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La problématique du vieillissement
prédictif

Le vieillissement des matériaux ou la durabilité d’un systéme est 1’évolution au cours
du temps des propriétés relatives aux fonctionnalités pour lesquelles 'objet a été concu
[OFTA, 2003]. Il est indissociable de la durabilité et de la streté de fonctionnement d’un
systéme qui sont, actuellement, des enjeux industriels et économiques de premier ordre.
La dégradation de la capacité a remplir la (ou les) fonction(s) peut se traduire par une
évolution des propriétés du matériau, par une modification des formes et surfaces né-
cessaires a la réalisation d’une fonction ou encore par une dégradation de la qualité de
I’assemblage. Dés lors, le vieillissement apparait comme un probléme de systéme trés étroi-
tement controlé par les propriétés des matériaux et leur(s) évolution(s) temporelle(s). Les
mécanismes de vieillissement les plus classiques sont, entre autres, la fatigue, 'usure, le
fluage, la corrosion ou encore l'irradiation sans oublier les couplages entre ceux-ci. Les phé-
nomeénes de couplages sont d’autant plus néfastes a la durabilité des composants qu’ils
peuvent conduire & la ruine, alors que les causes séparées n’auraient pas été nocives (e.g.,
corrosion sous contraintes). La conception durable, garantissant le respect du cahier des
charges d’un systéme sur une période définie a priori, couvre ainsi un large spectre d’en-
jeux scientifiques multidisciplinaires.

Les problémes industriels et les démarches scientifiques liés au vieillissement peuvent
étre classés en deux catégories de difficultés suivant que les conséquences du vieillissement
sont a attendre a court ou a long terme. Ceci va conditionner la stratégie d’étude du
vieillissement et la qualité prédictive des modéles développés. Dans le cadre d’un probléme
a court terme, la manifestation temporelle du vieillissement est de ’ordre de grandeur des
essais de laboratoires. On peut ainsi espérer pouvoir concevoir des essais et les comparer a
des retours d’expertise (e.g., fatigue de piéces mécaniques dans les automobiles, fluage des
alliages dans les aubes de turbine des réacteurs d’avion, etc...). Dans l’autre situation, les
cinétiques de vieillissement sont considérablement plus longues que la durée admissible des
essais de laboratoire (e.g., stockage des déchets radioactifs). La validation des modéles est
alors difficile et repose le plus souvent sur des essais dits accélérés dont la représentativité
est difficilement appréciable. Ils peuvent conduire a des erreurs de prédiction considérables.
On peut citer a ce titre “I’exemple de I’ceuf”,! i.e., nous n’avons encore jamais obtenu un
poussin plus vite en disposant un ceuf au four...

Il existe diverses approches pour 1’étude du vieillissement [Duval et al., 2001] :

— Les approches scientifiques classiques portent généralement sur un mécanisme de

vieillissement isolé, mais les cas réels sont plus complexes car ils impliquent des
superpositions multiples de fonctions et de sollicitations et, dans ce cas, les modéles

1. Exemple devenu “célébre” depuis le colloque MECAMAT 2003 & Aussois.




Introduction

isolés peuvent étre inadaptés. Ils permettent néanmoins une compréhension fine (et
nécessaire) des mécanismes;

— Les approches industrielles sont des approches de type “boite noire”, fondées sur le
retour d’expérience ou des tentatives de reproduction du vieillissement par des sol-
licitations renforcées (vieillissement dit accéléré). Mais ce genre d’approche peut se
révéler peu fiable et demande de longues périodes de développement et de validation ;

— Une troisiéme approche consiste a identifier globalement le systéme physique dans
lequel des mécanismes de vieillissement sont a prédire, a procéder a une démarche
de décomposition rationnelle en sous-systémes cohérents et a étudier de fagon phé-
noménologique chaque sous-systéme comme un systéme multi-physique dans lequel
les mécanismes de vieillissement sont les couplages modifiant de facon irréversible
les parameétres fonctionnels attachés a une ou des fonctions particuliéres. Dans cette
démarche, la premiére partie a la dimension d’une analyse industrielle de fiabilité
alors que la seconde porte sur la résolution d’un probléme multi-physique complexe.
C’est cette démarche qui est globalement définie comme I’étude du vieillissement
prédictif dans laquelle s’inscrit cette thése.

Dans tous les cas, une modélisation en étroite relation avec une caractérisation quan-
titative des propriétés et des microstructures est aujourd’hui un passage obligé. La com-
préhension des évolutions microstructurales et leurs conséquences sur le comportement
est indispensable pour développer une stratégie rationnelle de prédiction du vieillisse-
ment et de ses effets. A toute démarche de vieillissement sont ainsi attachées plusieurs
caractéristiques remarquables :

— L’établissement de liens entre la structure de 1’objet et les fonctions qu’il doit rem-
plir. Ces liens constituent les indicateurs qu’il va falloir suivre, modéliser et évaluer
pendant le vieillissement ;

— Le besoin de développer des techniques expérimentales permettant 1'identification
des mécanismes de vieillissement et les facteurs qui gouvernent les cinétiques;

— La compréhension et la maitrise de la combinaison d’actions mécaniques, chimiques
et physiques a diverses échelles d’observation ;

— Le recours a des modeéles multi-échelles et multi-physiques le plus souvent simplifiés ;

— La nécessité de valider les modéles de vieillissement par des expérimentations sou-
vent accélérées et dont la représentativité doit étre controlée ;

— Le besoin d’extrapoler les résultats a l'aide de modeéles dont la robustesse et la
pertinence doivent étre évaluées;

— Le recours a des approches probabilistes.

Toutes ces caractéristiques sont présentes a divers niveaux dans cette thése dont les
développements, comportant la résolution d’un probléme multi-physique & dominante mé-
canique, ont été faits en relation avec un sujet réel: le comportement dans le temps d’un
dispositif de streté fondé sur un mécanisme répondant a la pression (présenté dans le
chapitre 1). Le vieillissement ne pouvant étre per¢u en continu puisque l'objet est en
veille passive, seule la résolution prédictive de ce vieillissement peut garantir 'efficacité
de ’équipement pendant sa durée de vie. Cette démarche passe d’abord par la caractéri-
sation de la (micro)structure du composant a 1'état initial. Ceci permet d’établir une vue




globale des couplages multi-physiques qui peuvent conduire a un mode de vieillissement
de T'objet (chapitre 1). Les modes de vieillissement supposés principaux, i.e., la tenue a
la fatigue (chapitre 2), l'effet de l'interdiffusion d’espéces chimiques (chapitre 3) et de la
cristallisation (chapitre 4) sont ensuite analysés.
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Chapitre 1

Vieillissement d'un équipement et
couplages multi-physiques
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1. Vieillissement d’un équipement et couplages multi-physiques

1.1 L’équipement support de la démarche

1.1.1 Principe de fonctionnement et fiabilité

Le composant servant de support a la démarche d’étude prédictive du vieillissement
est un dispositif de sécurité constitué d’'un mécanisme piloté par des variations de pres-
sion [Duval et al., 2001]. L’objectif de ce composant est d’établir, de fagon irréversible, un
contact électrique “tout ou rien” quand un cycle de pression est reconnu. L’élément prin-
cipal du dispositif est un curseur portant un contact fixé par 'intermédiaire d’un support
isolant en céramique [Charles, 2002]. Ce curseur est solidaire d’un soufflet couplé a un
ressort. Cet ensemble définit une cinématique de déplacement pilotée, d’une part, par la
pression extérieure et, d’autre part, par la pression de la chambre de référence délimitée
par le soufflet. Deux autres curseurs jouant le role de verrous permettent de déterminer un
seul cycle fonctionnel possible, correspondant a la reconnaissance d'un état opérationnel
prédéfini. Ces curseurs sont associés a des soufflets et & des matériaux poreux régulant les
échanges de gaz quand la pression varie. Quand le cycle fonctionnel normal est reconnu,
les contacts sont établis de facon irréversible. Dans le cas contraire, le verrouillage des
curseurs interdit tout contact.

L’avantage d’un tel dispositif est que son mode de fonctionnement peut étre modélisé
de facon déterministe méme si de nombreuses incertitudes doivent étre prises en compte.
Cette dualité entre mode de fonctionnement mécanique déterministe et incertitudes de
fonctionnement conduit & une résolution probabiliste du probléme de fiabilité. Sur le plan
fiabiliste, l'intérét de cette configuration est que le dispositif ne posséde pas de source
d’énergie “interne”. C’est la grandeur physique mesurée qui apporte I’énergie nécessaire.
De ce fait, un tel dispositif ne peut pas fonctionner tout seul. Le risque de vieillissement
est que le cycle reconnu ne soit plus le cycle nominal ou bien, beaucoup plus grave,
que des contacts soient établis parce que les seuils de déverouillage sont perdus. Ceci
pourrait éventuellement se produire en cas de dégradation sérieuse des soufflets, du fait
du vieillissement.

Les caractéristiques principales recherchées des soufflets sont une raideur faible mais
précise et une étanchéité élevée. L’analyse de défaillance du dispositif global fait ainsi
apparaitre, au niveau des soufflets, deux types de processus de dégradation :

— La perte d’étanchéité, du fait de ’apparition de fissures ou de porosités, soit dans
la section courante, soit au niveau des soudures de ces composants avec le reste du
mécanisme ;

— La perte ou l'augmentation de la raideur, du fait d’une évolution de la structure
métallurgique induisant un changement de comportement élastique voir plastique
du matériau constitutif, d’'une modification de la géométrie ou d’'une apparition de
fissures réduisant la section utile du composant.

Dans le cadre de I’étude industrielle de fiabilité, des précautions de conception et de
fabrication ont été prises pour que de tels processus ne se produisent pas dés la mise en
service du dispositif. Cependant, du fait de leur processus de fabrication ou d’intégration,
de 'environnement, des processus fonctionnels ou des concentrations de chargement liés
a 'architecture du dispositif, les soufflets sont en pratique trés sollicités. Ils sont donc
susceptibles de subir des transformations physiques irréversibles qu’il faut prévoir, a la fois
qualitativement et quantitativement : c’est I’objectif de ’é¢tude de vieillissement prédictif.
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Pour mener a bien cette étude il est nécessaire de caractériser, dans un premier, [’état
initial du composant qui découle de son procédé de fabrication.

1.1.2 Procédé de fabrication

Un soufflet est constitué d'une structure stratifiée en nickel /cuivre /nickel (épaisseur de
quelques dizaines de micrométres, figure 1.1b) obtenue par galvanoplastie (i.e., électrofor-
mage |Salauze, 1950] ou encore procédé LIGA, Lltographic, Galvanoformung, Abformung).
Le nickel électrodéposé permet d’obtenir les caractéristiques en raideur du soufflet mais
pas l'étanchéité. Une mince couche de cuivre continue (figure 1.1c¢) est électrodéposée
pour établir une barriére d’étanchéité en position médiane des sections droites du souf-
flet. Cette configuration géométrique permet, en outre, de minimiser 'effet adoucissant
du cuivre sur la raideur du composant car les sections droites de celui-ci sont sollicitées
principalement en flexion. Les soufflets sont soudés sur des supports en acier inoxydable
A304L(N) (ou X2 Cr Ni N 18-10). Cet acier a été choisi pour ses propriétés mécaniques,
son étanchéité, sa résistance a la corrosion et la possibilité de le souder avec du nickel.
Les supports permettent de relier les soufflets au reste du mécanisme.

Direction du dépét électrolytique (DN)
-

pendant |'électrodéposition

(a) (b) (c)
Figure 1.1 — a) Vue en écorché d'un soufflet comportant 8 ondes. b) Micrographie obtenue
au MEB aprés attaque chimique, d'aprés Banovic et al. [1998], d'une section droite du soufflet
révélant la structure colonnaire fine des dépéts électrolytiques de nickel. La demi-épaisseur
de cuivre est notée h et |'épaisseur des couches de nickel /. La direction d’électrodéposition

(normale & la surface du mandrin) est noté DN. c) Micrographie MEB aprés attaque chimique
de la microstructure de la couche de cuivre.

Les différentes étapes de fabrication par galvanoplastie sont représentées sur la fi-
gure 1.2. L’électrodéposition du nickel est réalisée dans un bain d’électrolyse trés concen-
tré en sulfamate de nickel hydraté (i.e., Ni(SO3NHz)2-4H20) a 600g/1 de sel (soit ~100g/1
de nickel métal) pour sa simplicité d’utilisation, ses vitesses de dépot élevées (ces bains
sont aussi désignés Nickel Speed), des propriétés mécaniques du dépot intéressantes avec
moins de contraintes résiduelles par rapport aux bains de type Watts |Kendrick, 1964;
Bade, 1983b; Robert, 1997]. Un additif anti-piqire (ou agent mouillant) et une anode
constituée d’'un panier rempli de billes de nickel souffré complétent la cellule d’électrolyse.
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Epargne AloO3

Laser

Laser

Support A304L(N)

@ ® ®

Figure 1.2 — Procédé d'élaboration des soufflets par galvanoplastie: (I) Usinage d'une pré-
forme (ou mandrin) en aluminium qui sert de cathode et dépéts électrolytiques d'une fine
couche d'accrochage en zinc puis d'une couche de cuivre qui sert de substrat pour le dépét de
nickel. @ Electrodéposition des couches de nickel et de cuivre. 3)Electrodéposition de recharge
de nickel d'interfaces de soudage aux extrémités du soufflet a I'aide d'une épargne tubulaire
en alumine. @ Usinage des extrémités de I'ensemble du soufflet et du mandrin. &) Dissolution
du mandrin en aluminium et de la couche de zinc dans un bain d’hydroxyde de potassium.
Dissolution par attaque chimique de la couche substrat en cuivre. Traitement thermique de
stabilisation dans un four & atmosphére controlée a 180°C pendant 2 heures. 6 Soudage au
laser (pulsé) des extrémités du soufflet sur des supports en A304L(N) (figure 1.3).

Le bain et ’anode sont des produits préts a I'emploi issus de INCO®!. Les conditions
de dépot (e.g., pH, température, densité de courant, agitation, concentration et composi-
tion du bain et substrat) conditionnent les propriétés mécaniques (e.g., limite élastique,
contrainte et allongement a rupture) et ’état initial du nickel (e.g., contraintes résiduelles
et texture) |Salauze, 1950; Bade, 1983b|. L’effet de ces conditions sur I’état ou le com-
portement du nickel obtenu est trés étudié dans la littérature. Les résultats obtenus sont
trés variables et semblent parfois contradictoires du fait du nombre trés important de
parameétres modifiables. Globalement, on peut tirer les quelques tendances suivantes qui
ne sont ni exhaustives, ni absolues:

— La taille des grains (souvent confondue, a tort, avec celle des colonies - voir les
figures 1.4 et 1.5), plus ou moins corrélée a la limite élastique et/ou a la dureté,
diminue lorsque la densité de courant diminue [Robert, 1997; Banovic et al., 1998|

1. Site internet — www.incoltd.com
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ou généralement lorsque la température du bain, le pH ou encore I'épaisseur des
dépots augmentent [Kaja et al., 1986; Ebrahimi et al., 1999, 2002|. Elle dépend aussi
des espéces chimiques présentes dans le bain qui sont susceptibles d’étre incorporées
dans le dépot [Weil, 1987];

— La contrainte ultime (ou a rupture) diminue globalement lorsque la température ou
la densité de courant augmentent et lorsque le pH diminue. L’allongement a rupture
qui caractérise la ductilité du dépot est généralement inversement proportionnel a
la contrainte ultime |[Bade, 1983b];

— Les “contraintes résiduelles” augmentent globalement avec la densité de courant et
le pH, lorsque la température diminue ou lorsque ’épaisseur du dépot augmente
|Bade, 1983b; Weil, 1987; Kendrick, 1964; Robert, 1997; Basrour et al., 2000|. Elles
dépendent aussi du mandrin (matériau et géométrie) et du substrat choisi [Robert,
1997];

— La texture peut évoluer avec la densité de courant (valeur et variations) entre une
texture dite libre (croissance latérale du dépot) et une autre dite inhibée (croissance
normale) [Cao et al., 1999; Fritz et al., 2001]. Elle semble fortement influencée par
la nature du substrat [Robert, 1997; Ebrahimi et al., 2002| et du bain [Weil, 1987,
Lin et al., 2001].

Dans le cas présent, un (trés) faible courant continu (i.e., i=2mA /cm? pour des dia-
meétres de soufflet compris entre 5 et 15mm et i—4mA /em? pour les diameétres inférieurs
a bmm et i—10mA /cm? pour les recharges, cf. figures 1.2 et 1.3) permet d’homogénéiser
I'épaisseur des dépots en minimisant les effets de bord |[Robert, 1997|. De I"acide borique
est utilisé comme tampon pH & une valeur égale & 4. Enfin une température du bain de
50°C est choisie afin de minimiser les contraintes résiduelles dans les dépots. Une préforme
en aluminium (ou mandrin) est utilisée comme cathode. Celle-ci tourne afin d’assurer une
agitation mécanique artificielle qui permet de minimiser les mouvements de convection
responsables d’irrégularités de formation du dépot [Robert, 1997]. Des buses de recircula-
tion du bain d’électrolyse permettent une agitation complémentaire. Une trés fine couche
d’accroche en zinc |Bade, 1983b| est préalablement déposée sur le mandrin avant d’élec-
trodéposer une fine couche de cuivre qui sert de substrat a la premiére couche de nickel.
Cette couche est décapée avant la réalisation du premier dépot de nickel. Aprés usinage
des extrémités de ’ensemble préforme et dépots, celle-ci est dissoute ainsi que la couche
de zinc dans un bain d’hydroxyde de potassium. Le substrat en cuivre est retiré par une
attaque chimique afin d’obtenir le soufflet. Un traitement thermique de stabilisation a
180°C pendant 2 heures est ensuite effectué afin de prévenir un vieillissement trop rapide
des soufflets. Enfin, les supports en acier inoxydable A304L(N) sont soudées par laser
(pulsé) sur les extrémités du soufflet comportant les recharges en nickel (figure 1.3).

