
également le profil de courant dans les premiéres ps de la décharge. Au-dessus d’une valeur
plafond, le courant sature et ce méme si la pression du gaz plasmageéene varie sur un ordre de
grandeur.
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Figure I-21: a) Décharge de courant d’une cathode de cuivre, b) Courant d’ion au niveau du substrat placé a
20 cm du magnétron pour différentes tension de pulvérisation pendant des pulses HIPMS de 400 us réalisé
a P (Ar) = 1,8 Pa. Extrait de [191].

Les deux phénomenes d’autopulvérisation et de raréfaction des gaz influencent tous
deux le profil de courant de la décharge. Il est donc possible de déterminer qualitativement la
composition du plasma a partir de la forme de I'impulsion de courant.
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Hétérogénéités locales de la densité du plasma

La répartition du plasma a la surface de la cible peut présenter des hétérogénéités liées
aux conditions de pulvérisation. L'utilisation d'une caméra rapide, avec un temps d'acquisition
de I'ordre de la nanoseconde pour une cible de cuivre [192], a permis de mettre en évidence
les zones ou le plasma est principalement concentré (Figure 1-22). A I'intérieur de ces zones,
I'érosion de la cible est la plus importante. En modifiant les conditions de pulvérisation, et
notamment la densité de puissance, ces zones de forte ionisation disparaissent pour des
courants supérieurs a 300 A. La disparition des zones de forte ionisation est provoquée par un
flux important d'atomes émanant de la cible qui refroidissent les électrons et réduisent ainsi
le taux d’ionisation. De plus, la forme et I'espacement de ces zones dépendent de la nature de
la cible. Ces zones sont généralement de forme triangulaire et régulierement espacées. Ces
zones de forte ionisation se déplacent dans la direction perpendiculaire a la cible (direction
azimutale) avec une vitesse de l'ordre de 10 km/s. Cette vitesse augmente si le courant de
décharge augmente ou si pour une masse plus faible des atomes du gaz plasmagéne. La
densité de courant surfacique n'étant pas homogene, I'utilisation de la notion du courant
surface moyen montre ses limites.

02A 100 A 200 A RIIN 400 A

X, (mm)

Figure 1-22 : Répartition des zones d'ionisation pour différentes cibles et sous certaines conditions de dépot
observée par imagerie plasma. Extrait de [192].

Décapage et nettoyage in situ des surfaces

Le nettoyage in situ du substrat permet d’éliminer les traces résiduelles de
contamination de surface pour augmenter I'adhérence des films minces. Il est souvent
effectué avec un plasma d’argon, la contamination de surface étant éliminée par le
bombardement des ions Ar*, qui sont accélérés vers le substrat avec une énergie de 'ordre de
plusieurs centaines d'eV. Cependant, il existe un certain nombre de limitations a ce type
traitement, tels que la faible efficacité des ions Ar* pour éliminer les contaminants a base de
carbone, I'implantation d’ions Ar* qui peuvent occuper des sites interstitiels dans le réseau du
substrat et induire ainsi une contrainte élastique élevée, et la diffusion ou concentration
d’argon a l'interface pouvant conduire a la formation de bulles et a une mauvaise adhérence
entre le revétement et le substrat [193, 194].

Cependant, grace aux conditions des décharges HiPIMS qui permettent d’obtenir des
plasmas a haute teneur en ions métalliques, la décontamination de surface ainsi que
I'adhérence sont significativement améliorées [153]. En effet, a partir d’un certain flux d’ions
et avec une tension de polarisation de I'ordre de 1 kV, la technique HiPIMS permet d’éliminer
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la majorité des couches d'oxyde existantes sur la plupart des matériaux, tout en évitant la
projection de gouttelettes sur le substrat observé lors d’une décharge cathodique par arc
[195]. Le prétraitement du substrat par HiPIMS a notamment permis d’améliorer I'adhésion,
d’augmenter les performances mécaniques et anticorrosives, et la résistance a I’oxydation de
revétements TiAIN [196], CrN-NbN [175, 197], CNx [198] et DLC [199, 200]. Les différents
auteurs de ces études ont notamment fait varier la tension de polarisation ainsi que le type
d’ion utilisé lors de I'étape de décapage pour en étudier les effets sur I'adhérence et les
propriétés des films minces. Il s’avére que les ions s'implantent sur une profondeur d’une
dizaine de nanometres générant une interface progressive avec des ions métalliques.

4.3. Dépobt a partir d’une cible céramique

Lors de la réalisation de dépo6t a partir d’'une cible céramique, une variation de
composition chimique entre la composition de la cible pulvérisée et le film mince déposé est
souvent observée, en particulier lorsque les masses des différents éléments de la cible sont
significativement différentes entre elles, telles que pour TiB [201, 202], Tiw [203, 204], WB
[205], SiC [206], MoSi [207], VC [208], NbC [209], Cr,AIC [127, 210], TisSiCz [133] et CuZnSnSe
[211]. U'origine de cette différence de composition peut provenir des différentes étapes du
processus de dépot.

e Au cours de la pulvérisation de la cible, certains atomes sont préférentiellement
éjectés en fonction de leur énergie de liaison, de leur masse ainsi que de I'énergie et
de la masse des ions incidents. La fonction de distribution en énergie peut étre décrite
par exemple avec la distribution de Sigmund-Thompson qui nécessite la connaissance
de I'énergie de liaison de surface pour chaque élément. En revanche, la distribution
angulaire, peut étre décrite avec une fonction cos”, I'exposant n pouvant varier de
maniere significative entre les éléments et dépendant également du gaz de
pulvérisation utilisé, c’est-a-dire de I'énergie des atomes incidents.

e Au cours du transport, les atomes pulvérisés peuvent interagir avec les espéces créées
dans le plasma. Les collisions élastiques ou inélastiques peuvent modifier leur
trajectoire et leur énergie. Les espéces de faibles masses sont davantage déviées que
les atomes lourds et sont donc thermalisées plus rapidement. Cet effet peut étre
modélisé, par exemple, par des techniques de Monte Carlo.

e Sur le substrat, différentes interactions peuvent avoir lieu lorsqu’une particule arrive
sur la surface. Premierement, la probabilité qu'un atome se condense sur le substrat,
le coefficient de collage, est inférieur a l'unité. Dans les faits, cette probabilité est faible
pour les espéces volatiles. Pour les phases MAX, une perte par évaporation de
I’élément A a été observée lors de la croissance de couches minces lorsque les
substrats sont chauffés a haute température [212, 213]. Deuxiémement, les espéces
condensées sur le substrat peuvent étre repulvérisées par les ions du plasma
(provenant du gaz et de la cible) ou par les neutres énergétiques rétrodiffusés par la
cible. Le premier effet est particulierement important lorsque des tensions de
polarisation élevées sont appliguées au substrat. Le second effet est lui
particulierement important lorsque la cible contient des éléments lourds. Par exemple,
lorsque les ions Ar* bombardent la cible, il existe une certaine probabilité gu’ils seront
rétrodiffusés en tant qu’atomes neutres. Les neutres Ar ainsi rétrodiffusés peuvent
avoir une énergie cinétique similaire a ceux des ions incidents Ar*, dont I'énergie est
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déterminée par la tension appliquée a la cible (pour un magnétron, une tension de -
500 V produit des ions incidents de 500 eV). Des lors, si une importante partie des ions
Ar* est rétrodiffusée, les atomes neutres Ar trés énergétiques ainsi générés vont
induire un important bombardement du film en croissance qui peut affecter sa
composition et sa microstructure.

En résumé, il y a de nombreuses raisons pour lesquelles la composition d’un film peut
différer de celle d’'une cible céramique lors de la pulvérisation cathodique. Dans le cas des
cibles en phase MAX, au moins trois effets importants ont été démontrés
expérimentalement : la diffusion en phase gazeuse, I'évaporation de I'élément A du film en
croissance qui intervient a haute température, et les différences de répartition angulaire entre
les éléments de la cible [6, 127, 133]. De plus, il est trés probable que la différence de
distribution en énergie joue également un réle important. Les réactions de surface sont
abordées plus en détail dans la partie suivante.

5. Nucléation et croissance des couches minces

La croissance des films minces dépend principalement de la nature des interactions qui
peuvent avoir lieu entre les espéces incidentes et le substrat. Lorsque celles-ci arrivent a la
surface du substrat, elles peuvent étre rétrodiffusées, ré-évaporées apres un certain temps
ou condensées.

Dépot

Déposition
Ré-évaporation

O Ré-évaporation

Formation d’unilot

—00— @

Diffusion

: Diffusion

Figure I-23 : Processus élémentaires a I’ceuvre pendant la croissance.

La ré-évaporation dépend de I'énergie de la liaison atome-surface, de la température du
substrat et du flux des adatomes. En revanche, les especes physisorbées, appelées aussi
adatomes, qui ont une certaine mobilité, sont alors libres de diffuser sur la surface du substrat
et d’interagir avec les autres adatomes pour former des germes. Ces germes peuvent alors
former des ilots, lesquels sont thermodynamiquement instables et tendent naturellement a
désorber, qui lorsqu’ils entreront en collision les uns avec les autres, se développeront
dimensionnellement. Aprés avoir atteint une taille critique, ils deviendront
thermodynamiquement stables et franchiront la barriere de germination. Ensuite, ces ilots
croissent en taille et en nombre pour former des agglomérats qui croissent entre eux pour
donner ensuite une couche mince continue (Figure 1-23). Cette étape dépend d'un certain
nombre de parametres de dépot tels que le flux et I'énergie des espéces incidentes, I'énergie
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d'activation, d'adsorption et de désorption, la diffusion thermique et le substrat (la
température, la topographie et la nature chimique).

5.1. Modeéle de croissance

Différents modes de croissances peuvent étre envisagés pour décrire les phénomeénes
de nucléation et de croissance [214]. La cinétique de croissance peut également étre étudiée
notamment en fonction du flux d’ions. Ainsi, les trois principaux types de croissance suivants
sont présentés sur la Figure 1-24 :

- croissance Frank-van der Merwe (film ou 2D),
- croissance Volmer-Weber (ilots ou 3D),
- croissance Stranski-Krastanov (combinaison film et ilots).

o I -
o I il -
- I I I

Figure I-24 : Principaux modes de croissance des films minces. a) Mode croissance Frank-van der Merwe
(film ou 2D). b) Mode de croissance Volmer-Weber (ilots ou 3D). c) Mode de croissance Stranski-Krastanov
(combinaison film et ilots). Extrait de [215].

Le mode de croissance 2D Frank-van der Merwe se produit principalement lorsque
I’énergie de liaison entre les atomes déposés est moindre ou égale a celle entre la couche
mince et le substrat. Cela conduit a une croissance en deux dimensions, couche par couche
(Figure 1-24a). Dans le mode de croissance Volmer-Weber (ilots ou 3D ; Figure 1-24b), des
clusters ou petits germes se forment d’abord et croissent perpendiculairement a la surface.
Lorsqu'ils ont atteint une taille suffisamment importante, cesilots coalescent pour former une
couche continue avec une structure tridimensionnelle. Ce mode est favorisé lorsque les
atomes formant la couche déposée sont plus fortement liés entre eux qu’avec le substrat,
métal sur isolant par exemple. Enfin, le troisieme mode de croissance Stranski-Krastanov
(combinaison film et ilots) consiste en une croissance mixte avec dans un premier temps la
formations de quelgques couches. Si le substrat est cristallisé et si aucune relation d’orientation
n’existe entre le dépot et le substrat, la couche déposée a l'interface est amorphe. Ensuite,
apres quelques nanomeétres, des ilots monocristallins se forment sur cette interphase
amorphe et conduisent au développement d'un film en trois dimensions (Figure |-24c).

5.2. Relation entre la morphologie et les conditions de dépot

Afin de décrire I'évolution de la microstructure du film a partir des conditions de
synthése, Movchan et Demchishin ont développé en 1969 un premier modéle de structure de
couches minces synthétisées par évaporation sous faisceau d'électrons (Electron Beam PVD)
[216]. Les auteurs ont défini la notion de température homologue Th comme étant la
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normalisation de la température du substrat Ts par la température de fusion de la couche T¢:
Th = Ts/Tt. Ce critere représente la température relative pour laquelle I'activation thermique
commence a influencer de fagon notable la mobilité des atomes. Les microstructures des
dépots ont été classées en trois zones en fonction de la température homologue (Figure 1-25).
Dans la premiére zone, c’est-a-dire pour des Th< 0,3, les atomes ont une énergie faible, et ne
peuvent diffuser; leur mobilité est trés faible voire inexistante, la microstructure est
globulaire et poreuse. Dans la seconde zone (0,3 <Th<0,5), les atomes possédent une
mobilité de surface et le dépo6t est constitué de grains colonnaires. Dans la derniére zone
(Th>0,5), I'élévation de la température de la couche permet la diffusion en volume, la
recristallisation et la restructuration de la couche devient alors possible. Le film obtenu est
dense avec des gros grains.

_o—F Zone_vlh [ Zone 2 Zone 3
> .
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0.3 0.5
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Figure I-25 : Modéle de structure de zones proposé par Movchan et Demchishin pour les couches minces

[217].

Plus tard, Thornton s'est appuyé sur ce modeéle pour I'adapter aux dépdts obtenus par
pulvérisation magnétron [218]. Ce modele prend notamment en compte la pression de dépot,
parametre utilisé comme indicateur de I'énergie cinétique des particules. Une nouvelle zone,
appelée "zone T", est définie entre la premiere et la seconde zone (Figure I-26). Dans cette
configuration, la diffusion des atomes est possible sur toute la surface. Les films obtenus sont
denses, fibreux et la rugosité est faible. Cependant, une compétition intervient entre des
grains d’orientations différentes, et la croissance de certains grains peut devenir
prédominante. Ces grains deviennent majoritaires, s'élargissent et adoptent une forme
conique (avec le sommet tourné vers la surface). De maniére générale, plus la pression est
élevée plus le dépot est poreux alors que plus la température est élevée moins les défauts
structuraux sont présents.

ZONE I ZONET. ZONE T

competitve texture restructuration texture

d)
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by MO O I I I T T T T T 1T
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-

Ts/Tm
Figure I-26 : Modéle de zones de structures proposés par Thornton [218].
Le modele de structure proposé par Thornton est peu adapté a la technique HiPIMS. En

effet, les especes incidentes ont des énergies trés importantes, et de nouveaux phénomenes
doivent étre pris en compte tel que la gravure du substrat. Anders a proposé un modeéle de
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structure tenant compte des spécificités des dépots pour un plasma tres ionisé [162]. Ce
nouveau diagramme comprend trois axes indépendants et tient compte de I'influence de la
température et de I'énergie des ions sur I'épaisseur et la structure des films crées.

Le premier axe est la température généralisée T", elle correspond a la somme
de la température homologue Th et de la température locale générée sur un
élément de volume du dépdt constitué de Nmoved atomes affectés par l'arrivée
des particules i d'énergie potentielle Epoti et de flux pondéré Ji. C'est un
indicateur de la température en extréme surface du dép6t dont I'expression est
donnée par la relation suivante :

.Epot,i X]i
1 ! Nmovedi
T"=Th+———— (1-18)
"TKs i

Le second axe est I'énergie normalisée E*, qui correspond a la somme de
I'énergie cinétique Ecin, des particules i de masse m; et de flux pondéré Ji. Une
normalisation par le produit de I'énergie de cohésion E, et de la masse ms des
atomes constituant le film permet d'évaluer l'influence de I'énergie des
particules incidentes sur le dépot. Cette énergie est donnée par |'équation

suivante :
Z_Ecin,i XM
AV E, Xmg t

E* =
2ili

(1-19)

Le dernier axe correspond a [I'épaisseur nette, c'est un indicateur de
densification du dépot. Une valeur négative indique la possibilité de graver ou
de décaper le substrat sous certaines conditions.

Ce modele de structure généralisé incluant I'effet des ions, fait apparaitre quatre zones
en fonction de la température (Figure 1-27).
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Les différentes zones du diagramme sont les suivantes :

e Zone | (structure poreuse) : elle est obtenue a basse température et a des
pressions de travail élevées. C'est une structure en aiguilles ou a colonnes tres
fines, dont le diameétre des cristaux s’affine au cours de la croissance ;

e Zone T (Thornton) : c'est une zone de transition ou la structure est mal définie ;

e Zone Il (structure colonnaire) : elle est obtenue a des températures plus élevées ;
la structure est plus dense et les colonnes sont jointives ;

e Zone lll (recristallisation) : c'est une zone de recristallisation formée de grains
équiaxiaux ;

e Zone de gravure : les dépo6ts sont gravés sous I'impact des ions.

Il faut noter que ce diagramme ne prend en compte que des valeurs moyennes de T* et
E*, et non des valeurs instantanées. Or, ces deux grandeurs sont étroitement liées a la
température du substrat ainsi qu’a I'énergie cinétique des ions, qui varient brutalement
pendant I'impulsion HIPIMS. Il s'agit d'une limitation du diagramme qui sert avant tout d'outil
pour estimer la tendance générale des effets E* et T" sur la morphologie du dépé6t. L’allure des
frontiéres entre les différentes zones suggére que I'apport d'énergie E* compense dans une
certaine mesure une diminution de la température T". Ces derniers paramétres sont fonction
du courant et de la tension de décharge. La température T* dépend de la température du
substrat, s'il est chauffé ou non. L'énergie E” est étroitement liée a la polarisation du substrat
mais aussi indirectement, au courant de créte traversant le magnétron.
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D/ Conclusions

Les phases MAX présentent généralement des propriétés intéressantes, comme une
bonne stabilité et une bonne conductivité thermique, une bonne résistance a la corrosion et
a I'oxydation et une capacité d’auto-guérison. De ce fait les revétements phases MAX, en
particulier les composés a base d’aluminium, sont de plus en plus étudiés pour des
applications dans des milieux agressifs (température élevée, atmosphere corrosive et milieu
nucléaire par exemple). Pour rester dans des gammes de température convenables et obtenir
des compositions relativement exemptes de mélanges de phases, ces dépots sont
généralement effectués par PVD.

De maniere générale, les procédés PVD permet de réaliser des dépdts plus denses
gu’avec des procédés de projection thermique avec peu ou pas de phases secondaires.
Néanmoins, la technologie de dép6t PVD souffre d’un certain nombre d’inconvénients. Bien
gue la pulvérisation magnétron permette une fabrication de couches minces nanocristallines
a des températures bien inférieures a celles requises pour la synthése de phases MAX sous
forme massive, les températures de synthése restent encore souvent élevées, ce qui limite la
panoplie de substrats. En effet, en pulvérisation, I'apport d’énergie est non seulement fourni
par la température du substrat, mais aussi par I'énergie des espéces incidentes, acquise au
cours de la pulvérisation ou par la polarisation appliquée au substrat. Néanmoins, comme la
pulvérisation magnétron en courant continu est peu créatrice d’ions, la distribution en énergie
de ces espéces n’est pas maitrisée. La PVD HiPIMS permet d’atteindre des plasmas de forte
densité électronique et donc un fort taux d'ionisation des atomes pulvérisés. Ces ions
hautement énergétiques permettent de fabriquer des films plus denses avec notamment un
aspect colonnaire moins marqué, mais également d’abaisser la température de début de
cristallisation d’environ une centaine de degrés. Les films minces obtenus par HiPIMS
présentent donc un avantage majeur du point de vue de la morphologie : la structure est
davantage controlée par des parametres du procédé comme la température du substrat, la
pression et la tension de polarisation. De plus, les couches synthétisées ont de meilleures
propriétés d’adhérence. En effet, I'implantation ionique sur une dizaine de nanometres
améliore sensiblement I'interface entre le substrat et le revétement. Cette technique a, pour
I'instant, été peu utilisée pour la synthése de phases MAX car plus complexe a maitriser que
la pulvérisation conventionnelle. Toutefois, Cr AlIC a été fabriquée par cette technique dans
plusieurs études en chauffant le substrat. Le développement de la phase MAX est notamment
influencé par la proportion et I'énergie des ions métalliques, la distance cible-substrat, le
systéme de rotation et la température du substrat.

L'ensemble de ces considérations nous a conduit a faire le choix d’étudier dans la thése
la phase MAX Cr,AIC comme matériau de revétement pour la protection des gaines de
combustibles nucléaires en conditions accidentelles. Ce composé présente notamment une
bonne résistance a I'oxydation et a lirradiation ainsi qu’une température de synthése
théorique compatible avec le cahier des charges (T < 580°C pour |'alliage M5® [219]). Le
chapitre suivant présente une description des techniques expérimentales utilisées et des
protocoles mis en ceuvre pour démontrer la faisabilité d’'un revétement fiable et efficace.
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Dans le précédent chapitre, nous avons vu que l'objectif de cette étude est de
développer un revétement protecteur sur les gaines de combustibles nucléaires en conditions
accidentelles. Le principe de la technique de pulvérisation cathodique en régime d’impulsion
de haute puissance (HiPIMS), ainsi que les différentes problématiques liées a la synthese de
films minces de phase MAX ont été exposés. Les possibilités offertes par la technique HiPIMS
par rapport a un procédé de pulvérisation conventionnel et I'avantage d’utiliser directement
une cible céramique pour I'obtention de films minces de Cr,AIC ont été démontrés. La mise
en ceuvre de cette technique sera I'un des objets de ce chapitre. L’accent sera mis notamment
sur les étapes et principaux parametres a prendre en compte pour la synthése de couches
minces. Les outils de diagnostic du plasma développés pour le développement et le contréle
du procédé feront |'objet de présentations spécifiques. Enfin, les techniques de
caractérisation des couches minces et les tests d’oxydations seront détaillés.

A/ Systémes de dépot PVD

Trois machines de pulvérisation distinctes ont été utilisées dans le cadre de cette these :

- un réacteur d’étude, permettant des dépobts sur une seule face et désigné ci-
dessous comme la machine TUBE ;

- un réacteur semi-industriel, désigné comme machine HYBRIDE ;

- enfin une machine prototype développée en partenariat avec la société DEPHIS,
désigné ci-dessous comme machine TRIPROS.

1. Machine TUBE

La machine TUBE, installée au CEA sur la plateforme SAMANTA (Saclay’s Advanced
Manufacturing and Technological Applications), et utilisée pour la réalisation des premiers
dépots de cette étude ainsi que pour I'étude du plasma de pulvérisation, est présentée dans
la Figure II-1. Elle a été développée a partir d’'un ancien réacteur de dépot de géométrie
cylindrique (Figure 1l-1a). La machine TUBE est divisée en trois parties : (1) I'enceinte de dépot,
(2) le systeme de pompage, et (3) l'unité de controle et d’alimentation électrique. Cette
machine de dépot a été améliorée et conditionnée au fur et a mesure de I'avancement de
I’étude générale. Elle a principalement servi de support aux différents outils mis en place pour
caractériser le plasma.

Figure II-1 : Photographies du réacteur TUBE a) ensemble du bdti, b) intérieur de la chambre.
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L’enceinte de dép6t cylindrique de la machine est reliée d’un c6té a l'unité de pompage,
composée d’une pompe turbomoléculaire couplée a une pompe primaire a palette. L’autre
coté du tube, correspond a la porte d’accés du réacteur, comprend un certain nombre de
passages étanches pour le vide. Ces piquages permettent de faire passer les alimentations
électriques (des magnétrons et du porte-substrat), les arrivées de gaz (Ar notamment), un
systéme de translation du porte-échantillon ainsi que de l'instrumentation. Deux hublots
permettent également de visualiser le plasma. Le pompage s’effectue en continu et permet
d’atteindre un vide de base dans I'enceinte de dépdt compris entre 5.10° et 5.10° Pa. De cette
facon, les contaminations des dépots par I'oxygene sont minimisées. La vitesse de rotation de
la pompe turbomoléculaire et de la pompe a palette étant constante, le contréle de la pression
de travail dans la chambre s’effectue a I'aide d’une vanne de laminage placée a l'arriere de la
chambre de dépot, entre I'enceinte et la pompe turbomoléculaire. A I'intérieur de la machine
est placé un systeme de rails sur lequel coulisse deux cathodes magnétron circulaires, chacune
de six pouces de diameétre, ainsi que le porte-substrat (Figure II-1b). Les aimants des
magnétrons sont directement immergés et refroidis par une circulation continue d’eau tandis
gue chacune des cathodes est reliée a une électrode couplée capacitivement a une
alimentation électrique HiPIMS.

L'introduction des gaz se fait via des débitmetres massiques (Brookse), capables
d’injecter jusqu’a 200 sccm de gaz (sccm pour Standard cubic centimeters per minute) par
ligne, et pilotés via I'interface de contrdle. Les gaz sont introduits au niveau de la porte d’acces
et circulent au centre de I'enceinte et perpendiculairement par rapport a I'axe vertical
magnétron/porte-substrat. Le porte-substrat est situé a une distance d’environ 11 cm de la
cathode. Dans cette enceinte, comme les cathodes sont positionnées au-dessus du substrat,
des poussiéres libérées par I'érosion de la cible peuvent se déposer sur le substrat par gravité.
Le porte-substrat est lui amovible et peut se déplacer de son point de stockage (entre les
cathodes) vers I'une ou l'autre des cathodes par un systéme comprenant une vis sans fin et
un moteur pas a pas actionné manuellement.

La cathode du magnétron est alimentée par un dispositif HiPIMS composée de deux
unités, un générateur d’impulsion (SPIK3000A-10, MELEC) couplé a un générateur DC
(GX100/1000, ADL). Avec ce systeme, il est possible d’appliquer des impulsions de 10 ps ou
plus pour une fréquence de répétition maximale de 50 kHz. Dans la configuration électrique
de ce réacteur, le générateur fonctionne en mode unipolaire, c’est-a-dire que toutes les
impulsions produites sont de méme signe ; il peut également fonctionner en mode DC. Les
parameétres d’impulsion (ton et toff) régissant la décharge pour une puissance moyenne
constante, le générateur s’adapte automatiqguement en fonction de I'impédance du plasma
tout en étant limitée a des valeurs de tension minimale et courant maximal de -1000 V et 10
A. La polarisation du porte-substrat est-elle assurée par un générateur DC (HiPSTER 6-DCPSU,
lonautics) limité a une tension maximale de 1000 V.

Parallélement aux expérimentations menées au sein du réacteur TUBE, nous avons
souhaité accroitre nos possibilités de fabrication d’échantillons. En effet, dans I'optique de
préparer des échantillons pour des expériences d’oxydation, il nous fallait pouvoir revétir des
échantillons sur toutes les faces. De plus, dans le but de fabriquer directement des
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revétements de phase Cr,AIC sur des substrats base zirconium, il fallait bénéficier d’une
possibilité de chauffage pour synthétiser de maniére in situ la phase Cr,AlC. Pour ces raisons,
nous avons également utilisé un réacteur de dépot semi-industriel, la machine HYBRIDE
décrite ci-dessous.

2. Machine HYBRIDE

La machine HYBRIDE (Figure 1l-2a) appartient au CEA et est implantée au sein de la
société DEPHIS a Etupes. Elle comprend trois parties : (1) I'enceinte de dép6t, de dimensions
plus conséquentes que I'enceinte TUBE, (2) le systeme de pompage, et (3) I'unité de controle.
Cette machine de dépo6ts semi-industrielle peut étre utilisée pour combiner des techniques de
PVD par pulvérisation magnétron et par arc cathodique. Dans le cadre de la these, seuls les
dispositifs de pulvérisation magnétron ont été utilisés.

La chambre de dép6t du réacteur est une enceinte prismatique verticale dont les parois
sont constituées de quatre magnétrons plans rectangulaires de dimensions 560x150 mm et
de deux portes d’accés. Ces cathodes sont indépendamment refroidies par une circulation
continue d’eau, deux d’entre elles étant reliées a une alimentation HiPIMS et les deux autres
a des générateurs DC. Par ailleurs, deux caches amovibles en acier inoxydable sont placées
entre le porte-substrat et les cathodes pour décaper et nettoyer les cibles avant dép6t sans
polluer la surface a revétir. Ces caches permettent également de contréler les différentes
étapes du procédé de facon séquentielle (décapage, dépdt). Le pompage, effectué par le
dessus de I'enceinte, est assuré par une pompe turbomoléculaire couplée a une pompe
primaire a palette permettant d’atteindre un vide de l'ordre de 10> Pa. La chambre de dépét
est alimentée par une ligne de gaz d’argon, le gaz étant injecté par le bas. Le transport du gaz
se fait donc du bas vers le haut. De plus, deux radians sont positionnés sur les parois des deux
portes, de part et d’autre du porte-substrat. La température limite du systeme de chauffage
résistif est — théoriquement — de 500°C. Une représentation schématique 2D de l'intérieur de
I’enceinte de dépot est présentée dans la Figure 1I-2b.

e et |

Figure 1I-2 : a) Photographie du réacteur HYBRIDE utilisé a DEPHIS, b) schéma représentant l'intérieur de
I’enceinte vue de dessus, c) schéma du systéeme de porte-substrats triple rotation.

L’enceinte posseéde un porte-substrat triple rotation (Figure IlI-2c), avec un axe de
rotation principal, sept axes secondaires, et des axes tertiaires propres a chaque substrat. Les
trois axes de rotation sont verticaux et décalés, de maniére a faire varier continument la
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distance et 'orientation des substrats dans le champ du plasma. Les substrats tournent autour
de I'axe central avec une vitesse maximale de 3 tours par minute (tr/min). La rotation des axes
secondaires, générée par un dispositif d’engrenage, et des axes tertiaires, incrémentée par un
systeme de doigt indexeur, permet de faire tourner les piéces sur elles-mémes. Ce montage
permet de revétir tout type d’échantillon (plaquette, tube, etc..).

La trajectoire d’un échantillon pendant la rotation du plateau est représentée en Figure
II-3. ll convient de préciser que cette vue ne prend pas en compte la rotation des axes tertiaires
(rotation des piéces sur elles-mémes). Les points rouges indiquent les positions qui sont
exposées au flux de matiére pulvérisée.
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Figure 11-3 : Représentation schématique de la trajectoire d’un échantillon dans le réacteur HYBRIDE sous
une vitesse de rotation de 1 tr/min.

Les deux cathodes HiPIMS du réacteur sont gérées par une alimentation électrique
composée d’un générateur d’impulsion double voies (SIPP2000 Dual, MELEC) fonctionnant en
mode unipolaire couplé a deux générateurs DC (GX50/1000, ADL). Les impulsions ainsi
générées sont comprises entre 20 et 500 ps pour une puissance moyenne maximale
développée de 5000 W. La polarisation du porte-substrat est assurée par un générateur
d’impulsion SIPP2000 Single (MELEC) couplé a générateurs DC GX100/1000 (ADL)
fonctionnant en mode DC.

Méme si le réacteur HYBRIDE permet de revétir toutes les faces des échantillons, seulement
deux des quatre cathodes installées sont en mesure de fonctionner en mode HiPIMS,
réduisant considérablement la vitesse de dépot des revétements. Elle permet néanmoins de
chauffer les substrats durant la phase de dépot, pour des températures pouvant
théoriquement atteindre 450°C. Cependant, dans nos expériences, ces températures ont posé
des problemes techniques (perte d’étanchéité due a I'altération des joints), et il n’a pas été
possible de poursuivre ces dépobts sur substrats chauffés. Par la suite, le CEA s’est doté d’un
nouveau réacteur de dépot, installé au sein de la plateforme SAMANTA et correspondant a la
machine TRIPROS.

Page 77



Chapitre Il : Instrumentation et démarches expérimentales

3. Machine TRIPROS

La machine TRIPROS est un prototype multi-procédé développé par la société DEPHIS
pour I’élaboration de revétements par pulvérisation cathodique magnétron HiPIMS, DC-pulsé,
Arc cathodique, et PE-CVD. Le réacteur utilisé est présenté sur la Figure II-4. Il comprend (1)
une enceinte de dép6t et le module de pompage (2) un systeme de pilotage et (3) une baie
électrique.

Figure II-4 : Photographies du réacteur TRIPROS et de l'intérieur de I’enceinte de dépét.

La chambre de dépot est une cuve cubique en inox de 750 mm de c6té, équipée d’un
circuit de refroidissement. A lintérieur de I'enceinte, quatre cathodes magnétrons
rectangulaires de 636x127 mm sont implantées sur les trois parois et sur la porte de I'enceinte
(4). Les cathodes sont reliées par paire aux sorties des générateurs de tension et sont équipées
de caches amovibles actionnés par des vérins pneumatiques pour éviter la contamination des
cibles non utilisées pendant le dép6t. Deux hublots, munis chacun d’un cache protecteur
amovible manuel, permettent une observation visuelle de I'intérieur de I’enceinte.

Comme dans le réacteur HYBRIDE, les substrats sont disposés sur un porte-substrat
triple rotation. Il est a noter que seuls les supports des pieces sont polarisés. Le plateau
inférieur du porte-substrat et les différents roulements ne collectent pas de courant de
polarisation. Le chargement et le déchargement du porte-substrat dans I'enceinte est réalisé
a I'aide d’un chariot support mobile équipé d’un dispositif de guidage et d’arrimage.

Un distributeur pneumatique gere I'ouverture des différentes vannes pneumatiques
commandant le pompage, la mise a I'air, et les lignes d’alimentation des gaz. Chaque ligne de
gaz est connectée a la ligne d’introduction principale des gaz plasmagénes dans I’enceinte,
située en dessus du porte-substrat. Le systeme de pompage et de régulation de la pression de
travail est composé d’une pompe secondaire turbomoléculaire couplée a une pompe primaire
a palette et d’'une vanne de laminage dont la position est gérée par 'automate par un moteur
pas a pas.

Les quatre magnétrons sont alimentés par deux générateurs DC GX100/1000 (ADL)
couplés a deux générateurs d’impulsions SPIK 3000A (MELEC). Ces derniers fonctionnent en
mode bipolaire, c’est-a-dire que les cathodes de la paire fonctionnent alternativement. La
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polarisation du porte-substrat est assurée par un troisieme générateur DC GX100/1000 (ADL)
couplé a un générateur d’impulsion SPIK 3000A (MELEC) fonctionnant en mode DC ou
unipolaire. De cette facon, il est théoriquement possible de synchroniser la polarisation du
substrat avec le pulse HiPIMS appliqué.

B/ Protocole expérimental : synthése de Cr,AlC

1.  Préparation des substrats et cibles

Les films minces ont été préparés sur des substrats polis et dégraissés par pulvérisation
de cibles composites de phase MAX Cr,AlC, de stcechiométrie Cr/Al/C de 2/1/1 fournies par
Nano&Micro PVD (99,5%) et Neyco (99,9%). Plusieurs natures de substrats ont été employées
pour répondre a des questions précises, a savoir faire croitre une couche Cr-Al-C de fagon
controlée, cristalliser cette couche et étudier son comportement pendant I’oxydation. Pour
les études de dépot, des substrats silicium et acier 304L ont été utilisés. Pour I'étude du
comportement a haute température des revétements, dans un premier temps, un alliage de
zirconium, Zr702, a été utilisé pour se rapprocher de celui utilisé pour les gaines de
combustibles (Zircaloy 4 ou Zy-4). Par la suite, les revétements ont également été déposés sur
du Zy-4 et sur de I'alumine. Le Tableau II-1 récapitule la provenance et la forme des différents
substrats utilisés dans ce travail.

Tableau II-1 : Description des différents substrats utilisés au cours de cette étude

Substrats  Origine Géométrie
Si (100) Neyco Wafer
A|203 CEA Tube
Acier 304L ALNIP Plaguette avec trou de suspension
Alliage 2r702  CEA Plaguette avec trou de suspension

Alliage Zy-4 CEA  Plaquette avec trou de suspension et trongon de gaine

Les substrats monocristallins de Si (100) n’ont pas subi de préparation de surface
particuliére si ce n’est un nettoyage a I’éthanol avant leur introduction dans la chambre de
dépbt. En revanche, les substrats en alliages métalliques ont subi une étape de préparation
de surface. Aprés découpage aux dimensions désirées, les deux faces principales des substrats
ont été polies au papier SiC jusqu’au grain 4000 afin d’obtenir une surface miroir. Les substrats
ont ensuite été nettoyés pendant 10 minutes aux ultrasons dans des bains d’eau déionisée,
d’acétone puis d’éthanol et enfin séchés avec du papier optique avant d’étre introduits dans
I'enceinte. Les tubes en alumine ont, eux, subit une étape de désorption par traitement
thermique a 500°C pendant 4 h.

2.  Dépot de films minces de Cr-Al-C

Nous avons réalisé I'ensemble des différentes étapes du processus de dépot des films
minces en utilisant la PVD en régime HIPIMS. Le principe de fonctionnement du procédé de
dépobt PVD utilisé est présenté dans le Chapitre I. Il est important de définir les paramétres
importants de la technologie HiPIMS, qui permet de générer des impulsions de courtes durées

Page 79



Chapitre Il : Instrumentation et démarches expérimentales

a faible rapport cyclique Rc. La puissance moyenne Pmoy exprimée en W, la pression P(Ar) de
travail, la durée d’impulsion ton de la décharge, la fréquence de répétition du pulse F, la tension
V et le courant | de travail sont autant de parametres influengant la nature du plasma et du
dépot. Avant toutes expérimentations, le vide attendu dans les réacteurs, a été fixé a une
pression résiduelle minimum d’au moins 5x10™> mbar.

2.1. Nettoyage des substrats par décapage ionique

Préalablement a chaque dép6t, tous les substrats ont subi un décapage in situ afin d’'une
part d’éliminer les éventuelles traces de contaminants encore présentes et d’autre part
d’améliorer I'adhérence entre le substrat et le revétement. Pour cette étape, une cible de
chrome est utilisée afin d’éviter toute contamination par le carbone issu de la pulvérisation
de la cible de phase MAX. Une identification préalable d’une configuration de décapage a été
nécessaire via l'utilisation de témoins, des substrats en cuivre. L'observation de leurs états
finaux nous permettant de dire si un film s’était déposé ou non pendant |'étape de décapage
et si ce dernier était vraiment efficace. Aucune caractérisation supplémentaire du décapage
n’a été menée dans notre étude, le diagnostic du décapage s’effectuant a I'ceil nu sur ces
témoins pour un résultat rapide. Le jeu de parametres fonctionnels issus de I'optimisation des
parameétres de décapage a partir d’'une cible de Cr est présenté dans le Tableau II-2. Afin de
favoriser le décapage par les ions, des fortes densités de puissances moyennes ont été
développées.

Tableau II-2 : Résumé des conditions expérimentales utilisées pour le décapage des substrats

Réacteur TUBE HYBRIDE TRIPROS
Paramétre général
Durée (min) 10 10 20
Pression partielle d’argon (Pa) 0,7 0,5 0,75
Parameétre du générateur HiPIMS
Temps ON / temps OFF (us / us) 20/1980 20/500 20 /500
Fréquence / Rc (Hz / %) 500/1,0 1923/3,85 1923/3,85
Tension (valeur limite) (V) 650 950 900
Intensité (valeur limite) (A) 2 5 6
Puissance (valeur limite) (W) 300 3000 5000
Densité de puissance moyenne (W/cm?) 1,7 4,0 4,0
Tension de polarisation appliquée au substrat
Tension (V) -800 -900 -900

Afin d’éviter toute re-contamination de la surface a la suite du décapage, une étape de
transition est d’abord réalisée avec pulvérisation simultanée des cibles de Cr et Cr;AIC en
maintenant appliquée les parameétres de décapage pendant 30 secondes supplémentaires.

2.2. Les parametres de la décharge

Avant de commencer a décrire les différentes études réalisées au cours de cette thése,
il est important de détailler les principaux parametres de dépot fixés et utilisés lors de la
synthése des revétements Cr-Al-C dans les différents batis de pulvérisation. De maniére
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générale, le Tableau II-3 récapitule les gammes des différents parameétres utilisés. Nous avons
notamment étudié I'effet de ces différents parameétres sur les propriétés du plasma et du film
déposé, en particulier :

- la pression partielle d’argon (Par),

- les caractéristiques du systeme HiPIMS : la durée de I'impulsion et la fréquence de
répétition,

- la puissance moyenne appliquée a la cible,

- latempérature dans le réacteur et la polarisation du porte-substrat.

Tableau II-3 : Résumés des différents paramétres des décharges utilisés

TUBE HYBRIDE TRIPROS
Vide limite (mbar) Entre 10% et 107 107 Entre 10 et 107
P(Ar) (Pa) 0315 0.35=> 0.5 0.6 0.8
Débit Ar (sccm) 100 50 100
Pmoy magnétron (W) 200 = 700 2500 2500
Durée d’impulsion (ps) 10 = 200 55 =» 200 15 =200
Fréquence de répétition (Hz) 200 = 1000 200 = 1000 200 = 1000
Température des radians (°C) / RT =» 400°C /
Polarisation du substrat (V) -50=>» -200V  flottant =» -200V = Flottant =» -100 V

Enfin pour s’assurer d’'une bonne homogénéité des dépoOts sur toutes les faces
principales des substrats, les porte-substrat des réacteurs HYBRIDE et TRIPROS ont été mis en
rotation a respectivement 3 et 1 tours par minute.

3.  Recuit thermique

La formation de la phase MAX pouvant dépendre fortement des conditions de recuit,
deux fours ont été utilisés pour étudier 'effet des recuits thermique sur les revétements
Cr-Al-C. Nous avons traité les échantillons dans un four a moufle (Nabertherm) sous air, ou
dans un four tubulaire (Carbolite Type 301) sous balayage d’argon jusqu’a 650°C pour des
durées de traitement allant jusqu’a 50 h. La vitesse de chauffe était de 4°C/min afin d’éviter
tout phénomeéne de délaminage pouvant étre généré par un relachement trop rapide des
contraintes résiduelles pendant le traitement thermique. Le refroidissement se faisait par
convection naturelle. Apres chaque recuit, de durée et de températures différentes, chaque
échantillon traité est analysé par diffraction de rayons X a température ambiante.
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C/ Techniqgues expérimentales de caractérisation

1.  Les outils de diagnostic du plasma

Afin d’obtenir des informations sur les propriétés et le comportement du plasma, des
outils de diagnostic du plasma ont été mis en place. Les techniques de diagnostic utilisées dans
cette these correspondent en premier lieu a la mesure des propriétés électriques de
I'impulsion HiPIMS. Elles comprennent également un systeme de spectroscopie optique du
rayonnement émis directement par la décharge plasma, et un systeme de mesure des vitesses
de dépot et de la fonction de distribution en énergie des ions déposés. Une description
succincte de chaque technique de diagnostic est présentée ci-dessous.

1.1. Caractéristique électrique de la décharge

La décharge HiPIMS peut étre caractérisée en mesurant le courant de décharge pendant
les phases de dépots en fonction du temps lq4(t) et la tension Vg(t) mesurés respectivement a
I'aide d’'une sonde de courant et d’une sonde passive haute tension. Le signal de sortie des
deux sondes est ensuite enregistré a l'aide d'un oscilloscope numérique (R&S®RTO1000 Digital
Oscilloscope 4 voies). Les mesures de densité de courant et de densité de puissance sont
calculées en supposant une distribution uniforme du plasma sur toute la surface de la cible
pulvérisée. Cependant, comme présenté dans le chapitre I, la répartition du plasma a la
surface de la cible n’est généralement pas homogene en fonction des conditions de dép6t. Par
conséquent, les véritables densités de courant et de puissance développées localement lors
d’une décharge HiPIMS sont probablement beaucoup plus élevées que les valeurs indiquées
par la suite.

1.2. Spectrométrie d’émission optique

La spectrométrie d’émission optique est un outil d’analyse largement répandu dans les
procédés PVD car elle permet d’identifier et de quantifier les espéces présentes au sein du
plasma. En effet, chaque élément posséde son propre spectre d’émission s’étendant entre le
proche ultraviolet jusqu’au proche infrarouge. De plus ce spectre varie en fonction de I'état
atomique, excité ou ionisé de I'élément. Le principe de la technique consiste donc a détecter
les photons émis par la désexcitation radiative, d’énergie définie, des différentes espéces
présentes dans le plasma. Ainsi, il s’agit d’'une méthode d’analyse in situ non invasive.

Un des principaux avantages de la spectrométrie d’émission optique, outre sa simplicité
de mise en ceuvre, c’est qu’elle permet de suivre en temps réel le procédé. Néanmoins,
comme lintensité des raies d’émission dépend de nombreux parameétres (densité et
température électronique du plasma, pression, section efficace d’excitation, etc....), cette
technique n’est pas la plus adaptée pour une analyse quantitative de la densité des espéeces
du plasma. Les décharges HiPIMS générant un nombre d’ions conséquent, il nous est donc
apparu intéressant de mettre en ceuvre ce diagnostic plasma pour suivre I'évolution en
intensité des différentes especes excitées et ionisées durant la décharge afin de comprendre
plus précisément les effets observés sur les films déposés.
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1.2.1. Principe de la spectrométrie d’émission optique

Dans un plasma de pulvérisation, la lumiére provient en grande partie de la
désexcitation radiative des atomes ou des ions. Cette désexcitation est caractérisée par la
transition d’un électron entre un niveau d'énergie supérieure (Ex) et un niveau d'énergie
inférieure (E)), cette transition résultant en I’émission d'un photon de longueur d’onde définie.
La longueur d'onde observée A« peut alors étre estimée a |'aide de I'équation de Planck :

hc

Ay = ——— )
R (1I-1)

Ou h représente la constante de la Planck et c la vitesse de la lumiéere. A noter que E,
peut étre ou non I'état fondamental a partir duquel I'électron a été excité.

La durée de vie d’un électron a I'état excité est généralement comprise entre 107 et
108s (proportionnelle au coefficient d'Einstein, Aw). Par conséquent, la majorité des
transitions électroniques de désexcitation dans les décharges plasma sont radiatives. Cela
signifie qu’un grand nombre de photons émis peut étre détecté sous forme de raie d’émission.
L'ensemble des raies d'émission émises par chaque espéce excitée (telle que I'argon) est
unique et peut donc étre utilisé pour l'identification de I'espéce rayonnante. De plus, les
intensités des raies d'émission provenant de niveaux d'énergie supérieure Ex peuvent étre
utilisées pour remonter a la température électronique Te du plasma. En effet, la présence des
especes atomiques dans un état excité et des espéces ioniques dans les plasmas utilisés dans
cette étude est essentiellement due aux collisions avec les électrons. L'intensité des raies
émises dépend donc a la fois de la concentration des espéces avant excitation et de Ila
probabilité de collision de ces mémes especes avec les électrons (densité et température
électronique, section efficace d’excitation, durée de vie, etc...).