Le mode d’obtention des dépots, dit d’électrocristallisation, repose sur des processus
de croissance atomique spécifique |[Robert, 1997|. Les matériaux électrolytiques possédent
une microstructure trés fine différente de celle des matériaux massifs. Les dépots de nickel,
contrairement au dépot de cuivre, constituent 1’élément principal pour les propriétés mé-
caniques des soufflets, i.e., leur raideur. La couche de cuivre sert de barriére d’étanchéité,
paramétre majeur de la tenue & long terme des soufflets, mais il n’est pas nécessaire de
I’étudier dans le détail. La défaillance de cette couche d’étanchéité ne peut intervenir que
suite & I'apparition de porosité par interdiffusion (paragraphe 1.2.2) ou par propagation
de fissures de fatigue. Dans ce dernier cas la fissure provient de I’élément mécanique le
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Soufflet
Interface en acier

Figure 1.3 — Micrographie MEB aprés attaque chimique des extrémités du soufflet ther-
miquement affectées par le soudage sur les supports en acier A304L(N). Observation d'un
gradient de taille de grains.

plus sollicité, i.e., le nickel. Pour le comportement mécanique du cuivre électrodéposé, le
lecteur pourra, par exemple, se reporter a [Bade, 1983a; Sanders et al., 1997; Ebrahimi
et al., 1998; Lu et al., 2001| sachant que 1'on observe les mémes effets microstructuraux
et des comportements similaires au nickel. Nous caractérisons, dans un premier temps,
la microstructure du nickel qui découle du processus de fabrication afin de la relier, dans

un deuxiéme temps, aux propriétés mécaniques non standard constatées sur ce type de
matériau [Koch, 1999].

1.1.3 Propriétés du dépot de nickel

1.1.3.1 Caractérisations microstructurales

Le nickel se dépose, dans les conditions précisées précédemment, sous forme de colonies
[Weil, 1987; Banovic et al., 1998| de quelques micrométres de diamétre (figures 1.4a et
b) composées de grains colonnaires [Robert, 1997; Banovic et al., 1998; Ebrahimi et al.,
1999; Lin et al., 2001] (figure 1.1b).

& ." S, Colonie

Figure 1.4 — a) Micrographie obtenue au MEB de la surface d'un soufflet aprés polissage
électrolytique, d'aprés Dalla Torre et al. [2002], et attaque chimique d’aprés Banovic et al.
[1998]: mise en évidence des colonies micrométriques. b) Micrographie MEB de la colonie
définie par le cadre blanc dans la figure (a). Les structures de quelques centaines de nanométres
qui apparaissent au sein de la colonie sont susceptibles d'étre des grains ou un ensemble de
grains d’orientation trés proche (figures 1.5a et 1.7).

La taille moyenne des cristallites peut étre évaluée par diffraction des rayons X (DRX) a
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l'aide de la formule de Scherrer [1918] et de la mesure de I'élargissement du pic de dif-
fraction (i.e., la largeur du pic augmente lorsque la taille des cristallites diminue [Cullity,
1978]). Les phénoménes physiques pouvant mener a un élargissement supplémentaire mais
moins important du pic (e.g., présence de contraintes résiduelles) sont négligés. La formule
de Scherrer ne fournit en fait que la taille moyenne (sur le volume et dans la direction per-
pendiculaire & la surface) dite de colonnes (L)) et non la taille moyenne des cristallites
(9)vol [Krill et al., 1998]. Sous I'hypothese de cristallites sphériques, la taille moyenne de
ceux-ci est simplement reliée a la taille des colonnes par un coefficient multiplicatif de 4/3
[Natter et al., 1997]

s 0,90
vol =3 B2, — b2, cosf’

(1.1)

avec A la longueur d’onde du rayonnement X utilisé, By 1’élargissement angulaire total a
mi-hauteur du pic de diffraction (dans le repére 26), byy ’élargissement instrumental & mi-
hauteur du pic de diffraction mesuré a 'aide d’une poudre de référence recuite (taille de
grains supérieure a la taille de grains maximale observable par DRX soit environ 200nm
pour le goniométre utilisé, i.e., une résolution angulaire de I'ordre de 1073 radians) et
f 'angle moyen de diffraction. Les mesures effectuées a ’aide d'un goniomeétre 4 cercles
sous incidence cuivre (i.e., raie Ky du cuivre soit A = 0,154nm) pour la famille des
plans {111} et {200} sont consignées dans le tableau 1.1. Les valeurs de By et de 6 sont
obtenues en utilisant la fonction Pearson VII? ajustée sur les pics de diffraction du nickel.
Les valeurs de by sont initialement obtenues en procédant de la méme facon sur les pics
de diffraction {200} et {400} d’une poudre compactée de ZnO recuite (diamétre de grains
de 1 a5 pm). Les valeurs obtenues sont ensuite extrapolées (linéairement) aux angles de
diffraction du nickel. Ainsi, I’équation (1.1) conduit a une taille de cristallites de 41+6nm
compatible avec la faible intensité de courant utilisée pour I'électrolyse |Kendrick, 1964;
Banovic et al., 1998|. Cette mesure de la taille des grains pourrait étre affinée en utilisant

des techniques plus sophistiquées et des distributions angulaires asymétriques [Krill et al.,
1998].

Tableau 1.1 — Mesures de I'élargissement des pics de diffraction en surface d'une couche de
nickel électrodéposé et de la taille moyenne des cristallites sous incidence Cug_, (Mesures W.
Seiler — LM? — ENSAM Paris).

Plan | By (°) by (°) 0 (°) | (9)yq (nm)

{111} | 0,289 0,147 22,294 46
{200} | 0,344 0,138 25,972 37
{222} | 0,368 0,081 49,267 45

Des observations complémentaires ont été effectuées a ’aide d’un microscope électro-
nique en transmission (figure 1.5a). Une lame mince du dépot électrolytique a été préparée
par polissage électrolytique suivant la procédure de Dalla Torre et al. [2002]. La présence
de grains de diameétres de 'ordre de 50nm a été confirmée mais aussi celle de quelques
grains de 300nm (figure 1.4b) non observables par DRX |Cullity, 1978|. Cette structure
bimodale des grains pourrait avoir pour origine ’électrocristallisation |Lin et al., 2001] ou

2. Site internet — www.lambda-research.com/205.pdf
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Figure 1.5 — a) Micrographie MET en champ clair des grains du nickel électrodéposé dans un
plan orthogonal a la direction de dépét DN : mise en évidence d'une structure nanocristalline
bimodale et de la présence de macles de croissance et/ou thermique (Observations I. Guillot —
UTC Compiégne). b) Identification du contour des cristallites a partir de |I'observation minu-
tieuse de la micrographie MET. Les zones noires correspondent a des parties insuffisamment
résolues de la micrographie ou a la présence de trous dans la lame mince.

un début de recristallisation anormale |Klement et al., 1995; Li et al., 2003] lors du re-
cuit de stabilisation en fin de procédé de galvanoplastie. Une analyse minutieuse des plus
gros grains montre qu’ils sont généralement composés d’un ensemble de cristallites/sous-
grains dont la taille est de 'ordre de 50nm et d’orientation trés proche. Les grains de
toutes tailles comportent également de nombreuses macles de type thermique/croissance
et peu de dislocations, ce qui est caractéristique d’un dépot électrolytique |Weil, 1987;
Kumar et al., 2003] et d’une taille de grains nanométrique |Zhilyaev et al., 2002|. Une
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densité de dislocations classique pour un polycristal fortement écroui (i.e., de 'ordre de
10" —10'® /m?, [Frangois et al., 1995]) conduit a une distance moyenne entre dislocations,
de 'ordre de 50nm, équivalente a la taille des grains dans notre cas. La figure 1.5b repré-
sente l'ensemble des cristallites observés en tenant compte des macles et des sous-grains
de la micrographie de la figure 1.5a. Ainsi, environ 155 cristallites sont dénombrés pour
une surface approximative de 0,4um?. Une taille moyenne (circulaire) de cristallites de
58nm est ainsi déterminée par observation MET. Ce résultat est légérement supérieur a
celui obtenu par mesure DRX ce qui est en accord avec le fait que la mesure DRX ne peut
pas détecter des grains de diamétre supérieur a 200nm [Cullity, 1978]. Ceux-ci sont peu
nombreux mais présents (figure 1.5). L’analyse MET est en outre bidimensionnelle et la
technique de détermination assez grossiére.

(a) (b) ()

Figure 1.6 — a) Figure de péles (100) du nickel électrodéposé déterminée par EBSD (UTC
Compiégne) : mise en évidence d'une couronne autour de la direction normale DN. b) Figure
de poles inverse du nickel dans la direction DN. Mise en évidence d'une texture de fibre
principalement (110) paralléle a la direction du dépét. c) Figure de pdles (220) obtenue par
DRX sous incidence Cug,, (V. Ji — LM? — ENSAM Paris) : confirmation de la texture de fibre.

Les dépots obtenus par électrodéposition sont trés texturés [Weil, 1987; Robert, 1997,
Cao et al., 1999; Lin et al., 2001|. Une analyse EBSD a été utilisée pour déterminer le
type de texture rencontré ici. La mesure EBSD sur ce matériau nécessite I'optimisation des
conditions d’analyse (e.g., intensité et tension d’accélération du faisceau primaire d’élec-
trons |Humphreys, 1999; Dingley et al., 2003|). Cette technique permet de minimiser la
zone affectée par la diffraction des électrons rétrodiffusés a défaut de pouvoir ameéliorer la
sensibilité du matériel utilisé (e.g., nombre de pixels et temps de pause de la caméra CCD
|Dingley et al., 2003]). Le but est d’obtenir une résolution spatiale optimale compatible
avec la finesse des colonies voire des grains. Elle nécessite de plus une préparation de la
surface de I’échantillon : un polissage électrolytique [Dalla Torre et al., 2002] est effectué
préalablement a la mesure. Les figures de poles et de poles inverse obtenues en balayant
une surface d’environ 30 x 30um? avec un pas de 0,5um sont données sur les figures 1.6a
et b. Une texture de fibre (110) modérée et paralléle a 'axe du dépot DN est observée.
Une mesure par DRX des figures de poles (200), (220) (figure 1.6¢) et (111) confirme ce
résultat. Cette texture est cohérente avec d’autres résultats pour des conditions de dépot
similaires (bain, densité de courant, température, pH et substrat en cuivre électrolytique)
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|Robert, 1997; Banovic et al., 1998; Lin et al., 2001|. Celles-ci favorisent la croissance
normale des plans de la famille {110}. Ceci correspond au mode de croissance dit “in-
hibé” avec une croissance principalement normale contrairement au mode de croissance
principalement latéral, dit “libre”. Ce dernier mode conduit a une texture de fibre plus
classique généralement du type (100) |Lin et al., 2001] car I'énergie de surface v des plans
{100} est la plus faible (i.e., 00y < Y110y < Y0111y [Cao et al., 1999]). Il est intéressant
de remarquer que la texture rencontrée ici est majoritairement observée pour des dépots
effectués avec un courant pulsé pour des densités de courant aussi faibles que celles uti-
lisées ici |Fritz et al., 2001], avec des bains de Watts mais pour des courants élevés [Cao
et al., 1999] ou a priori plus spécifiquement lorsque du cuivre est utilisé comme substrat
|Ebrahimi et al., 2002, surtout si celui-ci est électrodéposé [Robert, 1997|. La cartographie
EBSD associée (figure 1.7) permet de vérifier, de plus, que les grains au sein d’une méme
colonie sont trés peu désorientés les uns par rapport aux autres [Ebrahimi et al., 1999|
(désorientation inférieure a la résolution angulaire de la méthode soit quelques degrés).

100 110

(®DN
(a) (b)

Figure 1.7 — a) Cartographie EBSD (2um = 10 pas) de la surface du dépét de nickel
aprés polissage électrolytique d'aprés Dalla Torre et al. [2002] : mise en évidence de domaines
d’orientation cristalline trés proche et de dimensions similaires a celles des colonies (figure 1.4).
b) Figure de péles inverse dans la direction DN correspondant a la cartographie — Analyse EBSD
(UTC Compiégne) optimisée [Humphreys, 1999] et filtrée (i.e., les points de mesure considérés
comme peu fiables ont pour orientation celle du point de mesure précédent).

Enfin, le nickelage est toujours accompagné d'un dégagement d’hydrogéne a la cathode
|Bade, 1983b; Robert, 1997|. Cette présence d’hydrogéne peut conduire a la formation
de (nano)-porosités au sein du matériau suivant les conditions de dépot [Weil, 1987;
Nakahara, 1988; van Petegem et al., 2003|. La présence de porosité a été évaluée en
mesurant la densité dans 1’eau du nickel & 'aide d’une balance reposant sur le principe
d’Archiméde. Une densité moyenne de 8,4+0,15 a été relevée soit une porosité fermeée
apparente de 541,7% par rapport a du nickel pur massif. Cette valeur élevée de la porosité
est en accord avec la croissance inhibée du dépot qui conduit a la texture de fibre (110).
La porosité est due a ’absorption d’hydrogene par le dépot qui participe dans 'inhibition
de la croissance latérale au profit d’une croissance normale |Lin et al., 2001] en particulier
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1.1. L’équipement support de la démarche

pour les faibles densités de courant |Fritz et al., 2001| et pour les substrats en cuivre
[Robert, 1997].

La microstructure spécifique du dépot électrolytique conduit & des propriétés méca-
niques non classiques qui sont évaluées dans le paragraphe suivant.

1.1.3.2 Caractérisations mécaniques

L’électrodéposition induit des contraintes résiduelles [Bade, 1983b; Weil, 1987]. Des
mesures (V. Ji — LM? — ENSAM Paris) ont été effectuées en utilisant la diffraction des
rayons X sur les plans {220} (plans majoritairement paralléles a la surface du dépot du
fait de la texture de fibre, figure 1.6) sous incidence Mng,,. Sous 'hypothése d'un état
de contrainte plane (mesure de surface) pour un matériau élastique isotrope la distance
interréticulaire dy,i entre les plans de la famille {hkl} qui diffracte s’écrit [Cullity, 1978;
Basrour et al., 2000|

9¢

dinery (V) ~ dipry (1 = 0) |1+

E ki (1 + vinnyy) sin® | (1.2)
avec Eyry et vippy respectivement le module d’Young et le coefficient de Poisson du
monocristal de nickel dans la direction (hkl) [Hodgman, 1955|. 1) est l'angle entre la
normale a la surface de I’échantillon et celle des plans diffractants (ou angle entre la
normale de I’échantillon et la bissectrice entre le faisceau de rayons X incident et celui
qui est diffracté), oy est la contrainte normale au plan orienté d’un angle ¢ par rapport
a une contrainte normale de référence, soit 011, dans le plan qui correspond a la surface
de léchantillon : o450 = 019 + (011 + 022) /2 et 0gge = 099. L’équation (1.2) montre que les
points de mesure suivent théoriquement une droite dans le plan d{hkl}fsinz 1 dont la pente
donne une estimation de la contrainte o4. La mesure a été effectuée pour —40° < ¢ < 40°
et seulement pour ¢ = 0° et 90°. Les points expérimentaux suivent globalement une
droite de pente 5,842,5.10"°nm. L’ordre de grandeur des contraintes résiduelles est de
82+37MPa. Cet ordre de grandeur des contraintes résiduelles est vérifié (mais en valeur
absolue uniquement) en exploitant les résultats du tableau 1.1, i.e., en déterminant la
distance interréticulaire pour les différents plans de diffraction a 1’aide de la loi de Bragg
|Cullity, 1978] et en la comparant a celles du nickel pur sans contraintes (i.e., djip0} =
0,35167nm |[ASM, 1961|). Néanmoins les courbes obtenues pour ¢ < 0 sont trés différentes
de celles obtenues pour ¢ > 0 (offset en dyuzy important). Ceci peut étre di a la texture
de fibre du matériau qui induit une anisotropie élastique (mais nous verrons que celle-
ci est faible macroscopiquement) ou a un état de contraintes plus complexe que celui
supposé pour faire le calcul |van Houtte et al., 1993; Basrour et al., 2000|. Il est possible
que la préparation de I’échantillon pour la mesure DRX (i.e., collage de la lame de nickel
sur un support) induise des contraintes (e.g., de flexion) importantes. Néanmoins nous
pouvons supposer que ces contraintes résiduelles sont faibles grace a 'optimisation des
conditions de dépot [Kendrick, 1964; Bade, 1983b| et au choix du substrat en cuivre (i.e.,
paramétre de maille trés proche du nickel |Weil, 1987; Basrour et al., 2000]). Elles seront
donc négligées tout au long de 1’étude.

Le comportement thermochimique de ce type de dépot est différent de celui d’un nickel
massif. Le coefficient de dilatation du dépot Ni/Cu/Ni a été évalué directement sur une
face d'un soufflet a I’aide d’un microscope longue distance (dimension de la zone de mesure
~ 1mm?, figure 1.8a) associé a une caméra CCD 8 bits et un chauffage infrarouge avec
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régulation de température par thermocouple. Une technique d’intercorrélation d’images
[Hild et al., 1999, 2002| permet d’obtenir le champ de déplacement en surface pour diffé-
rentes températures. Cette mesure permet de montrer que le coefficient de dilatation dans
le plan normal a la direction de dépot est isotrope (figure 1.8a). Ceci est en accord avec
la texture de fibre qui correspond & un comportement isotrope transverse du matériau
qui sera confirmé par la suite (cf. figure 1.9). L’évolution du coefficient de dilatation du
tri-couche avec la température est reportée sur la figure 1.8b. Les valeurs mesurées sont
supérieures a celle du nickel massif et elles tendent vers celles du cuivre massif [Kaye et al.,
1995]. Ceci peut faire penser que la couche de cuivre impose sa déformation. Néanmoins la
mesure correspond principalement a la contribution du nickel car ’épaisseur de la couche
de cuivre est inférieure d’au moins un ordre de grandeur a celle des couches de nickel
(figure 1.1b). Cette constatation est en accord avec I'augmentation du coefficient de dila-
tation mesurée lorsque la taille des grains diminue pour des matériaux nanocristallins [Sui
et al., 1995]. L'origine de cette augmentation reste sujette a controverse car elle semble
étre principalement due a la présence de porosité |Turi et al., 1995|. D’autres constantes
|Erb, 1995; Pekala et al., 1995; Erb et al., 1997] comme les coefficients d’interdiffusion
avec d’autres matériaux |Grabovetskaya et al., 1997] ou la capacité calorifique |Turi et al.,
1995| sont différents (plus importants en général) du fait de la fraction volumique im-
portante de joints de grains [Wang et al., 1997b|. Le comportement élastoplastique est
également différent de celui obtenu avec un nickel massif [Robert, 1997; Ebrahimi et al.,
1999; Dalla Torre et al., 2002; Kumar et al., 2003].

O Mesures par corrélation d'images

— Interpolation linéaire : oi(0) = 0,0386 + 13
— Nickel massif : a(6) = 0,00926 + 13,2

-- Cuivre massif : a(6) = 0,00876 + 16,3

22||||||||||||||||||
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Figure 1.8 — Mesure du coefficient de dilatation du tri-couche Ni/Cu/Ni par intercorrelation
d'images (température de référence: 20°C). a) Image CCD de la zone d'étude en surface
du nickel et champ de déplacement déterminé par corrélation d'images [Hild et al., 1999,
2002] pour une température de 127°C (amplification: 100). Mise en évidence de I'isotropie du
coefficient de dilatation. b) Comparaison du coefficient de dilatation du tri-couche avec ceux
du nickel et du cuivre massif [Kaye et al., 1995]. Les dispersions (i.e., barres d’erreur) sont
principalement dues a la résolution en déplacement de la technique d'intercorrélation avec
la caméra CCD utilisée et aux faibles amplitudes des déplacements par dilatation pour des
températures faibles.
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La texture de fibre conduit normalement & un comportement élastique isotrope trans-
verse suivant la normale au dépot [Hemker et al., 2001]. Dans notre cas, le dépot est méme
isotrope comme le montre un essai de photothermie effectuée sur une section droite d’un
soufflet [Jumel et al., 2003]. Cette technique repose sur la mesure, a I'aide d’une tech-
nique interférométrique, de la dilatation du matériau (dans une zone confinée de quelques
micromeétres cube) consécutive a I'élévation de température produite par un laser modulé
en intensité (fréquence de l'ordre de 100kHz). Celui-ci est focalisé au centre de la zone
d’étude (taille de faisceau ~ 1um). Les cartographies d’atténuation et de déphasage (par
rapport a la modulation d’intensité) du déplacement périodique de la surface du matériau
dans le cas du nickel électrodéposé sont données sur la figure 1.9 pour la zone d’étude
définie sur la figure 1.1b. Jumel et al. [2003] montrent que la phase est particuliérement
sensible a I'anisotropie élastique du matériau. L’axisymétrie des cartographies d’atténua-
tion et de déphasage de la figure 1.9 par rapport a la position de la source de chaleur
est caractéristique d’un milieu isotrope (cf. les lignes en pointillés sur la figure 1.9). Ce
résultat est en accord avec les résultats expérimentaux d’autres auteurs |[Robert, 1997|
et sera confirmé par la suite dans le chapitre 4. Notons que la mesure par photothermie
est supposée induire peu de (re)cristallisation ce qui est probable vu la rapidité de la
sollicitation thermique.

Atténuation (dB)

= 1-120

= 1-140

F 1-160

Figure 1.9 — Caractérisation thermo-élastique par mesures photothermiques [Jumel et al.,
2003] du dépot de nickel suivant le cadre défini sur la figure 1.1b. Mesures et dépouillements
[Jumel, 2003]: les lignes continues correspondent a la mesure et celles en pointillés a une
simulation pour du nickel isotrope. Les cartographies représentent a) I'atténuation et b) le dé-
phasage du déplacement de la surface du matériau suite a un échauffement ponctuel périodique
localisé au centre des cartographies. Le bon accord entre les mesures et les simulations pour
les isophases correspond & un comportement élastique (quasi)isotrope des dépéts de nickel.

Un essai de traction uniaxiale (figures 1.10a et b) a été réalisé sur une “feuille” de nickel
de 51lum d’épaisseur (8,7mm de largeur et 75mm de longueur utile) et électrodéposé en
méme temps que les soufflets (pour une couche de nickel uniquement ; mandrin sous forme
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Figure 1.10 — a) Photographie de |'éprouvette équipée de talons en cuivre dans la machine
de traction uniaxiale. b) Courbe de traction uniaxiale sur une “feuille” de nickel électrodé-
posé de 51um d’épaisseur et 8,7mm de largeur. Mesure des déformations par intercorrélation
d'images [Hild et al., 1999, 2002]. L'intersection des points de mesure avec la ligne en pointillés

correspond & la définition de la limite élastique a 0,02% de déformation.

(a)

(b)

Figure 1.11 — a) Photographie de I'éprouvette aprés rupture. b) Micrographie MEB du faciés
de rupture ductile du nickel dans la zone définie par la fleche dans la figure (a).

d’une feuille d’acier inoxydable). On utilise une machine électromécanique équipée d’une
cellule d’effort de 1kN. Etant donné la géométrie de 1’éprouvette, les déformations ont été
mesurées a 1’aide du méme microscope longue distance que précédemment, d'une caméra
CCD 10,5 bits et d’un logiciel d’intercorrélation d’images [Hild et al., 1999, 2002|. 11 était
difficile d’obtenir une information fiable a l'aide de jauges de déformations ou encore en
mesurant le déplacement de la traverse. L’utilisation de talons en cuivre sur ’éprouvette
et la technologie des mors de la machine de traction engendrent une erreur allant jus-
qu’a 200% sur la mesure des déformations réalisée a partir du déplacement de la traverse.
Un faciés de rupture ductile caractéristique d’une importante déformation plastique a
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été observé au MEB (figure 1.11). Les cupules observées ont probablement pour origine
la porosité du matériau. Ce type de faciés de rupture est classique pour les matériaux
électrodéposés comme le nickel et le cuivre |[Ebrahimi et al., 2002; Kumar et al., 2003|
méme si certains résultats montrent des faciés ne comportant aucune cupule et une défor-
mation encore plus importante (i.e., knife-edge fracture caractéristique de matériaux trés
tendre et ductile |Ebrahimi et al., 1999|) en fonction du recuit pratiqué sur I’éprouvette
[Ebrahimi et al., 1998] et/ou de sa taille [Dual, 2003]. Le module d’¢lasticité mesuré est
de 1584+9GPa (coefficient de Poisson de l'ordre de 0,35) et la limite d’élasticité a 0,02%
de déformation est de 6104+45MPa. Il est important de remarquer qu’une limite élastique
a 0,2% ne semble pas avoir beaucoup de sens dans le cas présent du fait du fort écrouis-
sage du matériau. La contrainte ultime a rupture est de 1120MPa pour un allongement
trés faible d’environ 1,6%. Ces résultats concordent avec d’autres essais effectués sur des
plaques de nickel électrodéposées dans les mémes conditions [Duval et al., 2001] et avec
d’autres études sur du nickel électrodéposé dans des conditions similaires [Wang et al.,
1997b; Ebrahimi et al., 1999, 2002; Buchheit et al., 2002].

Traction ———
Te X X /
3 || Simulations E.F. /0,
\{ﬁ (‘ — 6=13um
— — 3=1pym - e+0,5um
A 2| —=— §=25pm - e+0,5um -

Mesures
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1| e Statiques (AER)

8(>0) J
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Figure 1.12 — a) Schéma de modélisation par éléments finis d'une onde de soufflet (cal-
culs en grands déplacements avec des éléments coques, loi de comportement linéaire élas-
tique isotrope). Définition de sa géométrie et du défaut de parallélisme 6. b) Courbe de
traction/compression d'un soufflet a 3 ondes utilisé pour les essais de fatigue du chapitre 2
(dimensions moyennes: R; = 2,495mm+4pm, R, = 3,325mm=+4pum, r; = 0,244mm=+4pm,
re = 0,162mm + 4pm, 6 = 13 + 12pmn et épaisseur totale e = 2(h +1) = 21,5+ 0,5um avec
[ ~ 4,5pum). Comparaisons de différentes mesures avec les simulations par éléments finis pour
différentes valeurs de ¢ et e (moyenne et extrémes) et un module d"Young de 160GPa.

Le faible module d’élasticité mesuré ici (i.e., 72% du module du nickel massif) est
légérement inférieur a celui obtenu avec d’autres mesures correctement effectuées pour
du nickel obtenu dans des conditions trés proches et possédant une texture comparable
[Robert, 1997; Basrour et al., 2000; Buchheit et al., 2002|. Cette valeur du module d’élas-
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ticité a été validée en simulant la réponse mécanique des soufflets utilisés dans les essais de
fatigue du chapitre 2. La comparaison entre des simulations par éléments finis en grands
déplacements d’une onde de soufflet (¢f. figure 1.12a) et diverses mesures (voir le cha-
pitre 2) est donnée sur la figure 1.12b. On remarquera la réponse non-linéaire des soufflets
due & un effet de structure (i.e., grands déplacements). Les paramétres géométriques les
plus importants pour la réponse du soufflet sont R;, R., 6 et ¢ = 2(h + [). La raideur
est particuliérement sensible a ’épaisseur totale des couches e (e.g., 0,3N.um~" & 0,65mm
de déplacement en traction, e = 21,5 + 0,5um) et a la valeur du défaut géométrique 0
(e.g., 0,035N.um ! & 0,65mm de déplacement en traction, = 13 £ 12um). Les courbes
enveloppes des différentes réponses du soufflet suite a la dispersion sur la valeur de ces
deux parameétres sont reportées sur la figure 1.12. Il est important de noter que le dé-
faut de parallélisme 0 semble principalement da a la relaxation (partielle) des contraintes
résiduelles d’électrodéposition.

La valeur du module d”Young est aussi trés proche de celle fréquemment constatée sur
du nickel électrodéposé avec une texture de fibre (100) (référence [4,5] dans [Hemker et al.,
2001] et |Buchheit et al., 2002; Cho et al., 2003; Fritz et al., 2003|). Le module d’élasticité
dans le plan normal a la direction de dépot (élastique isotrope transverse) peut étre estimé,
a I'aide d’un calcul d’homogénéisation auto-cohérente (voir le chapitre 4 et [Hemker et al.,
2001; Daniel et al., 2002]). Ce calcul conduit & une valeur de 233GPa pour une texture
de fibre (110) et seulement de 177GPa pour une texture de fibre (100). La coincidence
entre la valeur du module mesurée ici et ceux des dépdts ayant une texture (100) provient
de la présence de porosité dans notre cas. Les dépots de type (100) sont issus d’une
croissance libre associée a une faible absorption d’hydrogene. Ces dépot sont dés lors trés
peu poreux contrairement aux notres. Des modéles d’homogénéisation pour le calcul du
module d’élasticité de matériaux poreux ont été proposés depuis de nombreuses années
|Spriggs, 1961; Boccaccini et al., 1997; Erb et al., 1997|. Pour les matériaux nanocristallins,
comportant des pores sphériques, une étude récente de Fougere et al. [1995] montre que le
module d’élasticité peut s’exprimer en fonction de la porosité, pour des valeurs inférieures
a 30% de celle-ci, selon

E=E,(1— %", (1.3)
avec f la fraction volumique de pores et Ey le module d’élasticité du matériau “sain”.
Ceci conduirait dans notre cas a une diminution de 16 & 3,6% du module élastique pour
une porosité de 5 & 1,7%. La présence de porosité ne parait donc pas suffisante pour
expliquer entiérement la faible valeur du module d’élasticité dans le cas présent. Il faut
néanmoins noter que la valeur de la porosité mesurée ici ne correspond qu’a la porosité
fermée ce qui constitue une borne inférieure de la valeur réelle. Certaines études montrent
par ailleurs que les joints de grains, zones plus souples du matériau, occupent une large
fraction volumique dans le cas des matériaux nanocristallins obtenus suite a une sévére
déformation plastique [Shen et al., 1995; Schigtz et al., 1998] ou par électrodéposition
|[Wang et al., 1997b|. Ceci est di a la faible taille des grains mais aussi a l’épaisseur
des joints qui peut étre plus importante dans les matériaux nanocristallins que dans les
matériaux massifs [Keblinski et al., 1999; Kumar et al., 2003]. Ils provoquent ainsi un
adoucissement supplémentaire du module d’élasticité |Zhou et al., 2003|. Cette conclusion
reste néanmoins encore discutable pour les matériaux électrodéposés |Erb, 1995; Kumar
et al., 2003]. Il est possible que la valeur de la porosité mesurée ici soit sous-estimée
(problémes de mesures liés a la présence de porosité ouverte) ou que le modéle conduisant
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a I’équation (1.3) ne soit pas bien adaptée dans notre cas (non prise en compte de la
présence de micro-fissures, [Boccaccini et al., 1997; Erb et al., 1997]).

La limite élastique, o,, déterminée a l'aide de I'essai de traction est en accord avec la
loi de Hall [1951] et Petch [1953]

O'y:O'o—F%, (14)
avec oy la contrainte de friction de réseau (i.e., vallée de Peierls) et k, le coefficient
de proportionnalité dit de Hall-Petch. Cette loi reste valable pour la taille de grains
considérée |Wang et al., 1997b; Banovic et al., 1998; Schiotz et al., 1998; Ebrahimi et al.,
1999; Koch, 1999; Dalla Torre et al., 2002]. On obtient en effet une limite élastique de
I'ordre de 600MPa en utilisant les coefficients du nickel pur peu écroui (i.e., contenant une
faible densité de dislocations, o0y = 60MPa et k, = 0,13MPa.y/m?) et la taille moyenne
de cristallites mesurée ici au MET (i.e., ¢ — 58nm). Ces parameétres de la loi de Hall-
Petch concordent, de plus, avec le calcul de o, & 0,02% de déformation sur les courbes de
traction d’autres auteurs |Wang et al., 1997b; Ebrahimi et al., 1999; Dalla Torre et al.,
2002]. 11 est intéressant de remarquer que certaines études montrent aussi l'existence
d’une loi de type Hall-Petch entre la limite élastique et la taille des colonies [Banovic
et al., 1998; Buchheit et al., 2002]. Ceci reviendrait & supposer que les colonies sont
en moyenne composées d’un méme nombre de grains quelles que soient les conditions
d’électrodéposition. Cette supposition n’a, a notre connaissance, pas été démontrée dans la
littérature. Les mesures par DRX de la taille de grains conduisent a une limite élastique de
I'ordre de 700MPa. On remarquera que les lois de Hall-Petch obtenues dans la littérature
par une mesure de microdureté ne peuvent pas étre simplement transposées au cas de
la limite élastique dans le cas présent (cf. chapitre 4). Le résultat obtenu est acceptable
compte tenu des incertitudes liées a la présence de contraintes résiduelles, a la porosité au
sein du matériau et a la possibilité de maclage a partir d’une cission critique de 300MPa
pour le nickel [Kumar et al., 2003]. Le faible allongement a rupture a température ambiante
[Mc Fadden et al., 2000] des matériaux nanocristallins peut partiellement s’expliquer par
leur grande contrainte a rupture [Koch, 1999; Wang et al., 2002|. La ductilité est, en
effet, généralement inversement proportionnelle & la limite a rupture pour les matériaux
métalliques. Néanmoins, 1'origine de la trés grande limite a rupture, de la faible ductilité
ainsi que les mécanismes précis de déformation plastique restent encore a préciser [Wang
et al., 1997b; Koch, 2003; Kumar et al., 2003]. Il est néanmoins classique? de constater
que la ductilité est inversement proportionnelle au taux d’écrouissage du matériau. Il
faut, enfin, remarquer que les difficultés de mise en position précise de I'éprouvette et
son épaisseur conduisent a des effets de structure qui peuvent conduire & une rupture
prématurée.