1.2.2. Dispositif expérimental

Le montage expérimental utilisé est illustré sur la Figure II-5.

Réacteur de Cathode

dépot (TUBE) @

A
b/‘ e O,ol«/&?a
e

. 8cm
Spectrometre

Porte-échantillon

Figure 1I-5 : Schéma du dispositif expérimental utilisé dans ce travail et de son positionnement par rapport
a I’enceinte de dépét.

L'extrémité d’une fibre optique est installée dans le réacteur TUBE et est placée,
perpendiculairement a I'axe cible-substrat. Cette fibre optique a pour réle de recueillir le
rayonnement émis par le plasma au plus proche de la surface du substrat. La lumiére est
ensuite transmise jusqu’au spectromeétre (Hamamatsu, Mini-spectrometer TM series
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C10082CA), qui couvre I'ensemble des longueurs d’onde comprises entre 200 et 800 nm, dans
lequel le faisceau incident est analysé par un capteur d’image CCD. L'utilisation de ce
spectrometre s’est avérée intéressante pour observer I'émission du plasma non résolu en
temps.

En revanche, pour pouvoir suivre I'émission du plasma en différents instants de la
décharge HiPIMS, (soit des créneaux temporels de l'ordre de la microseconde) un
spectromeétre Aryelle 400 de focale 400 mm et d’ouverture f/10 équipé d’une fente d’entrée
de 50 um, a été utilisé. Il couvre la gamme spectrale comprise entre 275 et 750 nm et est
équipé d’'une caméra CCD intensifiée permettant d’observer les différentes phases
d’évolution du plasma intégrées sur plusieurs pulses. La caméra a fonctionné en mode « gate »
(c'est-a-dire déclenchée par un signal externe) avec une ouverture minimale de
I'intensificateur de la caméra de 5 us, permettant ainsi d’éviter de collecter un signal trop
bruité. Afin de synchroniser le déclenchement de la caméra avec les pulses HiPIMS, un
générateur de délai est utilisé. Dans notre cas, le générateur est connecté et piloté par
I'alimentation pulsée du magnétron. Pour sonder les différents instants du plasma, il suffit
ensuite de « jouer » sur la longueur du délai introduit par rapport au déclenchement du pulse
HiPIMS. En adaptant le délai et la durée d’acquisition, puis en intégrant le signal sur plusieurs
pulses, il est possible d’observer les différentes phases d’évolution du plasma.

Pour visualiser au mieux la synchronisation des différents signaux de déclenchement,
I'affichage de la porte de la camera ICCD et des pulses HiPIMS est faite a 'aide d’un
oscilloscope R&S®RTO1000 Digital Oscilloscope 4 voies (Figure II-6).

Pulse : 30 2 200 ps

Pulse HiPIMS

Caméra ICCD

Délai : 032 200 ps Temps d’exposition : 5 ps

Figure 11-6 : Synchronisation en temps du dispositif expérimental.
1.3. Dispositif pour mesurer les fonctions de distributions en énergie

Dans les procédés de pulvérisation, et en particulier dans le procédé HiPIMS, la vitesse
de dépot et la qualité des films déposés sont tres dépendantes de la fraction d’atomes ionisés.
Cette fraction est définie comme le rapport entre les atomes ionisés sur I'ensemble des
atomes d’'un élément donné présents dans le plasma (neutres et ionisés). Elle est
principalement déterminée par la puissance cathodique appliquée, la pression, le type de gaz
plasmagene, et le matériau cible pulvérisé. Ainsi, afin de développer et maitriser au mieux le
procédé, il s’avere nécessaire de s’assurer du contrdle du flux ionique. Il nous est donc apparu
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intéressant de nous équiper d’un analyseur d'énergie a grilles (RFEA pour Retarding Field
Energy Analyzer) couplé a une microbalance a quartz (QCM, pour Quartz Crystal
Microbalance), commercialisé sous le nom de Quantum System (Impedans Plasma
Measurement). Ce systeme permet d'analyser séparément les particules chargées (les ions)
et neutres. |l donne, en plus, la fonction de distribution en énergie des ions. Cette analyse se
fait suivant I'axe du capteur installé sur le porte-substrat pour un diagnostic local in situ.

Concrétement, I'analyseur d'énergie est une sonde électrostatique composée de quatre
grilles superposées, qui permet d'analyser séparément, les ions des neutres (Figure 1I-7). Le
principe du dispositif consiste a capter les particules désirées, ici les ions, en les triant en
fonction de leur énergie. La premiere grille G1, est connectée électriquement au substrat, ce
qui permet de suivre le potentiel présent au niveau du substrat Vo (potentiel flottant ou
potentiel de polarisation du substrat) qui d'une part protége le plasma des perturbations
induits par le capteur et d'autre part évite la diffusion du plasma dans I'analyseur. La seconde
grille G2 est portée un potentiel V1 (-60 V par rapport a G1) qui a pour réle de repousser les
électrons du plasma. La grille G3 est polarisée a un potentiel variable V, qui agit comme un
filtre. Elle permet de discriminer les ions en fonction de leur énergie. Pour ce faire, le potentiel
est balayé depuis la valeur du potentiel de G1 jusqu’a une valeur d’environ 400 V (ajustable
selon la largeur de la distribution attendue) au-dessus du potentiel plasma. Seuls les ions ayant
une énergie suffisante (E > qV2) pourront franchir cette grille. La derniere grille G4 est
intercalée entre le collecteur et le discriminateur. Elle sert a limiter les phénomeénes
d'émission secondaire sur le collecteur. Pour cela, elle est portée a un potentiel V3 supérieur
a celui du collecteur Va. Ainsi, les électrons secondaires, éventuellement émis lors de I'impact
des ions sur le collecteur, seront repoussés sur ce dernier. Enfin, 'analyseur d'énergie est
complété par un collecteur, polarisé a une tension Vi (-60 V par rapport a G1) et qui capte
toutes les particules qui ont franchi les grilles. Pour chaque valeur de potentiel que prend G3,
le courant correspondant est mesuré grace au collecteur. Le courant mesuré au niveau du
collecteur permet d’obtenir une courbe | — V caractéristique dont la dérivée est la distribution
en vitesse des ions.

Grid stack of Button Probe containing
Crystal for deposition rate monitonng
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Figure 11-7 : Schéma de fonctionnement du capteur Quantum.
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Le collecteur présent dans le systeme Quantum intégrant un résonateur a quartz, on a
également acces a la vitesse de dépot séparée des neutres et de la totalité des particules (ions
+ neutres). La fréquence du cristal changeant en raison des variations de masse mais
également de température, le systeme integre un second cristal dit de « calibration » qui n’est
exposé a aucun dépot.

2.  Lestechniques de caractérisation des matériaux

Dans le but de répondre aux objectifs décrits dans le chapitre I, des techniques d’analyse
standards ont étés employées pour caractériser les couches minces synthétisées avant, apres
traitement thermique et également aprés oxydation. Nous allons juste décrire les différentes
techniques de fagon succincte.

Diffractions de rayons X (DRX)

La diffraction de rayons X (DXR) est une technique d'analyse non destructive qui permet
d’identifier les différentes phases cristallines et leur proportion, de déterminer la texture
cristallographique et d’évaluer la taille moyenne des domaines cristallins présents dans les
revétements déposés. Nous avons utilisé cette technique pour identifier la présence de phases
cristallines au sein du revétement apres dépot ainsi que les phases formées aprées traitement
thermique mais également les composés (carbures, oxydes...) présents aprés les essais
d’oxydation.

Le diffractometre utilisé est un BRUKER D8-ADVANCE doté d’une anticathode en cuivre,
dont la longueur d’onde d’émission Kas est de 1,540 A. Deux types de montage sont utilisés :
la méthode 6-20, en géométrie Bragg-Brentano, et l'incidence rasante. Dans le cas du
montage 0-20 (Figure 11-8a), la source et le détecteur se déplacent simultanément sur une
large gamme d'angle permettant aux rayons X de pénétrer en profondeur dans le matériau.

2]
Source X
Ly

B b)

Figure 1I-8 : a) Géométrie 9-29 et b) Incidence rasante

L'analyse par incidence rasante (Figure 11-8b) permet quant a elle de sonder les premiers
nanometres, voire quelques micrometres, de la surface. Dans cette configuration, I'angle
d’incidence du faisceau de rayons X est fixé a une valeur constante de quelques degrés tandis
qgue I'angle du détecteur évolue sur un large domaine. Cette méthode est notamment utilisée
pour déterminer la structure des revétements avant et aprés recuit ainsi que la composition
des couches d'oxydes formées. Tous les revétements déposés ont été analysés en
configuration incidente rasante, I'angle du faisceau étant optimisé de facon a éviter un signal
DRX du substrat. Tous les substrats nus ont également été analysés par DRX en mode 6-26.
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La température de début de cristallisation des revétements a pu étre étudiée in situ par
I’emploi d’'une chambre haute température (DHS 1100 Anton Paar) fonctionnant entre 25 et
1100 °C. Ce dispositif de chauffage est équipé d’un déme en graphite transparent aux rayons
X (transmission de 65% de la Ky du cuivre) permettant de réaliser des mesures sous vide, air
ou différents gaz. Le chauffage des échantillons est assuré par une plaque chauffante en
nitrure d'aluminium. La température est contrdlée par un thermocouple Pt-10%Rh disposé
sous la plague chauffante. En conséquence, il peut exister un écart significatif de plusieurs
dizaines de degrés entre la température mesurée et la température réellement en surface de
I’échantillon. Pour limiter les phénoménes d’oxydation, la chambre haute température est
balayée sous hélium. Toutefois la chambre n’étant pas parfaitement étanche, une pression
partielle résiduelle d’oxygene persiste.

Le traitement des diffractogrammes et I'identification des phases cristallines présentes
sont faits sur le logiciel EVA (distribué par BRUKER) avec la base de données du Joint Comittee
on Powder Diffraction Standards (JCPDS). La proportion de phase MAX présente dans les
différents échantillons recuits ainsi que les parametres de mailles ont été obtenus par
I’affinement global du profil des raies de diffraction en utilisant la méthode de Rietveld [1] a
I'aide du logiciel MAUD [2]. Cette méthode consiste, a partir de la structure cristallographique
des phases, a simuler le diffractogramme que |'on aurait pour des concentrations données.
Les concentrations sont alors ajustées de maniere a se rapprocher le plus du diffractogramme
mesuré. L'optimisation du modeéle Rietveld prend en compte simultanément I’'ensemble de
tous les facteurs contribuant au diffractogramme. La méthode Rietveld permet également de
simuler les superpositions de pics, et dans une moindre mesure les variations de hauteur
relative synonymes d’orientation préférentielle. Il faut noter que cette méthode n’impose
aucune condition a I'attribution d’un pic de diffraction mais exige au préalable I'introduction
d’une proposition de structure cristallographique afin que I'affinement puisse se dérouler.

Spectrométrie Raman

La spectroscopie Raman est une technique non destructive d'identification d’un
matériau en mesurant les changements dans la polarisabilité des liaisons moléculaires
induites par les vibrations des liaisons. La technique est basée sur la mesure de la diffusion
inélastique d'une lumiére monochromatique (par exemple un faisceau laser) par I'échantillon
étudié. Les photons sont absorbés par I'échantillon puis un tres faible nombre d’entre eux
réémis avec une énergie différente (fréquence, longueur d'onde) correspondant a la diffusion
Raman. L'interaction Raman peut conduire a deux diffusions possibles: (i) la diffusion Raman
Stokes lorsque le réseau cristallin absorbe de I'énergie et que les photons émis ont une
énergie inférieure a celle des photons absorbés; et (ii) la diffusion Raman anti-Stokes lorsque
les cristaux perdent de |'énergie et que les photons émis ont une énergie supérieure a celle
des photons absorbés. Le spectre Raman donne un graphique de l'intensité de la diffusion
Raman (axe vertical) par rapport au décalage de Raman (axe horizontal) présenté en nombres
d'onde (cm™). Le couplage de la spectroscopie Raman avec la microscopie (micro
spectroscopie Raman, pRaman) permet d’obtenir une résolution latérale et une résolution
spatiales élevées.
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Les revétements déposés ont été analysés avec un spectrometre Raman LabRAM HR
800 (Horiba Jobin Yvon), équipé d’un laser a fréquence double Nd-YAG (longueur d'onde de
532 nm), d’une longueur focale de 800 mm et d’un détecteur CCD refroidi par effet Peltier. Le
spectrometre est couplé a un microscope Olympus BX41 comprenant des objectifs x10, x50
et x100 servant au positionnement de I'analyse. Le temps d’acquisition varie de 60 s a
plusieurs heures, en fonction de la résolution spectrale recherchée. L'acquisition des spectres
est gérée par le logiciel LabSpec 6 (Horiba Jobin Yvon) et leur analyse réalisée en comparant
les bandes vibrationnelles avec les données de la littérature [3-9]. La spectroscopie Raman
servira également dans cette étude a différencier les différents oxydes formés lors des essais
d’oxydation en surface des revétements.

Microscopie électronique a balayage (MEB) et analyse dispersive en énergie (EDS)

La microscopie électronique a balayage (MEB) a été employée pour la caractérisation de
la morphologie et de la composition des revétements en surface et en coupe transverse. Elle
a servi notamment pour les mesures des épaisseurs déposées, les observations de conformité,
de microstructure, d’état du revétement et du substrat apres les différents tests d’oxydation.
L'appareil utilisé est un microscope électronique a balayage a effet de champ, MEB-FEG JEOL
JSM7000-F, avec une tension d’accélération des électrons de 15 kV et un courant de sonde de
2 nA. Pour analyser la topographie de la surface, le mode d’émission d'électrons secondaires
(SE) est utilisé. Le mode d’émission d'électrons rétrodiffusés ou Back Scattering Electron (BSE)
est préféré pour obtenir un contraste plus sensible a la densité électronigue moyenne
(composition) de la zone analysée, le taux de rétrodiffusion étant tres sensible au numéro
atomique du noyau ainsi qu'a la densité électronique du nuage. Le microscope est couplé a un
spectrometre a dispersion d'énergie des rayons X (EDXS) (Bruker XFlash 5010) pour une
analyse chimique semi-quantitative. Les mesures EDXS peuvent étre utilisées pour la
guantification chimique d'une surface en un point, une zone ou bien pour obtenir une
cartographie chimique sur toute la zone observée.

Les échantillons observés étant généralement conducteurs, il n’est pas nécessaire de
métalliser la surface (pour éviter les effets de charge qui peuvent apparaitre par exemple).
Pour les coupes transverses, les échantillons ont tout d'abord été découpés a la micro-
trongonneuse, puis enrobés a chaud dans une résine conductrice. Les coupes transverses sont
ensuite polies mécaniquement avec des papiers SiC jusqu'a un grain 2000. Enfin un polissage
miroir est obtenu aprés polissages successifs avec une suspension diamantée de 3 um (DiaPro
Dac Struers) et une suspension de silice colloidale (OPS Struers).

Microscopie électronique en transmission (MET)

Dans les travaux de these, la microscopie électronique en transmission (MET) a été
utilisée pour analyser la microstructure et la composition élémentaire des revétements
déposés avant et apres recuit, ainsi que l'interface avec le substrat. Afin de permettre la
transmission du flux d'électrons incidents, des lames minces ont été préparées dans
I'épaisseur des échantillons d'intérét par amincissement ionique grace a un faisceau d'ions
localisés ou Focused lon Beam (FIB). La préparation des lames minces, réalisée sur la station
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Helios 660 Nanolab, ainsi que les observations MET ont été effectués au laboratoire CRISMAT
a 'ENSICAEN a Caen (UMR6508).

Apres préparations, les échantillons ont été analysés sur un microscope électronique
JEOL JEM 2010 muni d’un canon a émission de champ, opérant a 200 kV. Les mesures de
contraste chimique de I'échantillon ont été obtenues en mode balayage (STEM pour Scanning
Transmission Electron Microscopy) avec un détecteur de l'intensité du flux d'électrons diffusés
a grand angle HAADF (High-Angle Annular Dark-Field). Ce flux d’électrons diffusés est d’autant
plus important que I’élément diffusant est lourd.

Spectrométrie optique a décharge luminescente (SDL)

Dans le but d’obtenir le profil de composition élémentaire en profondeur des
revétements, la spectrométrie optique a décharge luminescente (SDL) a été utilisée. Il s’agit
ici d’utiliser une source a décharge luminescente couplée a un spectromeétre optique. Le
principe de fonctionnement d’une décharge plasma est détaillé au chapitre I. Les éléments
constitutifs d'une source a décharge, de type lampe de Grimm, équipant la SDL sont présentés
en Figure 1I-9. La décharge est utilisée pour entrainer une pulvérisation cathodique non
sélective de I'échantillon a analyser. Dans notre cas, |'appareil utilisé (GD-Profiler 2, Horiba)
posséde une source a décharge radiofréquence, fonctionnant sous une pression partielle
d’argon d’environ 800 Pa, et les espéces ionisées et excitées, issus de la pulvérisation
cathodique, sont ensuite détectées par un polychromateur. Celui est équipé de 23 lignes
optiques permettant d’obtenir les profils élémentaires simultanés associés a 23 éléments,
dont Cr, Al, C, O et Zr présents dans nos échantillons a chaque temps de mesure. Les profils
de composition bruts ainsi obtenus par SDL traduisent de I’évolution de l'intensité des
différents éléments analysés en fonction du temps d’érosion. Afin de convertir I’échelle des
temps d’érosion en échelle des profondeurs analysées, une mesure supplémentaire de la
profondeur des cratéeres d’analyse a I'aide d’un profilométre mécanique est nécessaire.

Il convient néanmoins de souligner que la représentation des profils SDL en fonction de
la profondeur suppose une vitesse d’érosion identique tout au long de la mesure [10]. Or,
lorsque la composition de la matrice change de facon trés importante, comme c’est le cas par
exemple lors du passage d’un oxyde a un métal, la vitesse d’érosion évolue. En raison de la
variation du taux de pulvérisation entre deux matériaux différents, la profondeur n’est pas
une fonction linéaire de I’échelle des temps. La quantification s’en trouve alors compliquée,
et le profil de concentration est plus ou moins déformé par rapport a la réalité. En
conséquence, les épaisseurs mesurées sont fiables pour la technique donnée et une méme
série d’échantillons, mais ne sont pas strictement comparables aux épaisseurs relevées par
exemple au MEB. En revanche, cela ne modifie pas les tendances observées.

La quantification du signal spectroscopique est, elle, effectuée a partir d'étalons et de
standards préalablement analysés.

Les analyses SDL ont été réalisées sur des échantillons revétus avant et aprés oxydation.
La SDL nous a ainsi permis de réaliser des profils en profondeur jusqu’a 20 um et, en fonction
de I'état de surface (pollution, désorption, rugosité), avec une résolution en profondeur
pouvant atteindre 10 nm. Le diamétre des crateres d’analyse étant de I'ordre de 5 mm, Ila

Page 89



Chapitre Il : Instrumentation et démarches expérimentales

résolution latérale est par contre trés mauvaise. En revanche, la SDL ne fournit pas
d’informations sur I’environnement cristallochimique et le degré d’oxydation des éléments.

Lumiére émise

vers spectrometre optique

Lentille en MgF,

-

Anode

Argon

VIDE 2 VIDE 1

Isolant

Circuit de
refroidissement
par circulation d’eau

Cathode |__ Echantilon |

Figure 1I-9 : Schéma de principe de la lampe a décharge luminescente de Grimm [11].

Test de rayure

Le revétement Cr,AIC présente d’excellentes caractéristiques qui font de lui un candidat
idéal pour la protection des gaines de combustibles nucléaires. Cependant, il est indispensable
qgue le revétement conserve son intégrité pendant toute sa durée d’utilisation car toute
décohésion du dépot peut entrainer la libération de particules dans le circuit primaire du
réacteur nucléaire. Pour évaluer son adhérence, il est possible de recourir a des tests de
rayure. Le test consiste a déplacer sur la surface du revétement un indenteur. Au cours de ce
déplacement, une force normale en général d’intensité croissante est appliquée sur la pointe
jusgu’a ce que I'endommagement du dépobt soit constaté, a partir d’observations optiques
couplées au suivi de plusieurs capteurs de force et au signal acoustique émis lors de I'essai.
Différents types d’endommagement peuvent ainsi étre observés a la surface des dépbts au
cours d’'un test de rayure: fissuration, écaillage, délaminage [12, 13]. Ces types
d’endommagement dépendent essentiellement des propriétés du dépot, du substrat, et de
I'interface liant les deux. Par exemple, pour des revétements déposés sur des substrats de
dureté inférieure, la déformation plastique induite par l'indenteur est partagée avec le
substrat et méne donc a une charge critique, valeur qui caractérise I'apparition d’'un
endommagement spécifique, plus élevée que lorsque les duretés du substrat et du dép6t sont
similaires. L’épaisseur du dépot influence également son adhérence. D’autres facteurs
peuvent influencer la charge critique comme le coefficient de frottement entre la couche et
la pointe, la vitesse de chargement et de déplacement de l'indenteur, son usure, les
contraintes internes du dépot et la rugosité du substrat qui peut faciliter I'amorcage des
fissures.

L'appareil utilisé est un testeur CSM équipé d’un indenteur Rockwell HRC (cone de
diamant de section circulaire a pointe arrondie sphérique de 0,2 mm). La vitesse d’avance de
la rayure est de 10,72 mm/min et la vitesse de chargement de 101,02 N/min dans le cas d’un
chargement progressif. Ces valeurs ne peuvent étre modifiées sur ce testeur. La force
appliquée sur I'indenteur varie de 1 a 30 N pour une longueur de rayure de 3,1 mm. Elles sont
cependant relativement comparables a celles préconisées par la norme NF 20502 de 2016 [14]
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décrivant les conditions d’essai optimales de la tenue des revétements céramiques. En effet,
pour un essai a chargement croissant, la vitesse d’avance de l'indenteur doit étre de 10
mm/min et la vitesse de chargement de 100 N/min. Les données de chargement, force
normale, force tangentielle et coefficient de friction (définie comme le rapport de la force
tangentielle sur la force normale) ont été acquises a I'aide du logiciel Scratch Software.
Certaines fonctionnalités, telles que I'émission acoustique, n’étant plus supportées par le
testeur, les valeurs de charge critique ont été déterminées par un examen optique des rayures
au microscope optique.

3.  Essais d’oxydation

Pour évaluer les performances de Cr;AIC en tant que matériau de revétement pour les
gaines de combustibles nucléaires, deux expériences d'oxydation ont été effectuées sur des
échantillons non revétus ou revétus sur toutes les faces avec des revétements recuits et non
recuits.

3.1. Oxydation a 1100°C sous air suivie d’une trempe a l'eau

Dans une premiéere approche, des oxydations isothermes ont été conduites a 1100 °C
dans un four a moufle dans I'air pour des durées de 15, 30 ou 60 minutes. Ce test a pour but
de reproduire trés approximativement les effets d’un accident de perte de réfrigérant
primaire sur les gaines de combustible, c’est-a-dire une montée brutale en température suivie
d’une remise en eau de la cuve. Ainsi, les échantillons ont été placés directement dans le four
déja chauffé en température et y ont été maintenus pendant différentes durées d'oxydation
(15, 30, 60 min). Ensuite, les échantillons ont été trempés dans I'eau a température ambiante.
La variation de masse mesurée des échantillons avant et apres le test permet de caractériser
la protection a I'oxydation fournie par revétement et la résistance au choc thermique du
couple revétement/substrat.

Pour quantifier la pénétration de I'oxygéne dans le systéeme revétement/substrat ou
dans les substrats nus, des profils SDL couplés a des observations MEB ont été réalisés apres
chaque essai. La nature et la composition de la couche d’oxyde formée pendant I'oxydation
sont déterminées par analyse DRX et spectroscopie pRaman.

3.2 Oxydation suivie en analyse thermogravimétrique (ATG)

Afin de conforter les résultats obtenus lors des essais d’oxydation isothermes a 1100°C,
des essais ont été menés sur des éprouvettes par analyse thermogravimétrique (ATG) qui
consiste en la mesure de la variation de masse d’un échantillon en fonction du temps ou de la
température dans une atmosphere contrélée.

Les essais d’oxydation sont effectués a I'aide d’'une thermobalance symétrique de
marque Setaram (modele A/TAG16) représentée sur la Figure II-10. La thermobalance est
constituée de deux fours contenant chacun un crochet en platine. L’échantillon est suspendu
a I'un des crochets, et une référence en platine de géométrie proche de celle de I’échantillon
analysée a I'autre crochet, cela afin de réduire I'effet de la poussée d’Archimeéde et d’autres
phénoménes parasites (courants de convections et flux thermomoléculaire). Ce systéme
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permet ainsi d’obtenir une mesure d’une grande précision, de I'ordre du microgramme. L'ATG
nous a permis de suivre la réaction d’oxydation de I"échantillon dans un milieu contrélé
entrainant une variation de masse au cours du temps (Am = f(t)) pendant le cycle thermique
appliqué. Ce dernier est composé de deux phases : une rampe de montée en température de
I’'ambiante jusqu’a 1200 °C a une vitesse de 10 °C.min"! suivi d’un palier a 1200 °C pendant 10
a 120 min pour les plaquettes et jusqu’a compléte oxydation pour les tubes revétus. Le gain
de masse ayant lieu pendant I'essai est interprété comme étant le résultat de I'oxydation du
revétement et/ou substrat.

Durant les essais, les deux fours de la thermobalance sont maintenus sous balayage,
pendant la montée et au palier, soit avec de I'air sec (air synthétique distribué par la société
Air Products), soit avec un air humide (90% d’humidité relative). Il s’agit du méme air
synthétique que I'on a enrichi a 28 % molaire en vapeur d’eau a I'aide d’un systeme appelé
« Wetsys », correspondant a un bulleur. La régulation de I'humidité est assurée par un
systeme de dilution asservie par le couplage de débitmétres massiques et d’'un hygrométre
capacitif. La température de rosée du mélange étant de 68°C, des cordons chauffants
maintiennent les lignes de gaz, en entrée des fours, a une température de 90°C afin d’éviter
tout probléme de condensation.

Fléaux
Sortie gaz
Fours 1 et 2
verticaux
Débitmetre
volumique
Entrée gaz
auxiliaire

Figure 1I-10 : Vue de la thermobalance symétrique utilisée pour les essais d’oxydation sous air humide.

Les éprouvettes utilisées pour les essais en thermobalance sont des plaquettes en Zr702
ou Zircaloy-4, de dimensions 20x10x2 mm et des tubes creux en alumines d’hauteur 25 mm
et de diametre externe 5 mm. Afin de permettre I'accrochage des plaguettes métalliques aux
suspensions de la thermobalance, un trou (¢ = 2,1 mm) est percé a 2 mm du bord haut de
I’échantillon. A titre de comparaison, des éprouvettes non revétues ont également été
testées. Ces plaquettes non revétues sont polies sur les deux faces, ainsi que sur les tranches,
puis dégraissées par ultrasons suivant protocole de préparation des substrats avant dép6t. Les
éprouvettes sont ensuite mesurées précisément et pesées avant introduction dans I'ATG.
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D/ Conclusion

Bien que la pulvérisation cathodique magnétron ait fait ses preuves pour la synthése de
films minces de phase MAX, homogene et stoechiométrique a partir de cibles mono-
élémentaires, la microstructure et la composition des couches minces produites par HIPIMS a
partir de cible céramique difféerent souvent de la composition de la cible et dépendent
fortement des conditions de dépot. Il existe peu d'études sur la maniére dont la température
du substrat, la pression d’argon, I'angle d'inclinaison du substrat, le courant et la tension de la
cible, la distance entre le substrat et la cible, la durée de l'impulsion et la polarisation
influencent les films de phase MAX. Ce manque de connaissance nous incite a étre prudent
pour la comparaison de nos échantillons, aucun des trois réacteurs utilisés n’étant
directement comparable aux deux autres. Ces machines sont cependant complémentaires,
gue cela soit pour la distribution en énergie, la température du substrat, I'effet d’un porte-
substrat en mouvement et la puissance de pulvérisation. La mise en ceuvre d’outil de
diagnostic in situ pour étudier I'effet des différents paramétres de la décharge sur les
propriétés du plasma et celles des films minces élaborés, nous permettra d’améliorer nos
connaissances sur la compréhension du procédé HiPIMS.

Plusieurs techniques de caractérisations physico-chimiques et structurales ont été mises
en ceuvre afin d’étudier les revétements déposés. Le choix de la méthode d'analyse doit tenir
compte de la nature des résultats recherchés mais également de ses limites. Par exemple, les
analyses DRX et pRaman sont complémentaires des profils SDL car ceux-ci ne fournissent pas
d’informations sur I’environnement cristallochimique et le degré d’oxydation des éléments. Il
est également difficile d’étudier les matériaux a I'échelle atomique quand la plupart des
moyens et méthodes de caractérisations disponibles comme le MEB et I'EBSD sont plutot
adaptés pour des études a I’échelle de plusieurs dizaines de nanometres.

Dans ces travaux, il s’agit d’étudier le comportement du revétement pendant une
sollicitation se rapprochant d’une situation accidentelle de type APRP. La connaissance de
I'état initial des revétements et la caractérisation de ceux-ci aprés recuit grace a ces
techniques d'analyse complémentaires nous permettra ainsi d'étudier l'influence de la
structure cristalline sur la résistance a haute température des revétements, notamment la
composition chimique et la nature des oxydes formées en surface dans un objectif
d'optimisation des performances et de compréhension des phénomeénes en jeu.
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Malgré la publication de plusieurs travaux de recherche sur la synthese et la
caractérisation de films minces de la phase MAX Cr,AIC, d’autres études restent encore a
mener et a approfondir. Certes, I'utilisation de trois cibles élémentaires s'est révélée étre une
méthode fiable pour la synthese de phase MAX par PVD par pulvérisation magnétron en
courant continu. Cependant, l'utilisation de cibles céramiques est généralement préférée pour
simplifier et améliorer la répétabilité de la synthése pour des applications industrielles. De
plus, la technique HiPIMS présente plusieurs avantages par rapport a la technique dcMS
puisque les films obtenus sont en général plus denses et plus adhérents avec le substrat.
Néanmoins, les propriétés des revétements sont étroitement liées aux parametres de dépot
comme la durée du pulse (ton), la fréquence de répétition du pulse (f), la tension de
polarisation du substrat (Vs), la pression du gaz plasmagéene (P(Ar)), la température du substrat
(Ts). Malheureusement, il existe peu d’études sur la maniére dont ces parametres influencent
les caractéristiques des films minces élaborés dans le systéme Cr-Al-C.

L'utilisation du procédé HiPIMS pour synthétiser des films Cr-Al-C répond a un double
objectif. Premierement, on cherche a obtenir des revétements ayant de meilleures
caractéristiques fonctionnelles que ceux généralement obtenus par dcMS, notamment en
termes de densité et d’adhérence. Deuxiemement, ce procédé doit également permettre de
favoriser la formation d’un revétement Cr,AlIC monophasé a une température suffisamment
basse pour étre compatible avec la métallurgie des alliages de zirconium les plus récents (type
M5®) sans dégrader la tenue a I'oxydation.

A/ Synthése de films minces Cr-Al-C dans le réacteur TUBE

Dans cette partie, on s’intéresse a l'influence de différents parameétres provenant du
procédé HiPIMS (durée d’impulsion, fréquence, tension de polarisation du substrat) et de la
décharge (pression du gaz) sur les propriétés du plasma généré et les revétements élaborés
dans le réacteur TUBE, préalablement décrit dans le paragraphe A/1. du chapitre II.

1.  Les conditions expérimentales

1.1. Parametres de décharge

Les conditions expérimentales données dans la littérature sur I’élaboration par HiPIMS
de revétements tiennent généralement compte de plusieurs parametres généraux (P(Ar),
distance cible-substrat, Vs et Ts) mais aussi de paramétres propres a I'HiPIMS tels que ton, f,
Pmoy ou 'intensité maximale du pic de courant (lpeak). En raison des limitations de notre bati
expérimental, la distance et la température seront fixes. Néanmoins, dans I'optique d’un
développement du procédé a I'échelle industrielle, I'influence de la distance cible-substrat
devra étre étudiée. En effet, il a été montré que le transport des especes pulvérisées neutres
et thermalisées en HiPIMS est assuré par un mécanisme diffusif, tandis que le transport des
especes chargées thermalisées (ions et électrons) est régi par un mécanisme de diffusion
ambipolaire [1]. Nous nous sommes fixés un point intermédiaire (0,55 Pa, 100 ps et 435 Hz)
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d’apres les résultats de la littérature [2-4], une tension de polarisation de -50 V et un débit de
gaz de 50 sccm autour desquels varieront les parameétres de dépots.

Les dépoOts ont été réalisés dans le réacteur TUBE. Trois parameétres gérés par
I’alimentation HiPIMS ont été identifiés comme pertinents. Il s’agit de ton, qui peut varier de
30 us a 200 ps, de f qui peut varier de 300 a 1200 Hz (correspondant a une durée de post
décharge torf de respectivement 3,2 a 0,8 ms), et Pmoy, comprise entre 200 et 450 W. Le
générateur est modulé en puissance, la tension de I'impulsion variant en conséquence.
Concernant les parameétres expérimentaux, Vs peut varier du potentiel flottant a -200 V et
P(Ar) est comprise entre 0,55 et 1,2 Pa.

1.2.  Spectroscopie d’émission optique

Le principal atout du procédé HiPIMS est d’ioniser de fagon significative les especes
pulvérisées de la cible. Afin d’obtenir des informations qualitatives sur les espéces créées
pendant la décharge plasma, des mesures ont été effectuées au voisinage du substrat par
spectroscopie d’émission optique (SEO). Cette technique permet d’analyser le spectre
d’émission du plasma dans sa globalité et ce de fagon résolue dans le temps.

Le premier objectif de cette étude de SEO est d’analyser le comportement individuel des
éléments de la cible en fonction des parameétres procédés utilisés. En particulier, il s’agit
d’étudier I'influence de diverses conditions d’impulsion sur les espéeces actives dans le plasma
HiPIMS. Ainsi, pour vérifier I'efficacité de l'ionisation, nous avons étudié les spectres
d'émission entre 200 nm et 850 nm de maniére a observer a la fois les raies d’émission de
I'argon et des espéces métalliques. Afin de faciliter le suivi des intensités d’émission des
espéces mesurées dans différentes conditions, les raies les plus intenses et représentatives
des especes présentes dans le plasma ont été sélectionnées. Le carbone ne sera pas étudié
puisqu’il est trés faiblement ionisé dans les décharges HiPIMS sous argon (moins de 5% [5]),
la technique de spectrométrie de masse étant alors plus adaptée. La Figure lll-1 présente un
exemple typique des spectres d’émission optique obtenus a partir de la pulvérisation d’'une
cible CrAIC en pulvérisation dcMS et en HIiPIMS dans les mémes conditions
expérimentales (puissance moyenne, pression et débit d’argon de 50 sccm). Ce spectre
comprend des bandes d’émission pouvant étre attribuées aux espéces sous forme atomiques
(Cr1, Al'l, Ar 1) et ioniques (Cr II, Al ll, Ar 1I).
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Figure llI-1 : Mise en évidence des raies ioniques en HiPIMS par rapport au dcMS
(Pmoy =250 W, P(Ar) = 0,55 Pa, ton = 100 us, f= 435 Hz et Vs =-50 V).

Les longueurs d’ondes utilisées, référencées dans la base de donnée du NIST [6], sont
reportées dans le Tableau llI-1. Afin d’augmenter le rapport signal-sur-bruit, les profils
d’intensité des raies sont les moyennes de 100 mesures et sont répétés 10 fois.

Tableau IlI-1 : Résumé des différentes positions des différentes raies étudiées en spectroscopie globale

Raie étudiée Longueur d’onde (nm)

Crl 357,9
Crll 283,6
All 396,1
Alll 422,7
Ar | 811,5
Arli 427,7

Nous pouvons constater que la contribution des ions métalliques M* (M= Cr et Al), en
mode HiPIMS est beaucoup plus importante qu’en mode dcMS. Nous avons également des
ions Ar* en proportion non négligeable qui témoignent de l'ionisation accrue du plasma
HiPIMS.

Pour étudier les évolutions des intensités relatives des raies, nous avons défini les
rapports aar, ocr et aal, qui correspondent respectivement au rapport d’intensités relatives des
raies ioniques par rapport aux intensités des raies neutres, c’est-a-dire ljari/liar 1, licrny/licr et
lia m/liar 13, ou ljan, licg et lag désignent les intensités des raies d’émission attribuées
respectivement a Al, Cr et Ar.

Cependant, il faut garder a I'esprit que ces intensités ne sont pas seulement liées aux
densités des éléments a I’état atomique et ionique, respectifs. L'intensité de la lumiére issue
de la désexcitation radiative d'un atome excité pour un élément A dépend a la fois de la
concentration de A avant excitation, de la probabilité d'émission spontanée, de la longueur
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d'onde correspondant a la transition et de la réponse spectrale du systeme optique [7]. Dans
le cas d’un procédé de pulvérisation, I'intensité dépend aussi d’autres parametres tels que la
section efficace des éléments, la fonction de distribution en énergie des électrons et leur
température [7, 8]. Par ailleurs, bien que la SEO soit une technique d’analyse trés largement
utilisée car simple a mettre en place et n’apportant aucune perturbation sur le plasma étudié,
elle présente quelques limitations. Par exemple, c’est une technique qui repose sur une
acquisition locale d’un certain volume et lorsqu’un plasma présente un fort gradient
thermique entre son centre et sa périphérie, les raies émises a partir du centre peuvent étre
réabsorbées par les espéces plus froides situées a la périphérie. Cela se traduit par une
diminution de l'intensité de certaines raies [12, 13]. Les résultats présentés sont ici qualitatifs
mais donnent une idée des tendances d’évolution.

Pour mieux comprendre le comportement du procédé HiPIMS, des mesures de
spectroscopie d’émission optique résolues en temps ont également été réalisées. Nous avons
étudié I’évolution temporelle des raies atomiques et ioniques des éléments Ar, Cr et Al durant
la décharge et observé |'effet des différents parametres sur leurs comportements. D’un point
de vue pratique, il convient de signaler que le spectrométre le plus adapté a notre étude (plage
spectrale, luminosité) est rapidement tombé en panne. Il a donc fallu utiliser un autre
spectrometre moins sensible et caractérisé par une plage spectrale plus réduite, ce qui nous
a obligés a imposer un gain électronique important. Ce gain électronique est a I'origine d’un
bruit spectral important, source d’incertitude pour nos mesures. Les longueurs d’onde
utilisées pour la spectroscopie d’émission optique résolue dans le temps sont reportées sur
Tableau IlI-2. Elles sont référencées dans la base de donnée du NIST [6]. Les données collectées
sont moyennées sur 1000 pulses et répétées 10 fois.

Tableau IlI-2 : Résumé des positions des différentes raies étudiées en spectroscopie résolue en temps

Raie étudiée Longueur d’onde (nm)

Crl 357,87
Crll 396,15
Al 396,15
Alll 390,07
Ar | 427,23
Arli 436,78

1.3. Mesures d’énergie des ions et de la fraction métallique ionisée

La mesure de |'énergie des ions a été réalisée a I'aide d’un capteur RFEA. Le
fonctionnement du dispositif est décrit au paragraphe C/1.3 dans le chapitre Il. Ce capteur
peut fonctionner sur des surfaces polarisées. Toutefois, il convient de préciser que les
analyseurs d'énergie des ions a champ retardé n’ont été utilisés que rarement pour le procédé
HiPIMS [9, 10]. En effet, compte tenu de I'impossibilité a déterminer la nature et la charge des
ions collectés, qui peuvent aussi bien correspondre a I’Ar qu’aux ions métalliques, le
spectrometre de masse lui est généralement préféré. Par ailleurs, pour arriver jusqu’au
collecteur, les ions doivent traverser les différentes grilles du capteur. La transparence de
chacune de ces grilles est dépendante de I’'angle d'incidence des ions [10, 11]. Plus cet angle
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par rapport a la normale du capteur est grand, plus la probabilité de passage des ions est
basse.

Le capteur RFEA étant combiné avec une microbalance a quartz (QCM), il est également
possible d’estimer la fraction d’ions métalliques dans le flux de matiére pulvérisée (ions et
neutres) qui se dépose sur le substrat. Le diagnostic est réalisé en mesurant la vitesse de dépo6t
des neutres Ry, puis la vitesse de dépot totale Rt, c’est-a-dire la somme des ions et des neutres,
a la surface du quartz. Pour ce dispositif, il est généralement nécessaire de prendre en compte
le facteur géométrique (G), égal a 0,53 pour le capteur Quantum, et la transparence totale de
la structure (T) du capteur, qui influence non seulement la distribution des particules et
I'intensité du signal [12, 13]. Ce dispositif possédant une calibration interne, la fraction
métallique ionisée, en supposant que les ions mesurés ne sont ionisés qu’une seule fois, est
directement obtenue par la relation suivante :

Rions Rt - Rn

Fraction de métal ionisée = = (1-1)
Rions + Rneutres Rt

Il convient de préciser que les vitesses mesurées sont données a titre indicatif puisque
la QCM n’est pas en mesure de différencier les particules métalliques qui se déposent par leur
masse et leur charge. Les données sont moyennées sur 20 scans d’'une durée de 20 secondes
chacun.

2.  Etude du plasma de pulvérisation HiPIMS

2.1. Influence des parametres HiPIMS sur 'ionisation de la vapeur métallique

Les mesures présentées dans la partie suivante visent a obtenir des données de base sur
le plasma HIPIMS et l'influence des parametres de dépot lors de la pulvérisation cathodique
d’'une cible céramique Cr2AIC. L'objectif principal est de déterminer les conditions
expérimentales optimales pour former des revétements denses et peu rugueux, de
composition proche de celle de la cible. Néanmoins, la décharge n’est pas seulement
contrélée par le générateur et les paramétres électriques imposés, mais elle dépend
également de P(Ar) et de la configuration magnétique du magnétron (qui ne sera pas étudiée
ici).

2.1.1. Effet de la durée d’'impulsion

Caractéristique du courant magnétron

Nous avons fait varier ton de 30 a 200 us tout en gardant les autres parameétres constants,
c’est-a-dire Pmoy égale a 250 W, une f égale a 435 Hz et Vs égale a -50 V pour étre
représentative des conditions de dép6t. L'évolution du courant du magnétron en fonction de
la durée du pulse est présentée sur la Figure IlI-2.
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Figure llI-2 : Evolution temporelle du courant de décharge durant I'impulsion de puissance
(Pmoy = 250 W, 0,55 Pa, toff = 2200 us et Vs = -50 V).

On remarqgue que la diminution de la largeur d’impulsion a puissance constante a pour
conséquence I"'augmentation sensible de Ipeak de 15 A pour ton = 200 ps a 100 A pour ton = 30
us, puisque I'impulsion se concentre alors sur une durée plus courte. Le délai d’établissement
de la décharge est également plus restreint, il est de 50 ps pour ton = 200 ps, contre 10 us pour
ton = 30 ps. Quelle que soit la durée d’impulsion, il n’y a pas de saturation du courant. Les
oscillations amorties observées en fin de I'impulsion sont dues aux caractéristiques électriques
du circuit de mesure.

lonisation partielle de la vapeur métallique

Pour déterminer I'effet de la durée d’impulsion sur |'efficacité de I'ionisation des atomes
métalliques, les rapports d’intensités relatives des raies d’Ar, Al et Cr ont été calculés (Figure
[11-3). On constate que plus ton est faible (30 us), plus le rapport d’intensité relative M*/M (dans
le cas du Cr et Al) est important. Ceci montre qualitativement que la décharge générée a faible
rapport cycliqgue permet d’ioniser plus efficacement la vapeur métallique pulvérisée. La
contribution d’Ar* est quant a elle quasiment constante quelle que soit la durée du pulse.
Finalement, il est démontré que l'intensité du pic de courant agit directement sur I'efficacité
de lionisation, la proportion relative d’ions métalliques tendant a diminuer avec
I"augmentation de ton.

La Figure 1lI-3 présente également les variations des différents rapports d’intensité a
P(Ar)=1,2 Pa. Les tendances observées sont similaires, la proportion relative d’ions
métalliques (Cr et Al) par rapport aux neutres métalliques diminue progressivement avec
I’'augmentation de ton. Cependant, quand P(Ar) passe de 0,55 a 1,2 Pa, on observe une
diminution des rapports acr et aa et une augmentation de la contribution d’Ar. Cela peut étre
expliqué d’une part par une fréquence de collision des électrons avec les atomes neutres d’Ar
plus élevée a haute pression de travail, ce qui favorise I'ionisation de ces atomes. Ainsi, il y a
une augmentation du flux d’ions Ar* bombardant la cible, ce qui génére plus d’espéces
pulvérisées neutres. Les conditions d’enregistrement étant identiques pour les deux valeurs
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de P(Ar), ceci suggére que le taux d’ionisation des éléments métalliques est plus faible a 1,2 Pa.
Ceci peut étre di a une plus grande raréfaction du gaz argon pendant les impulsions en raison
de la grande quantité d’atomes cibles pulvérisés, ce qui chasse le gaz vers le centre de
I'enceinte, diminuant la quantité Ar disponible pour I'ionisation [14, 15]. De plus, on constate
que le rapport Ar*/Ar diminue aprés avoir atteint un maximum pour une durée d’impulsion de
100 ps. Cette ionisation plus faible des atomes d'Ar s’expliquerait par une température
électronique d’autant plus basse que la ton et P(Ar) sont élevées [16].
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Figure IlI-3 : Evolution des rapports d’intensité relative de I’'argon, du chrome et de I’aluminium en fonction
de la durée d’impulsion et de la pression de travail
(Pmay =250 W, tofr = 2200 usetVs= -50 V).

Pour mieux comprendre l'influence de ton sur la vapeur métallique, notamment la
création et le transport des différentes especes pendant la décharge, des mesures de
spectroscopie d’émission optique résolues en temps ont été réalisées. Les intensités des raies
Arl, Arll,Crl, Crll, Al l et Al ll, suivies durant la décharge pour des valeurs de ton de 30, 100 et
200 us sont présentées sur la Figure lll-4. Afin de faciliter la lecture des différents profils
temporels, I’évolution du courant magnétron durant la décharge est superposée.