La configuration du matériau reste métastable malgré 1'utilisation d’un recuit de sta-
bilisation aprés 1’électrodéposition. La tenue en service de ce composant nécessite donc
la prévision des modes de vieillissement dans ’environnement général d’utilisation de cet
assemblage de matériaux, dont nous venons de décrire I'état initial (i.e., état de réfé-
rence de I'étude de vieillissement prédictif). Il existe de nombreux modes de vieillissement
potentiels dont les effets reposent sur différents couplages multi-physiques.

3. Site internet — neon.mems.cmu.edu/rollett /rollett.html
4. Sites internet — www.arcelorauto.com/produits/guide_ choix2.htm
www.people.virginia.edu/~1z2n/mse209 /chapter7.pdf
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1.2 Etude du vieillissement par I'identifica-
tion de couplages multi-physiques

1.2.1 De la (micro)structure du composant et son environnement
aux modes de vieillissement

Connaissant la microstructure du soufflet (paragraphe 1.1.3.1), ses interfaces avec le
reste de l'environnement (soudures avec des supports en acier inoxydable A304L(N)) et
I'environnement (air & une température variable proche de I’ambiante, vibrations, varia-
tions de pression), il est alors possible d’identifier les facteurs qui peuvent conduire & un
processus de dégradation du soufflet critiques pour la fiabilité du dispositif global, i.e., la
perte de son étanchéité ou I’évolution de sa raideur (cf. paragraphe 1.1.1). Cette identifica-
tion est effectuée a ’aide de la Table d’Identification des Phénomeénes Physico-Chimiques
Elémentaires (i.e., TIPPCE) développée par A.E.R. [Duval et al., 2001] dont une vue
restreinte au cas des soufflets est donnée dans le tableau 1.2.

Tableau 1.2 — Table d’ldentification des Phénomeénes Physiques Elémentaires restreinte au
cas des soufflets. Les éléments hors-diagonales correspondent a un couplage multi-physique
dont le détail est donnée dans la figure 1.13. Le tableau se lit du haut vers la droite (i.e., effet
d'un phénoméne physique sur un autre). Les variables (thermodynamiques) associées se dé-
duisent des variables d’état (e.g., déplacement) via la dérivation du potentiel thermodynamique
ou énergie libre de Helmholtz (i.e., lois d’état) exprimé dans le cadre de la thermomécanique
[Marquis, 1989; Lemaitre et al., 1996], de la diffusion [Philibert, 1991; Vandewalle, 2003] et de
la cristallisation [Humphreys et al., 1996; Park, 1999]. La notion d’effets chimio-thermique ou
mécanique correspond a |'effet de |'évolution de la concentration chimique locale sur le com-
portement thermo-mécanique. De méme, les effets microstructuraux correspondent a la modi-
fication du comportement thermo-mécanique suite a |'évolution de la microstructure. Les effets
cinétiques correspondent a une modification de la vitesse d'évolution d'une variable d'état par
une force thermodynamique. Les effets thermodynamiques correspondent a la création d'une
évolution d’'une variable d’'état par la présence d'un gradient de force thermodynamique. Le
paragraphe 1.2.2 explicite chacun de ces couplages.

Chimique
Thermique Mécanique oo TR
Diffusion Cristallisation
vof—— — — — -t — | = -
-8‘8 Entropie Tenseur Potentiel Ef{lerglg.s‘iock?.e
variable E 2 P des contraintes chimique surface, dislocations
d'état >3 et déformation)
| Dissipations chimioEtfl{:;Sniques microEtfrfssuraux
i 6 intrinseque et B . .
Thermique | Température ( thermigue) Transformations | Transformations
| endo/exothermiques|endo/exothermiques
Mécani | Tenseur Effets Effets Effets
ccanique | des déformations  [thermo-mécaniques chimio-mécaniques| microstructuraux
' thamadoe | Effets cinei Effet
. . . ermique ets cinétique et ets
Diffusion I Concentration " %ffet . thermodynamique microstructuraux
ermodynamique
Morphologie o Effet
Cristallisationl (texture et taille I}ICUW?UOH thermodynamique | ]::1ffet )
| de cristallites) t ermique Plasticité thermo 'ynamique
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1.2. Etude du vieillissement par Iidentification de couplages multi-physiques

On identifie ces facteurs a trois types d’énergie. Une énergie fonctionnelle liée a la
variation de pression. Des énergies (externes) passives provenant de ’environnement et
qui sont liées aux vibrations, aux variations de température et une énergie chimique due
a la présence d’un gradient de concentration, par exemple d’oxygéne (i.e., oxydation).
Enfin des énergies internes passives qui se résument ici a une énergie chimique de par
la présence d’un gradient de concentration (nickel/cuivre) et d’une organisation micro-
structurale métastable. Ainsi, dans le cas du soufflet, les phénoménes physiques présents
pouvant intervenir dans un mode de vieillissement sont :

— Le comportement thermique;
— Le comportement mécanique;;
— Le comportement chimique (diffusion et cristallisation).

Les phénomeénes physiques élémentaires identifiés ne constituent un mode de vieillis-
sement que s'ils ne sont pas directement associés & une fonction du composant (e.g., la
déformation du soufflet suite a une variation de pression), s’ils modifient de fagon irré-
versible la définition du dispositif (e.g., sa réponse a une variation de pression) et s’ils
affectent une fonction voulue. Ainsi, seuls la température (et ses variations), le chargement
mécanique (e.g., vibrations et variation de pression cyclique pouvant mener & une ruine
de I'étanchéité par création de fissures de fatigue), le gradient de concentration chimique
(que l'on désignera par le flux qu’il engendre, i.e., la diffusion) et le réarrangement de
'organisation microstructurale (que ’on désignera par le terme de cristallisation) consti-
tuent les modes de vieillissement du soufflet. Il est important de noter que la soudure
constitue une interface avec le reste du mécanisme. Elle peut étre aussi a 'origine d’une
défaillance du composant. Néanmoins, elle n’a pas été prise en compte dans le cadre de ce
travail (excepté au cours de l'essai de fatigue dans le chapitre 2) tout comme la possibilité
d’oxydation du nickel en contact avec 'atmospheére.

Une fois les modes de vieillissement identifiés il est nécessaire de recenser les couplages
existants entre ceux-ci, i.e., les éléments hors-diagonale du TIPPCE (c¢f. tableau 1.2). Ces
couplages sont le lien entre le mode de vieillissement et ses effets sur I'une des fonctions
du composant. Ils peuvent aussi étre a l'origine de phénoménes parasites entre modes de
vieillissement provoquant leur amplification ou leur blocage.

1.2.2 Le vieillissement et les couplages multi-physiques

Un schéma des couplages multi-physiques entre les différents modes de vieillissement
répertoriés est représenté sur la figure 1.13. La présentation des couplages réalisée dans
cette partie ne se veut en aucun cas étre un bilan exhaustif des (trés nombreux) méca-
nismes possibles dans le cas général d’un assemblage de matériaux métalliques. Nous nous
limiterons plus spécifiquement au cas de ’assemblage de nickel et de cuivre au sein d’un
soufflet en présentant ou rappelant quelques modéles standards ou originaux issus de la
littérature. Pour une présentation plus générale des couplages et de leur traitement dans
d’autres situations, le lecteur pourra utilement se reporter a |Cailletaud et al., 2002 et
aux différentes références citées dans ce chapitre.

1.2.2.1 Présentation et couplages thermo-mécaniques

Le comportement (non)linéaire des matériaux est de nos jours bien connu et les cou-
plages avec la thermique bien établis: ils peuvent étre exprimés a 1’aide d'une formulation
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Couplages "classiques"”

Mécanique (Chapitre 2) |~ p| Thermique
o = Effet Gorsky Loi d'Arrhenius
iy = e (gradient de Effet Soret E
= % ) 0 contraintes) (gradient de s
§: = § >z Contraintes température) s
l -,—
Z|o T
|
& Y Y

Diffusion (Chapitre 3) J
Evolution de la composition W(x)
et de la porosité f (Effet Frenkel)

Mouvements de joints
de grains DIGM

Evolution du régime DIR

\ de diffusion J
Cristallisation (Chapitre 4)

Evolution de la taille des grains g, de la
texture 7T et de la densité de dislocation p

Loi d'Arrhenius

Déformation plastique
Contraintes
ﬁ ”

Figure 1.13 — Schéma général des couplages supposés entre les transferts thermiques, le
comportement mécanique, la diffusion et la cristallisation et intervenant dans le vieillissement
des soufflets obtenus par galvanoplastie dans leur environnement d'utilisation (voir le texte
pour plus de détails et le tableau 1.2 [Arnould et al., 2002b]).

classique basée sur 'expression de potentiels thermodynamiques [Marquis, 1989|. La dif-
férence de coefficient de dilatation entre le nickel et le cuivre peut engendrer, par exemple,
un champ de contraintes. Les composantes dans le plan paralléle a la surface du soufflet
du tenseur (d’ordre deux) des coefficients de dilatation, @ = al dans le cas isotrope avec
1 le tenseur identité, intervenant dans ce couplages ont été déterminées dans le para-
graphe 1.1.3.2 (¢f. figure 1.8). Ces coefficients de dilatation thermique, tout comme les
composantes du tenseur d’élasticité (i.e., décrit a 'aide des modules d’élasticité E;; et
des coefficients de Poisson v;; en notation de Voigt), le comportement plastique et a la
fatigue du matériau et le tenseur de conductivité thermique h, dépendent non seulement
de la température 7" mais aussi de la microstructure (i.e., texture 7, densité de disloca-
tions p et éventuellement du diametre des grains, ou des cristallites, ¢ pour les matériaux
nanocristallins) et de la fraction massique (locale) en nickel et en cuivre (i.e., fraction
massique W en nickel ou en cuivre et fraction volumique de pores f). Cette évolution
peut étre obtenue a 1’aide de diverses techniques d’homogénéisation comme celles utili-
sées pour le calcul des modules d’élasticité dans les chapitres 3 et 4. Ainsi I’évolution
de ces parameétres avec le temps va dépendre de la diffusion et de la cristallisation dont
les cinétiques sont beaucoup plus importantes pour la microstructure nanocristalline re-
contrée ici (paragraphe 1.1.3.1) que pour des matériaux “standards” (cf. chapitres 3 et
4). Le terme de cristallisation englobe ici la restauration, la germination et la croissance
de grains [Humphreys et al., 1996]. Le profil de concentration en nickel et en cuivre va
évoluer au cours du temps par (inter)diffusion du couple Ni/Cu par mécanisme lacunaire
[Philibert, 1991]. Il peut étre généralement représenté par la fraction massique W(zx) de
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I’'un ou lautre des composants puisque Wy + We, = 1 au cours de la diffusion tant qu’il
n’apparait pas de porosité [Philibert, 1991|. W (x) représentera ici la fraction massique
en cuivre avec = ’axe perpendiculaire a la surface du dépot. Cet axe correspond a la
direction du gradient de composition chimique et ainsi a ’axe de diffusion en I’absence
d’autre force motrice. La texture, le diamétre de grains et la densité de dislocations vont
évoluer au cours du temps par cristallisation. Il faut remarquer ici que les transformations
associées a la cristallisation et a la diffusion correspondent a des transformations exother-
miques, i.e., diminution de I’énergie globale du systéme. Elles peuvent donc conduire a
une modification de la température. Inversement, 1'effet de la température sur la diffusion
et la cristallisation peut étre exprimé, par exemple, par une loi d’Arrhenius pour des pro-
cessus thermiquement activés. Le terme “mécanique” utilisé dans la figure 1.13 contient
aussi bien le comportement élasto-(visco)plastique du tri-couche Ni/Cu/Ni et sa tenue a
la fatigue que les sollicitations mécaniques extérieures.

1.2.2.2 Couplages entre la thermomécanique et la diffusion

Effets de la diffusion sur le comportement thermomécanique

La différence de volume transporté €; M;, avec €2; le volume atomique (ou molaire)
de l'espéce diffusante i et M; sa mobilité (i.e., corrélée a son coefficient d’autodiffusion
D;), au cours de l'interdiffusion entre le nickel et le cuivre peut induire des contraintes
mécaniques. Cette différence, a Porigine de Deffet Kirkendall [Smigelskas et al., 1947,
induit un déséquilibre dans le volume de matiére transportée qui se traduit, dans le cas
d’une diffusion binaire, par une contraction du coté du couple ou le produit €2; M; est
le plus faible et par une dilatation de l'autre coté. La vitesse de déformation libre, &v,
résultante peut s’exprimer en tout point du couple de diffusion [Stephenson, 1988; Beke,
1996

1
éL = —g (QNi diVi,Ni + QCu diVi’Cu) i; (15)

avec J'; le flux de Despéce 7 exprimé dans le repére 1ié¢ au réseau cristallin. La déformation
libre de I’équation (1.5) induit des contraintes qui seront ou non relaxées suivant le com-
portement des matériaux a la température d’essai et les conditions aux limites imposées
au couple de diffusion. Celui-ci va, par exemple, fléchir s’il est libre de se déformer (couple
de diffusion d’épaisseur faible) comme ’ont constaté certains auteurs [Daruka et al., 1996;
Szabo et al., 1996, 2001, 2003]. Dans le cas d’un couple Ni/Cu, le produit €; M; est le plus
grand pour le cuivre. Ainsi au cours de la diffusion, la couche contenant initialement du
cuivre va “s’appauvrir en atomes” et se contracter et inversement pour la couche de nickel.
Ceci conduit & une “flexion du couple de diffusion” (figure 1.14) dans le sens inverse a celui
induit par la différence de coefficients de dilatation (puisque ac, > ayi, cf. figure 1.8).
De plus, l'effet Kirkendall est associé a la diffusion des lacunes dans la direction op-
posée au flux net d’atomes. Ceci peut conduire & la formation de pores par sursaturation
de ces lacunes aussi bien dans le volume [Masson, 1966; Paritskaya et al., 1996] qu’aux
joints de grains [Austin et al., 1961; Rabkin et al., 2000] (généralement du coté de I'espéce
avec le produit Q; M; le plus élevé |[Hoglund et al., 2001]). Cette germination et croissance
de porosité sont appelées effet Frenkel. Comme le cuivre est I'espéce concernée par ce
processus, cela pourrait conduire a une perte d’étanchéité du soufflet. La présence de
porosité peut de plus diminuer la limite élastique pour des matériaux ductiles comme le
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nickel et le cuivre |[Mc Clintock, 1968; Tvergaard, 1990|. La diffusion du cuivre aux joints
de grains du nickel peut fragiliser ce dernier comme cela a été constaté dans les zones
affectées thermiquement des soudures du soufflet (figure 1.3) lors d’essais d’éclatement
(i.e., rupture interganulaire du nickel [Duval et al., 2001]). Enfin, la diffusion est toujours
impliquée dans les mécanismes de fluage aussi bien par diffusion de lacunes (type Coble et
Nabarro-Herring, voir I’équation (1.8), |Philibert, 1991; Kolobov et al., 1996; Wang et al.,
1997b|) que pour le fluage-restauration par montée de dislocations [Frangois et al., 1995].

Figure 1.14 — Flexion par relaxation des contraintes induites par effet Kirkendall (équa-
tion (1.5)) d'un bi-lame en Ni/Cu électrodéposé. Diffusion a 840°C pendant 12h. Micrographie
MEB issue de Opposits et al. [1998].

Effets des chargements thermomécaniques sur la diffusion

Un chargement mécanique externe et les contraintes développées par effet Kirkendall
peuvent influencer 'interdiffusion de deux fagons: via un effet cinétique (e.g., ralentisse-
ment /accélération de la diffusion par application d’une contrainte) et via un effet thermo-
dynamique (création d’un flux supplémentaire d’atomes par un gradient de contraintes).
L’effet d’une contrainte hydrostatique sur I'interdiffusion dans le volume est de nos jours
relativement bien connu |Philibert, 1991; Mehrer, 1996; Aziz, 1997]. Cet effet s’exprime
directement sur le coefficient de diffusion, D, suivant

p AV
D = Dy=qexp <—W> ) (1.6)
avec p la pression au sens de la physique (i.e., p = —tr(g)/3 avec g le tenseur des

contraintes), AV le volume d’activation, k la constante de Boltzmann et T la température
absolue. AV correspond, dans le cas de 'autodiffusion, a la variation de volume du cristal
associée a la création d'un défaut (e.g., lacune) et a un saut atomique (ou migration
d’un atome d’un site cristallographique au site voisin a laide d’une lacune). Dans le
cas de l'interdiffusion, le volume d’activation doit tenir compte de la présence d’impuretés
[Tokei, 1997]. L’équation (1.6) montre qu’une pression positive ralentit la diffusion (si AV
est positif, ce qui est généralement le cas [Tokei, 1997]). Cette équation ne dépend que
de la partie hydrostatique des contraintes et il n’est pas exclu que les autres composantes
du tenseur des contraintes (e.g., les termes de cisaillement) puissent aussi avoir un effet
cinétique [Philibert, 1999]. Cet effet cinétique a plus récemment été étudié dans le cas
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de la diffusion aux joints de grains |Balandina et al., 1996; Klugkist et al., 2001]. L’effet
thermodynamique d’un chargement mécanique repose sur des gradients de contrainte. Il
a été initié par Larché et al. [1978, 1982, 1985, 1996] et complété par Stephenson [1988|
avec une approche différente et la prise en compte de la relaxation des contraintes. Cela
se traduit par une modification du flux des espéces chimiques i (via une modification
du potentiel chimique) et peut se résumer par la modification suivante de la loi de Fick
dans le cas d’une diffusion unidimensionnelle sous l'effet d’un gradient de pression selon
x uniquement |[Daruka et al., 1996; Beke, 1996]

" Oz kT0  0x’
avec 0 le facteur thermodynamique de Darken. Le terme non-fickien de droite dans cette
équation est dit de Nernst ou de transport. Il représente une partie du phénomeéne de base
qui peut, par exemple, modifier significativement la cinétique de I'effet Kirkendall. Dans
le cas d’un couple de diffusion épais, si le temps de relaxation (e.g., par plasticité et/ou
par fluage) des contraintes développées par U'effet Kirkendall (équation (1.5)) est inférieur
au temps caractéristique de diffusion, le transport convectif d’atomes qui a lieu conduit
a leffet Kirkendall “classique”. Le déplacement du plan de Kirkendall est proportionnel
a la racine carré du temps [Smigelskas et al., 1947; Masson, 1966; Schlipf, 1973; van Dal
et al., 2000] et le modéle de Darken standard (i.e., sans prise en compte du couplage
avec le gradient de contraintes) s’applique |[Larché et al., 1982; Stephenson, 1986, 1988,
Philibert, 1999]. Dans le cas contraire, le gradient de contraintes qui se développe modifie
le flux de diffusion et sa relaxation peut controler la cinétique de diffusion [Paritskaya
et al., 1996; Spaepen, 1996; Szabo et al., 1996|. Ce cas correspond a la limite de Nernst-
Planck (qui repose originellement sur 'effet de la diffusion de particules chargées dans un
champ électrique [Stephenson, 1986]) ou le déplacement des marqueurs de Kirkendall est
ralenti (e.g., d'un facteur trois [Szabo et al., 2003]) voir complétement bloqué |Beke, 1996].
Les cinétiques de diffusion apparentes dans ces deux cas extrémes sont complétement
différentes et tous les cas intermédiaires peuvent étre obtenus en faisant, par exemple,
varier l’épaisseur des couches dans des couples de diffusion multicouches [Stephenson,
1986; Beke, 1996; Greer, 1996].

Un effet plus direct du mécanisme décrit par ce terme de Nernst a été observé et quan-
tifié par Gorksy |Gorsky, 1935; Quan, 1997| au début du siécle dernier pour la diffusion
interstitielle de ’hydrogéne dans les aciers. L’expérience de Gorsky repose sur une barre
en acier contenant initialement une quantité homogéne d’hydrogéne. La mise en flexion
de cette barre conduit a la création d’un flux d’hydrogéne vers la partie en traction de la
barre. Un autre exemple est la formation de nuages d'impuretés (le plus souvent par diffu-
sion interstitielle) autour du ceeur des dislocations coins, i.e., les atmosphéres de Cottrel
[Friedel, 1964]. Dans ce cas, les impuretés sont attirées ou repoussées par la dislocation via
le champ de contraintes crées par celle-ci. Enfin, des effet similaires sont observés dans le
transport de I'eau dans les gels d’Agarose |Mrani et al., 1995, 1997] ot une modification
de la dépendance du coefficient de diffusion apparent avec la concentration y est décrite.
Malgré le caractére interstitiel des espéces diffusantes dans ces trois exemples, les obser-
vations faites sont applicables au cas de la diffusion lacunaire. Remarquons de plus que
cet effet thermodynamique commence a étre étudié¢ dans le cas de la diffusion aux joints
de grains |Balandina et al., 1996; Nazarov, 2000].

Enfin, ’équation (1.7) est écrite dans le cas d’un gradient de pression et son extension

J=-D

(1.7)
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au cas général |Larché et al., 1982, 1996| repose a priori sur un gradient d’énergie élastique
V(g :e,)/2 avec g le tenseur des déformations élastiques et “:’ le produit doublement
contracté (e.g., voir Tes équations (40) et (48) dans [Stephenson, 1988]) Il est important de
noter que les flux ont toujours pour origine un gradient (plus spécifiquement un gradient
du potentiel chimique pour la diffusion) suivant le principe de Curie énoncé a la fin du
XIXe siécle [Beke, 1996; Philibert, 1999]. Un champ de contrainte uniforme ne peut en
aucun cas générer un flux, il ne peut que modifier la cinétique d’un flux pré-existant. Un
terme de Nernst additionnel similaire est utilisé pour modéliser I'effet d’un gradient de
température, dit effet Soret, sur la diffusion [Adda et al., 1966; De Groot et al., 1984;
Philibert, 1991|. Les contraintes peuvent, enfin, accélérer ou complétement interdire la
formation de porosités par effet Frenkel en modifiant la taille critique minimale pour
créer une germination |Frangois et al., 1995; Paritskaya et al., 1996; Opposits et al., 1998|.

1.2.2.3 Couplages entre la thermomeécanique et la cristallisation

Les couplages entre la cristallisation et la mécanique sont assez bien connus. La plasti-
cité et la (vitesse de) déformation influencent, par exemple, le mécanisme de cristallisation.
Ceci est utilisé au cours des opérations de mise en forme pour le controle de la taille des
grains [Friedel, 1964; Humphreys et al., 1996]. L’application d’un champ de contraintes
peut induire le mouvement des joints de grains [Winning et al., 2001] voire une recristal-
lisation [Paritskaya et al., 1996]. Inversement, la taille des grains modifie, entre autres, la
limite élastique du matériau (i.e., loi de Hall-Petch, voir I’équation (1.4)), la contrainte
d’endurance (en fatigue) ou la résistance a la rupture fragile par clivage |Francois et al.,
1995]. Notons que le coefficient de proportionnalité de Hall-Petch, dans ’équation du
méme nom, peut aussi dépendre de la morphologie des grains et de la texture. Le fluage
par mécanisme de diffusion lacunaire (e.g., fluage de type Coble ou Nabarro-Herring), qui
peut étre trés important pour les matériaux nanocristallins [Kolobov et al., 1996; Wang
et al., 1997b; Kim et al., 2000; Yin et al., 2001|, dépend de la taille des grains qui joue un
role important dans la vitesse de déformation viscoplastique V. Elle détermine la distance
a parcourir par diffusion pour les lacunes. Ainsi, on peut montrer que [Philibert, 1991,

Wang et al., 1997b]

D 012
X kT g

avec 019 la contrainte de cisaillement appliquée au grain, D, le coefficient d’autodiffusion
dans le volume pour le fluage de type Nabarro-Herring et aux joints de grains (i.e.,
D, — D;é avec D; le coefficient de diffusion aux joints de grains et ¢ I’épaisseur effective
des joints de grains pour la diffusion) pour celui de type Coble. Enfin n est un exposant
dépendant du type de fluage; soit n = 2 pour le fluage de type Nabarro-Herring soit n = 3
pour celui de type Coble. De méme, la déformation par glissement des joints de grains
est un mécanisme supposé majeur pour les matériaux nanocristallins [van Swygenhoven
et al., 1999; Mc Fadden et al., 2000]. Il dépend aussi de la diffusion et de la taille des grains
avec les mémes exposants que dans l'équation (1.8). Ce mode de déformation induit des
comportements mécaniques dits superplastiques a des températures relativement basses
(e.g., allongement a rupture de l'ordre de 300% a 350°C [Mc¢ Fadden et al., 2000| a
comparer avec les quelques % a température ambiante de la figure 1.10b). La dépendance
de €V avec ¢ décrite par 'équation (1.8) conduit & une loi de Hall-Petch inverse [Schigtz

-~V

3 (1.8)
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et al., 1998; Wang et al., 1997b; Kim et al., 2000|. L’ensemble de ces effets de la taille des
grains sur les modes de déformation du nickel nanocristallin est consigné sur la figure 1.15.
La taille de grains semble aussi jouer un role dans le comportement élastique des matériaux
nanocristallins comme nous ’avons déja noté au paragraphe 1.1.3. Nous verrons, enfin,

au chapitre 2 que la taille des grains semble corrélée avec la vitesse de propagation des
fissures en fatigue pour le nickel électrodéposé.
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Figure 1.15 — Effet de la taille de grains sur les domaines du diagramme de déformation du
nickel. Les traits continus correspondent au nickel pur (taille de grains de 32um) et ceux en
pointillés a diverses tailles de grains, spécifiées sur les courbes, pour une vitesse de déformation
de 1071/s. u correspond au module de cisaillement, T} a la température de fusion du nickel
pur, D; le coefficient de diffusion aux joints de grains et D, celui en volume. Diagramme
reproduit d’aprés Wang et al. [1997b].

De méme la densité de dislocations conditionne I’écrouissage du matériau et donc
sa réponse plastique monotone ou cyclique [Frangois et al., 1995]. Elle intervient, par
exemple, dans I'expression de la cission critique de Taylor nécessaire au glissement d’une
dislocation au sein d’une forét de dislocations fixes de densité p

T. = apby/p, (1.9)

avec « un coefficient compris entre 1/3 et 1/4 |Frangois et al., 1995| qui dépend des inter-
actions entre systémes de glissement |Franciosi et al., 1980], 1 le module de cisaillement
et b la norme du vecteur de Biirgers (e.g., 0,25nm® pour le nickel). La densité de disloca-
tions intervient de méme dans la relation d’Orowan entre la vitesse de cisaillement 7y et
la densité de dislocation mobile p,, pour un monocristal [Francois et al., 1995|

5. Site internet — neon.mems.cmu.edu/rollett /rollett.html
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¥ = pmbu, (1.10)

avec v la vitesse de glissement des dislocations. Le comportement élastique peut dépendre
de la texture du matériau puisque les modules d’¢lasticité du monocristal de nickel varient
de 136GPa dans la direction (100) a 303GPa pour la direction (111) |[Hemker et al.,
2001]. La texture influence aussi le comportement plastique en modifiant I'orientation des
systémes de glissement des dislocations, qui sont essentiellement planaires pour le nickel
et le cuivre (plans denses {111} a température ambiante pour ces matériaux cubiques a
faces centrées), par rapport a la sollicitation mécanique. La plasticité est conditionnée par
la cission critique sur cette famille de plans fonction de I'orientation de ceux-ci par rapport
aux chargements (i.e., facteur de Schmid |Frangois et al., 1995|). Il est important de noter
ici que la taille des grains et la texture peuvent étre des parameétres importants pour décrire
le comportement macroscopique du matériau. Certaines techniques d’homogénéisation
reposent sur une hypothése d’un motif élémentaire de petite taille par rapport a une
longueur représentative de la structure (e.g., I'épaisseur des couches dans notre cas) et
des gradients de chargement. Si ces conditions ne sont pas réunies, les effets de bords
doivent étre pris en compte et des modéles plus élaborés utilisés. Enfin, la distribution
aléatoire du(des) motif(s) d’homogénéisation peut aussi devenir non négligeable (e.g.,
homogénéisation de la conductivité thermique [Jeulin, 1998]).

1.2.2.4 Couplages entre la diffusion et la cristallisation

Enfin, des couplages existent entre la diffusion et la cristallisation car ces mécanismes
reposent tous deux sur des sauts atomiques via des lacunes |Philibert, 1991; Humphreys
et al., 1996]. La croissance de grains induit des mouvements de leurs joints qui modifient
la profondeur de pénétration des espéces diffusantes [Koppers et al., 1994]. L'effet de ce
déplacement a été traité dans le cas de la diffusion dans un joint de grain [Mishin et al.,
1992] et étendu au cas simplifié d’un polycristal contenant une certaine fraction de joints se
déplagant [Mishin et al., 1997|. Ne pas prendre en compte cet effet conduit a sous-estimer
le coefficient de diffusion aux joints de grains (chapitre 3) d'un facteur V ¢/2v/Dt avec V
la vitesse des joints de grains (supposée uniforme et constante), ¢ le temps de diffusion
et D le coefficient de diffusion moyen en volume. Au cours de la croissance des grains, le
régime de diffusion [Mishin et al., 1995, 1997| va évoluer suivant la valeur du rapport entre
le coefficient de diffusion en volume et celui aux joints de grains. La densité de dislocations
(et les sous-joints de grains) peut modifier la diffusion volumique apparente en créant des
court-circuits de diffusion dans le volume |Philibert, 1991] pour aller jusqu’a créer un
régime de diffusion spécifique si leur densité est importante [Klinger et al., 1999|. Enfin
la texture peut influencer la diffusion aux joints de grains via la distribution angulaire de
désorientation des joints |Philibert, 1991; Humphreys et al., 1996].

Inversement la diffusion peut modifier ou influencer la taille des grains et leur dis-
tribution comme cela a été constaté sur un soufflet électrodéposé recuit (figure 1.16): la
croissance de grains a été réduite dans la zone affectée par l'interdiffusion. Divers méca-
nismes de cristallisation induite par la diffusion sont actuellement étudiés comme la dif-
fusion induisant des mouvements de joints de grains (i.e., DIGM pour Diffusion-Induced
Grain Migration |Philibert, 1991; Mishin et al., 1997; Rabkin et al., 2000; Brener et al.,
2002|) et la diffusion induisant de la recristallisation (i.e., DIR pour Diffusion-Induced
Recrystallization [Chae et al., 1996; Yamamoto et al., 2001, 2002]).
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Figure 1.16 — Fraction massique en cuivre mesurée par EDS (cf. chapitre 3) sur un soufflet
aprés un traitement thermique complexe avec un palier 3 780°C pendant 10 minutes (cf.
partie 3.3.1.1). Micrographie MEB, aprés attaque chimique, de la section droite du soufflet
correspondante : mise en évidence de la croissance importante des grains (cf. figure 1.1b) et
de son interaction (ou couplage) avec l'interdiffusion.

1.2.3 Bilan sur les couplages dans le dispositif

La vue générale des couplages principaux qui sont & méme d’intervenir dans le vieillis-
sement des soufflets montre 'extréme complexité du probléme et il semble difficile de
tous les traiter (numériquement ou expérimentalement |Cailletaud et al., 2002]). Seuls les
couplages les plus importants doivent étre traités (e.g., les conditions thermiques d’utili-
sation des soufflets ou des essais sont tels que l'effet Soret peut étre négligé). Dans le cas
présent, les couplages les plus critiques (associés a des modes de vieillissement dont les
cinétiques sont les plus rapides avec une probabilité d’occurrence importante dans 'utili-
sation du soufflet) sont l'effet de la diffusion et de la cristallisation sur le comportement
élasto-plastique et la possibilité d’apparition de fissures par sollicitation mécanique cy-
clique. Il faut néanmoins bien garder en mémoire les autres couplages. L'effet du gradient
des contraintes développées par l'effet Kirkendall sur la diffusion pourrait, par exemple,
étre important pour l'utilisation du soufflet & température ambiante. Les mécanismes
de relaxation des contraintes sont alors beaucoup plus lents qu’au cours d’un essai clas-
sique de diffusion en température. On doit surtout tenir compte du schéma global des
couplages lors de la conception d’essais accélérés (e.g., par élévation de température) :
s’ils peuvent étre négligeables a température ambiante, leur énergie d’activation peut les
rendre importants voire prépondérants a température plus élevée. L'un des exemples les
plus représentatifs dans notre cas correspond aux couplages entre diffusion et cristallisa-
tion qui sont a prior: faibles a température ambiante mais clairement activés des 300°C
(figure 1.16, [Klement et al., 1995]).
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1.3 Conclusions

Ce chapitre permet de mettre en place le probléme de vieillissement auquel cette thése
va tenter d’apporter les premiers éléments de réponse. Le soufflet qui sert de support
a l'étude a été caractérisé dans son état initial de référence. Son mode d’obtention par
galvanoplastie lui confére un état microstructural particulier. Le nickel est composé de
grains nanocristallins disposés suivant une texture de fibre qui engendre des propriétés
mécaniques atypiques. Cet état initial peut évoluer au cours du temps sous l'effet de
différentes énergies disponibles aussi bien externes qu’au sein du matériau. Trois modes de
vieillissement principaux ont été identifiés et ils vont constituer les trois chapitres suivants.
Le vieillissement du soufflet vis-a-vis de la perte d’étancheité par fissuration est évalué par
la détermination de sa tenue a la fatigue dans le chapitre 2. Elle a nécessité la conception,
la réalisation et la validation d’un montage spécifique de fatigue a grand nombre de cycles.
Celui-ci permet d’obtenir a la fois des informations sur la tenue a la fatigue et une loi
de propagation de fissures pour le nickel électrodéposé. Le vieillissement par diffusion
est ensuite traité dans le chapitre 3. Une méthode expérimentale originale basée sur une
microsonde EDS a été mise au point afin de déterminer les coefficients de diffusion du
couple Ni/Cu électrodéposé. Ils permettront d’obtenir I’évolution de la raideur du soufflet
au cours du temps suite a 'obtention de celle du module d’élasticité microscopique a I’aide
d’une technique d’homogénéisation adaptée. Enfin, le vieillissement par cristallisation est
initié dans le chapitre 4. Les évolutions pour le nickel de la texture et de la taille de
grains sont déterminées a différents temps de vieillissement ou pour différents recuits.
Elles permettent d’obtenir des informations sur les mécanismes de cristallisation et une
premiére évaluation de ’évolution du module d’élasticité et du comportement plastique
qui en découlent. Les conséquences de ces premiers résultats sur les modifications de la
raideur du soufflet au cours du temps sont évaluées.
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Chapitre 2

Vieillissement par sollicitations
mécaniques cycliques
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2. Vieillissement par sollicitations mécaniques cycliques

2.1 Introduction

Ce chapitre a pour objet d’estimer les parameétres nécessaires a l’évaluation de la
probabilité de défaillance des soufflets par perte d’étanchéité. Le mécanisme de vieillis-
sement le plus probable (ou en tout cas avec la cinétique supposée la plus rapide, cf.
paragraphe 1.2.2) est celui qui est d & ’amorcage et a la propagation de fissures par sol-
licitations mécaniques cycliques (vibrations de l’environnement extérieur du composant).
Nous nous intéressons plus particuliérement a la tenue en fatigue du nickel électrodéposé
dans le domaine proche de la fatigue a grand nombre de cycles (i.e., endurance avec
N > 107) qui est, & notre connaissance, trés peu documentée dans la littérature pour
ce type de matériau. L’étude se limite au cas d'un chargement a amplitude constante o,
de valeur moyenne oy, a une fréquence f (figure 2.1) d’une contrainte équivalente o* qui
sera définie en accord avec le mode de ruine principal du matériau qui conduit a la perte
d’étanchéité.