Pout ton = 30 ps, on observe que I'intensité de la raie d’Ar atomique suit celle du courant
magnétron en début d’impulsion. Ensuite, bien que le courant magnétron augmente,
I'intensité de la raie d’Ar n’évolue plus. Il convient de noter que les signaux acquis pour Ar |,
tout comme pour Ar I, sont faibles et affectés d’importantes incertitudes. En effet, comme
expliqué précédemment, la gamme spectrale restreinte du spectrometre utilisé ne permettait
pas de suivre les raies les plus intenses de I’'argon. Par conséquent, il est difficile d’en tirer des
interprétations. En revanche, les augmentations quasiment immédiates de l'intensité des
raies de Cr | et Al | indiquent que les atomes métalliques sont immédiatement excités apres
avoir été pulvérisés. Les raies ioniques apparaissent quelques ps plus tard. Ce décalage est
nécessaire pour le transport des premiers atomes pulvérisés de la cathode vers le plasma ou
ils sont ionisés par collision électronique. Enfin, les intensités des raies de Cr et Al, neutres et
ioniques, augmentent jusqu’a la fin de I'impulsion en suivant le courant du magnétron,
indiquant l'injection des atomes métalliques dans la décharge apres avoir été pulvérisés par
des ions Ar*. Le comportement est similaire pour ton = 100 s, plus d’atomes sont néanmoins
pulvérisés. En revanche, pour ton = 200 ps, la population des atomes métalliques tend a saturer
apres avoir atteint un maximum vers 150 ps, suggérant la raréfaction d’Ar. Ce phénomene est
causé par les atomes pulvérisés qui entrainent avec eux une partie de I'argon. Le suivi de la
raie Ar | permettrait de confirmer cette hypothése. Finalement, on observe que le rapport
oer (= lierm/licr ) diminue lorsque la largeur d’impulsion augmente alors que le rapport aal est
resté stable dans le cas des différentes conditions de décharge.
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Figure llI-4 : Evolution temporelle des raies atomiques et ioniques d’Ar, Cr et Al pour une durée d’impulsion de 30, 100 et 200 pus. Les intensités des raies Cr | et Al | ont
été multipliées par deux. (Pmoy =250 W, 0,55 Pa, toff = 2200 us et Vs = -50 V).
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Pour confirmer les observations SEO, I'étude a été poursuivie en utilisant cette fois la
microbalance a quartz qui équipe le capteur RFEA (Figure IlI-5). L’argon étant un gaz, seuls les
éléments de la cible pulvérisée et se recondensant interviennent dans la prise de masse du
quartz de la QCM. On constate que lorsque la durée d’impulsion augmente, la vitesse de dépot
des neutres métalliques augmente en raison d’une pulvérisation prolongée. En revanche, la
vitesse de dépobts des ions augmente puis diminue aprés avoir atteint un maximum pour
ton = 50 us. Ainsi, la vapeur métallique qui se dépose sur le substrat est constituée de 12 a
30 % d’ions, en fonction de la durée du pulse et en considérant que le coefficient de collage
des ions est le méme que celui des neutres métalliques. D’apres les résultats SEO qui
suggerent un meilleur taux d’ionisation de la vapeur métallique pour ton = 30 us par rapport a
50 us, la réduction du flux d’ions collecté peut avoir pour origine un retour plus important des
ions vers la cathode en raison de la tension de cible élevée.
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Figure IlI-5 : Evolution de la vitesse de dépét des neutres, des ions et de la fraction de flux ionisée mesurées
au substrat en fonction de ton (Pmoy = 250 W, 0,55 Pa, toff = 2200 us et Vs = -50 V).

Distribution en énergie des ions

La présence d’ions métalliques et d’Ar dans le plasma ayant été confirmée, nous allons
déterminer leur énergie moyenne, ce qui peut étre fait en utilisant I’'analyseur en énergie en
champ retardé. Son principe de fonctionnement est détaillé au chapitre Il. Les fonctions de
distribution en vitesse des ions en fonction de leur énergie dans nos conditions sont montrées
en Figure lll-6a.

On peut distinguer sur le diagramme de distribution en énergie des ions (IEDF pour lon
Energy Distribution Function) une contribution majoritaire correspondant a un pic symétrique
a environ 75 eV. Cette contribution est caractéristique des ions thermalisés, et confirme que
les ions créés en régime HiPIMS sont presque tous thermalisés lorsqu'ils se déplacent de la
cible au substrat [10, 17, 18]. Il peut s’agir soit d’ions créés dans le volume du plasma, soit
d’ions énergétiques créés au niveau de la cathode ayant subi une ou plusieurs collisions au
sein du plasma lors de leur accélération dans la gaine plasma vers le capteur RFEA. lls perdent
donc toute ou une partie de leur énergie et sont thermalisés. La distribution d’énergie est de
type maxwellienne et est centrée sur le potentiel plasma, qui est dans notre cas le potentiel
de polarisation. Les décalages en énergie observés entre les pics sont probablement liés aux
incertitudes de mesure dues a la résolution en énergie du capteur (8 eV). Par ailleurs, il
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convient de préciser qu’il est probable que les ions incidents soit multi-chargés. Toutefois,
I’'analyseur d’énergie a lui seul ne permet pas d’obtenir une telle information.
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Figure IlI-6 : Influence de la durée d’impulsion sur a) la distribution en énergie des ions (mesurée en
fonction de I’énergie) et b) sur le flux ionique et la vitesse de dépét
(Pmoy = 250 W, 0,55 Pa, tof = 2200 us et Vs=-50 V).

On remarque également une plus faible contribution des ions de haute énergie,
représentant Ar* et les ions métalliques provenant de le cible et atteignant le capteur au
niveau du substrat sans avoir subi de collision dans le plasma [19]. Des ions d’environ 225 eV
sont détectés pour ton = 30 us. Lorsque ton augmente, il n’a que peu de changement sur la
contribution principale de I'lEDF alors que les ions présents dans la partie de haute énergie de
la distribution sont de plus faibles énergies. Le flux ionique (surface sous la courbe IEDF),
représenté en Figure IlI-6b, augmente également avec la durée d’impulsion. Compte tenu de
la diminution de la fraction métallique ionisée, on peut en déduire que le bombardement
ionique se fait majoritairement par les ions Ar*. La vitesse de dép6t mesurée sur échantillon
(Figure l1I-6b) augmente elle aussi avec la durée d’impulsion en raison de la pulvérisation
prolongée de la cible. Finalement, une densité de puissance élevée conduit a un pic principal
moins large, qui correspond a la contribution des ions thermalisés, a des ions plus
énergétiques et a une diminution du bombardement ionique par les ions Ar*.

En résumé, en modulant la durée d’impulsion, le taux d’ions métalliques diminue quand
ton passe de 30 a 200 ps alors que aar augmente. Ainsi, la décharge la plus riche en especes
métalliques est obtenue pour ton = 30 ps. Cet effet donne lieu a une augmentation du
bombardement du film en croissance par des espéces métalliques de forte énergie.

2.1.2. Effet de la fréquence (durée de la post-décharge)

Caractéristique du courant magnétron

Nous allons maintenant étudier I'effet de la durée de la poste-décharge (tofr) sur
I'amorcage et le courant de la décharge. L’'augmentation de tos conduit a une diminution de f
permettant notamment d’augmenter la puissance instantanée. La Figure IlI-7 présente
I’évolution du courant magnétron durant I'impulsion pour des valeurs de tosf de 800 a 3200 ps
(correspondant a une diminution de f de 1111 a 303 Hz), pour P(Ar) = 0,55 Pa, ton = 100 us fixe,
et Pmoy =300 W.
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Figure IlI-7 : Evolution temporelle du courant de décharge avec to
(Pmoy =300 W, P(Ar) = 0,55 Pa, ton = 100 1753 et Vs =-50 V).

Le courant de décharge est directement impacté par le changement de fréquence
puisqu’il augmente de 10 a 50 A quand la durée toff passe de 800 a 3200 us. En revanche, le
délai d’établissement de la décharge est plus long. Cela est probablement d{ au fait que le
délai entre chaque pulse étant plus long, 'amorcage de la décharge est moins soutenu par le

plasma résiduel.

lonisation partielle de la vapeur métalligue

La Figure 1lI-8a présente les évolutions des rapports d’intensité relative des raies de Ar,
Cr et Al en fonction de durée de post-décharge.
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Figure 1lI-8 : Evolution en fonction de tof a) des rapports d’intensité relative des raies d’Ar, Cr et Al et b) de

(Pmoy =300 W, 0,55 Pa, ton = 100 753 et Vs =-50 V).

la vitesse de dépét des neutres, des ions et de la fraction de flux ionisée mesurées au substrat

On constate que les rapports aar et acr augmentent avec la durée de post-décharge.
Cette hausse peut étre expliquée par un pic de courant d’autant plus élevé que f est faible,
comme observé par plusieurs auteurs [20, 21]. Cela se traduit par une tension plus élevée au
niveau de la cathode, qui induit une augmentation de la densité électronique dans le plasma
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et par conséquent une plus grande probabilité d’ionisation d’Ar et des atomes neutres
pulvérisés. La Figure 111-8b rend compte des mesures des vitesses de dépots en fonction de tofr.
On remarque que la vitesse de dépo6t des neutres tend a diminuer avec la diminution de f.
Compte tenu des conditions d’acquisitions identiques, il y a moins de pulses intégrés sur la
méme période a basse fréquence, ce qui explique cette évolution. En revanche, la proportion
d’ions dans la vapeur métallique qui se déposent ne semblent pas varier (environ 20 %). Cela
suggere qu’une partie des ions crées est probablement ré-attirés vers la cathode en raison de
la forte tension négative.

Distribution en énergie des ions

Les fonctions de distribution en énergie des ions dans nos conditions sont présentées
sur la Figure 111-9a.
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Figure llI-9 : Influence de la fréquence sur a) la distribution en vitesse des ions (mesurée en fonction de
I’énergie) et b) sur le flux ionique et la vitesse de dépot
(Pmoy =300 W, 0,55 Pa, ton = 100 us et Vs = -50 V).

Comme pour I'lEDF mesuré pour différentes valeurs de tof, on distingue deux
contributions : un pic symétrique de basse énergie (environ 75 eV) et une « queue » de haute
énergie (entre 100-150 et 250 eV). La premiere composante correspond aux ions thermalisés
qui acquierent une énergie équivalente au potentiel de polarisation appliqué au porte-
substrat. La queue de distribution composée des ions énergétiques venant directement de la
cible est peu importante a tofr = 800 s mais augmente avec la diminution du rapport cyclique
ton/tofr (AugmMentation de tof). Finalement, la Figure 111-9b montre I'impact de toff sur le flux
d’ions. On observe que le flux ionique est réduit en méme temps que tofr. Ceci s’explique par
un retour plus important des ions vers la cathode (lié a 'augmentation de la tension). Par
ailleurs, le flux d’ions augmente avec f puisque le substrat est soumis a davantage
d’impulsions. Cependant, étant donné que la fraction métallique ionisée est stable, cette
hausse est surtout due aux ions Ar*. Toujours avec I'augmentation de la fréquence, il s’ensuit
gue la vitesse de dépot (Figure I1I-9b) augmente, principalement en raison des neutres.

En résumé, les résultats obtenus en fonction de f montrent une similarité avec les
résultats obtenus en fonction de ton, a savoir qu’'une augmentation de l'intensité du courant
conduit a un accroissement de la densité électronique permettant un bombardement ionique
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plus important de la cathode par les ions Ar* et une ionisation plus efficace des atomes
pulvérisés. En revanche, une majorité des ions métalliques crées n’échappent pas au
confinement magnétique et sont ré-attirés par la forte tension négative vers la cathode. Les
flux d’ions sont donc moins importants a faible rapport cyclique mais ils peuvent atteindre des
valeurs d’énergie plus importantes.

2.1.3. Effet de la puissance moyenne

La puissance moyenne (Pmoy) est également un paramétre important pour le dép6t de
films minces puisque d’un point de vue purement industriel, elle régit la vitesse de dépot
(rendement de pulvérisation) et donc le colt énergétique du procédé. De plus, d’apres les
résultats de la littérature [2, 22], Pmoy peut également influencer les caractéristiques des
couches minces CrAlC. Cette puissance peut étre facilement imposée a partir du générateur.
Trois échantillons ont été réalisés pour plusieurs valeurs de Pmoy : 250, 350 et 450 W. Pour
cette étude, tous les parameétres de dépots ont été maintenus constants, c’est-a-dire P(Ar) =
0,55 Pa, ton = 100 pus et f = 435 Hz correspondant a un rapport cyclique de 4,35%, et Vs =-50 V.

La Figure llI-10 présente les profils de courant obtenus dans ces conditions. La forme
triangulaire de I'impulsion de courant indique qu’aucun phénomene de raréfaction de gaz n’a
lieu durant l'impulsion quelle que soit la puissance moyenne. Le courant continue
d’augmenter sans jamais atteindre un plateau.

40 | | | |

w
o

N
o

—
o

o

Courant du magnétron (A)

0 25 50 75 100
Temps (us)

Figure 111-10 : Evolution du courant de décharge avec la puissance appliquée
(P(Ar) = 0,55 Pa, ton = 100 s, f = 435 Hz et Vs =-50 V).

D’apres les résultats SEO (Figure lll-11a), I'augmentation de Pmoy s’accompagne d’une
hausse des rapports aar et acr. L'augmentation de la puissance délivrée par le générateur se
fait en augmentant la tension de la cible en plus du courant, ce qui augmente le rendement
de pulvérisation et la densité électronique du plasma. Une densité électronique plus élevée
entraine généralement une plus grande probabilité d'ionisation d’Ar et de de la vapeur
métallique pulvérisée. La légere diminution du signal de la raie ionique Al Il peut étre liée a un
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phénoméne d’auto-absorption puisqu’Al présente le potentiel d'ionisation le plus bas (5,99
eV) comparé au Cr (6,77 eV).

Comme le montre la Figure IlI-11b, le flux de matiere pulvérisé semble augmenter
linéairement avec Pmoy (la tension de la cible influant sur le rendement de pulvérisation). En
revanche, 'augmentation de la vitesse de dépot des ions est plutét trés faible et la fraction
métallique ionisée au niveau du substrat diminue méme. Ainsi, en opérant a plus forte Pmoy,
comme la tension a la cible augmente, les ions restent plus facilement confinés au niveau de
la cathode.
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Figure 1lI-11 : Evolution en fonction de la puissance appliquée a) des rapports d’intensité relative des raies
de I'argon, du chrome et de 'aluminium et b) de la fraction de flux ionisé au substrat
(P(Ar) = 0,55 Pa, ton = 100 us, f = 435 Hz et Vs = -50 V).

En conclusion, en augmentant la puissance de la source de pulvérisation et donc la
densité électronique, un taux d’ionisation des atomes par impact électronique plus élevé est
obtenu. Toutefois cette approche est limitée dans la mesure ou un excés de puissance peut
entrainer une surchauffe de la cible et une diminution du flux d’ions métallique qui atteint le
substrat. Les mesures de distributions en énergie des ions n’ont pu étre réalisées en raison
d’un disfonctionnement ayant touché le RFEA.

2.2. Influence des parametres expérimentaux

2.2.1. Effet de la pression

La Figure IlI-12 présente I'évolution temporelle du courant de décharge pour différentes
valeurs de P(Ar) allant de 0,55 a 1,2 Pa et pour une Pmoy constante de 200 W. Les valeurs de
ton et de f sont respectivement de 100 us et de 435 Hz. Quelle que soit P(Ar), le courant ne
sature pas et lorsque P(Ar) augmente, on observe un amorcage de la décharge légérement
plus rapide (de 33 a 22 ps). La raison en est qu’une P(Ar) plus élevée engendre des collisions
électroniques plus fréquentes en raison d’un libre parcours moyen réduit, et conduit a un
nombre plus élevé d’ions Ar*. Ainsi, comme il y a d’avantage d’Ar* au voisinage de la cathode,
la décharge s’amorce plus rapidement. Cependant, I'intensité maximale du courant diminue
légérement avec P(Ar). Cette baisse peut étre a la fois liée a I'instabilité du plasma et/ou a une
diminution localisée de la densité du gaz au niveau du magnétron en raison de la compression
du gaz par les atomes pulvérisés (effet de raréfaction) [15, 23].
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Figure Ill-12 : Evolution du courant de décharge avec P(Ar)
durant I'impulsion (Pmoy = 200 W, ton = 100 s, f = 435 Hz et Vs = -50 V).

La Figure IlI-13 présente I’évolution durant I'impulsion des intensités des différentes
raies de Cr et Al en fonction de P(Ar).
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Figure 1lI-13 : Evolution temporelle des raies atomiques et ioniques de Cr et Al pour des valeurs de P(Ar)
égales a 0,55 et 1,2 Pa (Pmoy = 250 W, ton = 100 us, f =435 Hz et Vs =-50 V).

On constate que lorsque P(Ar) augmente, les intensités des raies atomiques métalliques
augmentent aussi, suggérant une meilleure efficacité de pulvérisation. En revanche, il est
difficile de comparer les évolutions des raies ioniques en raison des incertitudes élevées.
Néanmoins, compte tenu de la diminution de I'intensité maximale du courant du magnétron
pour P(Ar) = 1,2 Pa, on peut supposer que les ions Cr* et Al* décroissent aussi avec la hausse
de P(Ar). Comme observé précédemment en variant ton pour des valeurs de P(Ar) de 0,55 et
de 1,2 Pa, on peut s’attendre a une baisse de |'efficacité d’ionisation des atomes métalliques
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pulvérisés en raison de la raréfaction du gaz plasmageéne. Cette hypothese pourrait étre
vérifiée en optimisant le montage optique.

La mesure in situ de de la vitesse de dép6t (Figure 111-14) indique une baisse du flux d’ions
métalliques bombardant le substrat lorsque P(Ar) augmente. Par conséquent, cette baisse
peut étre a la fois liée a la diminution du libre parcours moyen des espéces du plasma, qui
augmente la probabilité de collision des ions pendant leur trajet de la cathode vers le porte-
substrat et/ou la baisse du taux d’ionisation.
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Figure 1lI-14 : Evolution de la vitesse de dépét des neutres, des ions métalliques et de la fraction métallique
ionisée mesurées au substrat en fonction de P(Ar)
(Pmoy = 250 W, ton = 100 us, f =435 Hz et Vs =-50 V).

La vitesse de dépot des neutres est également impactée par P(Ar). En effet, une
augmentation de P(Ar) conduit a une dispersion plus importante des atomes pulvérisés dans
I’enceinte [13].

2.2.2. Effet de la tension de polarisation

Comme nous l'avons vu précédemment, la décharge HiPIMS étant créatrice d’ions
métalliques, il est généralement intéressant de polariser négativement le substrat pour les
contréler. La tension de polarisation du substrat (Vs) correspond a I'énergie supplémentaire
gue I'on donne aux especes métalliques chargées du plasma et bombardant la couche en
croissance. Il faut garder a I'esprit le réle des ions d’argon accélérés également dans cette
chute de potentiel. La Figure Ill-15 présente I'évolution des vitesses de dépbts des neutres et
des ions métalliques en fonction de Vs allant de -50 V a -300 V pour les conditions suivantes :
P(Ar) = 0,55 Pa, ton = 100 ps, f = 435 Hz et Pmoy = 250 W.

On constate que la vitesse de dépot des ions augmente avec la tension de polarisation.
En revanche, plus on accélére les ions, plus la vitesse de dép6t des neutres métalliques
diminue. Cela se traduit par une augmentation importante de la fraction ionisée de la vapeur
métallique arrivant sur le substrat. Il convient de préciser que le flux ionique au niveau du
substrat n’est pas seulement composé des ions métalliques mais également des Ar* (non pris
en compte dans la mesure). Ainsi, deux constats peuvent étre fait a Vs élevée : (i) I'effet de
ré-attraction des ions pulvérisés vers la cathode est réduit en raison de leur extraction par la
tension négative appliquée au porte-substrat et (ii) le taux d’ionisation augmente dans le
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volume du plasma, en particulier loin de la cible. Il convient de préciser qu’en HiPIMS, I'effet
le plus important et le plus largement connu pour réduire la vitesse de dépdt en fonction de
la puissance est |'effet de retour des ions vers la cathode, qui est directement lié a la densité
du pic de courant de la cible [24, 25].
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Figure llI-15 : Evolution de la vitesse de dépét des neutres, des ions métalliques et de la fraction métallique
ionisée mesurées au substrat en fonction de Vs
(Pmoy = 250 W, 0,55 Pa, ton = 100 s, F = 435 Hz et P(Ar) = 0.55 Pa).

Par conséquent, afin de tirer pleinement avantage des ions métalliques créés, il
conviendrait d’optimiser le systeme expérimental. En effet, appliquer une forte tension de
polarisation n’est pas une solution viable, comme nous le verrons dans la suite. Plusieurs
pistes peuvent étre envisagées. Tout d’abord, on peut ajouter un champ magnétique externe
crée a partir d’un aimant permanent, par exemple un solénoide, placé devant la cible. Il a été
constaté que dans le cas de dépdt HiPIMS, I'ajout un champ magnétique externe permettait
de multiplier par deux la vitesse de dépot mesurée dans I'axe du magnétron [26, 27]. Une
autre possibilité consiste a modifier le champ magnétique en jouant sur la configuration des
aimants du magnétron afin de favoriser I'extraction des d’ions vers le substrat [28, 29]. Enfin,
un fonctionnement multi-pulse, c’est-a-dire en remplagant I'impulsion HiPIMS unique par une
séquence de micro-pulses, permet également de limiter I'effet de retour des ions vers la
cathode [30-32].

3.  Les caractéristiques des films minces Cr-Al-C déposés

Dans cette partie nous allons présenter les propriétés des films minces Cr-Al-C élaborés
et corréler ces résultats avec I'étude du plasma HiPIMS. Les dépots ont été réalisés a la fois
sur des plaquettes en acier 316L et sur du silicium.

3.1. Cristallinité et morphologie des films minces déposés

Quelles que soit les conditions de décharge (donnés au paragraphe A/1.1 de ce chapitre)
et paramétres expérimentaux (P(Ar), Vs), les films élaborés ne présentent pas de structure
cristalline a longue distance. En particulier, I’élaboration de films minces en dcMS et en HiPIMS
a température ambiante conduit a la synthese d’une phase solide métastable et amorphe [2,
33]. Par conséquent, les films déposés (Figure 11l-16) a basse P(Ar) et faible Vs présentent tous
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une structure amorphe voire nanocristalline, dense et homogéne dont la surface est peu
rugueuse quelle que soit I'intensité du pic de courant développée a la cathode. Des particules
provenant de la cible sont également visibles a la surface des échantillons. En raison du
positionnement des cathodes (par le dessus) dans le réacteur de dép6t utilisé, des poussiéres
libérées par I'érosion de la cible se déposent sur le substrat par gravité. En revanche, les
dépots réalisés a P(Ar) plus élevée (1,2 Pa) présentent une structure colonnaire et une rugosité
relativement importante. Ce changement de morphologie peut s’expliquer par un libre
parcours moyen réduit a forte P(Ar) qui impacte a la fois I'énergie des ions et le trajet des
particules (neutres et ions) de la cible vers le substrat.

De plus, on constate également une dégradation de la surface des films lorsque les
substrats sont polarisés a -200 V. Etant donné que les ions Ar* et métalliques bombardent la
surface de I'échantillon avec une énergie moyenne d’environ 200 eV, cela laisse a penser
gu’une valeur de Vs élevée est la cause des cratéres observés sur les micrographies. Il convient
également de préciser que la couche de contraste plus claire présente sous le revétement
provient d’un essai de décapage, inefficace, avec une cible en zirconium.

Figure 1lI-16 : Images MEB de la surface et en coupe des films minces de Cr-Al-C déposés a une pression de
travail de 0,55 et 1,2 Pa et une tension de polarisation de -50 et -200 V.

En conclusion, les résultats obtenus montrent que les paramétres d’impulsion balayés
n’influencent pas la morphologie des couches qui sont denses, vitreuses et homogéenes avec
une surface peu rugueuse. A contrario, les valeurs de P(Ar) et Vs ont une influence significative.
Nous allons maintenant chercher a évaluer I'impact des différents parametres de dépots sur
la composition du film.
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3.2. Composition chimique

La Figure 1lI-17a illustre I’évolution de la composition chimique mesurée par SDL des
films Cr-Al-C déposés a Vs = -50 V en fonction du rapport cyclique. Il apparait que le rapport
cyclique a Pmoy constante (modifications simultanées de toff et ton) n’a pas d’impact significatif
sur la composition des films dans nos conditions de dép6t. L'augmentation de P(Ar) pour un
rapport cyclique de 4,35%, ne semble également pas modifier la distribution des éléments.
Ainsi, les films présentent un léger enrichissement en Al (+ 1-2 % at.) et un déficit en C (- 1-2
% at.) par rapport a la composition Cr/Al/C recherchée de 50/25/25. La littérature fait état de
légeres variations de composition par rapport a la cible Cr,AIC pulvérisée [2, 4, 34-36]. Les
mesures SDL indiquent également une faible concentration (= 1-2 % at.) en O liée en grande
partie a la pression partielle résiduelle en dioxygene (P(02)) dans I'enceinte, la chambre étant
ouverte régulierement et n’étant pas congue pour travailler sous ultravide.

En revanche, en augmentant Pmoy @ 450 W a rapport cyclique de 4,35 % (Figure 1lI-17a),
le revétement est enrichi en Al (+ 4 % at.) et C (+ 7 % at.) et appauvri en Cr (- 7 % at.)
comparativement a un film obtenu a 250 W. Le ratio Al/C restant constant, cela suggére que
la perte en Cr est compensée a la fois par Al et C. Compte tenu des résultats obtenus lors de
I’étude du plasma qui suggerent une augmentation du taux d’ionisation de Cr, et de la haute
tension appliquée a la cible, on peut supposer que le flux des especes métalliques est modifié
au niveau du substrat. Dans cette hypothése, cela se traduit par un retour important des
especes vers la cathode conduisant a la raréfaction de I’Ar et a un effet d’autopulvérisation

par les ions Cr*, phénomeéne observé par plusieurs auteurs lors des décharges HiPIMS a partir
d’une cible de Cr [37, 38].
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Figure 1lI-17 : Evolution de la composition chimique des films Cr-Al-C déposés a a) différents paramétres
d’alimentation HiPIMS a 0,55 Pa et 1,2 Pa et b) différentes tensions de polarisation Vs. Les lignes
pointillées indiquent la composition recherchée.

Page 114



Chapitre Il : Elaboration de films Cr-Al-C par HiPIMS a partir d’une cible céramique

Finalement, on constate que le parameétre procédé testé qui impacte le plus les
proportions relatives des éléments est Vs. Comme le montre la Figure IlI-17b, I'augmentation
en Vs conduit a un appauvrissement du film en Al. Pour Vs =-200V, le film présente une teneur
en Al de 16 % at., soit une variation de 40 % par rapport a la concentration en Al d’un film
déposé pour Vs = -50 V. Le rapport Cr/C étant constant, la diminution de la teneur en Al est
compensée respectivement par Cr et C. Il faut noter qu’au potentiel Vs flottant (= -46 V), I’écart
a la stoechiométrie 50/25/25 est plus important que lorsqu’une tension de -50 V est imposée
au substrat. Cela peut étre lié au déplacement d’une partie des ions dans des directions
obliques par rapport a la cible (diffusion vers les parois) en I'absence de contréle directionnel,
ce qui entraine une diminution du flux d’ion sur des substrats placés parallélement a la surface
de la cible [39].

D’apres [34], I'appauvrissement en Al observé a forte polarisation est expliqué par la
repulvérisation préférentielle d’Al déposé sur le substrat par rapport a Cr et C. Les auteurs
suggerent trois raisons a ce phénomene. Premiérement, les énergies de liaison des atomes
d’Al en surface du dépot sont plus faibles (Al-Al : 3,36 eV, Cr-Al : 4,047 eV et Al-C: 5,692 eV)
que celles des atomes de Cr (Cr-Cr : 4,12 eV et Cr-C : 6,072 eV) et de C (C-C : 7,41 eV).
Deuxiemement, les ions Ar* ont un coefficient de transfert d'énergie presque égal a 1 avec Al
et Cr alors que celui de C est de 0,7. Cela signifie que les ions Ar* et Ar?*, qui ont des énergies
de respectivement 200 eV ou 400 eV lorsque le substrat est polarisé a -200 V peuvent
pulvériser les atomes Al et Cr en bombardant le film en croissance. Troisiemement, Cr ayant
une masse deux fois supérieure a celle d’Al, les ions Cr*, s’ils ont acquis suffisamment
d’énergie, peuvent également pulvériser les atomes d’Al.

Comme nous l'avons vu précédemment, le flux d’ions a I'origine de la croissance de la
couche en HiPIMS est principalement composé des ions Cr* et Al*. Ainsi, d’apres les résultats
SDL et les mesures QCM qui indiquent que le flux ionique bombardant le film en croissance
est amplifié a Vs élevée, on peut en déduire que le bombardement ionique est a I'origine de
la repulvérisation de Al, comme généralement observé [40, 41].

En conclusion, une valeur de Vs trop élevée peut conduire a un appauvrissement en Al
des films Cr-Al-C par rapport a la composition de la cible, appauvrissement causé par
repulvérisation du dépobt et par la création de défauts comme en atteste la dégradation de
I’état de surface du revétement. En revanche, le parametre Vs peut étre utilisé pour créer un
gradient de composition, similairement a ce qu’il se fait a partir d’une cible de TisSiC;
pulvérisée par HiPIMS qui permet de compenser I'excés de carbone observé en dcMS [5, 42].
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4.  Bilan de I'’étude du plasma et des films Cr-Al-C déposés

Le couplage de techniques de diagnostics électriques (majoritairement) et optiques a
permis d’obtenir des informations sur les caractéristiques du régime HiPIMS pour la
pulvérisation d’une cible Cr,AIC. L'ensemble des résultats a permis de mettre en évidence la
génération d’une vapeur métallique plus ou moins ionisée selon les conditions de décharge.
Les ions créés pendant la décharge puis accélérés sous I'effet de la différence de potentiel
entre le plasma et la surface du porte-échantillon polarisée sont majoritairement thermalisés
et d’énergie similaire au potentiel appliqué au porte-échantillon. Néanmoins, une grande
partie des ions créés reste confinée au niveau de la cathode et une optimisation du banc
expérimental s’averera nécessaire dans le futur. En revanche, il n’a pas été possible de
déterminer lors de I’'étude en SEO résolue en temps si la décharge passe d’un régime dominé
par les espéces Ar a un régime ou les espéces métalliques sont majoritaires. En ce qui concerne
les énergies des especes ioniques, les distributions en énergie des ions incidents obtenues
montrent des énergies de plusieurs dizaines d’eV qui dépendent principalement de la tension
de polarisation du porte-substrat.

Les films déposés sont denses, homogenes et présentent une composition chimique
proche de la cible pulvérisée. Néanmoins, le bombardement ionique plus intense ne permet
pas d’obtenir un revétement cristallin sans un apport supplémentaire d’énergie, par exemple
par le biais d’'une source d’énergie thermique. En croisant les différents résultats, il a été
possible de déterminer les parameétres ayant un impact significatif sur les caractéristiques des
films. Une pression de travail P(Ar) et une tension de polarisation Vs élevées favorisent
respectivement une croissance colonnaire et le bombardement ionique. Ce dernier paramétre
génere une repulvérisation d’une partie des espéces métalliques, notamment Al. La
conséquence est une variation de la teneur en Al dans les films déposés, et donc des couches
avec des propriétés différentes. De plus, 'augmentation de I'effet du bombardement ionique
est susceptible d’augmenter drastiqguement les contraintes internes générées pendant le
dépbt, ces contraintes ayant un impact direct sur 'adhérence du revétement et sa tenue
mécanique (fissuration par exemple). Pour cette raison, lors de la mise a I'échelle du procédé,
il est nécessaire de réexaminer la distribution des éléments sur les échantillons et d'ajuster les
parameétres de dépdbt en conséquence.
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B/ Synthése de films minces de Cr,AlC dans le réacteur
HYBRIDE

Cette partie est consacrée aux dép6ts de films minces de Cr-Al-C réalisés dans le réacteur
de dépot semi-industriel HYBRIDE. Par rapport au réacteur TUBE, cette machine bénéficie
d’une possibilité de chauffage pendant les dépdts pouvant entrainer une amélioration de la
cristallinité des films. Elle dispose aussi d’un porte-substrat triple-axe permettant de revétir
des échantillons sur toutes les faces. Quatre campagnes ont été menées durant ces travaux
de thése dans ce réacteur avec un objectif différent pour chacune d’entre elles. Les
revétements d’épaisseurs variant entre 1 et 7 um ont été déposés directement sur des
substrats en silicium, alumine, acier 304L, alliages Zr702 et Zy-4. Les parameétres étudiés lors
des dépots sont reportés dans le Tableau IlI-3 ci-dessous.

Tableau IlI-3 : Récapitulatif des différents paramétres étudiés lors de chaque campagne

Campagne Configurations testées Parameétres étudiés
1 6 Température de substrat, rapport cyclique
2 4 Rapport cyclique, tension polarisation
3 1 Epaisseur
4 1 Epaisseur

Les parameétres testés lors de la premiére campagne d’essai avaient pour objectif de se
positionner par rapport aux résultats de la littérature [2, 4, 43, 44]. Ces derniers suggerent
gu’il est possible de déposer directement Cr;AIC in situ par PVD, notamment pour une
température de substrat Ts supérieure a 400°C en HiPIMS. A partir de ces premiers résultats,
un point de fonctionnement a été déterminé. Cette campagne a également permis d’avoir un
apergu des propriétés de résistance a |’oxydation des revétements Cr-Al-C.

Dans le but de synthétiser la phase MAX in situ, quatre nouvelles configurations ont été
testées lors de la deuxieme campagne afin d’explorer les effets de nouveaux paramétres sur
les couches déposés (composition chimique, structure, etc...) et d’approfondir également nos
connaissances sur les propriétés protectrices a haute température de ce type de revétement.

Du fait de la difficulté de déposer directement Cr,AIC dans le réacteur HYBRIDE, la
troisieme campagne a eu pour but de déposer un revétement de Cr-Al-C plus épais (7 um)
afin de minimiser les effets de bords, préjudiciable lors des essais de corrosions. Il convient
cependant de signaler qu’une panne au niveau du systeme de chauffage n’a pas permis la
réalisation de cette campagne dans les conditions initialement prévues.

Enfin, la quatrieme campagne a eu pour objectif d’approfondir nos connaissances sur le
comportement haute température des revétements, en particulier I'apport de Cr,AIC, sur la
résistance a I'oxydation des alliages de Zr, qui sera abordé dans le chapitre suivant. Cette
campagne visait aussi a déposer un dépot d’épaisseur équivalente a la précédente campagne,
ce qui n'a pas été possible en raison d’'un défaut d’alimentation en argon. Il convient
également de noter que la polarisation des substrats Vs n’a pas pu étre maintenue a la valeur
de consigne suite a la formation d’un court-circuit au niveau du porte-substrat, causé par des
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copeaux métalliques, peu de temps aprées le démarrage. De fait, les échantillons étaient reliés
a la terre pendant cet essai.

1.  Etude préliminaire et adaptation du procédé

1.1. Etude paramétrique

Cette premiere partie de I'étude de la synthese de revétements Cr,AlC a pour objectif
d’établir une gamme de parameétres expérimentaux qui sera utilisée pour déposer les films
minces sur substrat Zr702 étudiés au cours de ce travail. Le passage a un réacteur ayant une
configuration différente (taille de I'enceinte, injection des gaz, configuration magnétique,
porte-échantillon...) nous améne a retrouver un point de fonctionnement qui risque d’évoluer
par rapport a celui que nous avions pu établir dans le réacteur TUBE. Nous étudierons en
premier lieu I'effet de Ts et du rapport cyclique sur la morphologie et la cristallinité des films
puis nous nous intéresserons a I'effet des paramétres de dépdts sur la composition chimique
des couches déposées. Enfin, les revétements seront recuits sous différentes atmosphéres
afin d’évaluer I'impact de ce post-traitement sur la qualité cristalline de Cr,AIC. Des substrats
en 304L et en Si ont été employés pour ces essais.

1.1.1. Influence de la température a I'intérieure de la chambre de dépot

Différents essais ont été réalisés pour analyser l'influence de la température et du
rapport ton/toff sur la morphologie et la structure finale des films Cr-Al-C déposés. L' objectif
recherché en modifiant le rapport cyclique tout en gardant les autres paramétres constants
est de modifier la microstructure du dépo6t en augmentant la température d’extréme surface
par le bombardement ionique, sans pour autant modifier significativement la température
moyenne du substrat. Pour cela, trois configurations de dépots ont été testées a 400 et 450°C.
Les valeurs de Pmoy, de P(Ar), du flux d’argon et de Vs, sont respectivement de 2500 W, 0,5 Pa,
50 sccm et -100 V.

La Figure IlI-18 présente les fractographies MEB de deux revétements Cr-Al-C déposés
sur du silicium a température et rapport cyclique différents. Toutes les couches déposées
présentent la méme morphologie, quels que soient les parameétres procédés utilisés. Les
revétements obtenus sont denses, compacts et homogenes en composition. L'interface avec
le substrat est bien délimitée, indiquant que les films ont une bonne adhérence au silicium.
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Figure 11I-18 : Fractographie MEB en section des couches Cr-Al-C déposées a température et rapport
cyclique différents (Pmoy = 2500 W, P(Ar) = 0,5 Pa et Vs = - 100 V)

La Figure llI-19 présente les résultats obtenus par DRX sur chaque film déposé. Les
mesures ont été réalisées sur une plage angulaire plus importante (20 de 20 a 90°) que celle
présentée. Cependant, une seule large bande autour de 20 = 42° est observée quelle que soit
la configuration de dépot utilisée. Cette contribution est caractéristique d’un matériau

nanocristallin.
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Figure 111-19 : Diffractogrammes en incidence rasante (1°) des revétements Cr-Al-C tels que déposés a
400°C et 450°C pour différents rapports cycliques (Pmoy = 2500 W, P(Ar) = 0,5 Pa et Vs =- 100 V)

Sur I'image MET en haute résolution (Figure 111-20) d’un substrat 304L revétu Cr-Al-C, on
remarque des amas de matiere d’environ 2 nm, confirmant I'absence totale de microstructure
au sein du revétement. Par ailleurs, le cliché de diffraction des électrons obtenu pour ce
revétement présente seulement des anneaux diffus (non présenté ici). On peut en déduire
que le film mince déposé est nanocristallin, avec un ordre sur quelques nanometres
seulement.
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Figure 11I-20 : Image MET en haute résolution de la coupe transverse d’un revétement Cr-Al-C déposé sur
304L (Pmoy = 2500 W, P(Ar) = 0,5 Pa, ton = 70 us, f = 400 Hz, Vs = -100 V)

Ces résultats suggerent que I'énergie thermique fournie, en plus de celle des espéces
incidentes, n’est pas suffisante pour permettre la formation in situ de la phase Cr,AlIC comme
observé par plusieurs auteurs pour des valeurs de Ts supérieures ou égales a 400°C [2, 3].
Cependant, et contrairement aux résultats de la littérature ol les dépots sont réalisés sur des
substrats immobiles, nos dépots ont été réalisés sur des substrats en rotation. Ainsi, il est
probable que la température des substrats ne soit pas identique en tout point du réacteur
puisque la distance par rapport aux éléments de chauffage varie pendant la rotation. Cette
évolution de la température n’a pu étre mesurée dans la chambre de dép6t, une caméra
thermique ou un thermocouple rotatif étant nécessaire. Il convient de rappeler que le
chauffage des échantillons confinés dans I'enceinte sous vide se fait uniquement par le
rayonnement thermique émis par la surface de radiants. Bien que tous les matériaux
absorbent les radiations infrarouges, ils en reflétent et en laissent passer également une
partie. De plus, I'efficacité du chauffage dépend aussi de la température de surface du radiant.
Si cette température n’est pas suffisamment élevée, alors la puissance émise chute d’une
maniére drastique. Dans le cas présent, la consigne de température des radiants est limitée a
450°C parce que le réacteur HYBRIDE n’est pas cong¢u pour fonctionner au-dela. En effet, a
cette température, des problémes techniques (perte d’étanchéité due a I’altération des joints
des portes) ont commencé a apparaitre. En conséquence, il n’a pas été possible de poursuivre
cette étude a de plus haute températures. Ainsi, la température limite de 400°C a été imposée
pour les essais suivants. Néanmoins, il est probable que la température des échantillons soit
inférieure a cette température consigne.

1.1.2. Effet de la tension de polarisation

Une autre possibilité de fournir de I'énergie aux adatomes situés a la surface du film
mince en croissance pour favoriser la formation de CrAlC consiste a contrbler le
bombardement ionique par Vs. Ce parametre a fait I'objet de recherches moins approfondies
qgue l'effet de Ts pour la synthése de phases MAX, mais il semblerait que le contréle de Vs
puisse réduire la température nécessaire a la formation de Cr,AIC in situ [2]. Par ailleurs, une
valeur de V; élevée présente également I'avantage de minimiser les effets de bords et permet
de revétir intégralement les échantillons. En effet, les lignes de champ étant plus concentrées
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au niveau des angles et bord des échantillons [45], un flux d'ions plus important arrive dans
ces zones. Cependant, la valeur de Vs, qui controle I'accélération des ions et exalte le
bombardement ionique, a une forte influence sur la composition chimique des films multi-
élémentaires déposés [2, 34, 46, 47] comme observé précédemment dans le réacteur TUBE.
Ainsi, il convient de trouver un compromis entre ces deux effets.

La Figure IlI-21 présente la variation de composition chimique mesurée par SDL des films
déposés a 400°C en fonction de Vs. On constate que lorsque Vs est élevé (jusqu’a -200 V) le
film présente un appauvrissement important en Al (< 10 % at.), soit une diminution d’un
facteur trois par rapport a la concentration de la cible (environ 25 % at.). La réduction de la
concentration en Al est compensée par Cr et C. Lorsque Vs diminue, la teneur en Al augmente.
On remarque également que la teneur en Cr est plus faible a -200 V qu’a -150 V. Finalement,
les variations de distances cible-substrat ont peu d’impact sur le bombardement ionique
puisque la concentration en Al dépend également fortement du biais appliqué au substrat
dans le réacteur HYBRIDE. Cet effet est d’ailleurs plus marqué que dans le réacteur TUBE. Une
raison possible a cela est que la rotation des substrats modifie continuellement I'angle de
dépot et donc le flux ionique [48, 49]. L'effet de |'orientation angulaire de la cible par rapport
au substrat a été étudié sur la composition des films déposés dans le systéemes ternaire Ti-Si-
C [42]. Il a été constaté que les éléments légers tels que le C sont privilégiés au dépends
d'éléments plus lourds, tels que Ti et Si, le long de la direction normale a la cible. En revanche,
les substrats placés a un angle de 90° par rapport a la cible subissent un flux de C plus faible,
en raison du trés faible degré d'ionisation du C par rapport a Ti et Si. Une étude similaire
réalisée dans le systeme Cr-Al-C a montré que la composition des films déposés par dcMS était
également dépendante de I'orientation angulaire du substrat ainsi que du produit pression-
distance [36]. Ainsi, lorsqu’ils sont placés perpendiculairement a la surface de la cible, les
substrats sont soumis a un flux de matiére dont le rapport ion/neutre de la vapeur métallique
est supérieur a celui des substrats orientés parallélement.
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Figure Ill-21 : Variation de la composition chimique des films Cr-Al-C tels que déposés a 400°C en fonction
de Vs (Pmoy = 2500 W, P(Ar) = 0,5 Pa, ton = 70 us et tofr= 3112 us)

Par ailleurs, les films déposés a Vs = -75 V sans chauffage présentent un enrichissement
en Al et un déficit en C. Ces résultats suggerent que Ts influence également la composition
chimique du film mince. La diminution de la teneur en Al, généralement observée a haute
température (> 700°C), est liée a un phénoméne de désorption thermique [50, 51].
Cependant, Ts étant bien inférieure dans cette étude, cette différence de composition peut
aussi s’expliquer par le bombardement ionique. En effet, les ions incidents transferent leur
énergie a la surface du film mince en croissance. Par conséquent la température en extréme
surface peut dépasser Ts et ainsi favoriser la désorption d’Al par rapport aux dép6ts réalisés a
température ambiante [34]. Finalement, la concentration en Al dans les films Cr-Al-C est
étroitement liée au bombardement ionique et a la température en extréme surface du
substrat. Il convient également de noter que les films obtenus avec un porte-échantillon relié
a la terre présentent une teneur en Cr plus faible, similaire aux valeurs obtenues dans le
réacteur TUBE, probablement a cause d’une perte d’une partie des ions dans I’enceinte en
I’'absence de polarisation.

En conclusion, il semble préférable de travailler a une valeur de Vs proche du potentiel
flottant et a Ts = 400°C pour minimiser les fluctuations de compositions. Toutefois, dans ces
conditions, la phase Cr;AIC n’est pas présente dans les films Cr-Al-C déposés. Dés lors, il est
nécessaire de passer par une étape supplémentaire de recuit thermique afin de permettre la
transformation de phase par diffusion.
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1.2. Etude de la cristallisation de Cr2AIC

Plusieurs travaux de recherche ont montré que les films minces Cr-Al-C déposés
amorphes ou nanocristallins pouvaient cristalliser en Cr,AIC par recuit thermique a plus basse
température que le composé massif [2, 33, 52-54]. Abdulkadhim et al. ont notamment
constaté par DSC que la cristallisation du revétement Cr-Al-C, déposé au préalable sur un
substrat NaCl puis broyé sous forme de poudre aprés dissolution dans I'eau, se produisait a
environ 610°C et a une vitesse de chauffe de 10°C/min [33]. De plus, la température de
cristallisation était décalée vers des températures plus élevées a vitesse de chauffe plus
rapide. Il convient de préciser que la réaction étant controlée par la diffusion des éléments,
un critére cinétique, qui est fonction de I'épaisseur de la couche déposée, est a considérer.
Ainsi, compte tenu qu’il faut un certain temps pour que le revétement cristallise, le four atteint
une valeur de température plus élevée que la valeur effective nécessaire pour permettre la
cristallisation.