G*
Gmax A
A

263 6 } —\ — —\— — \— —

] 7 o
‘('5 : V| A \VARRe
min o g

:RO' Gmax 1[/‘

Figure 2.1 — Définition d'un cycle de fatigue en fonction d'une contrainte équivalente adé-
quate o* d'amplitude o,, de valeur moyenne @ et de fréquence f. Le rapport de charge R,
est égal au rapport de la contrainte minimale o,,;, sur la contrainte maximale o,,., au cours
d'un cycle.

La difficulté majeure de cette partie repose sur I'élaboration d’un essai de fatigue pour
des composants de faibles raideurs. Les deux premiers paragraphes sont consacrés a la
conception, a la mise en place et a la validation d’un montage de fatigue spécifique sur des
soufflets. Le nombre de cycles nécessaire pour que les soufflets perdent leur étanchéité a une
amplitude de déplacement imposée est ainsi déterminé. L’essai permet de plus d’estimer
une loi de propagation de fissure pour le nickel électrodéposé dans le cas de la géométrie du
soufflet. Ceci permet de démontrer que 1’évaluation du risque de perte d’étanchéité par
sollicitations cycliques repose principalement sur un probléme d’amorcage des fissures.
Une contrainte équivalente adéquate pour la tenue en étanchéité des soufflets en fatigue
est choisie en accord avec les mécanismes d’amorcage. Celle-ci permet de traduire les essais
a déplacement imposé en un chargement en contrainte équivalente. Les résultats des essais
de fatigue sont par nature trés dispersés. C’est pourquoi une approche probabiliste est
utilisée afin de traiter les résultats en terme de tenue a I’étanchéité des soufflets en fonction
du nombre de cycles pour un chargement donné. Ces résultats permettront, par la suite,
d’estimer la probabilité de défaillance en étanchéité de soufflets pour une géométrie et un
spectre de chargement donnés.
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2.2 Mise au point d'un essai de fatigue a
grand nombre de cycles sur soufflets

2.2.1 Conception et réalisation
2.2.1.1 Principe de |'essai

L’objectif est de réaliser des essais de fatigue a grand nombre de cycles sur des soufflets
dans leur environnement d’utilisation (i.e., soudés sur des supports en acier A304L(N)).
Ceci permet de tester a la fois la tenue a la fatigue du nickel électrodéposé a 1’état initial
et celle du nickel dans les zones affectées thermiquement par les soudures (cf. figure 1.3).
Nous ne possédions pas d’éprouvette “standard” pour réaliser des essais plus convention-
nels. Ces éprouvettes nécessitent généralement l'utilisation de technique de lithographie
dite LIGA que nous ne possédons pas. Enfin, le critére de tenue a la fatigue vis-a-vis de
I’étude de vieillissement correspond a la garantie de ’étanchéité des soufflets. Les éprou-
vettes classiques ne permettent pas, contrairement aux soufflets, d’apprécier facilement
I’étanchéité du matériau. Les difficultés majeures pour la réalisation de ’essai sont la faible
raideur des soufflets (effort faible et déplacement important, cf. figure 1.12), le nombre
important de cycles pour approcher la tenue a Uendurance (i.e., N ~ 10%/107 cycles) et
I’aspect probabiliste de la réponse des matériaux a la fatigue associé a l'incertitude sur
I'état de contraintes dans le composant (effet de structure). Afin de réduire la durée des
essais et d’utiliser des machines conventionnelles de fatigue a grand nombre de cycles dites
résonantes, un montage spécifique permettant de tester simultanément plusieurs éprou-
vettes de faible raideur dans une machine de fatigue (pulsateur) a été réalisé. Un schéma
de principe de ce montage est donné sur la figure 2.2c.

Le principe repose sur la mise en paralléle de ¢ soufflets, de raideur (moyenne) k;, avec
un élément de raideur £, tel que cette derniére soit trés importante par rapport a f k.
Ainsi, la réponse (dynamique) de I'ensemble est principalement controlée par cet élément
qui peut étre adapté par construction au pulsateur (i.e., en particulier & sa capacité
en effort). L’essai s’effectuant directement sur les soufflets, il est nécessaire de controler
les déplacements le plus précisément possible afin de pouvoir estimer au mieux ’état
de contrainte local en tout point du soufflet. L’ensemble de ces deux critéres (effort et
précision en déplacement) peut étre réalisé a ’aide d’une liaison souple (ressort de guidage)
qui présente, de plus, 'avantage de ne pas avoir (ou peu) de piéces en contact glissants
les unes sur les autres. Le frottement au sein d’une liaison pour une machine d’essai de
fatigue a grand nombre de cycles est effectivement trés pénalisant pour sa durée de vie.
Il est important de noter que la premiére fréquence propre en traction/compression des
soufflets retenus pour ces essais est de 'ordre de 5kHz.

Le montage est installé dans une machine de fatigue résonante dite Vibrophore AM-
SLER de type 2 HFP 421 (figure 2.2a). Celle-ci permet d’effectuer des essais de fatigue
sur éprouvette normalisée (i.e., cylindrique) pour des fréquences théoriquement comprises
entre 35 et 240Hz avec un asservissement en effort (amplitude d’effort maximale de 10kN
et effort moyen maximal de 10kN avec une incertitude inférieure au %). L’amplitude maxi-
male des déplacements autorisée est de 'ordre de 0,6mm. Son fonctionnement est fondé
sur la mise en résonance d’un systéme masses/ressorts (figures 2.2b) composé (dans le
cas général) d’une masse ajustable my, de ’éprouvette de masse négligeable et de raideur
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Figure 2.2 — a) Vue globale du pulsateur Vibrophore AMSLER de capacité 20kN. b) Schéma
et principe de fonctionnement du pulsateur qui entretient la résonance de |'ensemble masse
mobile my (réglable) et éprouvette d'essai de raideur k. a I'aide d'un électro-aimant. Celui-ci
permet de contrdler I'amplitude £, de la sollicitation cyclique en effort. Une liaison souple de
raideur k, montée en paralléle par rapport a I'éprouvette permet d'installer un effort moyen F'
en plus de la sollicitation cyclique a I'aide de I'asservissement en déplacement de la traverse
mobile. Le pied de I'éprouvette est relié & un capteur d’effort de raideur k.. L'ensemble est
monté sur un bati d’isolation. En fonctionnement standard : ke ~ k. > k, et la masse de
I'éprouvette est négligeable devant my . c¢) Schéma de principe du montage d’essai des soufflets
en fatigue. Mise en paralléle de ¢ soufflets de raideur ks avec un ressort de guidage (raideur
kg > (k) a I'aide d’une piéce mobile de masse 1y, et d'un bati “fixe” de masse 71y,

ke, du capteur d’effort de masse négligeable et de raideur k. et de la liaison souple de
raideur (négligeable) k,. Le bati d’isolation du pulsateur, constitué d’un massif en béton
d’environ 2 tonnes et de plots d’isolation vibratoire, n’est pas pris en compte dans cette
analyse. La résonance est initiée et entretenue a 1’aide d’un électro-aimant dont la fré-
quence d’excitation est mise en phase avec la fréquence de résonance f = /k'/my /27
avec k"' = k' + k! réalisant ainsi une auto-oscillation qui est auto-stable. Un asser-
vissement du gain de la boucle alimentant 1’électro-aimant est par contre nécessaire afin
d’assurer la stabilité de amplitude en effort F,. L’effort moyen F est installé a 'aide de
la déformation de la liaison souple (~ liaison rotule) au niveau de ’électro-aimant. Sa
déformation est controlée par 'asservissement en déplacement de la traverse mobile qui
supporte 1’électro-aimant.

Nous avons dans un premier temps vérifié la possibilité d’atteindre une amplitude
de déplacement de 'ordre de 0,5mm pour la charge maximale de la machine. Ceci per-
met en effet de réaliser un montage avec la raideur k, la plus grande possible et ainsi
d’atteindre une fréquence d’essai élevée. L’amplitude de déplacement correspond a celle
calculée, par le fabriquant des soufflets choisis pour ces essais, pour atteindre une durée
de vie en fatigue de I'ordre de 10* cycles. Une éprouvette cylindrique en alliage d’alumi-
nium 7075-T6 (module d’élasticité de 72GPa et limite d’endurance élevée, i.e., environ
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Figure 2.3 — Vérification des capacités du pulsateur en effort et en déplacement a I'aide
d'une éprouvette en alliage d’aluminium équipée d'un confinement anti-flambement.

160MPa) trés élancée (cf. figure 2.3) a été réalisée. Celle-ci permet d’atteindre 'amplitude
de déplacement maximale a la charge maximale de la machines dans des conditions d’en-
combrement axial maximal et sans dissiper (trop) d’énergie (e.g., par viscosité). La charge
limite d’Euler pour cette éprouvette montée dans le pulsateur est comprise entre 6,3kN
(liaison rotule) et 25,2kN (liaison encastrement). Les liaisons réelles au niveau du pulsa-
teur étant relativement souples et leur raideur réelle difficile a évaluer, un confinement
de I'éprouvette (cf. figure 2.3) a été réalisé afin d’augmenter la charge critique d’Euler de
I’ensemble. Celui-ci consiste & teflonner I’éprouvette avant de I'insérer dans un tube en
acier et de couler une résine dans I'espace compris entre celui-ci et I’éprouvette. Celle-ci
est ainsi libre de se déformer en traction/compression (avec peu de frottement malgré
leffet Poisson) tout en diminuant tout risque de flambement (radial).

Cette vérification étant effectuée, un montage spécifique a été réalisé (cf. figure 2.4).
Le bati du montage (en gris clair sur le plan, de masse my) est composé d’une embase
qui est fixée au capteur d’effort du pulsateur, de quatre colonnes permettant d’effectuer
la liaison entre ’embase et les différentes parties fixes du montage, de pinces (dites ex-
térieures) qui constituent une partie de la liaison souple (de raideur k) et d’un plateau
supérieur qui sert de support aux éprouvettes a tester. L’ensemble mobile (en gris foncé
sur le plan, de masse my,) est constitué d’un axe relié¢ a I’électro-aimant du pulsateur, de
pinces (dites intérieures) qui constituent une partie de la liaison souple et d’un plateau
inférieur sur lequel est fixé 'extrémité de I'éprouvette a tester. Ce montage est entiére-
ment axysimétrique afin d’assurer une sollicitation (quasi)identique pour tous les soufflets
montés dans le dispositif. La liaison souple entre les parties fixe et mobile du montage
est divisée en deux sous-ensembles équivalents disposés aux deux extrémités du dispositif
afin d’améliorer la précision du guidage et sa stabilité.
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Figure 2.4 — Plan général et descriptif du montage spécifique pour les essais de fatigue
a grand nombre de cycles sur soufflets: a) Demi-vue bidimensionnelle. b) Vue écorchée du
montage avec une éprouvette montée dans I'un des douze emplacements d'essais.
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Entretoise annulaire

Disque

Figure 2.5 — Vue schématique du montage de la liaison souple au niveau des pinces (inté-
rieures ou extérieures, cf. figures 2.4a et b). Les disques réalisant la liaison souple sont séparés
par des entretoises annulaires recouvertes d'un dép6t de polymére chargé en bisulfure de mo-
lybdéne permettant de diminuer |'usure de contact par fretting. Ces entretoises permettent
de plus d’éviter le contact entre les disques. L'ensemble est mis en charge a I'aide de pinces
serrées entre elles par des vis.
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Brides%
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Plateau inférieur
(mobile)
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Figure 2.6 — Plans de montage des soufflets entre les plateaux supérieur et inférieur du
dispositif (cf. figure 2.4b). a) Montage simple avec prise de pression uniquement. b) Montage
avec un capteur d'effort permettant de mesurer |'évolution de la raideur du soufflet au cours
du temps en plus de la prise de pression.
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Le détail de I'un de ces sous-ensembles est schématisé sur la figure 2.5. Il est composé
d’un empilement de disques séparés par des entretoises annulaires. La zone de contact
entre ces entretoises et les disques subit un fort cisaillement & ses extrémités. Celui-ci
peut étre a 'origine d’'un phénomeéne d’usure par corrosion sous contrainte, i.e., fretting
|Waterhouse, 1972; Giannakopoulos et al., 1998]. Cette usure est limitée a 1'aide d’un
dépot de polymeére chargé en bisulfure de molybdeéne sur les entretoises qui améliore les
conditions de (micro)frottement tout en protégeant les disques de la corrosion. Les bords
de ces entretoises sont de plus arrondis afin de limiter les concentrations de contraintes.
Chaque sous-ensemble est maintenu par des pinces et un ensemble important de vis qui
permet d’assurer une pression de contact quasi-uniforme entre les entretoises et les disques
et ainsi d’équilibrer I'usure sur toutes les surfaces de contact.

Les figures 2.6a et b représentent respectivement le plan de montage simple et avec un
capteur d’effort d’un soufflet dans le dispositif. Le soufflet & tester est relié au dispositif
a l'aide de deux supports en acier A304L(N). Ses supports sont fixés sur les plateaux
inférieur et supérieur a 1’aide d’une bride et de deux écrous équipés de rondelles & portée
sphérique. Cette disposition permet de limiter les déformations du soufflet au cours du
montage (cf. paragraphe 2.2.3). Le critére d’arrét de 'essai de fatigue étant la perte
d’étanchéité, une détection de fuite est effectuée a 'aide d’un pressostat. Les soufflets
sont raccordés en parallele sur le méme circuit de pression a l'aide de raccords montés
sur les supports supérieurs. L’ensemble est mis en faible surpression (i.e., inférieure a
100kPa) avant le début de l’essai. Les fluctuations de pression dans le circuit au cours
de lessai sont assez faibles (de l'ordre de 50kPa avec 10 soufflets testés simultanément).
L’essai s’arréte si un seuil de pression prédéfini (au moins inférieur a la pression initiale
moins les variations de pression dues au cyclage) est atteint. La mesure simultanée de la
raideur du soufflet est effectuée a ’aide d’un capteur d’effort de type piézoélectrique (de
résolution de l’ordre du mN et de raideur trés importante) monté en série sur le raccord
de pression (figure 2.6b). Le capteur d’effort est maintenu sur le plateau a l'aide d’un
support fixé sur trois colonnes par deux brides. Le corps du capteur d’effort étant de plus
fileté ainsi que son support, il est possible de régler la hauteur du composant a tester par
rapport au plateau sans induire de torsion dans ce dernier. L’originalité de ce montage
est de permettre la mesure en direct de ’évolution de la réponse mécanique de I'un des
composants testés en fonction du nombre de cycles alors que ce type d’information est
souvent mal connu et difficile & obtenir pour des éprouvettes de faible raideur.

2.2.1.2 Dimensionnement

Les disques sont dimensionnés a ’aide d’un calcul en petites perturbations sous les
hypothéses classiques des coques (i.e., contraintes planes et schéma de déformation du
premier ordre |Timoshenko, 1978|). Les éléments essentiels pour déterminer leurs dimen-
sions sont ’encombrement maximal disponible dans le pulsateur (i.e., diamétre hors tout
d’environ 300mm), leur raideur qui doit étre compatible avec 'effort maximal admissible
par le pulsateur (i.e., 10kN), leur tenue & la fatigue pour 'amplitude de déplacement
recherchée (i.e., 0,5mm) et leur premier mode propre de résonance dont la fréquence doit
étre treés élevée par rapport aux fréquences admissibles par le pulsateur (i.e., de lordre
de 250Hz). Pour simplifier la fabrication, ceux-ci sont découpés dans des toles laminées
en acier Z 38 CDV 5 appelées toles bleues. Enfin, le nombre de disques doit étre suffisam-
ment important afin de faciliter le réglage de la (premiére) fréquence propre du montage
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(le réglage par variation de la masse my du pulsateur n’est pas possible dans notre cas).
Chacun de ces disques est modélisé par une coque élastique isotrope axisymétrique de
rayon intérieur R; et extérieur R., d’épaisseur e, de module d’¢lasticité E et de coeffi-
cient de Poisson v. Les lisiéres de celle-ci sont supposées encastrées (cf. figure 2.5). La
lisiére extérieure est supposée fixe et un effort axial F' est appliqué sur la lisiére intérieure.
On note u le déplacement axial induit par cette effort. La raideur £ = F//u d’un disque
s’exprime alors par [Timoshenko, 1978|

Ee? 2_ 1 In? -
mFe {g B ng)} 7 2.1)

k=
12(1 —v?)R? | 1602  4(0? -1

avec 0 = R,/R; > 1. Le dimensionnement a la fatigue s’effectue avec un critére sur la
contrainte principale maximale sur un cycle de chargement (dimensionnement par rapport
a la propagation de fissure). Celle-ci est égale a la contrainte radiale o, sur I'une des
surfaces du disque au niveau de la lisiére intérieure, ainsi [Timoshenko, 1978|

(2.2)

Ee 20%1n o [92—1 In? o ]1
max oy(u) = - ) u

8(1—v?)R2 0> —1 | 160> 4(0*» -1

Cette contrainte principale doit rester inférieure a la contrainte minimale d’endurance
soit environ 200MPa pour ce type de tole. L’équation (2.2) permet de montrer que plus
la tole est fine et plus la contrainte principale est faible pour un méme déplacement wu.
Augmenter le nombre de disques pour une méme raideur permet de diminuer ’épais-
seur des toles tout en offrant un nombre plus important de possibilités de réglage. Ce
nombre de disques est limité par leur (premiére) fréquence propre (estimée numérique-
ment) qui diminue avec I’épaisseur (i.e., la raideur des disques diminue plus vite avec
I'épaisseur, équation (2.1), que leur masse). Il est important de remarquer que la mul-
tiplication du nombre de disques permet aussi d’homogénéiser la réponse dynamique de
I’ensemble. Les toles laminées sont en effet généralement élastiques orthotropes. Répartir
de fagon aléatoire l'orientation angulaire de la direction de laminage de ces disques par
rapport au montage permet globalement d’estomper cette anisotropie. Le rayon extérieur
est fixé égal au maximum de ’encombrement pour faciliter le montage des éprouvettes
dans le dispositif. Ceci permet aussi d’augmenter le nombre d’éprouvettes pouvant étre
testé simultanément. Ce rayon, I’épaisseur et le matériau des toles étant fixés, les équa-
tions (2.1) et (2.2) montrent que k et maxoy(u) sont des fonctions décroissantes de p et
donc croissantes de R;. Ainsi une valeur moyenne de p permet d’obtenir un bon com-
promis entre raideur et contrainte principale. La combinaison de toutes ses constatations
permet d’aboutir a l'utilisation d’une dizaine de disques d’épaisseur 1,5(£0,04)mm avec
R, = 130mm et R; = 69mm. Ces rayons correspondent aux dimensions des pinces (cf.
figures 2.4 et 2.5) qui imposent le déplacements aux lisiéres des disques. Les tolérances
de fabrication de celles-ci et celle sur I’épaisseur des toles laminées permettent d’obtenir
une raideur théorique de 2 4+ 0,26kN/mm par disque, une contrainte principale maximale
de 175MPa pour un déplacement de 0,5mm et une fréquence de résonance légérement
supérieure a 1kHz. Le reste du montage est concu de fagon standard sans angles vifs afin
de minimiser les concentrations de contraintes qui pourraient étre nuisibles a sa tenue a
la fatigue.

Il nous faut maintenant modéliser la réponse dynamique de I’ensemble du montage
dans le pulsateur. Nous nous limiterons ici & une étude simplifiée dans laquelle les phé-
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nomeénes d’amortissement sont négligés ainsi que le bati d’isolation du pulsateur et sa
suspension, i.e., ce bati est supposé fixe et sert de référence (cf. figure 2.2¢). La raideur de
I’ensemble des soufflets est de plus négligée par rapport a celle du ressort de guidage. Cette
hypothése est valable puisque (ks ~ 3.10 °k,. Les mouvements sont supposés uniquement
verticaux (probléme unidimensionnel, voir le paragraphe 2.2.2). L’ensemble du montage
spécifique et le pulsateur est modélisé par un ensemble & deux masses, my, et (my, +my),
et trois ressorts: deux en série, k. et kg, et le dernier en paralléle des deux premiers, k,
(¢f. figures 2.2b et ¢). La masse (my, +my ) est soumise a Ueffort de ’électro-aimant F'(t).
Les positions axiales du bati du montage (masse my,) et de sa partie mobile (masse myy,)
sont repérées par rapport au bati d’isolation du pulsateur. Elles sont notées xy, et xy, res-
pectivement. Le principe fondamental de la dynamique appliqué a chacune des masses en
mouvement permet d’écrire le systéme d’équations différentielles (par rapport au temps)

mp 0 g I{?C—Fkg —kg - 0
{0 mv+mm]1+[kp—kg kythy |27 | F | (23)

7

IS
1<

avec X le vecteur composé des positions [z, , x,|". Les pulsations propres, w, de ce systéme
de masses et de ressorts sont les racines positives de 'équation det(/ — w?M) = 0, soit

(ke + kg — mpw?)[kg + ky — (my + my)w?] + kg (ky — kg) = 0. (2.4)

Cette derniére équation posséde deux racines positives dont I'expression est complexe et
sans intérét. La premiére fréquence propre est celle associée au mode propre x, = Axp,
avec A un coefficient positif. Ce mode est celui qui doit étre excité par le pulsateur. Le
second mode, de fréquence plus élevée (i.e., dans notre cas wo/w; & 3), est celui associé
au mode x, = —N'xz, et qui va perturber les mesures (c¢f. paragraphe 2.2.2). Celui-ci est
absent pour un essai sur une éprouvette classique de fatigue pour laquelle my, =~ 0. C’est
pourquoi il est nécessaire de minimiser la masse du bati du montage. Néanmoins, la tenue
a la fatigue de cette piéce majeure impose une épaisseur minimale. De plus sa raideur doit
étre suffisamment grande pour éviter I’apparition d’autres modes propres. Enfin, 'inertie
de ce bati par rapport a la liaison avec le capteur d’effort du pulsateur doit étre suffisante
pour que les modes propres de rotation du montage par rapport a cette liaison ne soient
pas excités par le pulsateur. Ainsi, la masse du bati est malgré tout assez conséquente (de
l'ordre de 30kg) mais telle que le mode propre de traction/compression dit parasite ait une
fréquence suffisamment grande pour ne pas étre excité par le pulsateur (i.e., supérieure a
250Hz). Néanmoins, il faut noter que cette fréquence est proche d’une harmonique (i.e.,
3) de la fréquence de D'essai. Il est donc nécessaire de quantifier son effet sur ’essai.

Une derniéere résonance doit étre prise en compte. Elle provient de 1’air compris entre
le disque du bas et ’embase du montage. Des évents, ou trous d’évacuation, ont en effet
été pratiqué dans cette derniére (cf. figure 2.4) afin de limiter les perturbations dues aux
variations de ce volume d’air. L’ensemble formé du dernier disque mis en mouvement,
du volume d’air clos et de I'air dans les évents constitue un systéme masse (I’air dans les
évents) /ressort (le volume d’air emprisonné) appelé résonateur de Helmholtz. Le probléeme
majeur posé par ’excitation de sa résonance est le niveau sonore important du montage.
Ce résonateur de Helmholtz constitue en effet ce que 'on appelle plus communément
un caisson de basses ou enceinte bass-reflex. Sa fréquence de résonance, fy peut étre
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estimée a ’aide de la formule suivante, dans le systéme d’unité international, pour une
transformation adiabatique de lair & température ambiante*

A1 R?
~ 54 2.5
Ju \/v(l +0,56/7R)’ (2:5)

pour 4 évents de rayon R et de longueur [, v correspond au volume de ’air emprisonné.
La longueur des évents est fixée par I’épaisseur de I'embase. Cette équation permet alors
d’estimer un ordre de grandeur du rayon des évents tel que la fréquence de résonance ne
soit pas égale a une harmonique des fréquences propres “mécanique” du montage. Ceci
permet de limiter le niveau sonore en cours d’essai (mesuré en pratique a environ 92dB).

2.2.1.3 Comparaison avec d’'autres dispositifs de la littérature

La figure 2.7 présente deux exemples de dispositifs utilisés dans la littérature pour
étudier la tenue a la fatigue de nickel électrodéposé. Les éprouvettes sont, dans les deux
cas, obtenues par procédé lithographique LIGA. Ces dispositifs permettent “normalement”
de solliciter simplement ’éprouvette et ainsi d’identifier directement le comportement du
matériau. Ceci est vrai dans le cas de I'éprouvette de flexion de la figure 2.7a mais pas
dans le cas de I’éprouvette de traction de la figure 2.7b. Cette derniére présente en effet
une concentration de contrainte qui meéne a la rupture en fatigue et rend plus difficile
I'identification du comportement.

0,5mm
=
(a) (b)

Figure 2.7 — Exemples de montage de fatigue obtenu par procédé LIGA avec du nickel
électrodéposé. Les fleches indiquent le type de sollicitation de fatigue. a) Eprouvette de flexion
alternée (R, = —1) avec une poutre a section variable permettant d’obtenir une contrainte
maximale constante sur une longueur [ # 0 de |'éprouvette (~flexion 4 points). D'aprés Boyce
et al. [2003]. b) Eprouvette de traction (R, = 0,1). La petite fléche indique les zones de
concentrations de contrainte qui conduisent malheureusement a la rupture en fatigue. D'aprés
Cho et al. [2003].

Le montage d’essai décrit dans les paragraphes précédents présente l'inconvénient
d’étre, entre autres, encombrant et de réalisation a priori complexe. Néanmoins il re-
pose sur des concepts simples. Il permet d’utiliser une machine d’essai classique adaptée a
la fatigue et de tester directement I’étanchéité des soufflets dans leur environnement. De

1. Site internet — www.brouchier.com/livre/livre/node69.html
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plus, ce montage est utilisable pour tout type d’éprouvettes de faible raideur. Notons enfin
que les fréquences des sollicitations utilisées ici sont suffisamment “faibles” pour ne pas
induire de modification structurale globale du composant en cours d’essai. Un prototype
du montage a été réalisé. Celui-ci a été testé et validé avant de réaliser les essais de fatigue
sur soufflets.

2.2.2 Validations et mise en place du montage

La réponse mécanique du montage a tout d’abord été testée en statique dans une ma-
chine hydraulique classique de traction/compression (figure 2.8a). Le déplacement relatif
entre les plateaux supérieur et inférieur est mesuré a ’aide de deux capteurs de dépla-
cements de type LVDT. L’effort est mesuré a l'aide d’une cellule de 50kN. La réponse
mécanique est donnée sur la figure 2.8b.

—~ 2 -
zZ ,Fff""
< I ad
£ 0f .
L ! ot
Wt o ]
L -l'l
L L)
-'.'
r ()
-4 o5t =

04 -03 -02 01 0 01 02 03 04
Déplacement relatif (mm)

(b)

Figure 2.8 — Validation statique du montage dans une machine hydraulique de trac-
tion/compression (Mesures B. Raka, X. Pinelli — LMT). a) Vue globale du montage au sein
de la machine d'essai. Mesure du déplacement relatif entre les plateaux supérieur et infé-
rieur de celui-ci (cf. figure 2.4) a l'aide de deux capteurs de déplacements (i.e., LVDT). b)
Réponse en effort du montage en fonction du déplacement relatif mesuré par les LVDT. Pré-
sence d'une non-linéarité structurale (effet de grands déplacements) et d'un hystérésis dii au
(micro)frottement entres les disques et les entretoises (cf. figure 2.5).

Une légére non-linéarité, semblable & celle observée pour les soufflets (cf. figure 1.12),
est mise en évidence. Elle est due a un effet de structure, i.e., la présence de grands
déplacements. Une approximation polynomiale de degré trois de la réponse moyenne
du montage permet de déterminer la raideur pour de faibles déplacements. Celle-ci est
estimée & environ 17,1kN/mm pour un total de 10 disques, soit une raideur moyenne
par disque de 1,71kN/mm. Cette valeur est en bon accord avec le calcul analytique de
240,26kN/mm (équation (2.1)) d’autant plus que ce dernier suppose des encastrements
parfaits des disques aux lisiéres (cf. figure 2.5). La réponse comporte, de plus, un faible
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hystérésis suite au (micro)glissement des disques entre les entretoises.

Le montage spécifique répondant correctement en statique, il est ensuite monté au sein
du Vibrophore. Ce dernier est normalement asservi en effort (i.e., valeur moyenne avec
le déplacement de la traverse et amplitude avec 1’électro-aimant, cf. figure 2.2a). Dans
notre cas un asservissement en amplitude de déplacement était nécessaire afin de faciliter
et d’améliorer 'estimation des contraintes au sein des soufflets. Il repose simplement sur
une boucle d’asservissement lente ajoutée a 'extérieur de la boucle d’amplitude d’effort
(I. Launay — SERAM Bordeaux). Celle-ci consiste a corriger la consigne en effort a 1'aide
d’une action intégrale sur l'erreur entre la consigne d’amplitude de déplacement et celle
mesurée au sein du montage avec un LVDT spécifique monté a la place d’une éprouvette
(e.g., soufflet) entre les plateaux supérieur et inférieur. Le comportement dynamique de
I’ensemble du montage dans le pulsateur a été décrit analytiquement avec la recherche
des fréquences propres de traction/compression (équation (2.4)). Les différentes raideurs
du pulsateur ont été estimées en statique: k. = 84kN/mm et k, = 2,6kN/mm. La raideur
du montage a été mesurée en statique sur la machine hydraulique pour 10 disques. Ce
nombre de disques correspond théoriquement a la capacité maximale en effort du pulsateur
pour une amplitude de déplacement de 0,5mm. Néanmoins, ce nombre conduit a une
fréquence propre du montage dans le pulsateur (équation (2.4)) trop proche d’un multiple
de la fréquence du réseau électrique (i.e., 100,3Hz). Ceci peut induire des perturbations
de I’asservissement difficilement maitrisables. C’est pourquoi le nombre de disques a été
réduit & 8 et ky, = 8 x 1710N/mm. Les différentes masses du montage ont été mesurées en
statique et la masse mobile du pulsateur my en dynamique: my, = 33kg, my = 32,5kg et
my, = 10kg. Ainsi la fréquence propre principale (i.e., fréquence des essais de fatigue) fe
est de 93,05Hz et la seconde fréquence propre (parasite) f, = 275,7Hz (équation (2.4)).

La premiére vérification consiste & mesurer les modes de vibration du montage avec
un éclairage stroboscopique. Les liaisons avec le Vibrophore sont en effet comparables a
des rotules souples de raideur assez faible et des modes parasites de rotation du montage
sont possibles. Aucun mode de rotation global ni de déplacement transversal n’apparait
a cette échelle d’observation. La mesure des mouvements de la téte du montage a 1’aide
d’un accéléromeétre unidimensionnel confirme cette constatation. Une mesure fine est alors
effectuée au niveau de la partie utile du montage, .e., entre les plateaux supérieur et in-
férieur. Le plateau inférieur n’est en effet pas fixe du fait de la déformation du capteur
d’effort (cf. les vecteurs propres de l'équation (2.4)). Sa déformation induit un déplace-
ment du bati du montage qui contribue a hauteur d’environ 16% du déplacement total.
De plus, il n’est pas exclu que le seconde mode propre (parasite) puisse modifier I’ampli-
tude de déplacement au niveau des composants a tester de fagon non négligeable. Enfin,
certains modes de déformation (e.g., vibrations du plateau supérieur) n’ont pas été pris en
compte analytiquement. Il est donc essentiel de controler le déplacement relatif au niveau
des plateaux. On utilise deux plots, spécialement usinés pour l'occasion, dont le premier
est fixé au plateau supérieur et le second au plateau inférieur en lieu et place d’une éprou-
vette (cf. figures 2.9a et b). Le mouvement apparent de ces plots est considérablement
ralenti a ’aide d’un éclairage stroboscopique de fréquence légérement inférieure a celle
entretenue par le pulsateur (i.e., environ 92Hz). Une observation globale du mouvement
relatif de ces plots a l'aide d’un microscope longue distance permet de vérifier que seul
un mode de traction/compression est présent (i.e., pas de cisaillement). L’utilisation, de
plus de deux comparateurs mécaniques (résolution 0,0lmm et 1um) permet de mesurer
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finement 'amplitude des déplacements de chacun de ces plots et de vérifier en dynamique
I’étalonnage statique du capteur de déplacement du montage. Ceci est complété par I’es-
timation du déplacement relatif a 'aide de I'intégration double par rapport au temps des
mesures d’accélération effectuées avec l'accéléromeétre sur le plateau supérieur et inférieur.

Plot supérieur

Capteur d'effort

Plot inférieur

Accélérométre
Support supérieur

(b) ()

Figure 2.9 — Vérification en dynamique du comportement du montage. a) Vue du montage
équipé de ressorts permettant de simuler la présence de soufflets. Des plots (cadre blanc
et figure b) permettent de visualiser les mouvements relatifs entre les plateaux supérieur et
inférieur 3 I'aide d'un microscope longue distance sous éclairage stroboscopique. b) Vue des
plots de vérification des déplacements. c) Vue (suivant la fléche dans la figure a) du montage
du capteur d'effort sur le support supérieur d'un ressort. Correction dynamique de la mesure
a 'aide d'un accélérométre.