Par ailleurs, a partir de 700°C, d’autres composés tels que Cr;Cs et Cr,Al commencent a
apparaitre en raison de la diffusion d’Al vers la surface et de son évaporation. Toutefois, la
stabilité thermique de Cr,AIC dépend essentiellement de I'atmosphére du recuit, qui peut étre
réalisé sous vide [2, 52, 53, 55] ou sous argon [54, 56]. Les films cristallisent également sous
air avec cependant une oxydation partielle en surface et davantage de défauts liés a
I'incorporation d’atomes d'O dans le réseau CrAlIC [52, 53]. De ce fait, la cristallisation est
étroitement liée a I'atmosphére de recuit, a la vitesse de chauffe ainsi qu’a la durée du
traitement thermique.

1.2.1. HTDRX

Afin de déterminer la température de début de cristallisation de Cr,AIC, des analyses par
DRX a haute température ont été menées. Un substrat 304L revétu par Cr-Al-C a été chauffé
de 40°C jusqu’a 700°C avec une vitesse de chauffe de 4°C/min et des paliers successifs de 2 h
a 610, 620, 630, 640, 650, 660, 670, 680, 690 et 700°C sous hélium. Il convient de préciser que
la chambre d’analyse n’étant pas parfaitement étanche, il y a une pression résiduelle
d’oxygene. Les diffractogrammes ont été enregistrés a chaque température. Compte tenu du
temps d’acquisition important nécessaire en incidence rasante, la gamme angulaire analysée
a été réduite a 35-60°(20).

L’échantillon utilisé pour ces mesures a été déposé dans les conditions suivantes :
Pmoy = 2500 W, P(Ar) compris entre 0,35 et 0,4 Pa, ton = 70 us et f=314 Hz, Vs =-75 V et sans
chauffage supplémentaire. La superposition des diffractogrammes enregistrés a chaque
température est présentée en Figure 1ll-22. Les pics correspondants a la phase Cr AlC peuvent
étre identifiés a partir de 640°C. Néanmoins, les phases Cr,03, Al,O3 et Cr;C3 sont également
détectées, et I'intensité de leurs contributions augmente avec la température. A la fin de
I’expérience, le revétement est partiellement oxydé et contient a la fois la phase Cr,AIC et des
carbures de chromes. Le décalage en température observé par rapport a [33] peut s’expliquer
a la fois par des différences liées au revétement (épaisseur, composition, contraintes...) et par
la mauvaise uniformité de la température de I'échantillon dans le dispositif de chauffage in
situ sous DRX. En effet, le transfert de chaleur s’effectue par contact avec le dispositif de
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chauffage, et la température de consigne est mesurée sur I'élément chauffant. Par
conséquent, il se crée une différence de température dans I'épaisseur de I'échantillon, qui
dépend a la fois de I'atmosphere, des propriétés thermiques de I'échantillon et de la surface
de contact entre I'échantillon et I’élément chauffant.

*Cr,AIC *a-Al,0, °Cr,C, °Cr,0,

(u.a)

isée

Id

Iteé norma

Intens

20 (°)
Figure 1lI-22 : Superposition des diffractogrammes en incidence rasante 1° pour chaque température de
I’échantillon Cr-Al-C, sur substrat acier. Les pics de Cr2AIC sont indexés a partir du fichier JCPDS PDF-00-
058-0267.

De plus, la composition chimique du revétement Cr-Al-C analysé présente un rapport
atomique Cr/Al de 1,68 et une teneur en C de 15 % at., soit une composition distincte de celle
de la cible Cr,AIC pulvérisée, contrairement aux revétements étudiés dans [33]. Ainsi, en plus
de la phase Cr,AlC, la phase secondaire Cr;Cs apparait pendant le traitement thermique. Cela
peut étre lié au déficit en C dans le revétement Cr-Al-C. Il a notamment été constaté que
d’autres phases intermédiaires telles que AlCr;,, Cr7Cs, Cr3C; et AlsCrs coexistent avec la phase
Cr,AlC lorsque le rapport stoechiométrique Cr/Al/C s'écarte de 2/1/1 [54, 55]. On peut
supposer que la constitution d’'un oxyde en surface du revétement par réaction avec O
accentue cet écart a la stoechiométrie en surface.

Un cliché (Figure 1ll-23a) a été réalisé par MET a balayage (MET-B), pour révéler la
distribution des éléments par contraste de numéro atomique et identifier les différentes
phases présentes dans I'épaisseur du revétement. Ce cliché montre que la composition
chimique du revétement est inhomogene. Combiné aux analyses par DRX, on peut en déduire
gu’il s’agit de phases Cr,03, Al;03, CryCs et CrAlIC. Un exemple d’un grain de CrAlIC cristallisé
est montré en Figure IlI-23b. Il convient également de noter que le revétement est dense et
ne présente pas de fissures sur substrat 304L.
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Figure I1I-23 : Observations en coupe transverse du revétement Cr-Al-C étudié par DRX-HT : a) Image STEM
en champ clair, b) Image MET en champ clair de la surface, c) Image MET en haute résolution a cceur et d)
Image MET en champ clair a l'interface revétement-substrat.

Desimages MET, a plus fort grandissement de la zone couverte par I'image Figure IlI-23a,
en surface et a l'interface revétement-substrat sont également données en Figure 1ll-23b,d.
On constate la présence d’une fine couche d’oxyde (90 nm) en surface de I’échantillon. On
remarque également que le revétement sous cette couche d’oxyde ne présente pas de
microstructure, probablement en raison de 'appauvrissement en Al en extréme surface. A
I'interface revétement-substrat, il s’est formé une couche de diffusion d’environ 105 nm,
indiquant que les éléments du revétement diffusent vers le substrat 304L pendant le recuit.

Smialek et al. ont étudié les réactions a l'interface entre un revétement Cr,AlC et un
superalliage base Ni a 1100°C [57]. Les auteurs ont constaté qu’une zone appauvrie en Al,
composée de Cr;Cs, se forme dans le revétement Cr,AlC proche de l'interface tandis que la
diffusion d’Al dans I'alliage aboutit a la formation d’une interphase constituée de plusieurs
composés intermétalliques. Par conséquent, étant donné que Al posséde une activité
chimique relativement élevée dans CrAlC ainsi qu’une large solubilité dans les alliages base
Ni [58, 59], cela laisse a penser que Al a diffusé du revétement dans le substrat en 304L a
I'interface lors du recuit. Toutefois, la température de recuit n’ayant pas excédé 700°C,
I'interdiffusion est tres faible.
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1.2.2. Recuit sous atmosphere contrélée d’argon

Les revétements Cr-Al-C ont été traités séparément sous balayage d’argon afin d’éviter
I’oxydation partielle de la surface. Aprés chaque recuit, des analyses DRX, et pour |’échantillon
recuit pendant 4h, des observations MET ont été effectuées. Compte tenu des résultats
précédents, les substrats 304L revétus Cr-Al-C ont été chauffés de 40°C a 600°C, avec une
vitesse de 4°C/min, et maintenus a cette température pendant 2, 4 et 6 h. Finalement, le
refroidissement s’effectue naturellement.

Les échantillons utilisés pour ces mesures ont été déposés dans les conditions
suivantes : Pmoy = 2500 W, P(Ar) = 0,5 Pa, ton = 70 s, f= 400 Hz, Vs = - 100 V a 400°C. Les
diffractogrammes des échantillons recuits sont présentés en Figure IlI-24 et comparés au
diffractogramme du revétement Cr-Al-C tel que déposé.

(100)
(101) (006) (108)

600°C/6h

600°C/4h

600°C/2h

Intensité normalisée (u.a)

Aprés dépbt

26 (°)

Figure 111-24 : Diffractogrammes en incidence rasante (1°) d’échantillons 304L revétus Cr-Al-C tels que
déposés et apres recuit a 600°C sous argon pendant 2, 4 et 6 h. Les pics de Cr2AIC sont indexés a partir du
fichier JCPDS PDF-00-058-0267.

Apreés recuit a 600°C sous balayage d’Ar, la phase Cr,AlC est identifiée lorsque la durée
de traitement excéde 4 h. A durée plus courte, le diffractogramme présente autour de 42°(20)
la méme contribution que le revétement Cr-Al-C tel que déposé. L'échantillon recuit pendant
6 h se caractérise par des pics légérement plus étroits que dans le cas d’un recuit de 4 h,
suggérant la croissance des grains de Cr AlC dont la taille initiale est de plusieurs dizaines de
nanometres. Contrairement au recuit dans I'air, aucun oxyde ni phase secondaire ne sont
détectés dans la gamme angulaire analysée tandis que la cristallisation de Cr,AIC se produit a
plus basse température.

Pour mieux identifier la microstructure du revétement obtenue apres recuit a 600°C
pendant 4 h, sa section transversale a été observée par MET (Figure 111-25).
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Revétement
Cr-Al-C

Figure 1lI-25 : Observations en coupe transverse d’un revétement Cr-Al-C déposé sur 304L recuit sous Ar a
600°C pendant 4 h : a) Image METB en champ clair, b) Image MET en haute résolution et cliché de
diffraction associé, c) Image MET en champ clair.

Sur I'image MET-B en champ clair du revétement (Figure IlI-25a), de nombreux grains
sont visibles proches de la surface et en coeur du revétement. Toutefois, on remarque que le
revétement présente une microstructure inhomogene, la taille des grains diminuant au fur et
a mesure que I'on s’approche de la surface. L'image haute résolution (Figure 111-25b) révele
une structure polycristalline et nanolaminée typique des phases MAX tandis que I'indexation
du cliché de diffraction associé indique la présence de la phase Cr,AlC. D’autre part, proche
de linterface revétement-substrat, on observe |'absence de microstructure dans le
revétement suggérant que celui est amorphe (Figure 111-25c). Enfin, une couche de diffusion
de plusieurs dizaines de nanometres s’est formée entre le revétement et le substrat en 304L.

Par conséquent, compte tenu des observations MET et des analyses DRX, on peut
conclure que le revétement Cr,AlC contient une seule phase (nano)cristalline. Néanmoins, la
cristallisation du revétement est partielle aprés un recuit a 600°C pendant 4 h. Cela peut
s’expliquer par la diffusion des éléments du revétement a l'interface dans le substrat, comme
observé précédemment sous air, mais également par une durée de traitement insuffisante
pour permettre la cristallisation compléte de Cr,AlC dans I'épaisseur du revétement.
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1.3.  Synthese de I'étude préliminaire

Lors de cette étude préliminaire, il s'est avéré que les films Cr-Al-C déposés dans le
réacteur HYBRIDE ne présentaient pas d’ordre a longue distance, et ce quelles que soient les
conditions de dépot. Bien qu’une température égale ou supérieure a 400°C ait été appliquée
au systeme de chauffage lors des dépots, nous n’avons finalement pas obtenu la phase Cr,AIC
de maniére in situ. Ceci peut étre dii a une mauvaise homogénéité de la température dans le
réacteur de dépot. Ensuite, nous avons constaté que Vs ainsi que la température jouaient un
role déterminant sur la composition chimique des films Cr-Al-C déposés en favorisant la
repulvérisation et/ou la désorption d’Al. Il convient donc de choisir judicieusement ces deux
parametres afin de minimiser les éventuels écarts entre la composition du film et celle de la
cible pulvérisée.

En réalisant des recuits sous air ou sous balayage d’argon, nous avons vérifié qu’il est
effectivement possible d’obtenir la phase Cr,AIC a partir du dép6t Cr-Al-C a une température
de 600°C, température nettement plus basse que pour le composé massif. Cependant, compte
tenu du fait que la réaction de transformation de phase est contrélée par la diffusion, cette
température est susceptible de varier en fonction de la durée de traitement. Il est également
envisageable de traiter les films sous air malgré une oxydation superficielle du revétement.
Dans la partie suivante nous allons caractériser plus finement le matériau élaboré sur substrat
Zr702 et vérifier que les modifications apportées par le recuit ne détériorent pas le systeme.

2. Elaboration et caractérisation de revétement Cr,AlC

Nous avons démontré précédemment que le revétement Cr-Al-C tel que déposé pouvait
cristalliser en Cr,AIC apres recuit thermique entre 600 et 700°C sur substrat 304L sans se
fissurer. La question qui se pose maintenant est de savoir si la cohésion revétement-substrat
est également préservée lorsque cette transformation de phase a lieu sur substrat Zr702. En
effet, I'un des objectifs de cette étude est d’élaborer des revétements de Cr,AIC monophasé
de bonne qualité a une température suffisamment basse pour étre compatible avec la
métallurgie des alliages de zirconium récents (type M5®). Par exemple, le film peut se fissurer
s’il est amené a la température de transition de phase trop rapidement ou si les contraintes
thermiques sont trop importantes. Pour cela, quatre cycles thermiques sous balayage d’argon
ont été retenus pour étudier I'effet de la température ainsi que du temps de recuit sur les
caractéristiques du systéme Cr-Al-C/Zr702 :

- premier cycle : 650°C/4 h a 4°C/min ;

- deuxiéme cycle : 600°C/4 h a 4°C/min ;
- troisieme cycle : 550°C/4 h a 4°C/min ;
- quatriéme cycle : 500°C/50 h 4°C/min.

2.1. Structure

Les diffractogrammes des films recuits a ces différentes températures sont présentés en
Figure 11l-26 . Les diffractogrammes du revétement Cr-Al-C tel que déposé et de la cible Cr,AIC
sont donnés a titre de comparaison.
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Apres recuits, les films montrent tous la méme succession de pics, caractéristiques de la
phase CrAIC, quelle que soit la température. Cependant, les positions des pics sont
légerement différentes par rapport a la phase MAX massive, indiquant une déformation de la
maille cristalline, probablement causée par la transformation de phase a I'état solide ayant
lieu pendant le recuit et la présence de défauts d’empilements. Il convient de noter que les
pics (002) et (101) ne sont pas clairement identifiables. Le pic (101) coincide avec le pic (100),
qui présente donc un décalage. Le pic de diffraction attendu a 13,804°26 (fichier JCPDS n°00-
058-0267), correspondant au pic (002), est observable mais difficile a caractériser dans les
différents diffractogrammes. En effet, la configuration spécifique du diffractomeétre en
incidence rasante entraine un décalage et un élargissement des pics aux bas angles.
Cependant, la présence de ce pic montre que la phase MAX existe dans le volume analysé.
Ensuite, les intensités des pics caractéristiques de Cr;AlC montrent une orientation
préférentielle des grains suivant la direction (006) pour tous les films recuits. De plus, aucun
pic caractéristique de phase secondaire de type carbure de chrome CryC, ou d’intermétallique
AliCry n’est détecté. Des pics parasites sont visibles sur le diffractogramme de I’échantillon
recuit a 600°C et correspondraient a une pollution au carbone.

—"E.-- (00:2} HSE; :ESEE% (10:5} (11:0} (109}( 0:3}
31 T e o
| . ——
g 10 I 20 30 ‘ 40 I 50 - &0 I 70 Aﬂ;‘{’; 90
2]
£ (100) (103)
= (101) 1 (008) (106)  (110) (109 (203)
c A ! 5 i S 650°C
2 2 ,fk s E | ] 600°C
0 ' | | | o
< A : - — 550°C
30 40 50 60 70 80 90
26 (°)

Figure 11I-26 : Diffractogrammes en incidence rasante (1°) d’échantillons Zr702 revétus par 3 um de Cr-Al-C,
recuits a différentes températures sous argon comparés aux diffractogrammes du revétement apreés dépot
et de la cible Cr2AIC. Les pics de Cr2AIC sont indexés avec le fichier JCPDS PDF-00-058-0267 tandis que les
pics indexés par 1 correspondent a une pollution au carbone. L’insert montre toute la plage de mesure.

La superposition des pics (101) et (100) peut s’expliquer par la présence simultanée dans
le revétement aprées recuit d’une solution solide désordonnée (Cr,Al),Cx et de phase MAX
Cr,AIC [3, 33, 55, 60]. Ces phases, toutes deux de structure hexagonale, ont des parametres
de mailles a = b sensiblement identiques. Néanmoins, le parametre de maille ¢ de Cr;AIC est
trois fois plus grand que celui de la solution solide désordonnée (Figure 11l-27a). Dans le réseau
hexagonal de la solution solide (Cr,Al).Cs, les atomes de Cr et d’Al sont distribués
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aléatoirement tandis que quelques atomes de C sont présents en interstice dans les sites
octaédriques (Figure [11-27b).

Cr Al

Cr Al
Cr

a) ./ b) /

Figure Ill-27 : Schéma des mailles cristallines hexagonales de Cr2AIC et (Cr,Al)2Cx

Les décalages des pics observés aux grands angles de diffraction peuvent avoir comme
origine des variations de composition chimique au sein du dépot (et donc de proportion
solution solide/phase MAX) ainsi que des contraintes internes. Lors de la pulvérisation d’une
cible composite ou céramique en mode HiPIMS, une différence de composition chimique peut
exister entre la cible pulvérisée et le film déposé en fonction des parametres procédés utilisés
comme nous l'avons vu précédemment. Compte tenu du fait que les substrats sont en
rotation, la composition du film peut également varier latéralement pour un échantillon [61,
62]. En revanche, les contraintes internes peuvent étre générées a la fois pendant le procédé
de dépot et pendant I’étape de recuit, en particulier lors du refroidissement si les coefficients
de dilation thermiques entre le revétement et le substrat sont éloignés.

Les parametres de maille de la structure cristalline de Cr;AIC ont été déterminés pour
chaque température de recuit par affinement des profils de diffraction a I'aide de la méthode
de Rietveld, en utilisant le logiciel MAUD [63]. La modélisation Rietveld nécessite des
parametres liés a la structure et au profil de diffraction. Pour chaque échantillon, les mémes
parameétres de départ ont été utilisés : le groupe d’espace P63/mmc (structure de Cr,AlC), les
paramétres de mailles a = 2,8618 A et ¢ = 12,838 A (fichier JCPDS n° 00-058-0267) et les
positions atomiques de Wyckoff définies dans le chapitre I. La taille des cristaux est obtenue
a partir de I'élargissement angulaire a mi-hauteur des pics du diffractogramme. La dimension
d’une cristallite Lng définie dans la direction normale aux plans cristallins (hkl), est déterminée
sur le pic de diffraction correspondant et centré sur 26nq a I'aide du logiciel EVA. Tous les

Page 130



Chapitre Il : Elaboration de films Cr-Al-C par HiPIMS a partir d’une cible céramique

parameétres structuraux affinées par la méthode Rietveld et la taille des cristallites sont
regroupés dans le Tableau lll-4.

Tableau Ill-4 : Paramétres structuraux affinés par la méthode Rietveld pour les échantillons recuits sous Ar

Température de recuit 650°C 600°C 550°C 500°C PDF (00-058-0267)

a(A) 2,85 2,84 2,84 2,84 2,8618

c(A) 12,96 13,00 13,04 13,00 12,838

Vv (R3) 97,92 97,42 97,26 97,54 99,44
Rwp (%) 17,7% 29,72% 17,69% 25,43% /
Variation du 0,97% 1,23% 1,55% 1,24% /

parametre c (%)

Tailles des cristallites (hm) | 23,4+1,4 | 216+2,2 | 16,6+2,4 | 292+45 /

Les parameétres de mailles calculés sont en bon accord avec les données de I’échantillon
massif. |l est a noter que le facteur de fiabilité (Rwp) de la simulation pour I’échantillon recuit
a 600°C est nettement plus élevé, 30 % contre environ 18 % pour les deux autres
températures. Cet écart est lié a I'affinement réalisé par MAUD qui prend en compte
I'ensemble du diffractogramme, incluant de ce fait les intensités des pics diffractés de la
pollution au carbone. Néanmoins, on remarque que la maille cristalline des échantillons
recuits est déformée par rapport a celle du matériau massif. Par exemple a 550°C le paramétre
de maille a est plus petit (- 0,7 %) tandis que le parameétre c est plus grand (+ 1,55 %) par
rapport aux données du fichier JSCP. La plus grande partie de la dilatation de la maille
cristalline se fait selon I’axe ¢ suggérant la présence d’une contrainte de compression dans le
plan a-b. Comme cette déformation tend a disparaitre avec I'augmentation de la température
de recuit et avec la taille des cristallites, on en déduit que la formation de la phase MAX Cr,AIC
est contrélée par la diffusion. De plus, les cristallites de I’échantillon recuit a 500°C ont une
taille nettement supérieure aux autres échantillons. Cela peut probablement s’expliquer par
la durée de recuit thermique prolongée de 4 a 50 h.

Afin de confirmer les résultats de la DRX, les films recuits ont également été analysés
par spectroscopie pRaman (Figure 1I-28). IIs sont comparés aux spectres du revétement avant
recuit et de la cible Cr,AIC. La gamme de nombres d’ondes explorés (100-600 cm™) contient
les bandes de vibrations caractéristiques des phases M;A1X1[52, 53, 64-68]. Pour le composé
Cr,AlC, quatre modes actifs notés 1a a 1d sont théoriquement attendus dans cette gamme. Il
convient cependant de signaler que les contributions expérimentales du deuxiéme (1b) et
troisieme (1c) mode de vibration Raman se chevauchent généralement [52, 53, 66-68].

On remarque trois bandes sur le spectre pRaman de la cible HiPIMS autour de 153 cm?
(1a), 246 cm™ (1b et 1c) et 334 cm™ (1d), ce qui est cohérent avec les prédictions théoriques.
Le revétement Cr-Al-C tel que déposé présente une large contribution vers 220 cm™, ce qui
confirme I'absence d’ordre a longue distance dans le revétement et la présence probable
d’une solution solide métastable.

Apreés recuit sous argon, la large bande observée pour le revétement tel que déposé est
toujours présente quelle que soit la température de traitement thermique. On observe de
plus trois bandes supplémentaires, pour les films recuits a 600 et 650°C, correspondant
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respectivement aux contributions 1a, 1b (mélangée a 1c) et 1d. A plus faibles températures
(500-550°C), seulement deux bandes, caractéristiques des contributions 1b (mélangées a 1c)
et 1d, sont observables. Une bande a 555 cm™ apparait également a 500°C correspondant au
mode de vibration de Cr,0s. La concentration en oxygéne dans le revétement tel que déposé
étant négligeable, cela laisse a penser qu’il y a probablement eu une interruption de courte
durée du balayage d’argon, du fait d’une plus longue durée de traitement (50 h), provoquant
la formation d’un oxyde en extréme surface. Finalement, les différents pics obtenus aprés
recuit sont en accord avec les données expérimentales de la cible et confirment que la phase
Cr,AlC est présente au sein des revétements recuits.
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Figure 111-28 : Spectres uRaman d’échantillons Zr702 revétus Cr-Al-C, d’épaisseur 3 um, et recuits a
différentes températures sous argon comparés aux spectres du revétement aprés dépét et de la cible
CraAlC.

Néanmoins, la disparition de la bande correspondant au mode 1a, ainsi que la
diminution de l'intensité des contributions 1b et 1c a 500 et 550°C, suggerent une réduction
de lacristallinité du revétement, conséquence d’une diffusion réduite des éléments dans cette
gamme de température. Cette observation conforte I’"hypothése selon laquelle il se forme
d’abord une solution solide (Cr, Al)2Cx puis CrAIC avec une température de recuit croissante,
en accord avec de précédentes études [3, 33, 60]. Ainsi, apres recuit le film se compose d’un
mélange de solution désordonnée (Cr,Al),Cx et de phase Cr,AlIC dont la proportion de I'une par
rapport a l'autre est fonction de la température de recuit ; une plus haute température
favorisant notamment la diffusion et donc la formation de Cr,AIC. Un moyen de confirmer cela
et ainsi d’obtenir une preuve plus directe de la structure nano-composite de ses revétements,
serait de réaliser des observations in situ par MET.
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En conclusion, I'examen des diffractogrammes DRX et des spectres pRaman des
échantillons recuits montre que I'on a vraisemblablement favorisé la cristallisation partielle
du revétement en phase Cr,AIC a partir de 500°C. Lorsque la température de recuit augmente
a 650°C, les grains se développent et la cristallinité s’améliore. Dans la partie
suivante, l'influence de la température de recuit sur la morphologie du film va étre étudiée.

2.2. Morphologie

Les revétements de Cr-Al-C tels que déposés sur substrat silicium sont homogénes en
épaisseur. Pour les substrats Zr702, on observe de petites variations d’épaisseur au niveau des
bords et coins des coupons, variations dues aux effets de bord. En vue de coupe (Figure 111-29),
les revétements présentent une structure en colonnes mesurant environ 100 nm de large. Les
couches sont néanmoins denses et les colonnes se sont développées perpendiculairement a
la surface. Le développement de ce type de structure peut étre expliqué par I'absence
d’imposition d’une Vs, limitant I'effet du bombardement ionique.

Revétement Cr-Al-C

Revétement Cr-Al-C

Substrat Si

Figure I11-29 : a) Fractographie sur Si en mode électron secondaire du revétement Cr-Al-C et b) image MEB
en coupe transverse en mode électron rétrodiffusé du revétement Cr-Al-C déposé sur Zr702.

La surface du revétement (Figure 111-30) est plutot rugueuse (= 40 nm) comparée au
substrat (= 20 nm), en lien avec I'état de préparation de la surface du substrat. Le revétement
couvre tout la surface de facon conforme car il ne crée pas d’irrégularités de surface tres
importantes pouvant compromettre la protection. Il ne semble également pas avoir de pores.

Figure 11I-30 : a) Image MEB et b) visualisation par profilométre optique de I'état de surface du revétement
Cr-Al-C déposé sur Zr702.
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En revanche, des fissures apparaissent sur la surface du revétement apres recuit a 600°C
(Figure 111-31), et leur nombre augmente significativement apres recuit a 650°C. L'apparition
de ces microfissures peut s’expliquer par la différence de coefficients de dilatation thermique
entre les revétements et le substrat. En effet, le coefficient de dilatation du substrat Zr702 est
de 5,4x10°%/K alors que celui de la phase MAX est compris entre 11 et 13,3x10°/K, soit deux
fois supérieur a celui du substrat. Par conséquent, il résulte de cette différence de déformation
un gradient de contraintes thermiques dans |'épaisseur lorsque le revétement Cr,AIC refroidit
a température ambiante. Ce gradient génére des contraintes en tension au sein du dépot qui
peuvent entrainer la fissuration du revétement. Ces contraintes sont d’autant plus
importantes que la température de traitement est élevée. Compte tenu que ces fissures
induisent tres probablement une dégradation de la résistance a |‘oxydation haute
température du revétement, étudiée dans le chapitre IV, la température du traitement
thermique ne doit finalement pas excéder 550°C.

Figure 1lI-31 : Comparaison de I’état de surface du revétement Cr-Al-C déposé sur Zr702 apres recuit a
différentes températures sous balayage d’argon.

Apreés recuit a 550°C, les colonnes sont toujours présentes et une structure assez fine et
submicronique est visible (Figure 111-32).

Substrat Zr702

Figure Ill-32 : Micrographie MEB en coupe transverse du revétement Cr2AIC recuit a 550°C pendant 4 h
sous argon déposé sur Zr702.

Les grains grandissent perpendiculairement a la surface du substrat et parallelement au
plan (001). De plus, une couche de composition atomique différente de 300 nm d'épaisseur
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(contraste plus foncé sur I'image MEB en mode électrons rétrodiffusés) apparait sur tous les
échantillons recuits a l'interface entre le revétement et le substrat Zr702. La formation de
cette couche montre qu’'un phénomeéne de diffusion entre le revétement et le substrat se
produit lors du recuit en raison de la forte réactivité chimique des alliages base Zr, comme le
Zr702. 1l convient de signaler que cette forte réactivité est I'une des causes principales de
dégradation des revétements de phases MAX a haute température [69, 70]. En particulier,
TisSiC; et Ti;AlIC forment des composés intermétalliques avec le Zy-4 entre 1100 et 1300°C
[71]. Les phases présentes dans cette couche d'interdiffusion n’ont pas pu étre identifiées lors
des analyses DRX, soit en raison de la profondeur de pénétration limitée des rayons X dans la
configuration DRX utilisée, ou soit parce que les phases formées ne sont pas de bonne qualité
cristalline. Du fait d’une meilleure résolution spatiale, des observations MET permettraient de
mieux caractériser cette interface formée pendant le recuit. Malgré la formation de cette
couche d’interdiffusion, il convient de signaler qu’aucune délamination ou écaillage ne se
produit aprées le recuit indiquant la bonne compatibilité mécanique entre le revétement et le
substrat Zr702.

2.3. Composition chimique

La Figure 1lI-33 présente les compositions chimiques moyennes des revétements,
mesurées par SDL, apres dépot et a la suite des différents traitements thermiques.
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Figure 1ll-33 : Comparaison de la composition chimique moyenne des revétements Cr-Al-C déposés avant et
apreés traitement thermique.

Avec des concentrations moyennes en Cr, Al et C de respectivement 46,1, 29,1 et 23,3
% at., le revétement Cr-Al-C déposé est légerement enrichi en Al par rapport a la
stoechiométrie 50/25/25 recherchée. Compte tenu des conditions de dép6t identiques, il
semble cohérent que les revétements recuits soient également enrichis en Al. Néanmoins, on
remarque des écarts de compositions entre les différents échantillons.
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Tout d’abord, I'échantillon recuit a 650°C présente une teneur en Al plus faible
(~26 % at.), qui peut s’expliquer par I’évaporation d’une quantité mineure d’Al a cette
température, proche de la température de fusion de I'aluminium. Cependant, pour des
températures de recuits inférieures, la variation de composition, en particulier en C, entre les
différents échantillons peut étre liée au type de réacteur PVD utilisé, ici un semi-industriel. En
effet, en raison de la rotation du porte-échantillon, la distance ainsi que I'angle entre le
substrat et la cible varient au cours du temps. Tout d’abord, lorsque le substrat se déplace
vers une source de pulvérisation, la vitesse de dépo6t augmente et atteint un maximum pour
la distance la plus courte, puis diminue lorsque cette distance ré-augmente. Ces variations de
vitesse peuvent notamment influencer la microstructure et plus généralement les
caractéristiques des revétements. Elles sont particulierement critiques dans le mode de dépot
réactif car elles peuvent également affecter la composition des revétements [61, 72]. En effet,
bien que la pression partielle du gaz réactif soit constante, le flux de matiére (neutre et ion) a
la surface du substrat change en raison de la rotation. Dans le cas de la pulvérisation de cible
céramique de phase MAX, C étant fortement affecté par la diffusion en phase gazeuse [5, 36,
42, 73], il faut s’attendre a des déviations de composition en raison de la rotation et du
positionnement des substrats sur le porte-substrat, comme c’est le cas sur des piéces de
géométries complexes [2, 74]. En effet, la distribution des éléments chimiques dans la couche
Cr-Al-C dépend principalement du flux d’ion et du champ électrique, qui sont eux-mémes
influencés par la tension de polarisation et la géométrie de la piece. En conséquence, nous
pouvons supposer que la configuration de notre réacteur semi-industriel a également un
impact sur la reproductibilité et la similarité des films déposés, qui peuvent ne pas présenter
la méme composition chimique en fonction de leur position sur le porte-échantillon.

Par ailleurs, d’aprés [75], le revétement Cr,AlC est monophasé lorsque le rapport Cr/C
est compris entre 1,72 et 1,93 et que le rapport Cr/Al est compris entre 1,42 et 2,03.
Cependant, dans notre cas, les revétements déposés et recuits ont un rapport Cr/C supérieur
a 2. Par conséquent, des phases Cry3Cs et Cr,Al devraient également étre présentes puisque la
concentration en C n'est pas suffisante par rapport a celles de Cr et d’Al. L’absence de ces
précipités secondaires pourrait s'expliquer par la présence de phases qui ne sont pas
détectées par DRX (phase amorphe, ségrégation aux joints de grain, etc...) et/ou par la
présence de défauts d'empilement, de substitution (Cr par Al) ainsi que des défauts
interstitiels. Par exemple, Al peut se positionner en insertion dans le réseau hexagonal de Cr,C
et former une solution solide (Cr,Al)2.Cx ou C occupe seulement en moyenne 66 % des positions
(x=0,66) [3]. Finalement, compte tenu des analyses DRX et uRaman, les films recuits semble
étre constitués d’'un mélange de phases désordonnées (Cr,Al).Cx et de phase Cr;AIC.

Les profils obtenus par SDL des revétements Cr-Al-C d’épaisseur 3 um, tels que déposés
sur Zr702 et apres recuit (Figure 111-34) montrent que les éléments constitutifs du revétement
diffusent dans le substrat pendant le recuit, confirmant les observations MEB. Cependant, la
diffusion est plus prononcée a 650°C que 550°C en raison d’un coefficient de diffusion
supérieur. Par conséquent, bien que la diffusion entre le revétement et le substrat soit faible
pendant le recuit, il convient d’envisager I'insertion d’une barriere de diffusion appropriée afin
de supprimer ce phénomene a toute température susceptible d’étre atteinte par le systéeme
Cr-Al-C/Zr702.
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Figure 1lI-34 : Comparaison des profils élémentaires en profondeur mesuré par SDL des revétements
Cr-Al-C, déposés sur substrat Zr702, tels que déposés et recuits a différentes températures.

2.4. Adhérence

Le traitement thermique a également pour objectif d’améliorer les propriétés
mécaniques du revétement en termes de cohésion et d’adhésion. Les travaux réalisés sur des
substrats base Ni ont montré que le recuit conduit a une meilleure adhésion entre le substrat
et le revétement en raison de la formation d’une couche de diffusion et de la réduction des
contraintes internes de compression liées au procédé d’élaboration [2]. L’adhérence des
revétements Cr-Al-C tels que déposés et recuits sur substrat Zr702 a été caractérisée par des
tests de rayure. Tous les essais ont été réalisés suivant des conditions expérimentales
identiques, une force maximale de 30 N appliquée linéairement sur 3,1 mm, une vitesse de
rayure de 10,72 mm/min, le tout répété sur 4 rayures. L'exploitation des données enregistrées
par la machine de scratch-test couplée a des observations au microscope optique permettent
de déterminer les charges critiques et le mode de rupture. Les résultats des essais concernant
les charges critiques sont présentés dans le Tableau IlI-5.

Tableau llI-5 : Récapitulatif des charges critiques, moyennées, mesurées en scratch-test

Echantillon Lci (N) Lc2(N) Lcs(N)
Tel que 2,0£1,0 6,0+ 4 26,0 £3,5
déposé

500°C 1,9+04 17+£0,9 -
550°C 1,8+0,3 10+£0,7 -
600°C - 71 -
650°C 2,1+0,9 7+1,3 -
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Les mesures réalisées sur le revétement Cr-Al-C tel que déposé, bien que cohérentes
entre elles, sont assez dispersées dans le détail (Figure 11I-35). Les premieres fissures (Lc1) font
leur apparition assez tot, aux alentours de 2 N. L’écaillage (Lcz) a lieu entre 12 et 15 N et le
délaminage complet (Lc3) du revétement entre 25 et 30 N.

20

N
(o))
]

12 =

Force tangentielle (N)

0 5 10 15 20 25 30
Force normale (N)

Figure 11I-35 : Evolution de la force tangentielle en fonction de la force normale appliquée au revétement
Cr-Al-C tel que déposé, essai répété 4 fois.

Les valeurs des charges critiques mesurées sur les échantillons recuits sont cohérentes
entre elles et le flambage du revétement se produit au-dela de la charge maximale de 30 N
appliquée dans nos conditions d’essai. Les observations au microscope optique montrent des
modes d’endommagement et de rupture identiques pour les différents revétements (Figure
lI-35 et Figure 11I-36). La charge appliquée sur lindenteur étant progressive,
'endommagement est croissant le long de la rayure. La densité de fissures augmente
naturellement jusqu’au délaminage complet du film. Il s’agit d’une fissuration due a une
sollicitation en traction du matériau. Cette fissuration n’est pas confinée aux bords de la
rayure et s’étend a I'extérieur. De I'écaillage est ensuite observé le long des bords de la rayure
pour des valeurs de charges plus grandes. Enfin, lorsque la charge appliquée par I'indenteur
est trop importante pour le revétement, il se produit de I’écaillage a I'intérieur de la trace puis
délaminage complet du revétement. La fissuration au sein du film en raison de I'avancée de
I'indenteur révele que le revétement posseéde une bonne adhérence puisqu’il ne s’écaille pas
directement sous I'effet de I'indenteur. Cette déformation cohésive entre le revétement et le
substrat Zr702 peut s’expliquer par la capacité des phase MAX a se déformer plastiqguement a
température ambiante [76, 77]. Finalement, I'augmentation de la charge critique associée a
une meilleure reproductibilité de la mesure démontre un effet positif du traitement
thermique vis-a-vis de I'intégrité mécanique du systéme revétement/substrat.
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Figure 11I-36 : Evolution de la force tangentielle en fonction de la force normale appliquée au revétement
Cr-Al-C recuit a 500°C pendant 50 h, essai répété 4 fois.

Cette bonne adhérence du revétement Cr,AlC sur substrat base zirconium est également
mentionnée par Zhang et al. [69]. Dans cette étude, Cr,AlC est synthétisé in situ par
pulvérisation cathodique magnétron a 700°C, sur substrat Zy-4. Il est difficile de comparer nos
résultats avec ceux de cette étude car un nombre trop élevé de parameétres sont susceptibles
d’affecter les valeurs mesurées. Il faut notamment prendre en compte des parametres a la
fois relatifs au revétement (microstructure, cristallinité, composition, épaisseur), mais aussi
au procédé d’élaboration (température, pression, vitesse de croissance), au substrat et
également a 'appareillage de mesure (nature et charge appliquée sur I'indenteur, vitesse de
chargement et de balayage).

3. Bilan de I’élaboration de revétements Cr,AlC

Les performances du réacteur semi-industriel HYBRIDE n’ont pas permis de synthétiser
in situ des revétements Cr2AlC. Une autre approche a donc été mise en ceuvre pour répondre
a la problématique initiale. Les couches Cr-Al-C telles que déposées ont été traitées
thermiquement sous air ou sous balayage d’argon a partir de 500°C. Les résultats associés a
cette stratégie de synthése en deux étapes ont montré qu’il est possible d’obtenir des films
cristallins avec une structure fine, globulaire et sans pores, composé d’un mélange de solution
solide désordonnée (Cr, Al),Cx et de phase ordonnée Cr,AlC. De plus, cela conduit a la
formation d’une zone de diffusion entre le revétement et le substrat Zr702, ce qui permet
d'obtenir une trés bonne adhérence de la couche. Dans certains cas, et pour des températures
supérieures a 600°C, le traitement thermique peut dégrader les performances initiales.
L'étude a également confirmé les variations de concentration causées par des tensions de
polarisation élevées observées dans le réacteur TUBE en raison de la haute teneur en ions
métalliques du procédé HIPIMS qui conduit a une repulvérisation des atomes d’Al.
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C/ Conclusions

Ce chapitre présente la pulvérisation magnétron en régime HiPIMS comme une
alternative intéressante pour la synthése de revétement Cr,AlC a partir d’une cible céramique.

Ce procédé a d’abord fait I'objet d’'une étude, notamment sur sa capacité a fournir des
especes chargées a partir d’'une cible céramique. Nous avons étudié I'effet de différents
parametres (ton, f, P(Ar)) sur le courant magnétron et sur les ions créés dans la décharge.
L’ensemble des résultats a permis de mettre en évidence le fort taux d’ionisation des atomes
de Cr et Al pulvérisés mais aussi d’Ar comparativement a un procédé de pulvérisation
cathodique magnétron conventionnel, quelles que soient les conditions de décharge. Ainsi,
les couches déposées ont des caractéristiques adaptables en fonction des parametres de
dépot. A P(Ar) faible, des couches denses se développent tandis qu’a plus forte P(Ar), les
couches présentent une structure colonnaire. Par ailleurs, travailler a Vs élevée induit des
défauts et des phénomenes de repulvérisation d’Al en raison du bombardement ionique
intense. Il s’avere donc primordial de travailler a des valeurs de Vs comprises entre -100
et -50 V. Ces essais ont finalement confirmé de I'importance de chauffer le substrat pour
obtenir un film cristallin.

Pour tenter de synthétiser in situ la phase MAX Cr,AIC, nous avons ensuite transféré les
résultats obtenus en laboratoire sur un équipement semi-industriel. Les couches obtenues
sont similaires, notamment en termes de structure cristalline, et la synthéese directe de Cr,AIC
n’a pas été possible. Dans certains cas, le phénomeéne d’appauvrissement en Al causé par
I’application d’une polarisation sur le porte-substrat s’est méme accentué. Des recuits des
dépbts sous air ou sous balayage d’argon ont alors permis d’obtenir des revétements
partiellement cristallisés en Cr,AlIC a partir de 500°C. Les résultats associés a cette approche
en deux étapes sont satisfaisants puisque le revétement et le substrat Zr702 démontrent
d’une bonne comptabilité mécanique et chimique. En revanche, les recuits réalisés au-dela de
600°C provoquent la fissuration des films en raison des contraintes thermiques, constituant
probablement un inconvénient majeur pour de futures applications a haute température. Ceci
démontre qu’il est possible de mettre en place, sur des gaines de combustibles nucléaire, des
revétements Cr,AlC adaptés en fonction des besoins d’utilisation. En effet, I’étude du procédé
ayant mis en avant la haute teneur en ions métalliques du procédé HIPIMS et I'influence de la
tension de polarisation, il est dés lors envisageable d’ajuster la concentration en Al.

En tout état de cause, bien que I'étude de la décharge nous a permis d’avoir une assez
bonne compréhension du procédé HiPIMS, il est nécessaire de la poursuivre. En effet, il n’a
pas été possible de statuer quant a une éventuelle transition d’'une décharge dominée par les
espéeces Ar a une décharge ou les espéeces métalliques sont majoritaires. Pour optimiser le
procédé, il peut étre intéressant de déterminer durant quelle plage de temps du cycle les ions
métalliques sont majoritaires, afin de synchroniser la polarisation du porte-substrat sur le
régime HiPIMS et ainsi éviter le bombardement du film en croissance par les ions argons.
L'utilisation de Ne pourrait également permettre une production d’ions métalliques beaucoup
plus importante et plus énergétique qu’en gaz argon.
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Enfin, dans le but d’obtenir des revétements Cr,AIC in situ, il conviendrait d’optimiser le
systeme de chauffage. Il faudrait notamment utiliser des radiants infrarouges avec un spectre
d’émission électromagnétique émis proche du spectre d’absorption du matériau a traiter. De
plus, le type d’émetteurs aura également son importance puisque des ondes courtes auront
tendances a pénétrer profondément dans le matériau tandis que des ondes moyennes
chaufferont plus la surface.

Pour terminer, on peut se demander s’il est important d’avoir un matériau cristallin pour
notre application de protection contre la corrosion haute température. En effet, cela rajoute
une étape supplémentaire dans le procédé d’élaboration. La question de I'influence de Ia
structure cristalline sur le comportement vis-a-vis de 'oxydation sera notamment étudiée
dans le chapitre IV.
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Les études réalisées dans le chapitre précédent ont permis d’identifier une configuration
de dépot et un protocole de synthese permettant d’obtenir des revétements Cr-Al-C et Cr,AlC
de bonne qualité. Il est a présent indispensable d’évaluer la résistance a I'oxydation haute
température de ces revétements synthétisés a partir du procédé HiPIMS. Dans un premier
temps, la tenue a la température sous différentes conditions, se rapprochant de conditions
accidentelles de type APRP, des revétements base Cr-Al-C sera étudié. Des recuits seront
effectués sur certains échantillons pour évaluer l'influence de la structure cristalline du
revétement sur le comportement a I’oxydation. Ces différentes expériences d’oxydation nous
permettront de déterminer et mieux comprendre le comportement et les mécanismes
physico-chimiques mis en jeu lors de I'oxydation des revétements base Cr-Al-C a haute
température. Il sera possible in fine d'optimiser le caractére protecteur de ces films. Des
échantillons revétus d’'une couche de chrome métallique épaisse de 15 um, fabriqués dans le
cadre de ces travaux de these, ont également été élaborés, et leur résistance a la corrosion
testée a titre de comparaison.

De plus, il convient de préciser que compte tenu de I'objectif principal de cette étude,
portant sur I'élaboration de revétements résistant a I'oxydation haute température, les
réactions a I'interface avec le substrat seront peu étudiées dans une premiére approche.

A/ Etude du comportement sous air a 1100°C et résistance a
la trempe

Des substrats en Zr702 nus et revétus ont subi un test d’oxydation isotherme dans I'air
ambiant. Les échantillons sont introduits dans le four préchauffé a 1100°C pendant différentes
durées puis trempés dans I'eau a température ambiante.

1. Prise de masse et observations macroscopiques

Les prises de masses relevées apres les différents temps d’oxydation sont présentées
sur la Figure IV-1. Afin d’évaluer visuellement les effets de I’oxydation sur les éprouvettes, des
photographies de I'état des substrats nus et revétus pour chaque systéme sont également
présentées.

Tout d’abord, il est important de préciser gu’'une oxydation localisée se produit au
niveau des coins et bords des éprouvettes (voir aussi la Figure 1V-3). Cette oxydation est liée
aux effets de bord. Ces effets de bord sont également présents mais plus limités sur les
éprouvettes revétues de chrome, du fait d’une épaisseur plus importante du revétement (15
pum) par rapport aux revétements base Cr-Al-C (3 um). De plus, on observe également une
oxydation localisée au niveau du trou de suspension, moins bien recouvert, des éprouvettes.
Ces défauts constituent un point d’entrée de I'oxygéne dans le substrat et occasionnent par
la suite une décohésion du revétement qui se propage au fur et a mesure au reste de
I’échantillon. Ainsi, pour des temps d’oxydation croissant, la prise de masse des éprouvettes
revétues par Cr-Al-C et Cr,AlC ne correspond pas seulement a I'oxydation du revétement mais
aussi a celle du substrat aux endroits dépourvus de protection, c’est-a-dire aux bords et a
proximité du trou de suspension. Pour des temps courts (15 min), les gains de masses mesurés
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des substrats revétus par Cr-Al-C et Cr,AIC (environ 2 mg/cm?) sont du méme ordre de
grandeur que celui revétu par Cr (0,6 mg/cm?) mais ils augmentent significativement aprés 30
min (8 contre 1 mg/cm? respectivement). Néanmoins, on peut constater qu’a part une
oxydation trés localisée du substrat prés des coins des éprouvettes, les faces principales ont
bien résisté et ne sont visuellement pas dégradées.

60 T
B Non revétu
® Revétement Cr (15 pm)
50F | A Revétement Cr-Al-C (3 um)
v Revétement Cr,AIC (3 pm)

N
o

Gain de masse (mg/cm?)
N w
o o

[y
o

Temps de maintien (min)

Figure IV-1 : Prises de masse et photographies aprés oxydation isotherme a 1100°C suivie d’une trempe
des substrats Zr702 nus et revétus par Cr-Al-C amorphe, Cr2AIC cristallin et chrome. Les coupons font 2 cm
de coté.

Finalement apres 60 min d’oxydation, la protection offerte par les revétements base
Cr-Al-C parait moins efficace que pour le chrome. Le substrat est partiellement oxydé sur les

faces latérales a cause des effets de bords. Cependant, le revétement résiste a |I’'oxydation sur

les faces principales et empéche la dégradation sérieuse constatée pour les coupons de Zr702
nus.

2. Caractérisation des revétements Cr-Al-C et Cr,AIC apres 15 min

2.1. Oxydation du substrat et du revétement

Apres oxydation puis trempe, les revétements Cr-Al-C et Cr,AlC sont toujours présents
en surface des échantillons, avec quelques fissures visibles. Un exemple de la microstructure
de leur surface est présenté en Figure IV-2.
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Figure IV-2 : Inage MEB en mode SE montrant I’état du revétement Cr2AIC cristallin apres oxydation
isotherme a 1100°C pendant 15 min puis trempe.

Aucun phénomeéne d’écaillage ne se manifeste sur la surface des éprouvettes,
démontrant la résistance au choc thermique des revétements. On n’observe également pas
d’oxydation sur les faces principales. Il convient cependant de signaler qu’une oxydation du
substrat tres localisée s’est produite dans les coins des éprouvettes (Figure IV-3). En effet, bien
qgue le revétement recouvre parfaitement toutes les aspérités de surface, il n’est pas
homogene en épaisseur. Les effets de bords dans nos conditions de dépo6t sont largement
accentués sur des substrats de type plaquette : I'épaisseur est plus faible au niveau des coins
et des bords. Par conséquent, I'oxydation localisée du substrat semble étre liée a la présence
de ces défauts. Néanmoins, malgré I'apparition de ces défauts, le revétement joue un role
protecteur et I'oxydation d’un substrat revétu est bien moindre que celle d’'une éprouvette
nue.

-

Substrat revétu
double face
Substrat oxydé

Figure IV-3 : Coupes MEB en mode BSE d’une plaquette en Zr702 revétue par 3 um de Cr-Al-C aprés
oxydation isotherme a 1100°C pendant 15 min puis trempe révélant a) 'oxydation du substrat dans les
coins et b) la conformité du revétement sur les faces principales.

La Figure IV-4 montre une vue en coupe apres oxydation d’un troncon de gaine de
Zircaloy-4 (ou Zy-4) non revétu en face interne et revétu par Cr-Al-C en face externe. La face
interne non protégée est fortement détériorée par I'oxydation et une couche poreuse épaisse
d’environ 110 um de ZrO; s’est formée (Figure 1V-4a). En revanche, sur la face externe, seul le
revétement est oxydé (Figure IV-4b). L'effet bénéfique du revétement contre |'oxydation
rapide du Zy-4 et du Zr702 ayant été mis en évidence, nous avons cherché a comparer les
performances du revétement CroAlC (cristallin) avec le revétement Cr-Al-C
(nanocristallin/amorphe).
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Figure IV-4 : Observations MEB en coupe apreés essai d’oxydation (1100°C pendant 15 min sous air sec) sur
un trongon de gaine Zy-4 revétu Cr-Al-C en face externe au niveau a) de la face interne, b) de la face
externe et c) vue globale du trongon de gaine oxydé.

2.2. Morphologie des revétements

Les observations en coupe transverse et les cartographies EDX associées (Figure IV-5)
permettent d’explorer la microstructure et la composition chimique des revétements Cr-Al-C
et Cr,AIC aprés oxydation.

On constate que la structure initiale des revétements est modifiée, en particulier avec
la formation d’une couche d’oxyde continue en surface externe. Ainsi, les deux revétements
oxydés peuvent étre représentés sous la forme d'une superposition de trois couches.
Premiérement, une couche d'oxyde dense et continue recouvre la surface externe du
revétement. Ensuite, une couche intermédiaire non oxydée plus épaisse et poreuse,
composée principalement de Cr et C, coincide avec la position initiale du revétement. Enfin,
une couche d’interdiffusion est observée a I'interface revétement-substrat.

Les distributions spatiales en Al, Cr et O (Figure IV-5) montrent une couche d’oxyde riche
en Al, Cr et O a la surface du revétement Cr-Al-C oxydé, suggérant que des oxydes de Cr et d’Al
se sont formés. Comparé au revétement Cr-Al-C, la couche d’oxyde formée en surface du
revétement Cr,AIC apparait un peu plus dense. Dans la couche intermédiaire légerement
oxydée, seule la contribution du Cr est détectée, indiquant un appauvrissement en Al au cours
de I'oxydation. Néanmoins, bien que les oxydes formés en surface des deux revétements
soient de compositions chimiques différentes, le substrat Zr702 n’est pas oxydé.
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Ces résultats démontrent I'effet protecteur des revétements contre I'oxydation rapide
du zirconium grace a la formation d’'une couche d’oxyde superficielle qui agit comme barriére
de diffusion a O. Ce point étant établi, nous nous sommes intéressés a la nature des espéces
formées en surface et dans I'épaisseur des revétements a ce stade de I'oxydation.

Cr-Al-C

|

o -
s

N ,
\'d
Substrat —

Figure IV-5 : Observations MEB-BSE et cartographies EDX associées (Cr, Al, O et Zr) de coupes transversales
d’un revétement Cr-Al-C de 3 um sur Zr702 (gauche), d’un revétement Cr2AIC de 3 um sur Zr702 (droite) en
apres oxydation isotherme a 1100°C pendant 15 min sous air puis trempe.
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2.3. Nature des couches d’oxyde

Des analyses DRX ont été effectuées en incidence rasante sur les revétements amorphes
et recuits aprés oxydation (Figure 1V-6a). Trois contributions d’intensités différentes ont été
identifiées dans les deux revétements, correspondant a la chromine (Cr;03), a I'alumine-a
(a-Al,03) et au carbure de Cr (Cr;C3). Ces phases ont été identifiées respectivement a partir
des fiches JCPDS PDF-00-038-1479, PDF-00-0046-1212 et PDF-00-036-1482. Dans le
revétement Cr-Al-C, on constate que la couche d’oxyde est composée de Cr,03 et d’alumine-a.
La plus importante contribution DRX est cependant attribuée a la phase Cr;Cs. En revanche,
dans le revétement Cr,AIC, on remarque que c’est I'alumine qui contribue majoritairement a
la couche oxydée, sans participation de Cr,0s (Figure IV-6a). De plus, aucun pic caractéristique
de la phase Cr,AIC n’a pu étre identifié, ce qui suggere que cette phase s’est décomposée
pendant I'oxydation. Les résultats DRX montrent également la présence de Cr;Cs. Les phases
de la couche d'interdiffusion, observée en coupe transversale, n'ont pas pu étre identifiées
avec notre configuration DRX en raison peut-étre de leur faible cristallinité ou de la profondeur
limitée de pénétration des rayons X.

= (a) g *a-ALO, 8 Cr,C, °Cr,0, =
8 s
= 2
0 (7))
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2 2
= £
g ©
N <
© ©
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Figure 1V-6 : Identification des phases présentes en surface et dans les revétements Cr-Al-C amorphe et Cr2AIC
cristallin déposés sur substrat Zr702 aprés oxydation isotherme a 1100°C pendant 15 min puis trempe.
(a) Diffractogrammes en incidence rasante (1°). (b) spectres uRaman, entre 350 et 800 cm™ avec
identification des phases Alz03 (*), Cr203 (H) et AIOOH (+).

Les analyses Raman des deux revétements (Figure IV-6b) confirment la formation
d’alumine et de chromine apres oxydation. Il convient de préciser que le volume analysé est
difficilement évaluable, la profondeur de pénétration du faisceau incident étant dépendante
du caractere photo-absorbant de I'échantillon. Toutefois, a I'aide du microscope confocal, la
résolution spatiale est améliorée et peut étre estimée a environ 1 um.

La contribution principale a 562 cm™ provient de Cr,03 pour le revétement Cr-Al-C tandis
que cing bandes a 375, 415, 575, 645 et 748 cm™ caractéristiques de I"alumine-a sont
observées pour le revétement Cr,AIC. Une bande a 490 cm™ associée a la présence d’un
oxyhydroxyde d'Al (boehmite ou y-AlIO(OH)) est également détectée. Ce composé s’est

Page 154



Chapitre IV : Comportement des revétements en oxydation haute température

probablement formé pendant la trempe a 'eau. Par ailleurs, ni le revétement non oxydé ni le
substrat ne sont détectés. Compte tenu des résultats de DRX, de spectroscopie Raman et des
cartographies EDX, on peut en déduire qu’un oxyde mixte composé de Cr,0s3 et Al,O3 s’est
formé en surface du revétement Cr-Al-C aprés 15 minutes. A l'inverse, la couche d’oxyde
formée a la surface du revétement Cr,AlC est composée d’alumine-a.

Dans le but d’étudier I'influence de la structure cristalline sur le comportement a
I’oxydation des revétements Cr-Al-C et Cr,AlC, nous avons prolongé la durée d’oxydation pour
atteindre des valeurs de 30 et 60 min. Nous nous sommes alors attachés a décrire I’évolution
de la couche d’oxyde et de la microstructure des deux revétements. Ces études permettent
une évaluation des inconvénients et avantages de chaque revétement, pour améliorer in fine
la protection des gaines de combustible.

3.  Oxydation isotherme prolongée des revétements Cr-Al-C et
Cr2A|C

3.1.  Analyses SDL

Une analyse en profondeur des différentes distributions élémentaires permettra de
mieux cerner le comportement des revétements contre I'oxydation, a la fois en surface mais
aussi a I'interface revétement/substrat. Par ailleurs, dans le but de mieux comprendre le réle
de la structure cristalline sur le comportement a I'oxydation du revétement CrAlC, nous
chercherons a localiser I’Al dans les revétements phase MAX oxydés.

Des profils SDL ont été mesurés afin d’étudier la distribution en profondeur de O, mais
également I'épaisseur de la couche d’oxyde et la distribution des différents éléments du
revétement aprés oxydation a 1100°C pendant 15, 30 et 60 min. La Figure IV-7 présente les
profils de compositions élémentaires mesurés pour les revétements Cr-Al-C (Figure 1V-7a-c),
Cr,AIC (Figure IV-7d-f) et chrome (Figure IV-7g-i). L'intersection de la courbe représentant le
signal de O avec celle de Cr, Al et C permet de localiser I'interface oxyde/revétement;
I'intersection des courbes pour Cr et Zr permet de localiser I'interface revétement/substrat.

Revétements Cr-Al-C et CrAlIC

Concernant les revétements de Cr-Al-C et de CrAlC d’épaisseur initiale 3 um, quatre
zones peuvent étre observées apres oxydation isotherme pendant 15 min (Figure IV-7a et d).
La premiére zone (de 0,1 a 0,5 um environ) correspond a un oxyde de surface pour les deux
revétements, de composition différant cependant d’un revétement a I'autre. En effet, pour le
revétement Cr-Al-C, Cr et Al sont mesurés avec O. La composition de cet oxyde de surface
évolue dans la profondeur : on constate a la fois une décroissance du Cr et une augmentation
en Al. En revanche, I'oxyde formé en surface des revétements Cr,AlC contient principalement
Al avec une quantité mineure de Cr. Ensuite, en partant de cette premiére zone et en allant
plus en profondeur, on observe une deuxieme zone de transition (de 0,5 a 2,5 um environ) ou
la concentration en O décroit rapidement tandis que celles de Cr et C augmentent. Cette
couche de Cr-C a des teneurs moyennes de 28 % at. en C et 62 % at. en Cr, soit un rapport Cr/C
de 2,2, proche de la composition des carbures CryCs détectés par DRX. |l apparait également
gue cette couche de Cr-C contient une teneur en Al d'environ 10 % at. La troisieme zone (de
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2,5 a 6,5 um environ) correspond a une zone d’interdiffusion caractérisée par une diminution
des teneurs en Cr, C et Al, et ou Zr commence a apparaitre. On remarque également que C
diffuse plus profondément que Cr et Al dans le substrat Zr702. Une concentration résiduelle
de 13 % at. en C est mesurée a 1 um de profondeur dans le substrat. Enfin, la quatrieme et
derniére zone est I'endroit ol tous les éléments du revétement (Cr, Al et C), ont complétement
disparu et ou le signal du Zr atteint son maximum.

Ces profils mettent également en évidence I'absence de pénétration d’O dans le substrat
Zr702. Ainsi, 'oxydation n’est pas assez prolongée pour que O traverse le revétement. Ces
analyses confirment les précédentes observations a 15 min sur les propriétés de barriére de
diffusion a O des revétements base Cr-Al-C.

A partir de ces différentes observations, les deux systémes peuvent étre décrits de la
facon suivante depuis I'extréme surface :

- premiere zone : oxyde de surface (= 400 nm) ;

- deuxieme zone : revétement non oxydé de type Cr-C (= 2 um) ;

- troisieme zone : zone d’interdiffusion a l'interface entre le revétement et le
substrat (= 4 um) ;

- quatriéme zone : substrat Zr702.

A 30 min, les profils élémentaires changent peu par rapport a ceux mesurés a 15 min
pour les deux revétements. On observe (i) un oxyde en surface, (ii) une couche de carbure de
Cr et (iii) une interface de diffusion avec le substrat. Enfin, apres 60 minutes d’oxydation,
plusieurs évolutions notables sont observées pour les deux revétements. Tout d’abord,
I'oxyde formé en surface du revétement Cr-Al-C croit et contient principalement du Cr avec
une quantité mineure d’Al tandis que la couche d’oxyde du revétement Cr,AlC contient Al et
Cr. Il semble que I'épaisseur de couche de Cr-C a également diminué, suggérant la diffusion
de Cr vers la surface. Il faut noter qu’un signal croissant d’O est observé dans le substrat sur
la Figure IV-7c. Ce signal serait en fait un artéfact de mesure dii a une perte d’étanchéité entre
I’échantillon et I'anode de la SDL, liée a I’érosion progressive de la surface. Ce signal d’O n’est
pas observé sur les autres profils.

Il ressort également des différents profils SDL que le substrat Zr702 en contact avec les
revétements est enrichi en Al, Cr et C, indiquant une diffusion de ces éléments dans l'alliage.
L’épaisseur de la zone de diffusion est comparable pour les revétements Cr-Al-C et Cr;AIC, et
varie peu en fonction de la durée d’oxydation. L’essentiel de la diffusion a I'interface intervient
donc dans les premiers instants de l'oxydation. Par ailleurs, il n'y a pas de différence
significative dans I'épaisseur de la zone de diffusion formée entre les revétements.
Finalement, I'absence d’O dans le substrat Zr702 confirme que la dégradation observée du
substrat autour des coins des éprouvettes lors des prises de masse et observations présentées
précédemment est bien liée aux effets de bord.

En considérant les profils SDL mesurés pour des deux systémes Cr-Al-C/Zr702 et
Cr,AlC/Zr702, on constate que les compositions élémentaires des oxydes de surface difféerent
pour des temps d’oxydation courts mais convergent vers une composition comparable pour
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des durées plus longues. L'effet de la structure cristalline sur la nature des oxydes formés
apparait donc essentiellement lors des premiers instants de I'oxydation.

Revétement chrome

Pour les revétements de chrome d’épaisseur initiale 15 um, on observe également une
succession de quatre zones apres 15, 30 et 60 minutes d’oxydation (Figure IV-7g-i). Une
couche oxydée est présente en surface et recouvre une deuxieme zone ou la teneur en Cr est
maximale, correspondant au revétement chrome non oxydé. Puis, dans la troisieme zone, on
observe une diffusion de Cr dans le substrat Zy-4 a l'interface revétement-substrat. Enfin, la
derniére zone correspond au substrat Zy-4.

Apres 60 min, il reste environ 5 um de Cr. Les profils SDL mettent en évidence une
consommation du revétement de chrome a la fois par I'oxydation, mais également par la
diffusion du Cr dans le substrat. Une quantité non négligeable de Cr, environ 10 % at., est
mesurée a 15 um de profondeur dans le substrat par exemple. Dans les mémes conditions
d’oxydation, le Cr présent dans les revétements base Cr-Al-C a diffusé moins profondément
dans le substrat (500 nm).
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Figure IV-7 : Profils élémentaires en profondeur mesurés par SDL aprés oxydation isotherme a 1100°C pendant 15, 30 et 60 min puis trempe pour les
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3.2. Effet de la durée d’oxydation sur la nature de la couches d’oxyde

Les diffractogrammes des échantillons de Zr702 revétus Cr,AIC oxydés pendant 15, 30
ou 60 min a 1100°C puis trempés a I'eau sont présentés dans la Figure IV-8a. Comme détaillé
précédemment, le revétement oxydé est composé des phases a-Al,03 et Cr;Cs apres 15 min.
La chromine ainsi que la zircone ZrO; sont également détectées a 30 et 60 min. Compte tenu
de I'augmentation de la contribution de ZrO; de 30 a 60 minutes, il est certain que le substrat
s’est partiellement oxydé. Toutefois, il faut rappeler qu’une oxydation localisée a lieu en coins
des éprouvettes, la ol I'épaisseur de dépodt est plus faible. Ce phénomene est également
visible sur les bords du trou de suspension. Ces zones agissent clairement comme des points
faibles a partir desquels se propage |'oxydation du substrat Zr702. On constate également une
augmentation de la contribution de Cr,03 parallélement a la diminution de I'intensité des raies
de diffraction de Cr;Cs. Ce changement dans la nature des oxydes formés est également
observé en spectroscopie Raman (Figure IV-8b). Cing bandes, caractéristiques de I'alumine a-
Al,O3, et une bande associée a la présence du composé oxyhydroxyde d'Al sont observées
pour les revétements oxydés 15 a 30 min. Enfin, Cr,03 est détectée a 562 cm™ aprés 60 min.
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Figure IV-8 : Caractérisation des revétements Cr2AIC sur substrat Zr702 apreés oxydation isotherme a
1100°C pendant 15, 30 et 60 min puis trempe ; (a) Diffractogrammes en incidence rasante (1°) ;
(b) Spectres uRaman, entre 350 et 800 cm™ avec identification des phases Al-0s (*), Cr20s (%) et AIOOH (+).

Compte tenu de la présence de chromine qui suggére que le Cr a diffusé vers la surface,
il est probable que la teneur en Al dans le revétement soit devenue trop faible aprées 15 min
pour assurer la formation d’alumine. En conséquence, la couche superficielle d’oxyde perd ses
propriétés de barriére de diffusion contre O. Les profils SDL mesurés précédemment aprés
oxydation pendant 60 min confirment cette hypothése en montrant que le revétement
appauvri en Al s’est partiellement oxydé.
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3.3. Evolution microstructurale des revétements

Revétement Cr-Al-C et Cr,AlC

Les coupes transversales décrivant I’évolution microstructurale a 15, 30 et 60 minutes
des revétements Cr-Al-C et Cr,AlC sont présentées dans la Figure IV-9. Pour le revétement
Cr-Al-C, on constate une légere augmentation de |'épaisseur de la couche d'oxyde superficielle
et de la porosité de la couche de carbure de 15 a 30 minutes (Figure 1V-9a,b). Néanmoins,
I'architecture du revétement Cr-Al-C oxydé a 15 et a 30 minutes est similaire. Ainsi a 30 min,
le revétement oxydé se compose (i) d’une couche d’oxyde d’environ 500 nm, (ii) d’une couche
plus épaisse et poreuse (= 2 um) et (iii) d’'une couche d'interdiffusion dense d’environ 800 nm
entre le revétement et le substrat. Compte tenu des analyses DRX, Raman et SDL, la couche
d’oxyde en surface est constituée d’un mélange d’alumine-a et de chromine. Le rapport Cr/C
d’environ 2,9 mesuré par SDL dans la couche Cr-C, est proche de celui de la phase Cr;Cs
détectée par DRX. A 60 min, on constate I'infiltration de Cr O3 dans la sous-couche Cr-C,
indiquant le vieillissement et le prolongement de I'oxydation du revétement. Le profil SDL
correspondant supporte cette hypothése. Enfin, on n’observe pas d’oxydation du substrat sur
les faces principales des éprouvettes, ce qui confirme que la teneur croissante en O dans la
profondeur du substrat sur la Figure IV-7c est probablement liée a une fuite dans I’enceinte
de mesure SDL.
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Figure IV-9 : Comparaison des coupes MEB de substrats Zr702 revétus par 3 um de Cr-Al-C ou de CrAIC
apreés oxydation isotherme a 1100°C pendant (a, e) 15 min, (b, f) 30 min et (c, d, g, h) 60 min puis trempe.

Contrairement a Cr-Al-C, on n’observe pas d’augmentation significative de I'épaisseur
de la couche d'Al;03 de 15 a 30 minutes d’oxydation pour les revétements Cr,AIC (Figure
IV-9e,f). Cette couche d’oxyde est toujours adhérente et dense. En revanche, la porosité dans
la couche de carbure augmente. Apres 60 minutes (Figure 1V-9g), I'architecture du revétement
Cr,AIC oxydé est similaire a celle observée a 30 min, c’est-a-dire (i) une fine couche externe
d’oxyde dense et adhérente (= 500 nm), (ii) une couche épaisse et poreuse de carbure de Cr
(= 2 um), et (iii) une couche d'interdiffusion dense (Figure 1V-9d) d’environ 800 nm prés de la
surface du substrat. Néanmoins, un changement significatif dans la composition de la couche
d’oxyde se produit. Cette couche est a présent constituée d’'un mélange d’alumine-a et de
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chromine. D’apres les profils SDL, la couche poreuse de Cr-C a des teneurs en Al, C et Cr
respectivement d'environ 10, 28 et 62 % at., soit un rapport Cr/C de 2,2 trés proche du rapport
2,3 pour la phase Cr;C3 détectée par DRX.

Les cartographies EDX (Figure IV-10) montrent la répartition des éléments Cr, Al, O et Zr
dans les deux revétements apreés 60 minutes d’oxydation.

Figure 1V-10 : Observations MEB-SE en coupe transversale aprés oxydation isotherme a 1100°C pendant 60
min sous air puis trempe d’un revétement Cr-Al-C de 3 um déposé sur un substrat Zr702 (gauche), et d’un
revétement Cr2AIC de 3 um déposé sur substrat Zr702 (droite).

On remarque que la surface du revétement est formée par une couche d’oxyde de
composition Al-Cr-O, confirmant la formation d’un mélange d’oxydes Al,O3; et Cr,03 en
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surface. Un signal d’O est également détecté sous la couche d’oxyde, ce qui laisse supposer
gue la couche d’oxyde mixte formée est moins efficace pour bloquer la diffusion de O que
celle formée en surface du revétement Cr,AlC dans les mémes conditions. En effet, le signal
de O dans le revétement phase MAX est plus faible. Enfin, ces observations MEB, EDX et les
analyses SDL montrent |'absence d’oxydation du substrat sous ces couches adhérentes,
suggérant que la contribution observée de ZrO, dans les diffractogrammes DRX des
revétements Cr,AlC oxydés correspondrait a I'oxydation localisée du substrat en bords et coins
des éprouvettes.

Revétement Cr

On observe une succession de trois couches pour les revétements Cr oxydés apres 15,
30 et 60 minutes (Figure IV-11a-d). Au cours de I'oxydation, une couche d'oxyde de Cr dense
et continue recouvre la surface du revétement. Cette couche d’oxyde est toutefois plus fragile
et moins adhérente que celles formées sur les revétements Cr,AlC et Cr-Al-C. L’épaisseur de
Cr,03 formée augmente au fur et a mesure de I'oxydation aux dépens du revétement de
chrome. Aprés 60 min, il reste environ un tiers de I'épaisseur initiale de chrome. Enfin, on
remarque une couche d'interdiffusion entre Zr et Cr. Cette interface est quatre fois plus
épaisse que pour les revétements CrAlC (Figure 1V-11d). Les profils SDL avaient révélé cette
diffusion prolongée de Cr dans le substrat. Ces observations confirment le fait que, lorsque le
revétement de chrome est porté a haute température, deux processus sont en compétition :
I’oxydation du Cr en surface, et sa diffusion dans le substrat.

Enfin, et contrairement aux revétements Cr-Al-C et Cr,AlC, I'oxydation du revétement
de chrome entraine la formation d'une quantité limitée de porosité, concentrées a l'interface
entre le chrome et la zone d'interdiffusion. On peut supposer que ces pores sont créés par
effet « Kirkendall » [1] en raison de la forte différence de diffusivité des especes chimiques (Cr
et Zr) impliquées dans le processus d'interdiffusion. La zone d’interdiffusion semble composée
de deux couches différentes.

Figure IV-11 : Vues par MEB des coupes des substrats Zy-4 revétus par Cr, d’épaisseur 15 um, apreés
oxydation isotherme a 1100°C pendant a) 15 min, b) 30 min, c) et d) 60 min puis trempe. (a, b et c) ont la
méme échelle.
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4. Influence de l'épaisseur sur la tenue haute température du
revétement Cr-Al-C

Une étude similaire a la précédente a été effectuée, dans les mémes conditions
d’oxydation, sur un revétement Cr-Al-C plus épais (7 um), afin de minimiser les effets de bord.
Il convient cependant de préciser que l'intérieur du trou de suspension n’était toujours
gu’imparfaitement couvert. De plus, I'étape de recuit de ce dépot (pour obtenir Cr;AIC) a
généré des fissures en surface du revétement. L'apparition de ces microfissures peut
s’expliquer par la différence des coefficients de dilatation thermique entre les revétements et
le substrat (voir chapitre Ill). D’un point de vue chronologique, le dép6t de 7 um a été fait
avant celui de 3 um pour des conditions non optimisées. Notamment, pour ces premiers essais
de 7 um, la température de recuit était de 600°C (contre 550°C pour les dépo6ts de 3 um).

4.1. Prise de masse
Les prises de masse constatées lors du test d’oxydation sont :

- 1,2 mg/cm? pour un temps d’oxydation de 15 min ;
- 2,6 mg/cm? pour un temps d’oxydation de 30 min ;
- 19,6 mg/cm? pour un temps d’oxydation de 60 min ;

Il est important de préciser qu’une partie du revétement de I’échantillon oxydé pendant
60 min s’est délaminée a cause de I'oxydation du substrat au niveau du trou de suspension.
Cette délamination s’est propagée au reste de I’échantillon (Figure IV-12). La prise de masse
représente donc non seulement I'oxydation du revétement mais aussi (et surtout) celle du
substrat. Néanmoins, on constate bien que les coins et bords ne sont pas aussi dégradés
gu’observé précédemment. Les prises de masses mesurées a 15 puis 30 min sont comparables
a celles du revétement de chrome et sont inférieures a celles des revétements de 3 um. La
protection du substrat est donc plus efficace avec un revétement plus épais.

Figure IV-12 : Etat de dégradation d’un substrat Zr702 revétu par 7 um de Cr2AIC aprés oxydation
isotherme a 1100°C pendant 60 min suivi d’une trempe a ’eau.

4.2.  Analyse SDL

Les profils élémentaires mesurés par SDL apres 15, 30 et 60 min d’oxydation sont
présentés en Figure IV-13. Il faut noter que I'analyse de I'échantillon oxydé pendant 60 min
n’a pu étre menée a son terme, notamment dans la profondeur du substrat, du fait d’une
extinction prématurée du plasma d’érosion. Cing zones sont distinguables sur chacun des
profils et correspondent a (i) une zone oxydée en surface, (ii) une zone enrichie en Al sous
I’oxyde formé en surface, (iii) le revétement non oxydé riche en Cr et C, (iv) une interface de
diffusion entre le revétement et le substrat et (v) le substrat.
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Globalement, les mesures SDL montrent que la pénétration de O dans le revétement ne
varie pas significativement avec I'augmentation de I'épaisseur du revétement. Pour 15 min
d’oxydation, le signal d’O disparait complétement a environ 1,5 um de la surface, comme pour
le revétement d’épaisseur 3 um. Cette similarité était attendu compte tenu des conditions
d’oxydation identiques. Ensuite, on observe que I'augmentation de I’épaisseur initiale du
revétement Cr-Al-C conduit a la formation d’une couche de carbure de Cr plus épaisse et a
une diffusion plus marquée des éléments du revétement (Cr, Al et C) dans le substrat. Par
exemple, la concentration en C présente dans le substrat a 8 um de l'interface avec le
revétement est de 4 % at. Cette méme concentration étant mesurée a 3 um de profondeur
dans le substrat pour un revétement de 3 um, la diffusion du C est plus importante aprés
oxydation dans les mémes conditions. Plus I'épaisseur du revétement est importante, plus
celle de la zone de diffusion est importante. Cette différence peut étre due a la plus grande
guantité disponible d’élément diffusant, ce qui maintient une concentration élevée. Cette
concentration est la force motrice du phénomeéne de diffusion, comme observé avec le
revétement de chrome.

Les compositions élémentaires des revétements oxydés sont comparables a 15 et 30
min, et les profils de concentrations suivent les mémes tendances. La surface oxydée (environ
500 nm) est riche en Al avec une quantité mineure de Cr, suggérant la formation d’une
solution solide AI-Cr-O ou d’un mélange d’oxydes. En dessous de cette couche d’oxyde, on
constate une nette accumulation d’Al (environ 30 % at.) sur environ 650 nm. La diffusion d’Al
vers la surface se manifeste par une couche interne (de 1,5 a 6 um environ) avec une
concentration en Al (environ 10 % at.) appauvrie par rapport a la composition initiale, et des
teneurs en Cr et C de respectivement de 63 et 26 % at., soit un rapport Cr/C de 2,4. La
troisieme zone (de 6 a 15 um environ) a correspond a une zone d’interdiffusion caractérisée
par une diminution des teneurs en Cr, C et Al et ou Zr commence a apparaitre. Néanmoins,
proche de l'interface revétement-substrat, la concentration de I’Al augmente légérement a
13 % at., témoignant d’un phénomene d’accumulation d’Al dans le substrat. L’Al diffuse
également plus profondément dans le substrat Zr702 que Cr et C. Enfin, la quatrieme et
derniere zone correspond au substrat.

Enfin a 60 min, la zone oxydée s’est enrichie en Cr. La couche sous-jacente s’est
appauvrie en C (10 % at.) tandis que les concentrations en Cr et en Al ont augmenté. Cela
suggere qu’il y a décarburation du revétement avec I'augmentation du temps d’oxydation.
Cette décarburation peut étre causée a la fois par la réaction de C avec I'atmosphére oxydante
et par sa diffusion dans le substrat. Finalement, et compte tenu des profils élémentaires en O,
on peut conclure que le substrat Zr702 protégé par le revétement n’est pas oxydé aprés 60
min.

Page 164



Chapitre IV : Comportement des revétements en oxydation haute température

15 min

Pourcentage atomique (%) Pourcentage atomique (%)

Pourcentage atomique (%)

'yoo T T L3 X X
3 ®
Q’O b o

06 12 18
Profondeur (pm)

24

L] L L]
0 3 6 9 12 15
Profondeur (um)
S
N L L L »qg | 1 |

B o B %

2 18
Profondeur (um)

0 3 6
Profondeur (um)

Zr

9

<

v o % %

-] c

06 1.2 18
Profondeur (pm)

12 15

18

Figure IV-13 : Profils élémentaires mesurés par SDL aprés oxydation isotherme a 1100°C pendant 15, 30 et
60 min puis trempe pour les échantillons revétus de 7 um de Cr-Al-C (pour une meilleure lisibilité, les
inserts sont un agrandissement des 3 premiers um).
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4.3. Nature de la couche d’oxyde

Les analyses DRX et pRaman, présentées en Figure 1V-14, donnent des résultats
comparables aux précédents.

* a-AlL0, 8 Cr,C, °Cr,0, 1zro,  (a)

60 min

Normalized intensity (a.u)
Normalized intensity (a.u)

30 40 50 60 70 80 400° 500 - 800 700 800
20 (°) Raman shift (cm™)
Figure IV-14 : Caractérisation d’un substrat Zr702 revétu par 7 um de Cr-Al-C apreés oxydation isotherme a

1100°C pendant 15 et 60 min puis trempe. (a) Diffractogrammes en incidence rasante (1°) ; (b) Spectres
URaman, entre 350 et 800 cm™ avec identification des phases Al20s (*), Cr20s (1) et AIOOH (+).

Les phases précédemment identifiées, c’est-a-dire a-Al,0s, CryCs et Cr,03sont détectées
a 15 min tandis que la contribution de Cr,0s augmente au fur et a mesure de I'oxydation. Il
convient de noter que la zircone ZrO; est également détectée des 15 min. Une faible
contribution d’un oxyhydroxyde d’Al est également identifiée en puRaman. L’évolution de
I'intensité relative de la chromine suggere que Cr a diffusé vers la surface puis s’est oxydé. Les
profils SDL mesurés précédemment aprés oxydation pendant 60 min confirment cette
hypothése en montrant que la couche Cr-C appauvrie en Al s’est partiellement oxydée sous la
couche d’oxyde.

4.4. Oxydation du substrat et du revétement

La Figure IV-15a montre la bonne adhérence du revétement au niveau des bords et coins
des éprouvettes a 15 min. Le revétement recouvre parfaitement toutes les aspérités et assure
la protection du substrat. En revanche, a proximité du trou de suspension, la pénétration de
O se fait sur environ 50 um de profondeur dans le substrat et entraine progressivement la
décohésion du revétement comme illustré en Figure IV-15b et Figure IV-12.
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Figure IV-15 : Observations MEB en mode BSE de coupes d’éprouvettes Zr702 revétus par 7 um de Cr-Al-C.
a) Bonne conformité du revétement en coin de I'éprouvette apreés oxydation pendant 15 min et b)
décohésion du revétement entrainant une oxydation partielle du substrat en Zr702 proche du trou de
suspension apres 60 min

Malgré sa défaillance prématurée et localisée, le revétement protege le substrat Zr702
de I'oxydation. La Figure IV-16 présente I'évolution microstructurale du revétement pour 15,
30 et 60 min d’oxydation. L’épaisseur de la couche d’oxyde superficielle a augmenté de 380 a
550 nm de 15 a 30 min (Figure IV-16a,b), mais est constante de 30 a 60 min (Figure IV-16c).
L’architecture du revétement Cr-Al-C oxydé est similaire a celle observée pour une épaisseur
de 3 um. Les différents observations MEB montrent ainsi (i) une fine couche d’oxyde dense et
adhérente (= 550 nm), (ii) une couche épaisse et poreuse de carbure de Cr (= 5,5 um) et (iii)
une couche d'interdiffusion dense (= 1,1 um) prés de la surface du substrat aprés 60 min. A
partir des analyses DRX, Raman, SDL et EDX, la couche d’oxyde en surface est formée
d’alumine-a légérement enrichie en Cr. La couche poreuse de Cr-C correspondrait a la phase
CryCsd’apres les profils SDL et les analyses DRX.

Interface de =¥ — — _— .

diffusion
Zr702
Zr702

Figure IV-16 : Vues par MEB en mode BSE des coupes des substrats revétus par Cr-Al-C amorphe,
d’épaisseur 7 um, apres oxydation isotherme a 1100°C pendant a) 15 min, b) 30 min et c) 60 min puis
trempe.

La cartographie EDX (Figure IV-17) indique que la surface du revétement est recouverte
par un oxyde riche en Al, probablement de I'alumine. L'O est présent en surface ainsi qu’a
I'interface revétement-substrat. Enfin, le revétement reste adhérent et ralentit I'oxydation
catastrophique du substrat.
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Figure IV-17 : Coupe transverse réalisée sur le revétement Cr-Al-C d’épaisseur 7 um apreés oxydation 60 min
et cartographies EDX des éléments a) Al, c) Cr et d) O associées. Mise en évidence de la présence en surface
d’un oxyde riche en Al.

En conclusion, la présence d’un revétement de 3 ou 7 um est bénéfique en termes de
résistance a I'oxydation. D’une part, pour des surfaces planes, plus le revétement est épais et
plus la protection est efficace. D’autre part, et contrairement aux revétements d’épaisseur
3 um, le revétement Cr-Al-C d’épaisseur 7 um n’a pas été entierement décomposé et résiste
bien mieux. En effet, il se forme une couche protectrice d’alumine enrichie en Cr qui forme
une barriére a la diffusion efficace pour O, contrairement a la couche d’oxyde mixte Al;0Os et
Cry03. Ces résultats laissent supposer qu’Al a également formé une couche d’alumine-a
enrichie en Cr en surface des revétements Cr-Al-C d’épaisseur 3 um. Cependant, la couche
plus fine représentant un moindre réservoir en Al, le Cr contenu dans le revétement initial a
diffusé a son tour vers la surface et formé Cr,0s. L'étude du comportement du revétement
pendant des temps d’oxydations plus long permettrait de vérifier cette hypotheése.
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5.  Bilan du comportement des revétements a 1100°C sous air

Des revétements Cr-Al-C et Cr,AIC ont été testés en oxydation isotherme sous air
pendant 15, 30 et 60 min a 1100°C et comparés a un revétement de chrome de 15 um. Les
principales observations sont les suivantes :

(i)

(i)

(i)

(iv)

(v)

(vi)

Le substrat Zr702 non revétu est significativement oxydé (jusqu’a 110 um en 15
min). En revanche, les substrats recouverts par les revétements Cr-Al-C et Cr,AIC
sont restés intacts, sauf aux endroits imparfaitement protégés (extrémités des
plaquettes, trous de suspension).

Les revétements base Cr-Al-C ont évolué au cours du processus d’oxydation. A
épaisseur égale, il se forme dans les premiers stades de I'oxydation (< 30 min) un
mélange d'oxyde composé d’alumine-a et de chromine a la surface du
revétement Cr-Al-C tandis qu'une couche continue et dense formée uniquement
d'alumine-a est présente en surface du revétement Cr,AIC. Cette couche d’oxyde
est moins fragile et plus adhérente pour des épaisseurs similaires a celle de la
chromine formée sur un revétement chrome.

La formation d’alumine consomme I'Al du revétement initial et entraine Ila
formation d’une couche épaisse et poreuse de carbure de Cr sous-jacente. Le
revétement de chrome est lui consommé au fur et a mesure de 'lavancement de
I’oxydation.

Pour un temps d'oxydation plus long, de la chromine Cr,03 se forme dans la
couche intermédiaire de carbure de Cr des revétements Cr-Al-C et CrAlC,
traduisant une diffusion de O a travers I'alumine.

Une couche d’interdiffusion se forme entre la couche poreuse de carbure de Cr
et le substrat pendant I'oxydation. Un constat similaire est fait pour le
revétement Cr, qui interdiffuse avec le Zr du substrat.

Plus le revétement Cr-Al-C est épais, plus le réservoir en Al est important, ce qui
retarde la formation d’'une couche d’oxyde mixte formée par un mélange
d’alumine-a et de chromine beaucoup moins efficace pour ralentir la diffusion
de I'oxygéne. Par conséquent, la protection en est d’autant plus durable.
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B/ Etude de la résistance a I’oxydation des revétements Cr-Al-
Cet CrAlC en ATG

Pour des raisons de simplicités et de temps, des expériences sous air sec et sous air
enrichi en vapeur d’eau (28 % vol.) ont été réalisées a I’aide du dispositif expérimental décrit
précédemment (voir Chapitre 11-C/3.2). Ce dispositif permet d’effectuer des tests d’oxydation
a température et avec une atmosphére controlée. Le traitement thermique appliqué a
consisté a une montée en température de 90°C a 1200°C (10°C/min) suivie d’un palier a
1200°C. Les fours sont préchauffés a 90°C pour éviter tout phénomeéne de condensation en
raison de I'atmosphere enrichie en vapeur d’eau.

1.  Cinetique d’oxydation des revétements sur support inerte

Les effets de bords détaillés précédemment ne permettent pas de mesurer proprement
la cinétique d’oxydation des revétements, en raison de I’oxydation du zirconium aux endroits
mal protégés. De ce fait, de I'alumine a été utilisée comme substrat. Le gain de masse par
unité de surface est suivi en fonction du temps d’oxydation. La prise de masse pendant la
montée en température n’est pas prise en compte. Les courbes obtenues ont été analysées
en ajustant localement une loi parabolique générale [2] permettant d’évaluer la constante de
vitesse parabolique kp, pour chaque systéeme. Les courbes sont reportées sur la Figure 1V-18.
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Figure IV-18 : a) Courbes d’avancement et b) transformées linéaires de I’oxydation sous air humide a
1200°C d’un échantillon massif de Cr2AIC et des différents revétements Cr-Al-C, Cr2AlC et Cr déposés sur
substrat Al;0:s.

La premiere partie des courbes, caractérisée par une prise de masse rapide, correspond
a un régime transitoire (0 a 0,3 h sur la Figure 1V-18a) tandis que la seconde partie, durant
laguelle la prise de masse est plus lente correspond au régime stationnaire (0,3 a 1,0 h sur la
Figure IV-18a). A 1200°C, pour les cing systémes, la vitesse de croissance de la couche d’oxyde
suit une loi parabolique. On constate que la variation de masse du systéme Cr-Al-C est
constante apres 0,33 h d’oxydation, suggérant que la totalité du revétement ait été oxydé. En
considérant que la cinétique d'oxydation de |'échantillon revétu de Cr-Al-C a 1100 C s'écarte
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d’une dépendance linéaire en temps a partir de cette valeur, la valeur de kp est déterminée
sur les 900 premiéres secondes de réaction. Les valeurs des constantes de vitesse d’oxydation
sont résumées dans le Tableau IV-1.

Tableau IV-1 : Comparaison des constantes de vitesse paraboliques de Cr2AIC massif et des revétements Cr-
AI-C, Cr:AlC et Cr

ko (kg2 m™.s?)
Cr,AIC massif 2x10°
Revétement Cr,AIC 9x 100
Revétement Cr-Al-C 6x101°
Revétement Cr 3x10%8

La cinétique d’oxydation du revétement de chrome sur substrat alumine est la plus
rapide. La croissance de la couche d’oxyde en surface des revétements Cr-Al-C constitue une
barriere de diffusion plus efficace vis-a-vis de O puisque la valeur de k, est plus faible. De
maniére générale, la résistance a I'oxydation des phases MAX varie considérablement en
fonction de leur niveau de pureté [3]. La résistance a I'oxydation du revétement Cr,AIC a été
étudiée sous air a 1100°C par Lin et al. sur un superalliage M38G [4] et a 1230 °C par Hajas et
al. sur Al,O3 [5]. Ces études rapportent d’'une constante de vitesse parabolique kp de
respectivement 1,3x107° et 7,1x10%% kg2.m™.s™%. Les valeurs des constantes paraboliques
déterminées a 1200°C sous air humide sont du méme ordre de grandeur.

L’observation de la section transversale du revétement Cr,AlC apres I’essai de 50 heures
(Figure IV-19) montre que le revétement est totalement oxydé avec présence en extréme
surface d’une fine couche d’alumine. Cette couche semble quelque peu dégradée,
conséquence du polissage mécanique (différence de dureté entre le substrat céramique et le
revétement oxydé). Le revétement sous-jacent est lui totalement oxydé en Cr;0s.

Figure IV-19 : Vue par MEB en mode SE de la coupe du revétement Cr2AIC cristallin, d’épaisseur 3 um,
déposé sur substrat Al203 aprés compléte oxydation a 1200°C sous air humide pendant 50 h.
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2.  Oxydation sous air enrichi en vapeur d’eau des substrats
zirconium revétus Cr-Al-C et CrAIC

2.1.  Analyses SDL

Les profils obtenus par SDL des revétements Cr-Al-C et Cr,AlC d’épaisseur 3 um et
chrome d’épaisseur 15 pum, déposés sur substrat Zr702, oxydés a 1200°C pendant 10 min sont
présentés en Figure 1V-20. Ces profils de compositions présentent des similitudes avec ceux
observés a 1100°C.

Tout d’abord, la surface du revétement Cr-Al-C est composée d’O, de Cr et d’Al,
suggérant un mélange d’oxydes. La composition de cette couche évolue en profondeur (de 1
a 1,8 umenviron), avec notamment une augmentation de la teneur en Cr tandis qu’Al diminue.
Plus en profondeur (de 1,8 a 2,6 um environ), on observe une deuxiéme zone de transition ou
les concentrations en Cr et C augmentent tandis que celle de O décroit lentement. Puis dans
la troisieme zone (de 2,6 a 3,3 um environ), Zr augmente rapidement et la teneur en Cr chute,
tandis qu’on constate une accumulation de C et d’Al a 'interface substrat-revétement. Enfin,
la quatrieme zone (de 3,3 a 6,7 um environ) correspond a une zone d’interdiffusion
caractérisée par une diminution des teneurs en Cr, C et Al dans Zr702. On remarque également
gue le C diffuse plus profondément dans le substrat. Contrairement a 1100°C, O est détecté
dans toute I'épaisseur du revétement. A partir de ces différentes observations, le revétement
Cr-Al-C oxydé peut étre décrit de la fagon suivante :

- premiere zone : oxyde mixte de Cr et Al en surface puis oxyde de Cr (= 1,8 um) ;
- deuxiéme zone : zone de transition, revétement partiellement oxydé (= 0,8 um) ;
- troisiéme zone : accumulation de C et Al a I'interface ;

- quatrieme zone : interdiffusion du Cr, Al et C dans le substrat (4 um) ;

- cinquiéme zone : substrat Zr702.

Concernant le revétement Cr,AIC oxydé, I'oxyde de surface est également composé d’Al
et Cr. On note également une importante teneur en C (environ 18 % at.). Ensuite la teneur en
Cr augmente et Al diminue vers le centre de la couche (de 0,8 a 1,4 um environ), et il apparait
une zone de transition (de 1,4 a 2,5 um environ) avec une augmentation des concentrations
en Cr et C tandis que le signal de O décroit lentement. En moyenne, cette couche présente
des teneurs en Cr et C de respectivement de 57 et 22 % at., soit un rapport Cr/C de 2,6, ainsi
gu’une quantité résiduelle d’Al de 3 % at. Prés de l'interface, on constate une accumulation
de C et Al (de 2,5 a 3,5 um environ) puis une zone d’interdiffusion (de 3,5 a 7,5 um environ)
ou C diffuse plus profondément dans le substrat Zr702 que Cr et Al. Enfin, dans la derniéere
zone, tous les éléments du revétement (Cr, Al et C) ont complétement disparu et le signal de
Zr est a son maximum. L'oxygene est détecté dans toute I'épaisseur du revétement, comme
pour le revétement Cr-Al-C. Compte tenu des différentes observations, on peut décrire le
revétement Cr,AlC oxydé de la fagon suivante :

- premiere zone : oxyde d’Al et Cr puis oxyde de Cr (= 1,4 um) ;

- deuxiéme zone : zone de transition, revétement partiellement oxydé (= 1 um) ;
- troisieme zone : accumulation de C et Al a I'interface ;

- quatriéme zone : interdiffusion de Cr, Al et C dans le substrat (4 um) ;
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- cinquiéme zone : substrat Zr702.

Malgré la pénétration de O a travers la couche d’oxyde de surface qui a entrainé
I’oxydation partielle du revétement en profondeur, ces profils mettent en évidence une
absence d’oxydation du substrat aprés 10 min a 1200°C.

En considérant les profils SDL mesurés des deux systemes Zr702 revétus Cr-Al-C et
Cr,AlC, on constate que la composition élémentaire de I’oxyde formé en surface est similaire.
Néanmoins, pour un méme temps d’oxydation, le réservoir de Cr restant est plus important
dans le revétement Cr,AIC. L'effet de la structure cristalline sur la résistance a I'oxydation,
pour I'épaisseur étudiée apparait donc bénéfique sur la durée.
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Figure IV-20 : Profils élémentaires mesurés par SDL apres oxydation isotherme a 1200°C pendant 10 min
pour les échantillons revétus par a) 3 um de Cr-Al-C, b) 3 um de Cr:AIC et c) 15 um de Cr.

A l'inverse des revétements base Cr-Al-C, 'oxyde formé en surface du revétement
chrome est plus épais (= 5 um), et il reste environ 7 um de chrome. Dans la troisiéme zone, on
observe une diffusion de Cr dans le substrat Zy-4 a I'interface avec le revétement. Les profils
SDL montrent ainsi que le revétement de chrome est a la fois consommé par I'oxydation mais
également par la diffusion dans le substrat. Ainsi, une quantité non négligeable de Cr (environ
10 % at.) est mesurée a 25 um dans la profondeur du systéme Cr/Zy-4 a 1200°C.

2.2. Nature de la couche d’oxyde formée en surface

L'analyse DRX des revétements oxydés effectuée en incidence rasante (Figure IV-21a)
révele la présence d’alumine-a, de chromine et de CryCs. Cela signifie que la phase MAX Cr,AIC
s’est décomposée pendant I’oxydation, comme observé a 1100°C. Bien que la couche d’oxyde
soit composée d’alumine-a et de chromine pour les deux revétements, la contribution de ces
deux phases dans les diffractogrammes est différente. La contribution de la chromine est la
plus importante sur le diffractogramme du revétement Cr-Al-C tandis que pour le revétement
CrAIC, la contribution la plus importante est attribuée a Cr;Cs. La baddeleyite (ZrO:
monoclinique) est également détectée, suggérant que le substrat s’est partiellement oxydé.
Cette oxydation a probablement eu lieu au niveau des bords et coins des éprouvettes testées.

La spectroscopie Raman confirme la présence des oxydes identifiés par DRX (Figure
IV-21b). Cing bandes caractéristiques de I'alumine-a et trois bandes associées a la chromine
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sont observées pour le revétement Cr,AIC oxydé. En revanche, une seule bande de I'alumine-a
et trois bandes caractéristiques de la chromine sont détectées pour le revétement Cr-Al-C.

En conclusion, les produits de corrosion observés sous air humide a 1200°C sont
similaires a ceux observés sous air sec a 1100°C.

*o-Al,O; 8 Cr,Cy °Cr0; 120, (3)

Cr-Al-C
Cr-Al-C

Normalized intensity (a.u)
Normalized intensity (a.u)

30 40 50 60 70 80 300 400 500 600 700 800
20 (%) Raman shift (cm™)
Figure IV-21 : Substrats Zr702 revétus par 3 um de Cr-Al-C et de Cr2AIC aprés oxydation sous un mélange

air-28 %vol. H:20 a 1200°C pendant 10 min. (a) Diffractogrammes en incidence rasante (5°) ; (b) Spectres
URaman, entre 300 et 800 cm™ avec identification des phases Al-03 (*), Cr20s3 (x).

2.3. Oxydation des revétements et du substrat

L’observation de la section transversale d’un échantillon Zr702 nu oxydé montre la
présence d’une couche de ZrO; d’environ 70 um d’épaisseur et dont I'aspect morphologique
suggere qu’elle n’est effectivement pas protectrice (Figure 1V-22a).
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Figure IV-22 : Coupes MEB-BSE aprés oxydation isotherme a 1200°C pendant 10 min en ATG sous air
humide pour (a) un substrat Zr702 nu, et revétu par b) 3 um de Cr-Al-C, ¢) 3 um de Cr:AIC et d) 15 um de Cr.

En comparaison, les substrats revétus ne sont pas oxydés (Figure IV-22b-d), les trois
revétements appliqués constituent une protection efficace dans une atmosphére oxydante
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contenant de la vapeur d’eau. Le revétement chrome présente une épaisse couche d’oxyde
de Cr d’environ 6,4 um en contact avec le revétement de chrome résiduel d’épaisseur 8,5 um
soit 56 % de I'épaisseur initiale, et d’'une couche d’interdiffusion (Figure IV-22d).

Les Figure IV-23a et Figure 1V-23b permettent de suivre les effets de I'oxydation sur la
microstructure des revétements Cr-Al-C et Cr,AlIC et de confirmer les résultats précédents. On
observe la présence pour Cr-Al-C d’une couche d’oxyde d’épaisseur environ 700 nm
d’épaisseur recouvrant toute la surface mais qui ne forme pas une couche compacte,
surmontant une sous-couche poreuse d’environ 2,5 um. On observe ensuite une zone
d’interdiffusion d’environ 900 nm entre le revétement et le substrat Zr702. A 1200°C et en
présence de vapeur d’eau, I'aspect de la couche d’oxyde est beaucoup plus accidenté et
I’épaisseur affectée est plus importante qu’a 1100°C. Compte tenu des caractérisations
précédentes, la couche d’oxyde formée en surface est composée d’a-Al,Oz et de Cr,0s.

L'architecture du revétement Cr,AIC se caractérise, elle, par une couche d’oxyde (= 500
nm) qui surmonte une couche poreuse de 2,6 um puis une zone d’interdiffusion de 900 nm.
Conformément aux observations DRX et Raman, la surface oxydée est composée d’alumine-a
et de chromine tandis que la couche poreuse correspondrait au carbure de Cr. Des pores de
taille plus importante que pour Cr-Al-C sont présents, majoritairement dans la couche de
carbure de Cr.

Enfin, de nombreux pores sont visibles a I'interface du revétement en Cr avec le substrat
(Figure 1V-23c), de taille bien plus importante que pour les revétements base Cr-Al-C. Ceci est
la conséquence de I'interdiffusion du Cr dans le substrat, favorisée par la température, et qui
tend a diminuer la durée de vie du revétement. Comme précédemment pour les essais sous
air a 1100°C (Figure IV-11), deux couches semblent présentes dans la zone d’interdiffusion.

RevétementCr

Interface de diffusion Interface de diffusion

Substrat Zr Substrat Zr Interface de 5 um
diffusion

Figure IV-23 : Comparaison des revétements aprés oxydation isotherme a 1200°C pendant 10 min en ATG
sous air humide : vues par MEB en mode BSE des coupes des substrats Zr702 revétus par a) Cr-Al-C
d’épaisseur 3 um, b) Cr2AIC d’épaisseur 3 um, et c) un revétement de chrome d’épaisseur 15 um.

En conclusion, 'organisation architecturale des trois revétements aprés oxydation a
1200°C sous air humide est semblable a celle observée aprés le test réalisé sous air sec a
1100°C. En particulier, la couche d’alumine superficielle est de méme épaisseur que celle
formée a 1100°C.
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Les images MEB en mode électrons secondaires (Figure IV-24) permettent de discerner
les pores formés pendant I'oxydation dans le revétement Cr,AlIC et montrent également que
la couche d’oxyde en surface du revétement est dense, adhérente et compacte (position (1)).
Il faut noter que le mode d’acquisition en électrons secondaires est sensible au contraste
topographique, ce qui permet de visualiser les pores (Figure 1V-24, position (2)). Un pointé
EDX réalisé en position (3) montre que la sous-couche en carbure de Cr est [égerement oxydée
avec un rapport atomique O/Cr d’environ 0,12, ce qui est cohérent avec le profil SDL.

Figure IV-24 : Image MEB en mode SE du substrat Zr702 revétu par Cr2AIC puis oxydé par ATG.

Les cartographies EDX (Figure IV-25) montrent la répartition des éléments formant les
couches de corrosion et les revétements. Pour le revétement Cr-Al-C, on voit qu’Al est localisé
en surface mais également a I'interface avec le substrat ce qui confirme la diffusion d’Al dans
le Zr702 observée sur les profils SDL. L'oxygene est présent dans toute la couche d’oxyde,
formée d’alumine-a et de chromine, mais également dans le revétement sous-jacent. Cela
indique que le coeur du revétement a été oxydé, malgré la présence de la couche d’oxyde de
surface. En revanche pour le revétement Cr,AIC, Al se localise principalement en surface dans
la couche d’alumine. La sous-couche de carbure de Cr est partiellement oxydée, comme en
témoigne la distribution spatiale de O et Cr. Il convient cependant de signaler que malgré la
pénétration de I'oxygene a travers la couche d’oxyde pour les deux revétements, le substrat
n’est pas oxydé.

Globalement, la dégradation subie par le revétement a 1200°C pendant 10 min sous air
humide est plus importante que sous air sec a 1100°C pendant 60 min. En effet, a 1100°C, le
revétement Cr-Al-C n’est que partiellement oxydé tandis qu’a 1200°C, O est présent dans tout
le revétement. La chromine est, quant a elle, formée plus rapidement a 1200°C dans le
revétement Cr,AIC. En conséquence, on peut en conclure que le revétement Cr-Al-C, a
épaisseur égale, se révele moins performant que Cr;AIC dans ces conditions puisqu’il est
dégradé plus rapidement.
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Figure IV-25 : Coupes MEB-SE et cartographies EDX associées apres oxydation isotherme a 1200°C pendant
10 min en ATG sous air humide de revétements de 3 um en Cr-Al-C (gauche) et en Cr:AIC (droite) déposés
sur substrat Zr702.
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3.  Reésultats pour Cr-Al-C amorphe sur substrat Zr702

Des analyses thermogravimétriques ont été réalisées en atmosphére séche et humide
(28 %vol. H20) sur des éprouvettes de Zr702 revétues de Cr-Al-C (7 um) et comparées aux
substrats nus et revétu de chrome. La résistance a |'oxydation haute température d’un
revétement CrAlC de méme épaisseur par suivi thermogravimétrique n’a pas pu étre
mesurée, en raison de la présence de fissures.

3.1. Prise de masse

Les gains de masse des éprouvettes Zr702 non revétues et revétues, mesurés au cours
de la montée en température puis pendant le palier a 1200°C sous air sec et humide sont
présentés sur la Figure IV-26.

Y T T T T T T T ™ o
] ] ] s )
—— Non revétu, air sec | § | BRI IN
oD F-L - - Non revéty, air humide oo o LR e
—— Cr-Al-C, air sec | | . | e QQQ
,f/o Lk - -Cr-AlC, airhumide | R SR A Ji ™Y
Cr, air humide : M i :

Gain de masse (mg/cm?2)
N7
Température (°C)

s Yo %

o

Temps (min)

Figure IV-26 : Courbes de prisse de masse de substrats Zr702 nus et revétus par Cr-Al-C (7 um) et Cr (15 um)
sous atmosphére seche (courbes pleines) et humide (courbes en pointillés) pendant la montée en
température et le palier a 1200°C pendant 10 min.

On constate que le début d’oxydation du substrat Zr702 nu se produit a 700°C alors que
I'oxydation débute a 1100°C pour les substrats revétus, correspondant a un délai
supplémentaire de 50 min pendant la montée en température. Durant cette rampe de 90 a
1200°C, tous les échantillons revétus ont un comportement identique. Les gains de masse
finaux pour les substrats revétus (2 a 5 mg/cm?) sont environ cinq fois inférieurs a ceux du
substrat nu (23 a 28 mg/cm?) dans les deux atmosphéres. Il convient cependant de noter,
comme détaillé précédemment, que les gains de masse mesurés pour les échantillons revétus
sont principalement dus a lI'oxydation du substrat dans et autour du trou de suspension. Par
conséquent, le suivi de la variation de masse (la prise de masse étant due a la formation
d’oxyde) n’est pas représentatif des performances des revétements. Par ailleurs, on constate
qgue les gains de masse mesurés sous air humide sont plus faibles, indiquant des vitesses
d'oxydation plus faibles, en accord avec la littérature. En effet, I'oxydation en atmospheére
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séche cause une plus forte dégradation des alliages de zirconium qu’en présence d’une
atmosphere 100% oxygéne ou vapeur d’eau [6-9].

Ainsi, afin d’amener les éprouvettes au-dela de leurs limites, un test supplémentaire
d'oxydation a été réalisé sur substrat Zr702 revétu par Cr-Al-C (d'épaisseur initiale 7 um), dans
les mémes conditions, avec un maintien de 2 h a 1200°C.

3.2. Caractérisation de Cr-Al-C sur Zr702 apres oxydation sous air humide

3.2.1. Analyses SDL

Les profils SDL réalisés sur les deux éprouvettes en Zr702 revétues Cr-Al-C, d’épaisseur
7 um, oxydées a différents temps sont présentés en Figure IV-27. Ces profils peuvent étre
découpés en plusieurs zones, en fonction des éléments présents dans la profondeur analysée.

Concernant le revétement Cr-Al-C, plusieurs zones sont observées aprés oxydation
isotherme pendant 10 min (Figure IV-27a). Dans la premiére zone (jusqu’a environ 800 nm),
O décroit lentement au fur et a mesure que la concentration en Al et Cr augmente, suggérant
la formation d’une couche d’oxyde de composition Al-Cr-O. Puis, lorsque la concentration en
Al atteint 30 % at., la concentration en Cr augmente tandis que la contribution de O continue
de diminuer (de 0,8 a 1,8 um environ). Plus en profondeur, on observe une zone de transition
(de 1,8 a 4,2 um environ) ou les concentrations en Cr et C augmentent et sont maximales
tandis que celle en Al diminue. Cette couche de Cr-C a des teneurs en C et Cr d'environ 27 et
62 % at., soit un rapport Cr/C de 2,3. Cette couche contient également une teneur résiduelle
en Al d'environ 10 % at. Ensuite, la zone proche de l'interface avec le substrat (de 4,2 a 5,6 um
environ) se caractérise par une augmentation de Zr et une diminution en Cr et C, ainsi que par
une accumulation en Al d’environ 20 % at. Puis, tandis que Zr augmente significativement, la
teneur en C augmente a nouveau et ce pour une profondeur dans le substrat Zr702 plus
importante que pour Cr et Al (de 5,6 a 15 um environ). Enfin, dans la derniere zone (le substrat
sain), Zr atteint sa valeur maximale. Les cinq zones peuvent étre décrites de la maniére
suivante :

- premiere zone : oxyde d’Al en surface et oxyde de Cr (= 800 nm) ;

- deuxieme zone : zone de transition, revétement partiellement oxydé (= 1 um) ;
- troisieme zone : revétement non oxydé de type Cr-C (= 2,5 um) ;

- quatrieme zone : zone de diffusion du Cr, Al et du C dans le substrat (= 11 um) ;
- cinquiéme zone : substrat Zr702.

A 120 min, la couche d’oxyde est a présent plus épaisse (jusqu’a 1,6 um environ) et plus
riche en Cr a partir de 700 nm. La couche Cr-C (de 1,8 a 3,9 um) est quant a elle appauvrie en
C(5a7 % at.) et est principalement composée de Cr (50 a 60 % at.), Al (15a 20 % at.) et O (10
a 15%at.). L'interface de diffusion (de 3,9 a 6 um) est également toujours visible.
Contrairement a 10 min, O est détecté dans toute |'épaisseur du revétement. Néanmoins, les
guantités d'O mesurées dans le substrat Zr702 sont négligeables, sauf dans les zones oxydées
prés des bords et du trou.
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Figure IV-27 : Profils élémentaires en profondeur mesurés par SDL des échantillons Zr702 revétus Cr-Al-C
7 um aprés oxydation isotherme a 1200°C pendant a) 10 min et b) 120 min.

En conclusion, le revétement est consommé a la fois par la formation de I'oxyde en
surface mais également par la diffusion de ses éléments, notamment le C, dans le substrat. Le
C est mesuré a une concentration de 14 % at. a 1 um de profondeur dans le substrat.

3.2.2. Structure de la couche d’oxyde formée en surface

Les analyses DRX effectuées apres oxydation sur les éprouvettes oxydées durant 10 et
120 min révélent la présence des phases cristallines suivantes : Cr,03, a-Al;0s, Cr;Cs (Figure
IV-28a).
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Figure IV-28 : Caractérisation de substrats en Zr702 revétus par 7 um de Cr-Al-C apreés oxydation isotherme

a 1200°C en ATG sous air humide pendant 10 et 120 min. (a) Diffractogrammes en incidence rasante (1°).
(b) Spectres uRaman, entre 350 et 800 cm™ avec identification des phases Al20;3 (*), Cr203 (%) et AIOOH (+).

La baddeleyite est également détectée a 120 min, probablement a cause de I'oxydation
localisée du substrat autour du trou de suspension. La contribution de I'alumine-a est
majoritaire a 10 min mais peu intense a 120 min. Aucune trace de ZrC ou d’une phase
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intermétallique a base de Zr n’a pu étre observée. Il est probable qu’une telle phase soit
présente localement au vu des profils de SDL et des observations MEB. Toutefois, leur
profondeur, leur faible quantité et leur faible cristallinité les rendent difficile a détecter par
DRX.

L’analyse pRaman pour I’échantillon ayant réagi pendant 10 min montre la présence de
sept bandes caractéristiques de I'alumine-a et de trois bandes typiques d’un oxyhydroxyde
d'Al (Figure IV-28b). A 120 min, une forte contribution de chromine a 553 cm™ est observée.

3.2.3. Oxydation des revétements et du substrat

Les micrographies MEB montrent la bonne conformité du revétement sur les bords
minces des éprouvettes (Figure 1V-29a) mais également I'oxydation du substrat occasionné
par le défaut de revétement prés du trou de suspension (Figure 1V-29b). Le ZrO; n’étant pas
protecteur, la pénétration de O dans le substrat se fait alors progressivement en dessous du
revétement comme en atteste la différence d’épaisseur de ZrO; observée. En revanche, en
cas de défaillance du revétement au cours du cycle thermique (Figure 1V-29c), I'oxydation du
substrat est localisée a la zone accessible a I'atmosphere et se fait sur 16 um comparativement
aux 70 um relevés sans revétement.
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Figure IV-29 : Coupes MEB-BSE d’éprouvettes en Zr702 revétus par Cr-Al-C (7 um) apres oxydation
isotherme a 1200°C sous air humide. (a) Bonne conformité du revétement sur les coins des éprouvettes.
(b) Propagation de 'oxydation a partir du trou de suspension. (c) Substrat oxydé par la présence d’un
défaut au sein du revétement.

Les observations des coupes transverses des échantillons oxydés 10 et 120 min sont
présentées Figure IV-30a-d. Aprés 10 min (Figure 1V-30a-b), le revétement présente une
architecture composée de trois couches : (i) une couche d’oxyde externe de 550 nm, dense et
adhérente, qui surmonte (ii) une couche épaisse et poreuse de Cr-C (= 5,2 um) et (iii) une
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couche interne de diffusion & 'interface revétement-substrat d’environ 1 um. A partir des
analyses DRX, Raman et SDL, on peut en déduire que la couche d’oxyde est un mélange
d’alumine-a et de chromine tandis que Cr;Cs forme la couche intermédiaire de Cr-C.
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Figure IV-30 : Observations MEB-BSE et cartographies EDX des éléments pour la coupe des substrats Zr702
revétus par Cr-Al-C amorphe, d’épaisseur 7 um, apres oxydation isotherme a 1200°C en ATG sous air
humide pendant (a, b) 10 min et (c, d) 120 min.
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A 120 min (Figure IV-30c-d), I'architecture du revétement oxydé est similaire, la couche
d’alumine ne montre pas de variation significative d’épaisseur (550 nm). Cependant, il
convient de noter que la plupart des pores de la couche Cr-C ont disparu apres I'oxydation
prolongée. En effet, les cartographies EDX montrent que ces pores sont remplis d’oxydes
riches en Al (Figure IV-30e-g). D’aprés I'analyse DRX, il s’agit probablement d’alumine-a.
Ensuite, bien que I'analyse SDL ait montré que la couche de Cr-C soit appauvrie en C et
contenait de 'O, le substrat n’est pas oxydé comme en atteste la Figure IV-30c. Enfin, la
couche d’interdiffusion mesure approximativement 1,8 um d’épaisseur. En conséquence et
compte tenu des observations précédentes, on peut en déduire que la croissance de la couche
d’alumine n’est plus assurée apres 10 min d’oxydation et le revétement sous-jacent s’oxyde
progressivement entre 10 et 120 min.

Par rapport a I'expérience a 1100°C, I'alumine forme également la couche d’oxyde en
extréme surface a 1200°C sous air humide. Globalement, le seuil critique en Al, seuil en
dessous duquel la croissance en alumine n’est plus possible, est atteint plus rapidement (au
bout de 10 min) a 1200°C sous air humide qu’a 1100°C sous air sec (30 min). Il est intéressant
de signaler que |'épaisseur maximale de la couche d’alumine formée est identique quelles que
soient les conditions d’oxydation, soit environ 550 nm, indiquant qu’il n'y a pas de
volatilisation de I’Al sur les durées étudiées.

4. Synthese

L’oxydation sous air enrichi en vapeur d’eau a 1200°C des revétements Cr-Al-C, Cr AlIC
et Cr a permis la mise en évidence des points suivants :

(i) Le substrat Zr702 non revétu est fortement dégradé. En revanche, les substrats
revétus par les revétements Cr-Al-C et Cr,AIC ne présentent qu’une oxydation
localisée au niveau des bords et coins des éprouvettes.

(ii) Il se forme une couche d’oxyde composée de Cr,03 et d’a-Al,O3 de méme
épaisseur qu’a 1100°C et en extréme surface pour le revétement Cr,AIC.

(iii) Les revétements présentent comme sous air sec a 1100°C une épaisse couche
poreuse de carbure de Cr située sous la couche d’oxyde superficielle.
Comparativement, la couche de chromine formée en surface du revétement de
chrome est également plus épaisse.

(iv) Malgré la pénétration de O a travers la couche d’oxyde pour les deux
revétements Cr-Al-C et Cr,AlC, le substrat n’est pas oxydé. Cependant, a
épaisseur égale, le revétement Cr-Al-C est presque entierement oxydé.

(v) Une zone d’interdiffusion entre les différents revétements et le substrat se
forme pendant I'oxydation. En contraste, la diffusion du Cr dans le Zr702
s’accompagne par la formation de porosité, plus importante qu’a 1100°C.

(vi) La dégradation subie a 1200°C est plus importante qu’a 1100°C.

(vii)  Une augmentation de I'épaisseur a 7 um du revétement Cr-Al-C permet de
prolonger la protection jusqu’a 2 h sans que le substrat soit oxydé.
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C/ Propriétés d’putocicatrisation|

Pour beaucoup de piéces revétues, la question de la durabilité du revétement apparait
comme une donnée essentielle pour assurer le fonctionnement de celles-ci en service. La
présence de défauts est un facteur important influant sur la durabilité du systéme
revétement-substrat. En effet, les revétements peuvent étre le siege de diverses
dégradations, telles que :

- défauts d’aspect, écaillage, cloquage, décollement ;
- usure ou grippage ;

- dégradation, corrosion prématurée ;

- mauvaise tenue dans le temps.

L’autocicatrisation des défauts est un phénoméne physico-chimique pouvant avoir des
répercussions positives sur ces problémes de durabilité. Nous allons voir dans cette partie
comment les revétements base Cr-Al-C réagissent a la présence de différents types de défauts.

1.  Défauts d’aspect

A la suite de I’élaboration, il est possible que le revétement présente des défauts de
surface. Une surface n’étant jamais parfaite, ces défauts d’aspect, admissibles dans une
certaine limite définie par le cahier des charges, peuvent correspondre a des malformations
(défauts macro-géométriques, ondulations) ou de petits défauts (défauts micro-
géométriques) désignés plus communément sous le nom de rugosité. Des exemples de
défauts d’aspect sont présentés en Figure IV-31a et e.

Figure 1V-31 : Images MEB et cartographies EDX associées pour des coupes transversales de revétements
(a, b, c et d) Cr:AIC et (e, f, g et h) Cr-Al-C oxydés présentant des défauts d’aspect
Conditions d’oxydation : 15 min a 1100°C dans I’air suivi d’une trempe.
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Les micrographies en coupe transverse pour Cr-Al-C et CrAIC montrent qu’apres
oxydation, les deux défauts ont cicatrisé et sont obstrués par des produits de corrosion (Figure
IV-31a,e). Les cartographies EDX associées a ces deux coupes transversales montrent la
répartition des éléments formant cet oxyde. On observe qu’Al et O (Figure 1IV-31c,g) sont
localisés a la fois en surface du revétement mais également dans la zone de défaut. Le Cr
(Figure 1V-31b,f) n’apparait pas localement dans cette zone, ce qui indique qu’il n’est pas
présent parmi les produits de corrosion. La couche d’oxyde qui obstrue le défaut est donc
constituée d’alumine (Figure 1V-31d,h).

2. Présence de fissures traversant le revétement jusqu’au substrat

En service, des fissures peuvent se former au sein du revétement et atteindre le
substrat. L'apparition de ces microfissures peut étre la conséquence de la libération des
contraintes internes introduites lors de la croissance des films par le procédé HiPIMS
(contraintes intrinseques et thermiques), de chocs (érosion) mais aussi de contraintes
thermiques (variation de température). Les contraintes thermiques proviennent de la
différence dans les coefficients de dilatation thermique entre le substrat et le revétement
dans la plage de température de fonctionnement.

Si une fissure existait avant ou s’est ouverte pendant nos tests d’oxydation, de I'oxygéne
a pu pénétrer le revétement, atteindre le substrat Zr702 et I'oxyder. Dans ce cas, I'oxydation
du substrat est localisée a la zone accessible par I'oxydant, et cette oxydation ne peut
progresser que grace a l'apport d’oxygéne a travers cette fissure. Une fissure traversant le
revétement jusqu'au substrat a pu étre observée et caractérisée (Figure IV-32a,b). D’apres les
distributions spatiales de O, Cr et Al (Figure IV-32c-e), I'intérieur de la fissure est recouvert du
méme oxyde que celui présent en surface du revétement, ce qui signifie que la fissure était
présente avant ou s’est formée pendant d'oxydation. Le contraste chimique entre le substrat
et I'interface en contact avec la fissure (observé en mode électrons rétrodiffusés) suggére
gu’une zone restreinte du substrat s’étendant en profondeur sur environ 10 um est
endommagée (Figure IV-32a). La cartographie EDX (Figure IV-32e,f) et le pointé EDX (Figure
IV-32b) révelent que le substrat n’est pas oxydé mais localement enrichi en N, avec un rapport
des pics EDX N/Zr de 0,66. En conséquence, |'apparition de la nitruration signifie que l'azote
présent dans I'atmosphére d’essai a diffusé a travers les imperfections du revétement jusqu'a
I'interface métal/revétement, pour réagir avec Zr et former des nitrures, probablement ZrN.
Il convient de noter que la présence d'azote dans I'atmosphére oxydante entraine une
dégradation du Zr702 nettement plus importante qu’en présence d’une atmosphere 100 %
oxygene ou vapeur d’eau [6-8].
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Figure IV-32 : Coupes transversales a divers grossissements d’un substrat Zr702 revétu de 3 um de Cr-Al-C
oxydé au niveau d’une microfissure (a, b) et cartographie EDX associée du c) Cr, d) Al, e) O et f) Zr.
Conditions d’oxydation : 15 min a 1100°C dans I’air suivi d’une trempe.
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Figure IV-33 : Coupes transversales a divers grossissements d’un substrat Zr702 revétu de 3 um de Cr-Al-C
oxydé au niveau d’un large défaut (a, b) et cartographie EDX associée du c) Cr, d) Al, e) O et f) Zr.
Conditions d’oxydation : 15 min a 1100°C dans I’air suivi d’une trempe.

Page 186



Chapitre IV : Comportement des revétements en oxydation haute température

En revanche, lorsque les dommages au revétement sont plus importants comme par
exemple ce qui montré en Figure 1V-33a, le substrat est endommagé sur une plus grande
profondeur, ici jusqu'a 150 um. Comme observé en Figure 1V-33b, la formation de la couche
d’alumine (Figure IV-33c-e) entre les deux parties séparées du revétement n’a pas permis
d’empécher I'oxygene de pénétrer dans le substrat et de I'oxyder (Figure 1V-33e,f).

Cette différence de comportement suggere que le remplissage d’un défaut présent dans
les revétements Cr-Al-C et Cr,AIC par un oxyde dense et homogene n’est efficace que jusqu’a
une certaine taille de défaut. La formation de produits de corrosion obturant dépend
également de I'atmosphére agressive utilisée, qui assure le renouvellement en oxygéne. Un
petit défaut (<1 um dans notre exemple), peut étre obstrué par la formation d’alumine, c’est-
a-dire autocicatrisé, ce qui permet d’empécher une dégradation supplémentaire.
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D/ Discussion
1.  Mécanismes d’oxydation et de dégradation des revétements

Les couches obtenues par oxydation prolongée a haute température des revétements
Cr-Al-C et Cr,AlC présentent des structures interfaciales similaires, que ce soit en atmosphére
seche ou humide. Cette similarité peut étre expliquée par le fait que les températures
imposées pendant |I’'oxydation peuvent promouvoir la cristallisation du revétement Cr-Al-C en
Cr,AlC. Cette transformation peut intervenir bien plus rapidement a plus haute température
[10-12] que lors des recuits thermiques effectués aprées I’élaboration des revétements Cr-Al-C,
a 550°C pendant 4 h. Ainsi, il est probable que les revétements puissent cristalliser en partie
pendant le début des essais d’oxydation. Néanmoins, a temps court et pour une méme
épaisseur, le comportement a I'oxydation de ces deux revétements présente des différences
significatives.

Mécanisme et cinétique d’oxydation

Au cours du premier stade d’oxydation a 1100°C, jusqu’a 30 min, un mélange d’oxydes
d’Al et de Cr se forme en surface du revétement Cr-Al-C tandis qu’une couche dense et
continue formée seulement d’alumine-a apparait en surface du revétement Cr,AIC. De la
chromine est ensuite observée pour des temps plus longs a la surface du film de Cr,AIC. Cette
différence de comportement a 'oxydation entre les éléments M et A de la phase MAX a été
observée pour Ti;AIC [13]. Dans cette étude précédente, des couches minces de Ti-Al-C et de
Ti,AIC, ont été oxydées a 800°C a l'air. Apres 5 heures d’oxydation, les auteurs ont observé la
croissance de TiO; et d'alumine en surface des revétements Ti-Al-C et seulement d'alumine
pour les films de Ti>AIC. L'oxyde de titane TiO; n’apparait qu’aprés 20 heures d'oxydation. Les
auteurs expliquent cette différence de comportement a l'oxydation entre les deux
revétements par la différence d’activité d’Al dans le revétement amorphe et dans le
revétement cristallisé. Comparativement aux résultats obtenus pour le systeme Ti-Al-C, il est
probable que la microstructure et la texture des revétements Cr AlC influence le
comportement a |'oxydation.

La croissance préférentielle d'alumine en surface par rapport a la chromine a été tres
largement étudiée sur des échantillons massifs de Cr,AlC pour des températures supérieures
a 700°C [5, 11, 14-19]. En se basant sur les données thermodynamiques, cette croissance
préférentielle s’explique par des énergies de liaisons Al-Cr plus faibles que celles des liaisons
Cr-C dans la structure cristalline de Cr,AlC, ainsi que par une enthalpie libre de formation
d’alumine plus favorable que celle de la chromine [20]. En effet, pour Cr,AlC, la structure
cristalline est constituée de feuillets d’octaedres CrsC espacés d’un plan hexagonal d’Al [21].
Dans la structure de CrAIC, les liaisons métalliques Cr-Al sont plus faibles que les liaisons
covalentes Cr-C [22, 23], ce qui implique que les atomes d'Al diffusent plus facilement dans la
structure cristalline que les atomes de Cr. Comme dans le Cr;AIC massif, I'aluminium a pu
migrer pour former une couche passivante d’alumine-a en surface du revétement CrAlC.
Cette couche d’oxyde surmonte une couche épaisse, poreuse et riche en Cr et C, qui d’apres
les différentes caractérisations réalisées est formée de la phase Cr;Cs. Bien que seul CrsCs ait
été identifié, il est possible que dans un premier temps d’autres carbures de Cr tels que Cr3C;
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aient pu cristalliser lors de |'oxydation, comme I'ont rapporté plusieurs auteurs [5, 18]. La
phase Cr3C; n’est pas observée dans nos conditions d’essais parce qu’elle a pu s’oxyder
rapidement pour former des produits comme Cr7Cz(s), CO(g), CO2() et Cr203(s) comme cela est
décrit dans [107-109]. Plusieurs études montrent que le dégagement de CO(g) ou COx) lors de
I'oxydation de carbures tels que SiC et Cr3C; sont responsables de la formation de cavités, ou
pores, comme ceux observés pour nos revétements [24-26]. Il convient cependant de signaler
gu’aucune porosité n’est observée dans la couche de carbure de Cr dans le cas d’échantillons
massifs en Cr,AlC oxydés dans des conditions similaires [5, 14-16, 27]. La formation d’alumine
en surface de la phase MAX pendant I'oxydation induit un appauvrissement en Al en surface,
dont le renouvellement est assuré par diffusion depuis le coeur du matériau. C'est ce
renouvellement qui assure la croissance de la couche d’alumine protectrice. En dessous d’une
certaine quantité d’Al, il apparait que cette couche n’est plus aussi efficace pour ralentir la
diffusion de I'oxygéne. Il est donc raisonnable de supposer que les échantillons massifs de
CrAlC ont un plus grand réservoir en Al disponible pour la diffusion en proche surface que les
revétements, a durée d’oxydation égale, leur permettant ainsi d’éviter un épuisement et in
fine la perte du caractére protecteur assurée par 'alumine. A cela s’ajoute le fait que les
revétements oxydés dans nos travaux de thése sont de plus faibles épaisseurs (3 um) que ceux
utilisés dans I’étude de Hajas et al. (35 pum) [5].

Ainsi, le schéma réactionnel suivant résume les observations faites a 1100°C (Figure
IV-34). En premier lieu, la diffusion d’Al vers I'extérieur permet la croissance rapide d'une
couche protectrice d'alumine a la surface du revétement (Figure 1V-34a). Cet appauvrissement
en Al de Cr,AIC déforme le réseau cristallin de la phase MAX, jusqu’a une décomposition en
phase Cr-C, cette dernieére contenant toujours une teneur résiduelle en Al non négligeable.
Ensuite, la croissance de la couche d’alumine est assurée par la diffusion d’Al du revétement
vers la surface, ce qui contribue a dégrader d’avantage le revétement Cr,AIC en Cr-C (Figure
IV-31b). Lorsque la teneur en Al devient trop faible, la formation d’alumine n’est plus assurée
et O peut diffuser a travers pour atteindre la couche Cr-C (Figure 1V-34c). Il est alors probable
que la diffusion d’Al vers la surface associée a la réaction de O avec Cr-C aboutisse a la
formation de composés gazeux tels que CO ou CO; et des phases Cr;Cs et Cr203 [5]. Ainsi, la
formation de CO; en paralléle de la diffusion du Cr vers la surface pour former Cr,03 contribue
a la formation d’une couche Cr-C poreuse qui s’appauvrit progressivement en C au cours de
I'oxydation (Figure 1V-34d et e). Ces pores seront progressivement remplis par de I'alumine
tant que la teneur en Al résiduel le permet. Enfin, le réservoir de Cr s’oxyde progressivement
jusqu’a compléete oxydation (Figure 1V-34f).

De plus, pendant tout ce processus, les éléments du revétement interdiffusent avec ceux
du substrat, ce qui méne a la formation d’une nouvelle couche a l'interface entre le
revétement initial et le substrat Zr702. Cette perte des éléments du revétement dans le
substrat accélere les autres phénomeénes d’appauvrissements provoqués par I'oxydation d’Al
en Al;Oz et de Cr-C en CO, CO3, CryCs et Cry0s.
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Figure IV-34 : Schéma réactionnel proposé de I’oxydation du revétement Cr2AIC.

La couche d’oxyde formée en surface pour une oxydation a 1200°C est similaire a celle
formée a 1100°C aprés 60 min. Cette couche est composée d’un mélange d’alumine-a et de
chromine. De la méme maniere, les revétements se réorganisent pendant I'oxydation et I'on
trouve sous I'oxyde une couche riche en Cr, C et appauvrie en Al, correspondant a Cr;Cs, puis
une couche d’interdiffusion, et enfin le substrat. Cependant, la sous-couche Cr-C est
également affectée par I'oxydation. Cette zone étant plus fine, le réservoir de Cr représenté
par cette phase est donc partiellement épuisé. Globalement, la dégradation induite a 1200°C
est plus importante. Le seuil critique en Al, seuil en dessous duquel la croissance en alumine
n’est plus possible, est atteint plus rapidement dans le temps, réduisant de ce fait la résistance
a 'oxydation du revétement.

Autocicatrisation

Il est également intéressant de noter que certains défauts et microfissures présents
avant oxydation ont été bouchés par des oxydes apres oxydation a haute température. Ce
phénoméne d’autocicatrisation des revétements Cr-Al-C et Cr,AIC est rendu possible en raison
de la grande diffusivité d’Al qui permet la formation d'une couche d’alumine dense, stable et
adhérente qui obstrue les défauts [28]. Néanmoins, cette autocicatrisation n’est efficace que
pour des défauts submicroniques. En cas de défauts de plus grandes tailles, le faible réservoir
en Al que constitue le revétement ne permet pas leur cicatrisation complete et efficace ;
I’oxygene peut atteindre le substrat et I'oxyder. Cette capacité d’autocicatrisation des phases
MAX est connue et a déja fait I'objet de nombreuses études [29, 30], en particulier Cr;AIC [19,
31]. La présente étude a permis d’en observer les limites pour les couches minces.
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2. Performance des revétements contre [I‘oxydation haute
température

Le principal objectif des revétements a base Cr-Al-C est de protéger les alliages de Zr
contre I'oxydation a haute température et donc d’empécher leur dégradation. La formation
d’une couche d’oxyde protectrice dense, imperméable, stable et adhérente en surface du
revétement est essentielle pour empécher la pénétration de I’oxygéne a travers le revétement
jusgu’au substrat. Les revétements Cr-Al-C et Cr,AlC augmentent la résistance a I'oxydation
des substrats Zr702 sous atmosphere seche et humide en apportant un délai supplémentaire
avant le début de leur oxydation catastrophique. La dégradation du substrat est supposée
débuter lorsque la couche d’oxyde formée en surface des revétements n’est plus asse efficace
pour limiter la diffusion de I'oxygéne. Pour un revétement de 7 um d’épaisseur, le substrat n’a
pas été oxydé aprés 60 min sous air a 1100°C ni aprés 120 min sous air humide a 1200°C,
hormis au niveau des zones de faiblesse connues que sont les tranches des éprouvettes.

La perte du caractere protecteur du revétement fait suite a I'appauvrissement en Al du
revétement. Lorsque la teneur en Al n’est plus suffisante pour assurer la formation d’alumine,
I’oxygéne peut oxyder le revétement sous-jacent de carbure de Cr. Cette oxydation conduit a
la formation a la fois d’oxyde de Cr, moins protecteur que I'alumine vis-a-vis de la diffusion de
O dans nos conditions d’oxydation, et de pores qui accélerent la dégradation du revétement
en facilitant la diffusion d’oxygéne [5]. L'appauvrissement en Al est d{ a sa diffusion a la fois
vers la surface (pour former de I'alumine) et vers le substrat. Une solution pour atténuer ce
phénomeéne de diffusion d’Al vers le substrat serait I'insertion d’une couche intercalaire
faisant office de barriére de diffusion. Outre ce point, le matériau utilisé pour cette barriére
devra également éviter de former des phases fragilisantes qui viendrait détériorer I'interface
pendant I'oxydation et réduire in fine la durée de vie du systeme.

La différence de comportement la plus marquante entre les deux revétements a base
Cr-Al-C se situe dans leur capacité a former dans les premiers instants de I'oxydation une
couche d’alumine compacte, étanche et protectrice. La couche d’oxyde mixte Al-Cr-O, qui se
forme en surface des revétements Cr-Al-C dans les premiers instants de I'oxydation, ne
supprime pas aussi efficacement la diffusion du Cr vers la surface puis son oxydation
progressivement en Cr,03, oxyde moins protecteur que I'alumine, comme c’est le cas pour
CrAlC [15, 20, 32]. Néanmoins, au regard de la résistance a |'oxydation des revétements
chrome métallique étudiés sous air, le revétement Cr-Al-C semble plus performant.

Il convient de signaler que dans des conditions d’APRP, I'atmospheére est différente de
celles que nous avons utilisées puisqu’elle est constituée de vapeur d’eau avec une chimie
bien particuliere. Ainsi, les mécanismes de dégradation dans ces conditions d’oxydation
peuvent étre tres différents de ceux identifiés dans I'air sec et enrichi en vapeur d’eau. Par
exemple, aprés 1 h d’oxydation sous vapeur d’eau a 1000°C, une couche d’oxyde uniquement
formée d’alumine-a recouvre le revétement Cr,AlC, d’épaisseur 5-6 um, déposé sur substrat
Zy-4 [19]. Il convient donc de vérifier la pertinence de nos résultats et des mécanismes mis en
évidence pour de telles atmospheéres. Finalement, il faudra vérifier la résistance a la corrosion
de tels revétements en conditions nominales de fonctionnement (milieu REP). Les premiers
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résultats de la littérature mentionnent un comportement en conditions nominales suivant la
phase MAX protectrice utilisée fortement dépendant du procédé de dépbt [33].
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E/ Conclusions

La protection offerte par les revétements Cr-Al-C et Cr,AlC contre |'oxydation dans I'air
sec ou humide des substrats Zr702 est efficace, jusqu’a au moins 120 min sous air enrichi en
vapeur d’eau pour un revétement de 7 um d'épaisseur. Il se forme a la surface des
revétements une couche d’oxyde, dense et adhérente, qui agit comme une barriere a la
diffusion de I'oxygéne. Cette couche est tout d'abord constituée d’'un mélange d'alumine-a et
de chromine pour le revétement de Cr-Al-C tandis que seule I'alumine-a est présente pour le
revétement Cr AlC. Cette couche d'oxyde évolue dans le temps et, lorsque le réservoir en Al
gue constitue le revétement est épuisé, elle s’enrichit progressivement en Cr. La diffusion d’Al
puis de Cr vers la couche d'oxyde associée a l'interdiffusion des éléments Cr, Al et C dans le
substrat d’alliage Zr génére une couche poreuse intermédiaire de carbures de Cr de type Cr;Cs.
Pour des temps d'oxydation prolongés, cette couche sert de réservoir de Cr jusqu’a complete
oxydation de ce dernier.

Dans le but de prolonger la durée de vie du revétement, des dépbts plus épais et une
barriére de diffusion appropriée entre le revétement et le substrat d’alliage Zr peuvent étre
envisagés. Cependant, il convient toutefois de rappeler que |'épaisseur totale des revétements
déposés a la surface des gaines de combustibles doit rester limitée puisqu’elle impacte
directement les performances des réacteurs REP, par exemple en modifiant la transparence
aux neutrons ou la conductivité thermique de la gaine.

Enfin, bien que les revétements base Cr-Al-C permettent de retarder |'oxydation
catastrophique du zirconium, les conditions étudiées ne sont pertinentes qu’en cas d’APRP.
Dés lors, la question de la stabilité de ces revétements en condition de fonctionnement
nominal du réacteur, c’est-a-dire a 360°C, 155 bar et sous irradiation neutronique le tout dans
en milieu primaire, se pose. En effet, il est possible que I’Al du revétement réagisse avec I'eau
du circuit primaire pour former des especes solubles, ce qui fragiliserait le revétement [34, 35]
mais surtout polluerait le circuit primaire dont la chimie répond a des critéres tres stricts. Il
faut noter cependant que Cr,AIC sous forme massive semble étre stable dans ces conditions
grace a la formation d’'une couche d’oxyde de Cr protecteur [36]. |l faudra aussi vérifier que la
résistance du revétement Cr-Al-C soit aussi bonne que le revétement Cr;AIC. La stabilité du
revétement dans les conditions REP peut cependant étre améliorée en procédant au dépot
d’un second revétement surmontant le premier, constitué d’'un matériau ne formant pas
d’oxyde instable en milieu primaire, tel que le chrome.
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Le chapitre IV a montré la capacité des revétements de base Cr-Al-C a améliorer la
résistance a I'oxydation haute température dans I'air sec ou humide des alliages de Zr jusqu’a
120 min. L’objectif du présent chapitre est d’évaluer la possibilité de prolonger la durée de vie
des revétements via une architecture multicouche. On rappellera dans une premiere partie
I'intérét de développer un systéeme multicouche. Notamment, I'étude du comportement a
I’oxydation des revétements de base Cr-Al-C avait démontré de la nécessité d’une barriere de
diffusion pour éviter la perte d’Al par diffusion dans le substrat. L'ajout d’une couche dense
de Mo par HiPIMS au-dessous de la couche Cr-Al-C aura pour but de limiter cette diffusion.
Par ailleurs, dans l'optique d’intégrer la phase MAX a un revétement de chrome, il est
nécessaire au préalable d’étudier la stabilité chimique du systéme Cr-Al-C/Cr.

La réalisation des différents revétements bicouches sera discutée. L'étape de recuit
thermique permettra notamment de modifier la structure cristalline de la couche Cr-Al-C telle
gue déposée et de relacher des contraintes crées pendant le dép6t, afin d’améliorer le
comportement a I'oxydation. Ensuite, la réactivité des systémes multicouches sera évaluée
via la réalisation de tests d’oxydation, en employant les mémes conditions utilisées dans le
chapitre IV. Plus particulierement, nous nous intéresserons a I’évolution de la concentration
chimique en Al a travers le systeme complet. L'effet de la microstructure initiale, liée au
traitement thermique, sera également discuté. Enfin, on mettra en évidence I'impact du
molybdéne et du chrome sur la stabilité microstructurale des systémes Cr-Al-C.

A/ Intérét d’une architecture multicouche

Quel que soit le matériau envisagé pour revétir la surface des gaines, un des défis
majeurs est de limiter I'interaction des revétements monocouches avec le substrat a haute
température. Ces interactions peuvent notamment conduire a une interdiffusion rapide d’un
ou plusieurs éléments du revétement avec le substrat. Par exemple pour un revétement de
chrome, a 1200°C, la quantité perdue de Cr par diffusion dans la gaine en alliage de Zr est
équivalente a la quantité de Cr consommée par |'oxydation. A plus haute température
(> 1300°C), un eutectique Zr/Cr se forme et fragilise le gainage aprés trempe [1, 2]. Concernant
les revétements aluminoformeurs comme Ti;AIC ou Cr;AIC, leur résistance a |'oxydation
dépend fortement de I'épaisseur initiale mais aussi du substrat [3-8]. En effet, la diffusion d’Al
dans ce dernier peut avoir des conséquences néfastes sur la teneur en Al du revétement. Dans
le cas des alliages de Zr, la diffusion d’Al dans l'alliage est particulierement problématique
puisqu’elle appauvrit le revétement en Al et donc amoindrit sa capacité a former une couche
couvrante et protectrice en alumine. Comme l'indique le diagramme de phase de Zr-Al [9],
une dizaine de composés intermétalliques peuvent étre formés, par exemple ZrAls, ZrAl,,
ZroAlz ou Zr3Al. Finalement, quel que soit le matériau du revétement, la principale et néfaste
conséquence de linterdiffusion est une diminution de la durée de vie du revétement
protecteur, au moins par la consommation d’un élément nécessaire a la croissance de sa
couche d’oxyde protecteur, voire par la formation d’'une ou plusieurs phases fragiles.

La limitation de ces phénomeénes de diffusion et par conséquent I'augmentation des
performances des revétements protecteurs pourrait passer par la mise en place d’une couche
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intercalaire de barriere de diffusion [10-12]. Par exemple, pour une phase MAX alumineuse,
une couche placée entre un alliage de Zr et le revétement protecteur permettrait de limiter la
perte en Al par diffusion vers le substrat. Ainsi, la composition en Al du revétement resterait
assez importante pour former une couche protectrice d’alumine. Néanmoins, les systémes
multicouches sont plus complexes a mettre en ceuvre car ils soulévent de nouvelles
interrogations. En effet, outre leur premiéere fonction de barriere de diffusion, les systéemes
multicouches doivent également étre capables de s"Taccommoder aux contraintes mécaniques
dues au ballonnement de la gaine en conditions accidentelles (APRP) afin d’éviter I'apparition
de fissures et d’écaillage qui permettraient a la vapeur d’eau d’accéder a la gaine. On peut
aussi s’interroger sur la stabilité du revétement en milieu primaire REP, en particulier dans le
cas de la présence d’un défaut ou fissure qui permettrait a I'eau d’accéder a la couche
intercalaire. Toujours en conditions nominales, I'ajout d’un matériau supplémentaire pourrait
impacter notamment la transparence neutronique de la gaine (pénalité sur la longueur du
cycle) mais également sa toxicité (activité). Au final, trois principaux critéres de sélection pour
le matériau barriere doivent au moins étre respectés :

- une absence d’eutectique basse température a la fois avec Zr mais aussi avec
le(s) élément(s) du revétement monocouche ;

- une plus faible diffusivité dans I'alliage de Zr que le(s) élément(s) du revétement
monocouche ;

- une ductilité satisfaisante en conditions nominales et a haute température.

Le molybdéne peut étre considéré comme un candidat potentiel en raison de son point
de fusion élevé (2632°C), d’un plus haut point eutectique avec Zr (1550°C dans le systeme
Zr-Mo [13], contre 1332°C pour Zr-Cr [14]) et d’une bonne résistance au fluage a haute
température [15]. Vis-a-vis de Al et C, il présente des points eutectiques a respectivement
1535°C et 2170°C tandis qu’il n’y a pas de réaction eutectique avec Cr [16]. Colgan et al., lors
de leur étude sur les interactions entre deux films minces d’Al et Mo, ont mis en évidence la
formation d’un unique composé stable MoAl12[17]. Il convient également de préciser que Mo
ne forme pas de phase MAX avec Al telle que MosAIC; [18, 19]. De plus, I'énergie d'activation
de la diffusion du Cr dans Mo est environ trois fois supérieure a celle de la diffusion du Cr dans
la phase B-Zr a haute température [20]. L'interdiffusion entre Mo et Zr semble également
limitée. A 1000°C pendant 113 h, une couche d'interdiffusion d’environ 5 um entre du
molybdéne pur et un alliage de Zr a été rapportée [21]. Yeom et al. ont récemment montré
gu’une couche intercalaire de Mo (= 10 um) entre un revétement FeCrAl et le substrat en
alliage de Zr empéchait la diffusion de Fe dans le substrat, mais qu’il se formait des
intermétalliques a l'interface FeCrAl-Mo, et du ZrMo; a linterface Mo-Zr, apres 20 min a
1200°C [12]. Toutefois, la diffusion de Zr dans un alliage de Mo a provoqué, par effet
Kirkendall, la formation importante de pores dans le revétement Zircaloy-2 (Zy-2), déposé par
projection thermique, a la suite d’un vieillissement prolongé de 1000 h a 800°C [22]. Une autre
préoccupation est la fragilisation potentielle du Mo par les radiations en dessous de 700°C,
qui pourrait entrainer une diminution de la ductilité en traction et de la résistance a la rupture
[23]. Pour terminer, le molybdéne s’oxydant de facon volatile rapidement dans I'air au-dessus
de 450°C pour former MoQs [24], il convient de s’assurer que la couche supérieure soit
parfaitement imperméable pour le protéger de I'oxydation. Ceci pourrait étre préjudiciable a
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la durée de vie du systéme multicouche en cas d’APRP. De plus, il convient de noter que
I'efficacité de ces barrieres de diffusion est fortement dépendante du procédé et des
parametres expérimentaux utilisés lors de leur élaboration.

Une solution alternative multicouche métal/céramique/métal peut également étre
considérée (Figure V-1).

Couche résistante a la corrosion - Cr

Barriére environnementale
Cr-Al-C/Cr,AIC

Couche barriére diffusion - Mo

SubstratZr

Figure V-1 : Solution alternative multicouche métal/céramique/métal.

Cette approche permettrait dans le cas d’un revétement externe de chrome de limiter
la diffusion de Cr dans le substrat et d’assurer la stabilité en milieu primaire (conditions REP).
La couche Cr-Al-C aurait ainsi pour but de prolonger dans la durée la protection en conditions
accidentelles, et au-dela de 1200°C, grace a la formation d’une couche dense et protectrice
d‘a-Al;0s sous Cr20s. L'intercalaire métallique, lui, jouerait a la fois le réle de couche barriére
et tampon en absorbant les déformations plastiques liées au ballonnement de la gaine afin
d’éviter de potentiels effets d’entaille, c’est-a-dire I'amorcage/propagation de fissures dans
I'intégralité du revétement jusqu’au substrat base Zr. Toutefois, cette solution technologique
ne présente un réel intérét que si les différentes étapes successives a sa réalisation sont
effectuées avec un seul et unique procédé, tel que la PVD HiPIMS.

Dans le but d’évaluer l'intérét d’une couche intercalaire en Mo et le comportement
céramique/métal, deux revétements bicouches sont comparés. Il s’agit de substrats Zy-4 ou
M5® revétus par une couche base Cr-Al-C avec un intercalaire en Mo ainsi que des substrats
recouverts par du Cr et un intercalaire base Cr-Al-C. Ces éprouvettes seront caractérisées
avant et apres oxydation afin d’étudier a la fois la diffusion des espéces et la stabilité des deux
multicouches.
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B/ Mise au point des architectures bicouches

Cette premiere partie de I'étude s’intéresse a I’élaboration de revétements bicouches,
déposés dans le réacteur PVD TRIPROS qui permet de revétir toutes les faces d’éprouvettes
planes en un seul dépo6t. Afin de comparer le comportement du revétement multicouche avec
le revétement monocouche (voir Chapitre IV), nous avons fait le choix de déposer une
épaisseur totale comprise entre 3 et 4 um. L'architecture du revétement pourra étre
optimisée par la suite en fonction des résultats.

Afin de déposer les bicouches Mo/Cr-Al-C et Cr-Al-C/Cr sur les substrats base Zr, la mise
au point du procédé a nécessité au préalable d’identifier une configuration expérimentale en
HiPIMS menant a des dépots monocouches de Mo, Cr et Cr-Al-C satisfaisants, c’est-a-dire
déposés de facon homogéne et couvrante, a la bonne épaisseur, et ne montrant pas de
faiblesses d’adhérence avec le substrat mais aussi avec la couche adjacente. Les cathodes du
réacteur TRIPROS étant couplées par paire (mode bipolaire), deux cibles de chaque matériau
ont été utilisées simultanément a chaque étape du procédé (dépot et décapage). Une étape
de décapage avec les cathodes en Mo est réalisée avant le dép6t de Mo puis avant le dépot
de Cr-Al-C pour améliorer 'adhérence entre ces deux couches. De méme, le décapage est
réalisé avec les cathodes en Cr lors de I’élaboration de la bicouche Cr-Al-C/Cr. Il faut noter que
les dépobts ont été réalisés sans chauffage au préalable de I'enceinte de dépot, celui-ci n’étant
pas homogene dans la configuration actuelle du réacteur.

Enfin, certains échantillons ont été recuits pour évaluer a la fois le réle de I'intercalaire
en Mo en tant que barriere de diffusion et I'influence de la structure cristalline de la couche
Cr-Al-C sur le comportement global des deux revétements bicouches pendant I'oxydation. Les
échantillons ont été caractérisées par MEB, DRX et SDL avant et aprés traitements thermiques.

1. Revétements Cr-Al-C avec intercalaire Mo

1.1.1.  Profils de composition

Les profils de composition élémentaire mesurés par SDL avant et apres recuit sont
présentés en Figure V-2. Sur ces profils, on distingue deux interfaces. La premiere,
correspondant a l'interface entre le revétement Cr-Al-C et I'intercalaire en molybdéne, est
fixée a I'abscisse pour laquelle les teneurs en Cr, Al, C et en Mo se croisent. La seconde,
correspondant a la surface du substrat, est définie a I'abscisse pour laquelle les teneurs en Mo
et Zr se croisent.

Pour le revétement en Cr-Al-C avec intercalaire de molybdéne (Figure V-2a), la transition
entre le revétement et 'intercalaire se fait sur environ 150 nm et celle entre 'intercalaire et
le substrat sur 300 nm. On constate également que la teneur en C du revétement Cr-Al-C est
d’environ 20 % at. Comme précisé en début de chapitre, les revétements ayant été synthétisés
dans un nouveau réacteur ayant un fonctionnement légerement différent par rapport au
réacteur HYBRIDE, le point de fonctionnement optimal n’a pas encore été défini. Par ailleurs,
il convient de rappeler que les profils SDL sont fortement dépendants de la nature des
différentes couches traversées et de la rugosité initiale des éprouvettes. Ainsi, apres recuit a
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550°C (Figure V-2b), on remarque premierement que Cr a diffusé a travers l'intercalaire en
molybdéne et pénétré dans le substrat jusqu’a 2,2 um de profondeur. Deuxiemement, la
largeur de la transition entre I'intercalaire de molybdéne et le substrat a augmenté jusqu’a
environ 750 nm. En revanche, la diffusion d’Al dans le molybdéne est plus limitée et n’atteint
pas le substrat. Enfin, il semble que la diffusion de C ait été stoppée par la couche intercalaire.
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Figure V-2 : Profils élémentaires en profondeur mesurés par SDL d’un bicouche Mo/CrAIC déposé sur
substrat Zy-4, a) avant et b) aprés recuit a 550°C pendant 4 h sous argon.

1.1.2.  Analyses morphologiques et structurales

Sur fractographie et en vue de coupe avant recuit (Figure V-3a et b), les deux couches
présentent une microstructure colonnaire. On n’observe pas d’espacement inter-colonnaires
dans la couche Cr-Al-C, le revétement est donc dense. Le revétement bicouche fait environ
4 um d’épaisseur dont 3 um pour Cr-Al-C et 1 um pour le molybdéene. Apres recuit (Figure
V-3c), les deux revétements sont toujours adhérents entre eux et avec le substrat.
L’homogénéité de l'intercalaire en molybdéne parait également différente aprés recuit. Cela
peut étre lié a un enrichissement en élément plus léger tel que Cr ou Al et est cohérent avec
les résultats SDL. L’échantillon de Zy-4 revétu bicouche et recuit (Figure V-3d) présente une
surface recouverte uniformément par le revétement, et dont les grains sont visibles. Par
ailleurs, aucun signe de délaminage ni écaillage n’a été observé.
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Figure V-3 : Observations MEB d’un revétement bicouche Mo/Cr-Al-C (a, b) avant recuit sur substrat Si et
Zy-4 et (c, d) aprés recuit sur substrat Zy-4.
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Figure V-4 : Diffractogrammes en incidence rasante (1°) d’échantillons Zy-4 revétus Mo/Cr-Al-C tel que
déposé (en noir) et aprés recuit (en rouge) a 550°C sous argon pendant 4 h.

L’analyse DRX (Figure V-4) du revétement bicouche avant traitement thermique permet
d’identifier la contribution du revétement Cr-Al-C nanocristallin autour de 42°(2©). Aprés
recuit, le diffractogramme confirme la présence de Cr,AIC dans le revétement ainsi que
d’oxyde de Cr de type CrO en surface, oxyde cristallisant dans une maille cubique suivant la
référence JCPDS PDF-00-008-0254. Ni [lintercalaire en molybdéne ni les composés
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intermétalliques éventuellement formés pendant le recuit ne sont détectables a cause de la
profondeur limitée de pénétration des rayons X en incidence rasante.

2. Revétement Cr avec intercalaire Cr-Al-C

L’observation MEB de la fractographie du revétement bicouche Cr-Al-C/Cr (Figure V-5a)
montre une couche intercalaire Cr-Al-C tres dense, d’environ 2,5 um, et une couche Cr
(= 2 um) de microstructure colonnaire. Toutes deux sont adhérentes entre elles. Sur la section
transverse de I’échantillon recuit (Figure V-5b), quelques espaces inter-colonnaires provenant
d’un type de colonnes coniques sont visibles. La surface (Figure V-5c) est trés rugueuse et est
constituée de gros grains (= 100 nm) qui correspondent au haut des colonnes du revétement
de chrome. Bien que les grains soient resserrés entre eux, plusieurs espacements inter-
granulaires sont visibles. Il convient de signaler que le revétement de chrome n’est pas encore
optimisé a ce stade et pourra faire I'objet d’amélioration en vue d’augmenter sa densité. Enfin,
il n’y a pas de délaminage ou de phénomeéne d’écaillage a la suite du traitement thermique.

B P
Revétement , J
Cr » b Revétement

" - J. | ‘ ‘ Cr

Revétement Revétement
Cr-Al-C

a)

Figure V-5 : a) image en mode électron secondaire de fractographie du revétement Cr-Al-C/Cr sur silicium.
b) Observations MEB en mode électron rétrodiffusé de la coupe transverse et c) en électrons secondaire de
la surface du revétement Cr2AIC/Cr déposés sur Zy-4.

L’analyse DRX (Figure V-6) du revétement bicouche avant traitement thermique permet
d’identifier la phase cristalline du revétement de chrome. La contribution de l'intercalaire en
Cr-Al-C n’est pas détectée sous un angle d’incidence de 1°. La couche de chrome,
monophasée, cristallise dans un systéeme cubique centré (JCPDS fichier PDF-00-06-0694) et
montre une texture suivant la direction (110). Aprés recuit, le diffractogramme confirme la
présence de la phase MAX Cr,AIC en plus du chrome. Toutefois, le signal de cette phase est
guelque peu masqué par celui du revétement chrome et seule la bande autour de 42°(20) est
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visible. Le substrat est également détecté en raison du grand angle d’incidence (10°) utilisé
pour sonder la couche intercalaire.
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Figure V-6 : Diffractogrammes en incidence rasante (1° et 10°) d’échantillons Zy-4 revétus Cr-Al-C/Cr tel
que déposé (en noir) et apreés recuit a 550°C sous argon pendant 4 h (en rouge).
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3.  Bilan sur le développement de revétements architecturés

L’emploi d’'un équipement semi-industriel permettant la réalisation de revétements
bicouches démontre de la grande souplesse du procédé de dépdbt par PVD.

Les trois types de couches développées, adhérentes entre elles et sur substrat base Zr,
se différencient a la fois par leur composition chimique et par leur microstructure. Si les
revétements de chrome et molybdéne présentent tous deux une microstructure colonnaire,
la microstructure du dépo6t de Cr-Al-C est plus affinée. Par ailleurs, cette étude a montré qu’il
est possible de traiter thermiquement les revétements architecturés, pour favoriser la
cristallisation de Cr,AIC sans remettre en cause I'intégrité mécanique des couches entre elles.

L’étude a également permis d’identifier des points d’amélioration concernant :

- La présence d’espaces inter-colonnaires pour le revétement de chrome, qu’il
conviendra de réduire via I'emploi d’'une configuration de dépd6t adaptée ;

- La variation d’épaisseur des revétements sur les bords et angles qu’il sera
nécessaire aussi de réduire ;

- La vitesse de dépot relativement lente en triple-rotation (= 200 nm/h) qu’il
conviendra d’améliorer ;

- Linhomogénéité de la température qui ne permet pas de réaliser intégralement
toutes les étapes du procédé dans un seul et unique équipement ;

De tels revétements multicouches présentent un intérét manifeste pour améliorer la
robustesse du gainage en conditions accidentelles. Nous nous proposons maintenant
d'évaluer leur capacité en termes de résistance a I'oxydation.
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C/ Evaluation des performances des systemes architecturés

L'efficacité de la protection conférée par les deux revétements bicouches contre
I’oxydation du Zy-4 (ou du M5®) a été évaluée dans des conditions d’oxydation identiques a
celles du chapitre 1V, a savoir une oxydation isotherme sous air a 1100°C et une oxydation
sous air enrichie en vapeur d’eau a 1200°C.

1. Comportement sous oxydation isotherme prolongée et résistance
a la trempe

La tenue et I'efficacité des différents revétements ont été caractérisées en oxydation
isotherme a 1100°C sous air ambiant jusqu’a 60 min suivie d’'une trempe a l'eau. Les
échantillons revétus ont été caractérisés par MEB, DRX et SDL. L’analyse en profondeur des
différentes distributions élémentaires a permis de mieux cerner le comportement de chaque
couche lors de I'oxydation, a la fois en surface mais aussi a I'interface revétement/substrat.
Nous présentons les résultats obtenus dans la suite.

1.1.1.  Evolutions chimiques et microstructurales des systéemes Cr-Al-C avec
barriere de diffusion en oxydation a 1100°C

1.1.1.1.  Analyses SDL

Les profils élémentaires des échantillons Mo/Cr-Al-C et Mo/Cr,AIC mesurés aprés une
oxydation de 15 min sont présentés en Figure V-7a et b. La variation des signaux de Cr, Al, C
et O permet de localiser I'interface oxyde/revétement tandis que la variation du signal du Zr
permet de localiser I'interface revétement/substrat.

Concernant les bicouches Mo/Cr-Al-C et Mo/Cr,AIC d’épaisseur initiale 4 um, cinq zones
peuvent étre observées apres oxydation isotherme pendant 15 min (Figure V-7a et b). La
premiére zone (jusqu’a 0,5 um environ) correspond a un oxyde de surface pour les deux
revétements, de composition différant cependant d’un revétement a I'autre. En effet, comme
détaillé précédemment dans le chapitre IV, Cr et Al sont mesurés avec O pour le revétement
Cr-Al-C. En revanche, l'oxyde formé en surface des revétements Cr;AIC contient
principalement Al avec une quantité mineure de Cr. Ensuite, en partant de cette premiere
zone et en allant plus en profondeur, on observe une deuxiéme zone de transition (de 0,5 a
1,2 um environ) ou les concentrations en O et Al décroissent tandis que celles de Cr et C
augmentent. La troisieme zone (de 1,2 a 2,6 um environ), correspondant a une zone
d’interdiffusion entre le revétement base Cr-Al-C et I'intercalaire en molybdéene. Cette zone
se caractérise par une diminution des teneurs en Cr et C associée a une augmentation des
teneurs en Al et Mo. On remarque également que le Cr s’accumule dans l'intercalaire en Mo.
Puis, la quatrieme zone (de 2,6 a 8 um) est associée a l'interdiffusion entre le revétement
bicouche (Cr, Al, C et Mo) et le substrat en Zr. Le C, qui s’est accumulé a l'interface avec le
substrat jusqu’a une teneur de 25 % at., diffuse plus profondément que Cr, Al et Mo dans le
substrat Zy-4. Enfin, la quatrieme et derniére zone (a partir de 8 um) est I’'endroit ol tous les
éléments des bicouches (Cr, Al, C et Mo), ont complétement disparu et ou le signal du Zr
atteint son maximum.
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Ces profils permettent de faire les constatations suivantes :

- il se forme un oxyde de surface (= 500 nm) qui protége le substrat de I’oxydation;

- une partie du revétement est non oxydé (= 2,5 um) ;

- la couche intercalaire en molybdéne d’épaisseur 1 um est totalement consommée
par la diffusion ;

- la barriere de molybdéne joue un réle « semi-transparent » : le Cr, I’Al et le C des
échantillons revétus Cr-Al-C ou CrAlC diffusent jusqu’a 4,5 um dans le revétement.
Toutefois, la diffusion d’Al dans Zr semble bloquée comparativement aux
revétements sans intercalaires (Figure IV-7). A noter que la diffusion de ces
éléments semble étre plus limitée dans le cas d’un revétement recuit (= 3,5 um).
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Figure V-7 : Profils élémentaires en profondeur mesurés par SDL aprés oxydation isotherme a 1100°C
pendant 15 min puis trempe pour les échantillons revétus de 3 um de Cr-Al-C et Cr2AIC et 1 um de Mo.
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Le profil SDL mesuré pour la bicouche Mo/Cr,AIC aprés 30 min est montré en Figure V-8.
Le revétement non recuit oxydé dans les mémes conditions n’a pu étre analysé car il s’est
desquamé en partie. Le profil élémentaire est similaire a celui mesuré a 15 min, c’est-a-dire
gue I'on observe (i) un oxyde en surface riche en Al, (ii) une couche intermédiaire non oxydée,
(iii) une zone d’interdiffusion entre le revétement Cr,AlC et I'intercalaire molybdéne et (iv)
une interface de diffusion avec le substrat. Enfin, pour les essais a 60 min, les échantillons sont
oxydés avec desquamation du revétement.
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Figure V-8 : Profils élémentaires en profondeur mesurés par SDL apreés oxydation isotherme a 1100°C
pendant 30 min puis trempe pour les échantillons revétus de 3 um de CrAIC cristallin et 1 um de Mo.

Finalement, il ressort des différents profils SDL que l'intercalaire en Mo a réagi avec les
revétements base Cr-Al-C et le substrat. L'ajout d’un intercalaire en Mo ne change pas de
facon significative les distances de diffusion des différents éléments de la couche Cr-Al-C avec
le substrat base Zr en empéchant principalement la diffusion d’Al dans le substrat Zy-4. En
revanche, la couche barriere n’empéche pas Cr et C de diffuser jusqu’au substrat. L'épaisseur
de la zone d’interdiffusion semble toutefois plus faible dans le cas d’un revétement recuit.

En considérant les profils SDL mesurés pour les deux systémes Mo/Cr-Al-C, I'ajout d’un
intercalaire en molybdéne d’une épaisseur de 1 um peut n’est pas intéressant pour jouer le
role de barriére de diffusion. Il faudrait déposer des épaisseurs plus importantes pour
présenter un réel intérét.

1.1.1.2.  Evolution structurale et morphologique du revétement

Afin d’identifier les phases qui ont pu se former avec l'intercalaire en molybdéne, nous
avons effectué des analyses DRX avec un angle d’incidence de 5°. De cette facon, le volume
sondé en profondeur est plus important tout en minimisant la réponse du substrat.

L’analyse DRX du revétement Mo/Cr-Al-C oxydé pendant 10 min révele la présence
d’alumine-a, de chromine et de Cr;Cs (Figure V-9). Il faut noter que la contribution de Cr,03
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est faible en raison d’une profondeur de pénétration des rayons X dans le revétement Cr-Al-C
oxydé plus importante qui exalte la réponse des carbures. L'intercalaire en molybdéne déposé
sous la couche Cr-Al-C est aussi observé, et les DRX montrent qu’il cristallise dans une maille
cubique centrée (fichier JCPDS PDF-03-065-7442). On remarque aussi la présence d’un pic a
37° qui n’est caractéristique d’aucune des phases déja identifiées. Ce pic pourrait appartenir
a une phase intermétallique de type Mo-Al, comme MoAls; (fichier JCPDS PDF-00-29-0052),
ou a un composé résultant de I'interdiffusion du substrat avec le revétement Zr-C. Par ailleurs,
la zircone ZrO; est détectée, probablement en raison de I'oxydation des coins et bords des
éprouvettes.

L'analyse de I’échantillon recuit montre également la présence de I'alumine-a, de Cr;Cs
et de Mo. La phase MoAli; pourrait également étre présente. Toutefois, la zircone n’est pas
détectée dans les mémes conditions d’oxydation.
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Figure V-9 : Diffractogrammes en incidence rasante (5°) des revétements bicouches Mo/Cr-Al-C non recuit
(en noir) et Mo/Cr2AIC recuit (en rouge) sur substrat Zy-4 apres oxydation isotherme & 1100°C pendant 15
min puis trempe.

La micrographie MEB (Figure V-10a) en coupe transverse montre la bonne protection du
revétement bicouche contre I'oxydation pour une durée de 15 min. En revanche, pour une
oxydation prolongée (60 min), il y a délaminage complet du revétement et le substrat est
oxydé sur toute la longueur, en témoigne la Figure V-10b. Néanmoins, le revétement a permis
d’ajouter un « délai de grace » avant la dégradation du Zy-4.
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Figure V-10 : Coupes MEB-BSE de substrats Zy-4 revétus par 3 um de Cr-Al-C et 1 um de Mo non recuit
aprés oxydation isotherme a 1100°C pendant a) 15 min et b) 60 min puis trempe.

La Figure V-11 permet d’une part de suivre les effets de I'oxydation des revétements
Mo/Cr-Al-C et Mo/Cr,AIC a 15 et 30 minutes et d’autre part de confirmer également les
précédentes observations faites dans le chapitre IV sur le comportement des revétements
base Cr-Al-C.
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Figure V-11 : Coupes MEB des substrats Zy-4 revétus par Mo/Cr-Al-C non recuit aprés oxydation isotherme
a 1100°C pendant a) 15 min et (b-c) 30 min puis trempe comparé a un revétement Mo/CrAIC recuit aprés
oxydation isotherme a 1100°C pendant d) 15 min et (e-f) 30 min puis trempe.

Mo/Cr,AIC

On observe pour le revétement Cr-Al-C oxydé pendant 15 min (Figure V-11a) la présence
d’une couche d’oxyde dense et d’épaisseur environ 500 nm, recouvrant toute la surface
externe du revétement. Ensuite, une couche intermédiaire non oxydée riche en Cr et C
(= 2 um) puis une interface de diffusion (= 500 nm) entre le revétement Cr-Al-C et la couche
intercalaire de molybdéne. Au niveau de la position initiale de la couche intercalaire, des
variations importantes de composition chimique sont distinguables, comme en témoigne les
changements de contraste (mode BSE), suggérant la formation de plusieurs phases différentes
au sein de la sous-couche en molybdéne. D’apres les résultats DRX, il pourrait s’agir de la phase
MoAl12. A noter qu’il n’y a plus une épaisseur continue de molybdéne une grande partie du
revétement étant consommé par la diffusion, ce que confirme les résultats SDL. Enfin, une
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interface de diffusion (= 600 nm) est observée a I'interface entre le revétement et le substrat.
Témoins des phénomenes de diffusion, des pores sont visibles en proche surface,
probablement liées a la diffusion et oxydation d’Al, et également a I'interface Cr-Al-C/Mo. Les
analyses DRX et SDL indiquent que la couche d’oxyde est constituée d’un mélange d’alumine-a
et de chromine.

A 30 min, on constate une augmentation de I'épaisseur de la couche d'oxyde (= 700 nm)
et de l'interface de diffusion (= 900 nm) entre Cr-Al-C/Mo, qui s’accompagne par la formation
de nouveaux pores (Figure V-11b et c). Les pointés EDX réalisés en position (1) et (2) sur la
Figure V-11c, a la position initiale de I'intercalaire en molybdene, indiquent que les phases
claires riches en Mo sont alliées avec Cr et Al tandis que les phases plus sombres sont
composées de Cr et Mo (Tableau V-1). Enfin, on n’observe pas d’oxydation du substrat sur la
partie analysée.

Concernant la bicouche Mo/Cr,AIC a 15 min (Figure V-11d), on observe également une
fine couche d’oxyde en surface (= 500 nm) qui est en contact avec une couche intermédiaire
de composition mixte (= 2,1 um). Ensuite, une interface de diffusion est observée entre le
revétement Cr,AlC et le molybdéne (= 500 nm). La couche intercalaire de molybdéene
(= 900 nm) est bien discernable. Enfin, on constate la formation d’une zone d’interdiffusion a
I'interface revétement/substrat sur environ 600 nm. Compte tenu des analyses DRX et SDL,
on en déduit que la couche d’oxyde est composée d’alumine-a. En revanche a 30 min, bien
gue la couche d’oxyde en surface soit de méme épaisseur, on constate plusieurs évolutions
significatives dans la morphologie du revétement bicouche. De nombreux pores se
développent a la position initiale de lintercalaire en molybdéne et plusieurs phases
apparaissent dans la couche intermédiaire non oxydée. Les analyses EDX des zones grises,
(position 3) indiquent la formation de phases riche en Mo alliées a Cr et Al (Tableau V-1). Enfin,
le substrat Zy-4 n’est pas oxydé.

Tableau V-1 : Rapports atomiques mesurés par EDX des pointés 1 a 4 aprés oxydation a 1100°C sous air

Rapport atomique

Pointe Cr/Mo  Al/Mo
1 0.3 0.2
2 1.1 0.3
3 0.4 0.2

Des cartographies EDX ont été effectuées afin de mieux visualiser la répartition spatiale
des éléments dans le revétement bicouche Mo/Cr-Al-C et dans la couche de corrosion (Figure
V-12). On voit que Al a diffusé dans l'intercalaire de molybdéne et a probablement formé des
composés Mo/Al pendant I’oxydation, qui pourrait correspondre a la phase intermétallique
MoAl1.. Al est également localisé en surface du revétement avec Cr et O, ce qui confirme que
la couche d’oxyde est composée d’un mélange d’alumine-a et de chromine. Concernant la
bicouche Mo/Cr,AIC, on peut voir sur la cartographie EDX (Figure V-13) que Mo a diffusé dans
la couche CriAlC. Inversement, Al et Cr ont diffusé a travers l'intercalaire. Toutefois, la
localisation de Al qui coincide avec la position initiale du molybdéne suggére la formation
d’intermétallique, probablement MoAl1, d’aprés les résultats DRX. En revanche, il apparait
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clairement que les flux de diffusion entre I'intercalaire et le revétement Cr,AIC oxydé sont
inégaux, puisque la diffusion prolongée (de 15 a 30 min) s"accompagne par la formation de
pores, par coalescence des lacunes (effet Kirkendall) dans l'intercalaire en molybdene. De
plus, Al est présent avec O en surface du revétement Cr,AIC, confirmant la formation d’Al,Os.
Finalement, on retrouve les résultats présentés dans le Chapitre IV, a savoir la formation
préférentielle de I'alumine-a en surface des revétements Cr,AlIC cristallins.

En conclusion, compte tenu de ces différentes observations et des analyses SDL, Cr, Al
et C diffusent a travers l'intercalaire jusqu’au substrat, formant une zone d’interdiffusion.
Lorsque la durée d’oxydation augmente, la largeur de la couche d’interdiffusion augmentant,
cela s’accompagne par la formation de nombreux pores dans l'intercalaire en molybdéne,
probablement par effet Kirkendall. Cela pourrait étre a I'origine de la desquamation du
revétement pour une plus longue durée d’oxydation

Cr Al
Figure V-12 : Coupes MEB-BSE et cartographies EDX associées d’un revétement bicouche Mo/Cr-Al-C
déposé sur un substrat Zy-4 aprés oxydation isotherme a 1100°C pendant 30 min sous air puis trempe.
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Figure V-13 : Coupes MEB-BSE et cartographies EDX associées d’un revétement bicouche Mo/Cr:AIC
déposé sur un substrat Zy-4 apres oxydation isotherme a 1100°C pendant 30 min sous air puis trempe.
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1.1.2.  Comportement en oxydation des systemes Cr-Al-C revétus Cr

1.1.2.1.  Analyses SDL

Les profils obtenus par SDL des revétements bicouches Cr-Al-C/Cr et Cr,AlC/Cr,
d’épaisseur initiale 4 pm (dont 2 um de Cr-Al-C et 2 um de chrome), déposés sur substrats
M5€®, oxydés a 1100°C pendant 15, 30 et 60 min puis trempés sont présentés en Figure V-14.

Cing zones peuvent étre observées aprés oxydation isotherme pendant 15 min pour les
deux systémes, le revétement amorphe ou celui recuit (Figure V-14a et c). La premiére zone
(jusqu’a 0,5 um environ) correspond a un oxyde de surface riche en Cr pour les deux
revétements. Ensuite, en partant de cette premiére zone et en allant plus en profondeur, on
observe une deuxieme zone de transition (de 0,5 a 1,2 um environ) ou la concentration en O
décroit tandis que celle de Cr augmente. Il apparait que cette couche de Cr résiduelle est
partiellement oxydée. La troisieme zone (de 1,2 a 1,9 um environ), correspondant a la
transition entre le revétement Cr et les revétements base Cr-Al-C, est caractérisée par une
diminution de la teneur en Cr et ol Al et C commencent a apparaitre. On remarque également
une rupture de pente dans la composition en O qui diminue plus lentement. Ensuite, dans la
guatrieme zone (de 1,9 um a 2,9 um environ), la teneur en Al diminue tandis que celles en Cr
et C augmentent de nouveau. Enfin, la cinquieéme zone (de 2,9 um a 8 um) correspond a une
zone d’interdiffusion caractérisée par une diminution des teneurs en Cr, Al et C et ol Zr
apparait. Une concentration résiduelle de 5 % at. en Cr est mesurée a 4 um de profondeur
dans le substrat. Il faut noter que pour une profondeur analysée de 8 um, le substrat n’a pas
retrouvée sa composition initiale.
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Figure V-14 : Profils élémentaires en profondeur mesurés par SDL apreés oxydation isotherme a 1100°C
pendant 15, 30 et 60 min suivie d’une trempe pour les échantillons revétus de Cr-Al-C/Cr (a, b, c) et de
Cr2AIC/Cr (d, e, f).
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Ces profils mettent également en évidence I'absence de pénétration de O dans le
substrat M5®. Ainsi, bien que I'oxygene ait traversé le revétement de chrome, il s’est
accumulé a l'interface entre les deux couches. Par ailleurs, compte tenu des profils de
composition du Cr, Al et C, cela laisse a penser que la phase Cr,AlIC n’est pas présente apres
15 min dans le systeme bicouche tel que déposé tandis qu’elle s’est probablement
décomposée pour le systéme recuit. A partir de ces différentes observations, les deux
systemes peuvent étre décrits de la fagon suivante :

- premiere zone : oxyde de Cr (= 500 nm) ;

- deuxieme zone : revétement de chrome partiellement oxydé (= 700 nm) ;

- troisieme zone: zone de transition entre le revétement de chrome et le
revétement base Cr-Al-C (= 700 nm) ;

- quatriéme zone : revétement non oxydé de type Cr-C (1 um) ;

- cinquieme zone: zone d’interdiffusion entre Cr, C, Al et Zr (5 um, mais
probablement plus).

A 30 min (Figure V-14b et e), 'oxydation du revétement de chrome se poursuit.
Cependant, bien que tout le chrome ne soit pas totalement oxydé, les profils élémentaires ont
évolué par rapport a ceux mesurés a 15 min pour les deux systemes bicouches. La zone de
transition entre le revétement de chrome et les revétements base Cr-Al-C est matérialisée
maintenant par un oxyde riche en Al et il n’y a plus de rupture de pente dans la concentration
en O. Ainsi, on observe (i) un oxyde de Cr, (ii) une couche de chrome en grande partie oxydée,
(iii) un oxyde riche en Al a I'interface entre les deux couches, (iv) une couche de carbure de Cr
et (v) une interface de diffusion avec le substrat. Il convient également de préciser que le signal
croissant d’oxygéne mesuré dans le substrat pour le bicouche Cr,AlC/Cr (Figure V-14e) est
probablement lié a une perte d’étanchéité pendant la mesure entre I’échantillon et I'anode
de la SDL, liée a I’érosion progressive de la surface.

Enfin, aprés 60 minutes d’oxydation (Figure V-14c et f), plusieurs évolutions notables
sont observées pour les deux revétements. Tout d’abord, Cr est totalement oxydé et I'oxyde
formé en surface des revétements base Cr-Al-C croit et contient principalement Al. Il apparait
aussi que I'épaisseur de couche de Cr-C a également diminuée, suggérant la diffusion de Cr et
C dans le substrat. Il convient de signaler que le réservoir en Al restant semble étre plus
important dans le cas du revétement Cr,AIC. On peut noter qu’un signal croissant d’O est
observé dans le substrat. Ce signal serait un artéfact de mesure d(i a une perte d’étanchéité
gu’il conviendra de vérifier lors des observations MEB.

Finalement, il ressort des différents profils SDL que le substrat M5® en contact avec les
revétements est enrichi en Al, Cr et C, comme observé dans le chapitre IV. L’épaisseur de la
zone de diffusion varie en fonction de la durée d’oxydation, contrairement aux revétements
monocouches Cr-Al-C et Cr,AlC. En effet, compte tenu de la protection supplémentaire offerte
par le revétement de chrome, les éléments des revétements base Cr-Al-C semblent diffuser
davantage dans le substrat puisqu’ils ne sont pas consommeés par I'oxydation.
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1.1.2.2. Evolution structurale du revétement

Les diffractogrammes des échantillons de M5® revétus Cr-Al-C/Cr et Cr,AlIC/Cr oxydés
pendant 15, 30 ou 60 min a 1100°C puis trempés a |'eau sont présentés respectivement dans
la Figure V-15a et b.
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Figure V-15 : Diffractogrammes en incidence rasante (5°) des revétements bicouches a) Cr-Al-C/Cr et b)

Cr2AIC/Cr sur substrat M5® aprés oxydation isotherme a 1100°C pendant 15 min (en noir), 30 min (en
rouge) et 60 min (en vert) puis trempe.

Dans le systéeme Cr-Al-C/Cr (Figure V-15a), aprés oxydation a 15 min, le diffractogramme
confirme la présence, en plus du chrome, d’oxyde de Cr en surface de type Cr;0s. Dans
I’épaisseur du revétement, les phases Cr23Cs et Cr;Cs sont également détectées. Par ailleurs,
la phase Cr AlC n’est pas détectée. Ensuite a 30 min, la contribution de Cr,03 augmente tandis
qgue celle de Cr diminue en raison de I'oxydation progressive du revétement de chrome. Des
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tendances similaires sont également observées pour le composé Cr;Cs dont la contribution
augmente au dépend de la phase Cr23Cs de 15 a 30 min. Enfin a 60 min, on constate que les
carbures de type Cr3Ce et Cr ne sont plus détectés tandis que la zircone ZrO; fait son
apparition, indiquant que le substrat s’est partiellement oxydé. Toutefois, il faut rappeler
gu’une oxydation localisée a lieu aux coins des éprouvettes, ol I'épaisseur de dépot est plus
faible.

Concernant le revétement recuit CrAIC/Cr (Figure V-15b), les mémes observations
peuvent étre faites, a savoir une oxydation progressive du revétement de chrome en Cr,03
jusgu’a complete oxydation a 60 min et en parallele une formation de carbures de Cr de type
Cr3Cs et CryCs. Néanmoins a 15 min, les phases CrAIC et AlCr, sont également détectées
tandis qu’a 30 min, de I'alumine-a est découverte. En revanche, bien que la zircone ne soit pas
présente sur le diffractogramme a 60 min contrairement au systeme Cr-Al-C/Cr, il convient de
préciser que le substrat est bien oxydé sur les bords du trou de suspension.

Compte tenu des résultats de DRX et SDL, on peut tout d’abord en déduire que la phase
MAX s’est en grande partie décomposée aprés oxydation a 1100°C pendant 15 min en CrAl
et en Cr23Ce. Ensuite, il s'est probablement formé un oxyde d’Al en surface, c’est-a-dire a
I'interface entre les deux couches du revétement, suite a la pénétration de I'oxygéne a travers
la couche de chromine. A I'inverse, I'alumine-a n’est pas détectée pour le systéme Cr-Al-C/Cr.
Cela est contre intuitif puisque les profils élémentaires de Al et O suggerent la formation d’un
oxyde riche en Al et pourrait probablement étre liée a la présence de la zircone dont le signal
« masque » sa réponse.

Pour cela, nous nous sommes attachés a décrire |"évolution de la microstructure des
deux revétements bicouches suite a I'oxydation. Cela nous permettra également d’évaluer les
inconvénients et avantages de chaque systéme.

1.1.2.3. Evolution microstructurales des revétements

Les coupes transversales décrivant I’évolution microstructurale a 15, 30 et 60 minutes
des revétements bicouches Cr-Al-C/Cr et Cr,AIC/Cr sont présentées dans la Figure V-16.

Revétement Cr-Al-C/Cr

On constate que la structure initiale des deux couches a subi des évolutions significatives
pendant I’'oxydation, en particulier avec la formation d’une couche externe de chromine en
surface en paralléle de la formation de pores au sein du revétement de Cr-Al-C. Ainsi, le
systéme bicouche peut étre représenté sous la forme d’une superposition de quatre zones
d’intérét a 15 min (Figure V-16a). Premierement, une couche externe d’oxyde de Cr (1,7 um)
recouvre la surface du revétement de chrome. Puis, une couche intermédiaire (= 1 um)
enrichie en Al, correspondant a la fois au chrome résiduel et a 'interface de diffusion entre le
revétement de chrome et le revétement Cr-Al-C, est observée. Ensuite, une couche épaisse et
poreuse (= 2,3 um), non oxydée et composée principalement de Cr, Al et C, coincide avec la
position initiale du revétement Cr-Al-C. Enfin, une couche d’interdiffusion (250 nm) est
observée a l'interface revétement-substrat. A 30 min, I'architecture du revétement Cr-Al-C/Cr
oxydé est similaire (Figure V-16b).
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En revanche, a 60 min (Figure V-16c), il s’est formé une nouvelle couche sous la
chromine, qui ne semble pas tres adhérente, tandis que la porosité dans la couche Cr-Al-C a
augmenté. Les cartographies EDX (Figure V-16d) montrent cette nouvelle couche formée sous
la chromine est riche en Al et en O, suggérant la formation d’Al,0s. Il convient de noter que la
chromine ne semble pas tres adhérente a cette couche d’oxyde d’aluminium et que la porosité
dans la couche intermédiaire Cr-C est plus importante. Compte tenu des analyses DRX, cette
derniere couche est composée de Cr;Cs. Enfin, on n’observe pas d’oxydation du substrat, ce
qui confirme d’une part que la teneur en O mesurée dans le substrat est probablement liée a
une fuite dans I'enceinte de mesure SDL, d’autre part que la zircone détectée en DRX est
probablement la conséquence des effets de bords. Ainsi, a 60 min, le revétement oxydé se
compose (i) d’'une couche de chromine d’environ 1,5 um, (ii) d’'une couche d’oxyde
d’aluminium (= 250 nm), (iii) d’'une couche plus épaisse et poreuse de composition mixte Cr et
C (= 3,5 um) et (iv) d’'une couche d'interdiffusion dense d’environ 800 nm entre le revétement
et le substrat.

Interface de
diffusion

)
)
<B
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Figure V-16 : Coupes MEB des substrats M5® revétus par Cr-Al-C/Cr aprés oxydation isotherme & 1100°C
pendant a) 15 min, b) 30 min et (c, d) 60 min suivi d’une trempe. Coupes MEB des substrats M5® revétus
par Cr2AIC/Cr aprés oxydation isotherme & 1100°C pendant e) 15 min, f) 30 min et (g, h) 60 min, suivi d’une
trempe.

Revétement Cr,AIC/Cr

On observe également une succession de trois couches aprés 15 min (Figure V-16e) pour
le revétement bicouche recuit. Ainsi, I’architecture du revétement peut étre décrite par (i) une
couche externe d’oxyde de Cr (= 3 um), (ii) le revétement résiduel de chrome et I'interface de
diffusion entre Cr/Cr,AIC (= 500 nm), (iii) une couche épaisse et poreuse qui coincide avec le
revétement CrAIC (= 2 um) et (iv) une zone d'interdiffusion d’environ 250 nm prés de la
surface du substrat. On n’observe pas d’augmentation de I'épaisseur de la couche d’oxyde de
Cr apres 30 minutes de réaction et I'architecture du revétement est similaire (Figure V-16f).

En revanche, a 60 min (Figure V-16g), on constate une augmentation de I'épaisseur (=
3,7 um) de la couche d’oxyde supérieure qui est maintenant séparée du revétement non
oxydé (= 2 um) par une seconde couche d’oxyde (= 250 nm). D’aprés les analyses DRX et
I'image composite MEB/EDX en Figure V-16h, cette couche d’oxyde, riche en Al, est composée
d’a-Al;0s3. A noter que la porosité dans la couche intermédiaire non oxydée est également
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plus importante. D’apres les résultats DRX, cette couche poreuse de Cr-C correspondrait a la
phase Cr;Cs. Enfin, la zone d’interdiffusion avec le substrat est maintenant d’environ 300 nm.
Finalement, I'absence d’O dans le substrat M5® confirme que le signal observé en SDL est bien
lié a une perte d’étanchéité durant la mesure.

En conclusion, la pénétration de I’O dans le revétement étant ralentie par la couche de
Cr, les revétements base Cr-Al-C sont amenés a évoluer en raison du traitement thermique
qui active la diffusion de Cr, Al, C et Zr. Ainsi dans les premiers stades de I’oxydation, Al diffuse
a la fois dans le revétement de chrome mais aussi dans le substrat pour le revétement Cr-Al-C
tandis que la diffusion est plus limitée pour le revétement Cr,AlC, qui se décompose
néanmoins. Ces phénomenes de diffusions sont probablement a I'origine des porosités
observées dans les couches Cr-Al-C. Compte tenu de la présence d’un revétement de chrome
résiduel, il conviendra de vérifier si cette consommation du revétement Cr,AlC vient de
I’oxydation ou de sa réaction avec le substrat. Pour de plus long temps d’oxydation, il se forme
une couche d’alumine entre les deux couches pour les deux systemes, tels que déposé ou
recuit.

1.1.3.  Bilan du comportement des revétements bicouches a 1100°C sous air

Des revétements bicouches Mo/Cr-Al-C et Cr-Al-C/Cr, tels que déposés ou recuits, ont
été testés en oxydation isotherme sous air jusqu’a 60 min suivie d’'une trempe a température
ambiante. Les principales observations sont les suivantes :

(i) Il n’existe plus de couche de molybdene « pur » dés 15 min et les différentes
phases observées sont des zones de compositions complexes, siéges d’une
interdiffusion entre Cr, Al, C, Mo et Zr.

(ii) L’intercalaire en molybdene d’épaisseur 1 um permet de ralentir la diffusion d’Al
des revétements base Cr-Al-C avec le substrat mais n’est pas efficace pour Cr et
C.

(iii) Pour un temps d’oxydation prolongée, les revétements bicouches Mo/Cr-Al-C se
desquament.

(iv) Les revétements bicouches Cr-Al-C/Cr et Cr,AIC/Cr sont parfaitement adhérents
au substrat et I'ajout d’un revétement de chrome permet d’améliorer la
protection haute température en retardant la dégradation des revétements
base Cr-Al-C. Néanmoins, les phénomeénes d’interdiffusion sont accentués et une
zone d’interdiffusion se forme notamment dans le revétement de chrome
pendant I'oxydation du revétement Cr-Al-C; cette formation s’"accompagne de
I'apparition de porosité. En contraste, la diffusion des éléments du revétement
Cr2AIC est limitée.

(v) La cristallisation du revétement Cr-Al-C pendant I'oxydation n’a pu étre vérifiée
tandis que le revétement Cr,AlC se décompose.

Page 218



Chapitre V : Optimisation des performances du revétement

2.  Tenue des systemes multicouches en oxydation dynamigue sous
air enrichi en vapeur d’eau

Des expériences sous air enrichi en vapeur d’eau (28 % vol.) ont été réalisées dans les
mémes conditions que pour le Chapitre IV, a savoir une montée en température de 90°C a
1200°C (10°C/min) suivie d’un maintien de 10 min a 1200°C.

2.1.1.  Stabilité des systemes Cr-Al-C avec barriere de diffusion en oxydation a

1200°C

Le revétement Mo/Cr-Al-C tel que déposé se révele moins performant que le
revétement monocouche Cr-Al-C testé dans les mémes conditions. En effet, il n’a pas réussi a
protéger le substrat en Zy-4 (Figure V-17a) qui est totalement oxydé dans I'épaisseur. Sur
certaines parties (Figure V-17b), le revétement Mo/Cr-Al-C est toujours présent et on peut
observer que malgré sa compléte oxydation, une couche d’oxyde en surface est présente. Cela
laisse a penser que le revétement s’est écaillé pendant la montée en température.

Le revétement Mo/Cr,AIC n’a pas non plus permis de protéger le substrat de I’oxydation
(Figure V-17c) ; il s’est desquamé sur une grande partie de I'éprouvette. Bien que le substrat
ne soit pas totalement oxydé, les performances du multicouche sont en deca du revétement
monocouche. Comme présenté sur la Figure V-17d, il s’est bien formé une couche d’oxyde en
surface du revétement. Cependant, il ne semble plus y avoir de trace de l'intercalaire de
molybdéne.

Mo/Cr-Al-C Mo/Cr,AlIC
¢ b& i Iy

Revétement
oxydé
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Figure V-17 : Vues par MEB en mode BSE des coupes des éprouvettes aprés oxydation isotherme a 1200°C
pendant 10 min sous air humide en Zy-4 revétus par (a, b) Mo/Cr-Al-C et (c, d) Mo/Cr-AIC.
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Cette oxydation catastrophique du substrat en présence du revétement bicouche peut
avoir différentes origines. Les observations réalisées dans le cas d’une oxydation a 1100°C
durant 15 et 30 min informaient déja de la formation de pores au niveau de l'interface
Mo/Zy-4, sans doute par effet Kirkendall. Ainsi, il est possible qu’a plus haute température, la
diffusion étant thermiquement activée, ces porosités conduisent a une perte de l'intégrité
mécanique entre le revétement et le substrat. Les effets de bord peuvent également expliquer
le délaminage. En effet, compte tenu de la montée progressive en température, la couche en
molybdéne a pu étre contact avec 'oxygene et s’oxyder. Il convient de signaler que les
revétements ayant été réalisés dans le réacteur TRIPROS, les effets de bords n’ont pas été
minimisés a ce stade et que par conséquent, des améliorations sont possibles. Il s’agira par la
suite de comprendre si cette anomalie de comportement vient de I’'hétérogénéité du dépot a
la surface des plaquettes ou de la nature méme du revétement bicouche.

2.1.2.  Apport du revétement de chrome sur le comportement oxydation des
systemes Cr-Al-C

Dans le but de mieux évaluer I'effet du revétement de chrome pendant |'oxydation sur
les deux systemes multicouches, tel que déposé et recuit, deux études ont été réalisées. La
premiere étude a consisté a « stopper » le cycle thermique pendant la montée en température
des échantillons. De cette fagon, seul I'impact de la température sur les revétements de base
Cr-Al-C est considéré. Puis, dans un second temps, le revétement bicouche Cr,AIC/Cr a été
étudié dans les mémes conditions d’oxydation.

2.1.2.1.  Evolution chimique et microstructurale des systemes Cr-Al-C avec
revétement de chrome pendant la montée en température

La rampe de montée en température a été arrété a 1040°C pour I’échantillon Cr-Al-C/Cr
et a 1120°C pour Cr,AIC/Cr. Ainsi, cette étude va nous permettre d’évaluer la formation de la
phase MAX Cr;AIC pendant le cycle thermique du revétement multicouche tel que déposé et
la stabilité de cette phase a haute température pour le revétement recuit.

2.1.2.11 Analyse SDL

La mesure de |’évolution des compositions élémentaires avec la profondeur permettra
de mieux cerner le comportement du revétement Cr-Al-C tel que déposé et recuit a la fois a
I'interface avec le revétement de chrome mais aussi a I'interface revétement/substrat. Les
profils obtenus par SDL pour les revétements Cr-Al-C/Cr et Cr,AIC/Cr, d’épaisseur 4 pm
déposés sur substrat Zy-4, oxydés respectivement jusqu’a 1040°C et 1120°C sont présentés en
Figure V-18.

Concernant le revétement Cr-Al-C/Cr, cing zones sont observables aprés oxydation
jusgu’a 1040°C. La premiére zone (jusqu’a 1 um environ) correspond a I'oxyde de Cr formé en
surface du revétement de chrome. Ensuite, on observe une zone de transition (de 1 a 1,5 um
environ) ou la concentration en O décroit rapidement, celle de Cr augmente et Al et C
commencent a apparaitre. Cette couche partiellement oxydée correspond au revétement de
chrome résiduel et a I'interface de diffusion entre les deux revétements. La troisieme zone (de
1,5 a 2 um environ) se caractérise par une diminution des teneurs en Cr et C tandis que celle
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d’Al continue d’augmenter. Il apparait également que cette zone contient une teneur en O
d'environ 13 % at. Puis en continuant dans la profondeur (de 2 a 2,5 um), la teneur en Cr
augmente a nouveau tandis que celles de Al et O décroissent. Cette couche riche en Cr a une
teneur moyenne de 12 % at. de C. Enfin, la derniere zone (de 2,5 a 8 um) correspond a une
zone d’interdiffusion caractérisée par une diminution avec la profondeur des teneurs en Cr, C
et Al, et ou Zr commence a croitre. On peut noter que le C s’est accumulé a I'interface avec le
substrat (environ 20 % at.). On remarque également que Al est présent a hauteur de 2 % at. a

4 um de profondeur dans le substrat.
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Figure V-18 : Profils élémentaires en profondeur mesurés par SDL aprés oxydation dynamique jusqu’a
1040°C pour I’échantillon revétu Cr-Al-C/Cr et jusqu’a 1120°C pour I’échantillon revétu Cr2AIC/Cr.

Pour le revétement Cr,AIC/Cr, on observe également, en surface du revétement de
chrome, la présence d’un oxyde de Cr qui a une épaisseur plus importante (= 1,6 um) que pour
le revétement Cr-Al-C/Cr, sans doute en raison du cycle thermique plus long (température
finale de 1120°C contre 1040°C soit 8 min d’oxydation supplémentaire). En revanche, le profil
de composition de la bicouche recuite ne suit pas les mémes tendances. Apres la couche
d’oxyde de Cr, une zone de transition (de 1,6 a 1,9 um environ) est caractérisée par une
augmentation de la concentration en Cr et une apparition de Al et C. Dans la troisieme zone
(de 1,9 a 2,1 um), correspondant a la transition entre les deux revétements, la concentration
en Cr diminue tandis que celles de Al et C continuent de croitre. Puis, plus en profondeur (de
2,13 2,5 um), les teneurs en Cr et C diminuent légerement, de 55 a 50 % at. et 24 a 20 % at.
respectivement, et la teneur en Al augmente jusqu’a atteindre environ 25 % at. Enfin, les
concentrations en Cr, Al et C diminuent et Zr commence a apparaitre, ce qui correspond a la
zone d’interdiffusion (de 2,5 a 8 um environ) avec le substrat. On remarque d’une part que
I'interface avec le substrat est enrichie en C (= 22 % at.) et qu’Al et Cr sont présents a hauteur
d’environ 2 % at. a 4 um de profondeur dans le substrat. Par ailleurs, le substrat n’est pas

oxydé quel que soit le systeme étudié, comme on pouvait s’y attendre pour cette durée
d’oxydation.
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Finalement, et en considérant uniquement le comportement des revétements base
Cr-Al-C, ces profils SDL soulignent les différents phénomeénes d’interdiffusion qui
interviennent a haute température avec la couche de chrome et avec le substrat. On constate
ainsi que la composition élémentaire du revétement Cr-Al-C tel que déposé évolue
différemment de celle du revétement recuit, en particulier Al qui est en grande partie
consommé par la diffusion dans le substrat. A I'inverse, Al présent dans Cr;AIC est moins sujet
a la diffusion. Néanmoins, on observe également la formation d’une zone réactionnelle a
chaque interface, a savoir entre le revétement de chrome et le revétement phase MAX et ce
dernier et le substrat. L’effet de la structure cristalline sur 'activité de Al vis-a-vis du substrat
apparait donc bénéfique pour conserver le réservoir d’Al a des fins de protection contre
I’oxydation. Par ailleurs, C et Cr diffusent également dans le substrat.

2.1.2.1.2 Evolution microstructurale du systeme multicouche

Les observations sur des sections transversales des deux systémes, respectivement tel
gue déposé et recuit, oxydés a 1040°C et 1120°C, sont présentées en Figure V-19.

Pour le multicouche Cr-Al-C/Cr tel que déposé, le revétement présente une architecture
composée de quatre unités depuis la surface externe : (i) un oxyde de Cr d’environ 1,2 um qui
surmonte (ii) le revétement de chrome résiduel qui semble avoir réagi avec le revétement Cr-
Al-C (= 1,7 um), (iii) une couche épaisse et poreuse riche en Cr et C (= 2 um) et (iv) une couche
interne de diffusion a l'interface substrat-revétement d’environ 400 nm. La cartographie EDX
associée montre la répartition spatiale d’Al dans la bicouche Cr-Al-C/Cr aprés oxydation. On
voit trés clairement que le revétement de chrome résiduel est maintenant enrichi en Al. Cela
indique qu’Al a diffusé de la couche Cr-Al-C vers le revétement de chrome pendant
I’oxydation. Enfin, le substrat n’est pas oxydé comme I'a montré I'analyse SDL. Compte tenu
de ces observations et des analyses SDL, on peut en déduire que les porosités observées aux
deux interfaces dans la couche Cr-Al-C sont la conséquence d’'un effet Kirkendall lié a la
diffusion d’Al dans le substrat et dans le revétement de chrome.

L’architecture de la bicouche Cr,AIC/Cr se caractérise, elle, par une couche externe
d’oxyde de Cr (= 2 um) qui surmonte une couche poreuse (= 2,5 um), qui coincide avec la
position initiale de la couche Cr;AIC puis une zone d’interdiffusion avec le substrat d’environ
400 nm. La cartographie EDX associée montre qu’Al se localise principalement dans la couche
Cr,AlC, avec toutefois des zones qui apparaissent localement plus enrichies que d’autres. Il
semble donc que la phase Cr,AlC a commencé a se décomposer a haute température. Il
convient également de signaler que le substrat n’est pas oxydé.

Finalement, I'organisation des différentes couches des deux revétements bicouches
apres oxydation dynamique sous air humide est assez similaire a celle observée apres le test
réalisé sous air sec a 1100°C pendant 15 min.
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Cr-Al-C/Cr Cr,AIC/Cr
—

Figure V-19 : Coupes MEB-BSE et cartographies EDX associées aprés oxydation dynamique en ATG sous air
humide jusqu’a 1040°C d’un revétement Cr-Al-C/Cr de 4 um déposé sur un substrat Zy-4 (gauche), et
jusqu’a 1120°C d’un revétement Cr:AIC/Cr de 4 um déposé sur substrat Zy-4 (droite).
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2.1.2.2.  Observations du systeme multicouche apres oxydation isotherme a 1200°C
pendant 10 min

L’échantillon revétu Cr,AlC/Cr a globalement bien été protégé de I’oxydation pendant le
traitement thermique de 10 min a 1200°C, exceptée une zone d’oxydation trés localisée en
raison d’un défaut (Figure V-20a). En revanche, une oxydation importante du substrat s’est
produite dans les coins de I'éprouvette (Figure V-20b), a cause des effets de bords.

Oxydation e
localisée

Substrat revétu

Reésine
carbone

Figure V-20 : Coupes MEB-BSE des substrats revétus par Cr2AIC/Cr, d’épaisseur 4 um, aprés oxydation
isotherme a 1200°C pendant 10 min en ATG sous air humide révélant a) la conformité du revétement le
long de I’éprouvette et b) 'oxydation du substrat dans les coins.

Sur la coupe transverse du revétement bicouche Cr,AIC/Cr (Figure V-21a), on remarque
gue le revétement de chrome est intégralement oxydé. Il recouvre une couche épaisse et
poreuse, correspondant a la position initiale de la couche Cr,AIC qui a subi plusieurs
modifications structurelles comme observé précédemment. Enfin, on a une zone
d’interdiffusion avec le substrat d’environ 1 um. Ces deux couches sont séparées I'une de
I’autre par une couche d’oxyde. D’aprés les distributions spatiales de I'O, de Cr et Al (Figure
V-21b-d), il s’agit d’une couche d’alumine d’environ 400 nm. De plus, il convient de noter que
les pores proches de l'interface Cr,AlC/Cr sont comblés par des oxydes riches en Al, au
contraire de ceux proches de I'interface avec le substrat. Enfin, le substrat n’est pas oxydé.

O Zr

Figure V-21 : Coupe MEB-BSE du revétement Cr2AIC/Cr apreés oxydation isotherme & 1200°C pendant 10
min en ATG sous air humide et cartographies EDX associées.
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Finalement et compte tenu des observations précédentes, on peut en déduire que I'Al
en proche surface de la couche Cr;AlIC a d’abord diffusé jusqu’a I'interface Cr,AIC/Cr pour
former une couche d’alumine suite a la pénétration de I'oxygene a travers la chromine. Cela a
probablement abouti a la génération de porosité par effet Kirkendall. Ensuite, I’Al restant a
diffusé vers la surface et a formé de I'alumine dans les pores, bouchant ainsi ces chemins
d’acces a I'oxygene.

2.1.3.  Synthese de la tenue a 1200°C sous air enrichie en vapeur d’eau

L’oxydation sous air enrichi en vapeur d’eau a 1200°C des revétements bicouches
Mo/Cr-Al-C et Cr-Al-C/Cr tels que déposés et recuits a permis la mise en évidence des points
suivants :

(i) Les substrats Zy-4 revétus par les revétements Mo/Cr-Al-C sont fortement
dégradés au contraire de ceux protégés par Cr-Al-C/Cr.

(ii) Les revétements Cr-Al-C/Cr présentent, comme sous air sec a 1100°C, une
interface de diffusion, enrichie en Al, avec le revétement de chrome. La diffusion
d’Al dans Cr s"accompagne par la formation de porosité. Comparativement, le
revétement Cr,AIC ne réagit pas avec le revétement de chrome.

(iii) Une partie du réservoir en Al du revétement Cr-Al-C est appauvrie par la diffusion
a haute température d’Al dans le substrat avant méme que I’Al ne soit oxydé. En
revanche, le réservoir en Al est mieux préservé dans le cas d’une couche
cristalline Cr,AIC. Toutefois, il se forme également une zone d’interdiffusion
entre le revétement et le substrat.

(iv) Il se forme une couche d’oxyde d’a-Al,O3 en extréme surface du revétement
Cr,AIC aprés pénétration de I'oxygeéne a travers la couche de chromine.
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D/ Discussion

1.  Efficacité de la barriere de diffusion en molybdene

L'idée d’une solution bicouche a été envisagée pour limiter I'interdiffusion entre le
substrat et le revétement base Cr-Al-C, a la fois pendant le traitement thermique de recuit et
I’oxydation. La couche intercalaire, rappelons-le, doit assurer la fonction de barriere de
diffusion mais aussi la tenue mécanique du revétement avec le substrat. Le dép6t d’'une
couche intercalaire en molybdéne a donc été effectuée dans cette optique.

La barriere de diffusion intercalaire mise en place dans cette étude est continue et
dense, et devait limiter I'interdiffusion entre le substrat et le revétement. Toutefois, nous
avons vu que l'interdiffusion n’est que faiblement limitée, pour Al, voire non impactée pour
une épaisseur de molybdéne d’un micron. Une meilleure limitation permettrait de prolonger
la durée de vie des revétements Cr-Al-C et Cr,AlC en réduisant la perte d’Al du revétement par
diffusion dans I'alliage de Zr. Cependant, en parallele, la diffusion du molybdéne dans le
revétement peut avoir des conséquences négatives a la fois sur I'adhérence du revétement et
de la couche d’oxyde formée en surface.

Une couche d’oxyde d'alumine-a s’est formée rapidement en surface du revétement
dans les premiers instants de I'oxydation, limitant fortement la diffusion de I'oxygene dans le
revétement et assurant ainsi sa bonne résistance a I'oxydation. Simultanément a ce processus,
I'Al diffuse dans le molybdéne en formant des intermétalliques tel que MoAli; par exemple.
D’autres composés intermétalliques ou des carbures devraient aussi étre formés par cette
méme occasion mais aucune signature précise de leur présence n’a pu étre observée mis a
part les résultats des analyses SDL. Cette diffusion entraine un épuisement plus rapide du
réservoir d'Al. Toutefois, les résultats ont montré que I'ajout de la barriere de diffusion
intercalaire ne limite pas la diffusion des éléments du revétement vers le substrat. Les effets
d’appauvrissement en Al semblent étre comparables entre les échantillons, avec ou sans
traitement thermique supplémentaire.

L'augmentation de la durée de I'oxydation a pour effet de diminuer progressivement la
teneur en Al du revétement en formant a la fois de I'alumine en surface et des phases
intermétalliques avec Mo. Ainsi, lorsque la teneur en Al n’est plus suffisamment importante,
la formation de la couche d’alumine n’est plus assurée et I'oxygéne peut pénétrer le
revétement. En parallele, Mo diffuse dans le revétement et on observe la formation de cavités
interfaciales. La formation de ce type de cavités est attribuée a un effet Kirkendall. En effet,
Mo diffuse vers I'extérieur sans étre compensé par la diffusion d’Al qui a déja été consommé
soit par diffusion soit par oxydation. Pour de longues durées d’oxydation, cette diffusion est
particulierement critique, car les cavités réduisent la surface de contact entre revétement et
substrat et donc I'adhérence du revétement. Toutefois, la complexité des mécanismes mis en
jeu nécessite des études complémentaires afin de mieux comprendre, a travers une
modélisation par exemple, si I'effet Kirkendall est bien seul responsable de ces phénomeénes.
Par exemple, on peut supposer que l'adhérence est également affectée par I'évolution
structurale du revétement pendant I'oxydation, la formation de nouvelles phases et les
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contraintes interfaciales générées qui en résultent. De plus, Mo peut également réagir avec
0O, soit lors de sa migration vers la surface ou soit en raison de la présence de fissures/défauts,
et former des espéces volatiles de type MoOs par exemple. La principale conséquence est la
dégradation du comportement en oxydation du systéme complet, comme observé pour
plusieurs systemes a base Mo [25, 26]. A 1200°C, nous avions observé que la dégradation du
revétement monocouche par I'oxydation était plus importante, I'oxygéne ayant traversé la
couche d’oxyde, sans toutefois oxyder le substrat. Ainsi, il aurait pu étre envisagé que la
barriere de diffusion en molybdéne prolonge la durée de vie du systéme en oxydation en
empéchant Al de diffuser dans le substrat. L'effet inverse est observé car I'ajout de la barriére
de diffusion dégrade le comportement en oxydation du systéme complet. Cette dégradation
masque |'effet bénéfique attendu a long terme des barriéres de diffusion.

Pour résumer, il est encore difficile de se prononcer définitivement sur I'efficacité du
molybdéne comme barriere de diffusion pour les revétements base Cr-Al-C en raison des
quelques défauts de dépdt observés qui conduisent a une dégradation accélérée du
revétement et par conséquent du manque de données concernant le comportement en
oxydation prolongée. Le procédé de dépdt peut étre amélioré pour densifier davantage la
couche intercalaire et augmenter les épaisseurs déposées pour pouvoir aller plus loin dans la
discussion. Toutefois, de nouvelles barrieres de diffusion pourraient étre explorées avec par
exemple des oxydes d’aluminium, comme I'a-Al,03, ou de composés Al/Cr-O-N [27-30]. Des
réserves peuvent néanmoins étre émises quant a la résistance d’un systeme avec une barriere
de diffusion a base d’alumine en conditions nominales, en cas d’acces de I'eau du milieu
primaire a la couche intercalaire, et en oxydation. Les différences de coefficients d’expansion
thermique entre I'alumine, les alliages de Zr et le revétement pourraient aussi causer des
contraintes d’origine thermique extrémement fortes. Les nitrures de Cr peuvent aussi étre
intéressants, leur efficacité comme barriére de diffusion a I’Al ayant été démontrée sur acier
[31, 32]. Enfin, I’épaisseur de la barriere de diffusion sera aussi a ajuster en fonction du retard
désiré a l'interdiffusion.

2. Influence du revétement de chrome sur les revétements Cr-Al-C

L’ajout d’un revétement externe de chrome présente un intérét manifeste en raison de
sa capacité a former une couche de chromine qui permet a la fois la protection de I'alliage de
Zr et du revétement aluminoformeur en conditions nominales et accidentelles. Toutefois, bien
qgue les revétements bicouches développés se montrent protecteurs contre I'oxydation a
haute température, que ce soit en atmosphére séche et humide, le comportement a
I'oxydation est trés différent en fonction de I'état initial du revétement, tel que déposé ou
traité thermiquement. Le délai supplémentaire apporté par le revétement de chrome contre
la dégradation du revétement Cr-Al-C par I'oxygéne pourrait permettre a ce revétement de
cristalliser pendant le traitement thermique d’oxydation. Cependant, les résultats obtenus ont
montré une diffusion d’Al aux deux interfaces. La principale conséquence de ces deux
processus compétitif est une perte en Al et la formation d’un nouveau domaine de
composition éloigné de celui de Cr,AlC.
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Tout d’abord, une zone d’interdiffusion se forme entre le revétement de chrome et le
revétement Cr-Al-C. L’évolution microstructurale de cette zone est profondément marquée
par l'initiation discontinue de la diffusion d’Al qui forme des amas dans le revétement de
chrome. La diffusion de C et Cr induit également en retour la formation de lacunes, qui
généerent des cavités par coalescence, mécanisme correspondant a I'effet Kirkendall [33], et
dont la quantité augmente au cours de I’oxydation prolongée.

Ensuite, un second processus mene a la diffusion d’Al dans le substrat. Ce probléme,
bien connu, intervient dés la synthése de phase MAX a base d’Al par recuit thermique au-
dessus de 700°C [3, 10, 34]. Cette diffusion, particulierement marquée dans les substrats en
alliage de Zr, s’explique tout d’abord par la faible énergie d’activation de la diffusion d’Al dans
la phase a-Zr (environ 1,8 eV [9, 35]), puis par la solubilité élevée d’Al dans la phase B-Zr (15-
18 % at.) dans la gamme de température 1100-1200°C [36]. Cette forte réactivité entre les
alliages de Zr et Al est également a |'origine de la consommation du revétement Cr;AIC
observée a linterface avec le substrat. Néanmoins, les fortes liaisons covalentes Cr-C
augmentent I'énergie d’activation de la diffusion d’Al et réduisent sa vitesse de diffusion vers
le substrat par rapport a un revétement amorphe. Ce comportement avec les alliages de Zr
est d’ailleurs une des causes de dégradation des performances des revétements phase MAX a
haute température comparées a celles des mémes composés sous forme massive [3, 4, 6, 11].

Apres oxydation de la couche de chromine, bien qu’une partie du revétement ait été
consommée par le substrat, le réservoir d’Al encore disponible dans la couche Cr;AIC permet
de former une couche externe dense, adhérente et protectrice d’alumine-a. Les cavités
formées en proche surface suite a la diffusion et I'oxydation d’Al sont progressivement
comblées par de I'alumine, dont la formation est assurée par la diffusion de I’Al du revétement
vers la surface. Une couche d’oxyde similaire est également observée a la suite de |'oxydation
de I'aluminium ayant diffusé hors du revétement Cr-Al-C vers le revétement de chrome. Ainsi,
le substrat n’a pas été oxydé aprés 60 min sous air a 1100°C ni apres 10 min a 1200°C, soit des
performances au moins équivalentes au revétement monocouche dans les mémes conditions.
Néanmoins, des doutes subsistent pour le revétement bicouche utilisé tel que déposé. Une
attention particuliére doit étre portée sur la différenciation des quantités d’Al du revétement
consommé par oxydation et perdues par diffusion vers le substrat, qui est favorisée en raison
de I'absence de structure cristalline. De plus, au regard des porosités dans la couche Cr-Al-C,
la stabilité mécanique et méme la résistance a I’oxydation a long terme sont des questions qui
restent en suspens. Ainsi, des investigations de temps d’oxydations plus long devront étre
envisagées afin de pouvoir se prononcer sur le procédé d’élaboration a adopter, avec ou sans
étape de traitement thermique.

Finalement, le développement d’'une barriere de diffusion efficace s’avere primordial
pour stopper ou limiter les flux de diffusion entre I'alliage de Zr et le revétement et prolonger
la durée de vie du systéme en oxydation, en préservant le réservoir d’Al pour former une
couche d’a-Al;0s en surface. Ainsi, il pourrait étre envisagé d’utiliser les revétements Cr-Al-C
sans avoir a passer par une étape intermédiaire de recuit thermique puisque la cristallisation
interviendrait en conditions APRP.
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E/ Conclusion

Afin d’améliorer les performances des systemes Cr-Al-C en conditions d’oxydation haute
température, deux axes ont été explorés et ont abouti a la synthése de deux systéemes
bicouches.

Premiérement, il a été décidé d’ajouter une couche intercalaire en molybdéne. Cette
étape supplémentaire d’élaboration effectuée avant le dép6t de la couche Cr-Al-C a pour
objectif de faire obstacle a la diffusion d’Al dans le substrat. La caractérisation des systémes
tel que déposé et recuit a permis de montrer que cette couche intercalaire limitait la diffusion
d’Al dans le substrat lors de I'étape de recuit thermique. En oxydation isotherme a 1100°C,
des phases intermétalliques issues de la diffusion d’Al dans le molybdéne sont observées
tandis que la dégradation des systémes est plus rapide que pour les systémes sans barriere de
diffusion. A 1200°C, les systemes avec barriere de diffusion présentent un gain de masse
beaucoup plus important et plus précoce que les systémes qui en sont dépourvues. Cette
baisse des performances est le résultat d'un écaillage important du revétement. Ce
comportement peut avoir trois causes :

(i) La diffusion de Mo dans les revétements Cr-Al-C durant I'oxydation. Cette
diffusion de Mo peut dégrader le comportement du systéme en oxydation.

(ii) La formation de cavités a l'interface revétement/substrat suite aux différents
phénoménes de diffusion. Ces cavités peuvent dégrader I'adhérence du
revétement.

(iii) Et surtout, la présence de défauts d’élaboration qui permettent a I'oxygene
d’accéder a la couche intercalaire.

De plus, malgré le ralentissement des phénomenes d’interdiffusion, Al, Cr et C diffusent
dans l'alliage de Zr. Au final, le bilan de cette premiere évaluation d’'une couche intercalaire
est assez mitigé. En guise d’amélioration, une optimisation de la configuration de dép6t pour
diminuer les effets de bords et la synthése d’une couche d’épaisseur plus élevée
permettraient peut-étre d’augmenter la durée de vie du systeme complet. Un matériau
alternatif devra toutefois étre envisagé si d’autres essais en conditions APRP plus
représentatives confirment que la mise a nu locale du molybdéne entraine sa dégradation tres
rapide.

Deuxiemement, une solution a été développée pour améliorer ['efficacité du
revétement de chrome en conditions accidentelles par I'ajout d’'une couche intercalaire base
Cr-Al-C. Pour rappel, le revétement de la gaine de combustible par du chrome constitue
actuellement la solution la plus mature pour protéger l'alliage de Zr en conditions
accidentelles. Aprés élaboration, les systémes base Cr-Al-C revétu de chrome présentent deux
couches distinctes. Durant I'oxydation, il a clairement été observé pour le systeme non traité
thermiquement que la diffusion d’Al vers le revétement de chrome et vers le substrat est
importante. En revanche, le traitement thermique montre que la structure cristalline de la
couche Cr,AlC contribuait a limiter I'interdiffusion. Ainsi, la concentration en Al du revétement
reste élevée a l'interface entre les deux couches. De méme, la diffusion d’Al vers le substrat
est limitée dans les premiers instants de I'oxydation en raison de la forte réactivité entre la
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phase MAX et |'alliage de Zr. Cette limitation de I'interdiffusion a une conséquence bénéfique
sur I’évolution microstructurale du revétement en limitant |'apparition de porosité par
coalescence de lacune.

Finalement, I'ajout d’une couche interne base Cr-Al-C apporte un délai supplémentaire
avant la dégradation du zirconium par I’oxygene grace a la formation d’une couche d’alumine.
Néanmoins, en raison de la différence de comportement en oxydation des deux systemes, cet
effet pourrait se révéler négatif sur la tenue en oxydation par rapport a ceux des systemes
Cr,AlIC/Cr et Cr,AIC simple. Cette dégradation des performances pourrait étre provoqué par
(i) la formation d’a-Al>Os dans le revétement de chrome oxydé qui entrainerait I'écaillage de
la couche de chromine et (ii) le développement de la porosité, liée a la diffusion d’Al, qui
facilite I'acces a I'oxygene jusqu’au substrat. Ces doutes devront étre éclaircis en poursuivant
le travail réalisé sur les revétements bicouche avec investigation de temps d’oxydation plus
longs (a la fois a 1100°C et 1200°C).
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Le travail présenté dans ce manuscrit s’inscrit dans le cadre de I'amélioration des
performances des gaines de combustibles nucléaires en conditions d’APRP. Dans ce scénario
accidentel, une augmentation rapide de la température provoque I'oxydation de I'alliage Zr
en présence de vapeur d’eau, entrainant une dégradation de la gaine et un dégagement de
dihydrogéne. Dans notre étude, des revétements base Cr-Al-C ont été élaborés pour ralentir
I’oxydation des gaines. L'amélioration des propriétés des revétements déposés par I'utilisation
de la pulvérisation cathodigue magnétron en régime d’impulsion de haute puissance (HiPIMS)
a motivé ce travail. L'objectif premier était de développer un revétement robuste en
fonctionnement accidentel d’un réacteur nucléaire compatible avec les alliages de Zr de
derniére génération, c’est-a-dire a une faible température de fabrication afin de ne pas altérer
leurs propriétés métallurgiques. En second lieu, la résistance a I'oxydation haute température
en atmosphére oxydante a été évaluée.

L’étude s’est portée sur la flexibilité offerte par le procédé HiPIMS pour synthétiser des
revétements phase MAX Cr,AlC. En effet, la littérature fait état de la possibilité de réduire la
température de cristallisation de ces composés, voire de cristalliser directement ces phases
métastables en générant des plasmas fortement ionisés avec des espéces hautement
énergétiques. De plus, la revue bibliographie a montré que le comportement de tels
revétements était fortement dépendant de la technique d’élaboration utilisée. En effet, les
films déposés en HiPIMS ayant généralement des propriétés supérieures comparés a leurs
homologues obtenus par dcMS en dépit d’une plus faible vitesse de dépot, cette technique
permet d’envisager une amélioration des performances anticorrosion a haute température.
La formation de microstructures plus denses combinée a une adhésion améliorée avec le
substrat semble toute indiquée pour une application de protection contre I'oxydation.

Un premier travail a consisté a mettre au point le procédé d’élaboration de ce
revétement de protection. Tout d’abord, nous avons étudié le procédé HiPIMS pour le dépot
de films Cr-Al-C a partir d’une cible composite afin de comprendre I'effet de différents
parameétres de dépot (fréquence, durée d’'impulsion, pression de travail) sur la décharge et les
propriétés des films obtenues. En couplant des techniques de diagnostic électriques et
optiques, nous avons pu mettre en évidence le fort taux d’ionisation des atomes de Cr et Al
pulvérisés mais aussi de I'argon comparativement a un procédé de pulvérisation cathodique
magnétron conventionnel, quelles que soient les conditions de décharge. Les ions métalliques
créés sont majoritairement thermalisés et d’énergies similaires au potentiel appliqué au
porte-échantillon. Le rapport entre les espéces métalliques neutres et ionisés de la vapeur
pulvérisée peut étre contrélé par un certain nombre de parameétre de fonctionnement tel que
la durée d’impulsion, la fréquence, la puissance. Ce bombardement énergétique intense
permet d’obtenir des dépbts de films trés denses, lisses avec des caractéristiques adaptables
en fonction des parametres de dépot, notamment la pression de travail et la tension de
polarisation. L’étude conclut qu’a pression de travail et a tension de polarisation faible, des
couches denses et de composition similaire a la cible pulvérisée se développent. En effet, dans
le cas contraire, la couche aura d’une part tendance a adopter une structure colonnaire et
d’autre part a présenter des défauts d’aspects et un appauvrissement en Al par rapport a la
stoechiométrie de Cr,AlC. Néanmoins, ce bombardement ionique plus intense ne permet pas
d’obtenir un revétement cristallin. Cela peut s’expliquer par un apport d’énergie insuffisant
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en raison d’'une ionisation limitée de la vapeur métallique, le C étant peu ionisé dans les
décharges HiPIMS en argon, et par la perte d’une partie des ions créés qui restent confinés au
niveau de la cathode. Ainsi, un apport supplémentaire d’énergie, par exemple d’énergie
thermique, semble nécessaire pour obtenir cette cristallisation. En paralléle, et afin de
bénéficier de la possibilité d’'un chauffage in situ, nous avons transféré les résultats obtenus
en laboratoire sur un équipement semi-industriel. Les dépots élaborés ne présentant pas
d’amélioration au niveau de la cristallinité a cause d’un chauffage inhomogene et insuffisant
dans toute la chambre, une autre approche a été développée pour permettre la cristallisation
de CrAIC, a savoir une étape de dépot suivie d’un recuit thermique. L'influence de sa
température et sa durée sur la cristallisation de la phase MAX ont été étudiées. Ainsi, plusieurs
systemes Cr-Al-C ont été élaborés en faisant varier la température et la durée de traitement
thermique permettant une cristallisation partielle des revétements en Cr AlC. L'étude
microstructurale a permis de déterminer une gamme de température de recuit comprise
entre 500 et 650°C. Les systemes ayant subi un traitement thermique prolongé a 500 et 550°C
présentent une bonne comptabilité mécanique et chimique avec le substrat Zr702. Ces deux
températures permettent de cristalliser partiellement le revétement et sont notamment
compatibles avec la métallurgie des derniers alliages de Zr. Ainsi, ce travail relatif a la maitrise
du procédé d’élaboration en deux étapes montre de la possibilité de mettre en place, sur des
gaines de combustibles nucléaire, des revétements Cr,AlC adaptés en fonction des besoins
d’utilisation.

Le deuxiéme enjeu de cette étude a été d’évaluer le comportement des deux systemes
élaborés, tel que déposé ou apres recuit, en oxydation haute température. La question de
I'influence de la structure cristalline sur le comportement vis-a-vis de |'oxydation a
notamment été étudiée. Ainsi, il a été montré que les revétements de Cr-Al-C, tels que
déposés ou recuits, ont un effet protecteur contre I'oxydation rapide sous air sec et humide a
haute température grace a la formation d'une couche d'oxyde continue, qui agit comme une
barriere contre la diffusion de I'oxygéne dans le substrat. Pendant le premier stade de
I’oxydation, le revétement Cr-Al-C tel que déposé (Cr-Al-C amorphe) forme une couche
d'oxyde mixte constituée d’un mélange d’alumine-a et de chromine. En comparaison, la
couche d’oxyde formée en surface du revétement Cr AlC est seulement composée
d’alumine-a. Pour une exposition prolongée, les revétements commencent a se dégrader. En
effet, la diffusion rapide d’Al vers la surface extérieure ainsi que dans le substrat entraine la
formation d'une couche intermédiaire résiduelle de carbure Cr-C sous la couche d'oxyde.
Lorsque Al est totalement consommé, la couche de carbures de Cr s’oxyde provoquant a la
fois la formation d’un mélange d’alumine-a et de chromine et le développement important
de porosité. Pour prolonger la durée de vie du systéeme, des revétements plus épais peuvent
étre envisagés. Toutefois, I'épaisseur des revétements est limitée (environ une dizaine de um)
de maniére a ne pas modifier significativement le transport des neutrons thermiques des REP.
Par ailleurs, ces résultats ont également montré la nécessité d’intégrer une couche barriére
de diffusion. En effet, I'interdiffusion entre les alliages Zr et leurs revétements protecteurs
accélere le vieillissement du systeme complet et dégrade la résistance a I'oxydation, par
I'appauvrissement en Al du revétement. La versatilité offerte par le procédé de pulvérisation
cathodique permet d’entrevoir la capacité de réaliser des dép6ts multicouches.
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Un travail supplémentaire a consisté a mettre au point une architecture multicouche
dans le but de prolonger la durée de vie du revétement en oxydation. Le procédé d’élaboration
a été adapté pour élaborer des revétements de molybdéne et de chrome. Des revétements
bicouches molybdéne/Cr-Al-C et Cr-Al-C/chrome ont été réalisés et certains ont été traités
thermiquement pour permettre la cristallisation de CrAlC. Si les performances d’une
monocouche de Cr-Al-C ne font aucun doute, le systeme multicouche, lui, n’offre pas toutes
les performances attendues. En effet, tout d’abord I'ajout d’une couche intercalaire en Mo ne
permet pas de stopper la diffusion d’Al dans le substrat, elle ne fait que la ralentir. Ensuite, la
dégradation en oxydation du revétement est plus précoce et plus rapide. Ce comportement
dégradé avec la barriere de diffusion peut étre d{ a plusieurs facteurs :

- I’enrichissement en Mo des revétements base Cr-Al-C qui peut dégrader le
comportement du systeme en oxydation en formant des oxydes volatiles ;

- le développement de cavités interfaciales suite aux différents phénomenes de
diffusion qui contraint le revétement et dégrade son adhérence ;

- et surtout, la présence de défauts d’élaboration qui permettent a I'oxygéne
d’accéder a la couche intercalaire.

A l’avenir, si I’élaboration du revétement est mieux maitrisée et I'épaisseur de la couche
de molybdéne optimisée, cette méthode peut permettre de créer une barriere de diffusion
stable a long terme. En revanche, les systémes Cr-Al-C et Cr,AlC revétus chrome présentent
un comportement amélioré par rapport aux revétements monocouches. Il a été également
montré que l'activité d’Al est plus élevée dans le systeme non traité thermiquement,
Cr-Al-C/chrome, comparativement au systeme Cr,AIC/chrome. Cette plus faible réactivité a
une conséquence bénéfique sur I'évolution microstructurale du revétement en limitant
I’'apparition de porosité par coalescence de lacunes et en freinant I'appauvrissement en Al du
revétement. Ensuite, pour une durée d’oxydation prolongée, il se forme une couche
d’alumine-a qui permet de bloquer l'infiltration de I'oxydation a travers le revétement de
chrome oxydé. Ainsi, on peut supposer que la formation de chromine puis d’alumine améliore
la résistance a I'oxydation du systeme complet.

Les revétements base Cr-Al-C développés dans cette étude sont prometteurs, leurs
performances étant comparables au revétement de chrome. Ils permettent de réduire de
facon certaine I'oxydation de I'alliage Zr a 1100°C et 1200°C. Ces résultats ouvrent la voie a de
nombreuses perspectives de travail qu’il serait intéressant d’explorer. En premier lieu, une
optimisation du procédé devra étre réalisée pour réussir la synthéese directe d’'un revétement
CrAlC cristallisé par PVD HiPIMS. Ceci pourra étre envisagé par exemple en optimisant le
bombardement ionique combiné a un systéme de chauffage efficace. On sait en effet qu’une
partie des ions reste confinée au niveau de la cathode et ne participe pas au bombardement
ionique du film en croissance. Des améliorations doivent étre possibles sur ce plan. Nous
pourrions travailler sur d’autres conditions expérimentales telles que le champ magnétique,
le mode de pulvérisation HiPIMS et la densité du pic de courant. De plus, un contréle sur la
durée de polarisation du porte-substrat pourra aussi étre utile lors du pulse HiPIMS. Cela
permettra de sélectionner les espéces chargées dignes d’intérét, en I'occurrence la vapeur
métallique ionisée plutdt que les ions du gaz plasmagéene comme Ar*. Toutefois, ce travail ne
sera possible que par le développement et I'intégration d’outils de diagnostic in situ du
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plasma. Ainsi, a notre sens, la voie la plus simple et prometteuse consiste tout d’abord a
utiliser un systéme de chauffage adapté.

Ensuite, la réalisation de revétements multicouches est une voie prometteuse et doit
étre développée davantage. D’autres matériaux peuvent étre envisagés comme barriere de
diffusion et il reste encore a trouver les fonctionnalités adéquates qui permettront d’obtenir
les meilleures performances. Cependant, le procédé d’élaboration doit tout d’abord étre
optimisé. En particulier, les effets de bords liés au procédé d’élaboration HiPIMS sur un
substrat en triple rotation devront étre limités. L’utilisation de gaines, c’est-a-dire de substrats
de géométrie tubulaire permettrait probablement de réduire voire de supprimer ces effets.

Enfin, des tests beaucoup plus poussés et plus représentatives des conditions APRP
seront aussi nécessaire en raison de la volatilisation de Cr,03 a haute température en présence
de vapeur d’eau, comme de nouvelles expériences d'oxydation a température plus élevée et
en présence d’'une atmosphére 100% vapeur. De plus, la question de la stabilité de ces
revétements en condition de fonctionnement nominal du réacteur, c’est-a-dire a 360°C,
155 bar et sous irradiation neutronique le tout dans en milieu primaire, se pose. La
problématique de I'adhérence et de la tenue mécanique d’une couche non entierement
métallique comme les systémes Cr-Al-C sur un substrat métallique se pose aussi, la gaine étant
soumise en conditions accidentelles a de fortes contraintes et déformations. Des
caractérisations morphologiques et structurales plus poussées, par exemple par MET, seront
a entreprendre afin de détailler encore plus les mécanismes d’oxydation, de diffusion et de
dégradation des revétements. Toutes ces approches permettront d’exploiter au mieux la
potentialité offerte par les revétements Cr-Al-C pour améliorer les performances de différents
composants en conditions extrémes, comme démontrée par cette thése.
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d’un mélange d'alumine a et de chromine pour le
revétement de Cr-Al-C tandis que seule
I’alumine o est présente pour le revétement
Cr2AlC dans les premiers instants de 1’oxydation.
Ensuite, en raison de 1’appauvrissement en Al,
les revétements se dégradent en formant une
couche intermédiaire résiduelle de carbure Cr;Cs
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oxydation. Ces résultats ont également montré la
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dans les alliages Zr. Une architecture
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diffusion et ainsi prolonger la durée de vie du
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haute température. Les systémes base Cr-Al-C
revétus chrome, présentent quant a eux, un
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the plasma and the deposited films. Despite more
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films were obtained by a 500°C annealing of as-
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