Une fois ces vérifications faites, la sensibilité du montage a la présence d’éprouvettes
d’essais (i.e., nombre et répartition) est évaluée. Des éprouvettes factices composées d’une
embase supérieure et inférieure reliées entre elles par un ressort de raideur (linéaire),
k = 5N/mm, légérement supérieure a celle des soufflets (cf. figure 2.9a) sont utilisées. La
fréquence de résonance du montage est trés peu affectée par le nombre de ces éprouvette.
Le déplacement relatif des plots n’est visiblement affecté (a 1’échelle du microscope longue
distance et de I'accélérométre) ni par le nombre ni par la répartition de ces éprouvettes.
Une autre vérification consiste & mesurer la variation des déplacements entre les diffé-
rentes positions possibles (i.e., 12) d’une éprouvette et les fluctuations dans le temps sur
plusieurs heures. Au bilan, la variation maximale créte a créte du déplacement 2u, est
de 0,0lmm avec un écart type de 3um et la différence d’amplitude maximale constatée
entre les différents emplacements est de 0,01lmm. Ceci conduit & une erreur de 3% pour
une amplitude de déplacement imposée de 0,35mm, ce qui est satisfaisant. Une derniére
vérification consistait a évaluer la dérive de la valeur moyenne du déplacement au cours
du temps. Celle-ci n’est effectivement pas asservie, seul l'effort moyen 1’est. Une erreur
maximale de l'ordre de 5um a été observée sur un essai durant une dizaine d’heures.

Les éprouvettes factices servent enfin & appréhender les difficultés liées a la mesure de
Veffort in situ de traction/compression sur les composants (cf. figure 2.6b). Dans cette
configuration (c¢f. figure 2.9¢), le support supérieur des éprouvettes a tester n’est plus
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Figure 2.10 — Correction des mesures d’effort sur éprouvettes. a) Spectre en fréquence du si-
gnal mesuré par le capteur d'effort sur un ressort linéaire (cf. figures 2.9a et c). Mise en évidence
de la seconde fréquence propre parasite du montage a environ 275Hz (voir I'équation (2.4)).
Celle-ci induit une accélération supplémentaire du bati du montage. Utilisation de cette fré-
quence pour ajuster la masse mobile effective dans I'équation (2.6). b) Courbe de réponse
dynamique en effort d'un ressort en fonction du déplacement relatif des plateaux. Comparai-
son entre |'effort mesuré brut, celui corrigé de |'effet d'accélération du bati (équation (2.6)) et
celui mesuré en statique. Validation de la correction dynamique de I'effort mesuré.

bridé sur la plateau supérieur du montage mais relié¢ a celui-ci via un capteur d’effort
piézoélectrique qui est lui-méme relié au plateau supérieur a I’aide de trois colonnettes.
Nous avons décrit, dans le paragraphe 2.2.1.2, le modéle dynamique de 1’ensemble du
montage dans le pulsateur (équation (2.4)). Ceci a permis de montrer I’existence d’une
fréquence parasite a environ 275Hz (cf. figure 2.10a). Ce mode de résonance induit un
déplacement supplémentaire du bati qui s’ajoute a celui da a la déformation du capteur
d’effort sous l'effet de la sollicitation principale a 92Hz. Ces accélérations cumulées du
bati du montage entrainent une modification de I'effort mesuré in situ sur un composant.
A tout instant 'effort F,. mesuré par le capteur piézoélectrique se déduit de 'effort exercé
par le ressort Fg suivant

F, = Fy + myi, (2.6)

avec Ip 'accélération du bati et m; la masse mobile effective, i.e., comprenant les parties
mobiles du capteur d’effort, une fraction des premiéres spires du ressort et le support su-
périeur du composant a tester. Cette derniére masse est facilement mesurable en statique
alors que les deux premiéres sont difficiles & évaluer. On utilise alors la fréquence parasite
a 275Hz car le signal d’effort lui correspondant est uniquement affecté par les effets d’accé-
lération. Ainsi, &, est mesuré a ’aide d’un accélérométre placé au pied du capteur d’effort
sur la plateau supérieur (cf. figure 2.9¢). Un oscilloscope numérique permet d’obtenir en
continu le spectre en fréquences du signal du capteur d’effort moins m, fois ’accéléra-
tion mesurée ; m; est alors ajusté pour annuler la fréquence parasite (¢f. figure 2.10a). La
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masse ainsi estimée (32,5g) est logiquement trés proche de la masse statique du support
supérieur du ressort (i.e., 32g). Elle est utilisée pour corriger les signaux en effort sur la
figure 2.10b. Une tres bonne correspondance entre le signal corrigé et la mesure statique
effectué sur le méme composant valide la procédure de correction. Il est intéressant de
noter la présence d’une boucle d’hystérésis importante dans la mesure brute de ’effort.
Celle-ci correspond a I’amortissement de la résonance parasite par le frottement entre les
disques et les entretoises du montage. Cet amortissement n’est effectivement pas compensé
par le pulsateur car cette résonance n’est pas entretenue par I’électro-aimant. Notons enfin
qu’une acquisition spécifique du signal du capteur d’effort a été mise en place (X. Fayolle
— LMT). Elle permet de corriger en continu ce signal et de calculer la variation de raideur
du composant testé¢ au cours du temps. Une acquisition rapide de la raideur est ainsi
déclenchée lorsque ses variations sont importantes (i.e., lorsqu’elles dépassent un critére
fixé au préalable).

La réponse globale du montage et 1’étalonnage des différents capteurs avec ou sans
procédure de correction étant satisfaisant, l'utilisation du montage pour les essais de
fatigue sur soufflet est validée et son utilisation effective décrite dans le paragraphe suivant.

2.2.3 Deémarche expérimentale sur soufflets

Les deux supports d’un soufflet sont mis et maintenus en position I'un par rapport a
l'autre a I’aide d’un axe (de montage) lors du soudage du soufflet (¢f. figure 2.11). Chaque
soufflet posséde un axe usiné suivant ses dimensions propres. Cet axe est conservé pour
le transport et la mise en place (suivant une procédure précise) du soufflet équipé de ses
supports dans le montage de fatigue (c¢f. figures 2.6a et b) afin de garantir au maximum
I’état initial non contraint de celui-ci au début de I’essai.

(a)

10mm Axe de Support

montage  supérieur Soufflet Support inférieur

(b) -

Figure 2.11 — Détail du montage du soufflet dans le dispositif d'essais. a) Vue générale de
I'éprouvette comportant le soufflet. Elle est équipée d'un axe de montage permettant d'assurer
I'état initial libre du composant. b) Vue en coupe de |'ensemble.

Les soufflets ont été choisis pour leurs petites dimensions qui permettent d’atteindre
des valeurs de la contrainte principale maximale de l'ordre de 500MPa au cours d’un
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essai avec une amplitude de déplacement de 0,5mm. Leur fréquence de résonance est de
plus élevée (i.e., de Pordre de 5kHz) ce qui permet d’avoir une sollicitation homogéne des
ondes du soufflets. Ceci a été vérifié a ’aide de I'éclairage stroboscopique et du microscope
longue distance. La mesure de 'effort sur un soufflet au cours d’un cycle est donnée sur
la figure 1.12 qui contient des mesures effectués en statique et en dynamique avec correc-
tion des effets dynamiques (cf. figure 2.10). La limite d’endurance du nickel électrodéposé
est pour le moment mal-connue. Le nombre d’éprouvettes disponibles pour effectuer des
essais étant faible, il est primordial de minimiser le nombre de test nécessaire pour trou-
ver I’amplitude de déplacement permettant d’approcher I’endurance du composant. C’est
pourquoi nous avons décidé de 'estimer en utilisant les études portant sur la mesure de
I’échauffement d’une éprouvette suite a la dissipation thermique associée aux mécanismes
de fatigue du matériau |Boulanger et al., 2004; Doudard et al., 2003].

Le comportement thermomeécanique du matériau peut étre décrit a I’aide d’un potentiel
d’état ¢ duquel dérivent les lois d’état (cf. paragraphe 1.2.1, [Marquis, 1989; Lemaitre
et al., 1996|). Le potentiel thermodynamique est pris égal a I’énergie libre de Helmholtz.
Les variables d’état sont limitées dans ce paragraphe a la température absolue 1', au
tenseur de déformation totale infinitésimale ¢ et & un ensemble de variables “internes” liées
a l’état microstructural du matériau. Les élévations de la température au cours de 1essai
de fatigue sont supposées suffisamment faibles pour ne pas induire d’évolution de I’état
microstructural (cf. les figures 2.14 et 2.15 et le chapitre 4). Ainsi les sources de couplages
entre la température et les variables internes “microstructurales” sont négligées. Dans ces
conditions, la combinaison du premier et du second principes de la thermodynamique
permet d’écrire I’équation locale de la chaleur sous la forme |Lemaitre et al., 1996]

pC% —div(k - gradT) = d; + ripm + 7e (2.7)
avec p la densité du matériau, C' sa chaleur spécifique, k£ le tenseur d’ordre deux des
conductivités thermiques, d; la dissipation intrinséque associée aux mécanismes de fatigue
(e.g., microplasticité) et a I’évolution des variables internes du matériau, rp, le terme
source issu du couplage thermomécanique et r, ’apport de chaleur extérieur par radiation.
Nous nous limiterons ici & une étude simplifiée plus qualitative que quantitative. Nous
supposons que la densité et la chaleur spécifique sont constantes et égales a leur valeur a
température ambiante. Le matériau est supposé homogeéne isotrope (k = k1). La dérivée
convective est négligée dans la dérivée totale de la température bien que les ondes du
soufflet subissent de forte variations de vitesses au cours de l’essai. Le rayonnement est
supposé indépendant du temps et r, = —kAT avec 1} la température ambiante au cours
de lessai et A l'opérateur Laplacien. Sous ses hypothéses I’équation (2.7) s’écrit

pCO — kAO = d; + rpm (2.8)

avec § =T — Ty. Le terme de couplage thermoélastique 7, a été initialement décrit par
Thomson 1853, 1878|. Il est classiquement observé lors de la détente/compression d’un
gaz (i.e., celui-ci s’échauffe lorsqu’il est comprimé et se refroidit sinon). Il s’écrit a l'aide
du potentiel thermodynamique [Lemaitre et al., 1996|

Y
oTo: E. (2.9)

Tthm = p1
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Figure 2.12 — a) Vue globale du montage avec la caméra thermique. b) Vue détaillée du
soufflet testé (cadre blanc dans la figure (a)).

Or le tenseur des contraintes g dérive du potentiel thermodynamique
_ oy

- p ag )

ce qui conduit dans le cadre de la thermoélasticité linéaire classique pour un matériau
isotrope a

(2.10)

IS}

o=A(tre) 1+ 2us — (3A + 2p)abl, (2.11)

avec A et p les coefficients de Lamé du matériau et « son coefficient de dilatation. Ainsi
I'équation (2.9) se réduit a

Tihm = —(3A + 2p)aT tre. (2.12)
Or, d’apres I’équation (2.11),
tro = (3\ + 2u) [tré - 3a9’] , (2.13)
et 'équation (2.12) s’écrit
. 3E .
Tthm = —aT trg — T 9y a’Té. (2.14)

car (3\ +2u) = E//(1 — 2v). La combinaison des équations (2.8) et (2.14) conduit a

(pC’—l— T oy a2T> 9—kA9:di—aTtrg. (2.15)
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2.2. Mise au point d’un essai de fatigue a grand nombre de cycles sur soufflets

Or, dans le cas du nickel électrodéposé pour un essai a température ambiante,
3EQ*T/pC(1 — 2v) =~ 2.107* < 1. De plus, au cours d’un essai standard de fatigue a
grand nombre de cycles T" = 1. L’équation de la chaleur s’écrit alors simplement

pCo — kA = d; — aTytr& (2.16)

On vérifie bien que la source de chaleur thermomécanique simplifiée (terme de droite
dans I'équation) est négative dans le cas d’une traction et positive sinon. Au cours d’un
chargement cyclique de fatigue, la résolution de I’équation de la chaleur (2.16) sans le
terme de dissipation [Boulanger et al., 2004] permet de montrer que la variation de tem-
pérature associée au couplage thermoélastique a la méme fréquence que la sollicitation
mécanique et que son amplitude s’exprime, pour des fréquences de sollicitation supérieures
a 1Hz,

0., ~——(tra),. (2.17)

La température moyenne de I’éprouvette dépend par contre de la source de dissipation
intrinséque d; qui est liée a la “dégradation” du matériau par fatigue et qui dépend du
niveau de sollicitation. Ainsi, la température moyenne d’une éprouvette sollicité en fatigue
évolue en fonction de 'amplitude de sollicitation suivant une courbe en puissance. Celle-
ci permet de déterminer la dispersion des limites d’endurance dans le cas d’un essai
homogéne [Doudard et al., 2003].

Dans notre cas l'essai n’étant pas homogéne, nous utilisons une caméra thermique
(i.e., infrarouge) qui permet de mesurer le champ de température d’un soufflet revétu
d’une peinture noire d’émissivité proche de 1 (c¢f. figure 2.12). Cette peinture permet
d’augmenter I’émission infrarouge et d’éviter les réflexions de la lumiére extérieure. La
vitesse d’acquisition de la caméra est légérement différente de celle de la sollicitation
mécanique afin d’obtenir un effet stroboscopique. Un exemple du champ de température
obtenu est donné sur les figures 2.13a a ¢ en différents points du cycle de sollicitation
du soufflet, i.e., aux points extrémes (a et c) et sans allongement du soufflet (b). Le
couplage thermoélastique est clairement mis en évidence sur le relevé de température
suivant I’axe du soufflet de la figure 2.14 dans le cas de la traction (figure 2.13¢). Les grands
rayons extérieurs du soufflet sont en compression alors que les petits rayons extérieurs
sont en traction (les sollicitations sont inversées a l'intérieur du soufflet) et on observe
bien un échauffement des grands rayons et un refroidissement des petits. Le phénomeéne
inverse a lieu en traction (figure 2.13a). Les cartes de température (figure 2.13) et le relevé
suivant ’axe du soufflet (figure 2.14) permettent de plus d’observer un échauffement du
support inférieur du soufflet. Celui-ci est di au micro-frottement au niveau des contacts
entretoises/disques du montage. Le support inférieur est en effet trés proche de l'une
des liaisons souples (¢f. figure 2.4). Cet échauffement conduit a un profil de température
moyen qui peut étre approché analytiquement. La solution de I’équation de la chaleur dans
le cas de deux températures imposées (I'une froide 6 et I'autre chaude 6.) constantes en
régime établi conduit & un profil de température linéaire (cf. figure 2.14). Cette allure a
été vérifiée juste aprés I'arrét de 'essai et elle permet de corriger de facon satisfaisante les
courbes de température.
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2. Vieillissement par sollicitations mécaniques cycliques

(a) (b) ()

Figure 2.13 — Champ de température (en °C) en surface mesuré par caméra thermique pour
une sollicitation de fatigue d’amplitude u, = 0,48mm a environ 92Hz (Mesures P. Brémond
— CEDIP). Observation principalement du couplage thermoélastique et de I'échauffement du
support inférieur du soufflet suite au glissement entre les entretoises et les disques du montage
(cf. figure 2.4). La vue correspond au cadre blanc dans la figure 2.12b a différents instants
du cycle de fatigue: a) pour une compression légérement supérieure a3 —0,48mm, b) sans
allongement et c) pour une extension légeérement inférieure a +0,48mm. Seul le soufflet est
revétu d'une peinture noire spéciale d'émissivité supérieure a 0,95. Celle-ci permet entre autres
d'éviter les réflexions lumineuses que I'on peut observer sur les autres piéces.
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A Distance suivant l'axe du soufflet (mm) B

Figure 2.14 — Evolution de la température en surface du soufflet suivant I'axe A-B pour une
traction légérement inférieure a 0,48mm (cf. figure 2.13c). La courbe théorique correspond a la
solution de I'équation de diffusion thermique en régime stabilisé. Celle-ci correspond a I'échauf-
fement du support inférieur du soufflet suite aux (micro)glissements entre les entretoises et
les disques de la liaison souple (cf. figures 2.4 et 2.5).
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2.2. Mise au point d’un essai de fatigue a grand nombre de cycles sur soufflets

Le champ de température thermoélastique ne nous permet pas, dans ce cas, d’estimer
simplement (i.e., avec I'équation (2.17)) la trace du tenseur des contraintes en surface du
soufflet car il existe un fort gradient de contrainte dans I’épaisseur de celui-ci (du fait de
la sollicitation en flexion de ses sections droites), les vitesses matérielles des ondes sont
élevées et les déplacements importants (e.g., diminution de I'amplitude du signal de tem-
pérature due au couplage thermo-élastique avec I'amplitude de déplacements des ondes
sur la figure 2.14). Le plus important dans notre cas est d’obtenir 1’évolution de la tempé-
rature moyenne du soufflet en fonction de 'amplitude de déplacement imposé (dissipation
due aux mécanismes de fatigue). Afin de s’affranchir au maximum des variations de tem-
pérature cycliques liées au couplage thermoélastique (qui sont bien plus grandes que celle
lice & la dissipation) et de rendre les dépouillements plus rapides, nous nous plagons au
point ou le soufflet est a I’état libre (figure 2.13b). Dans ce cas ¢ ~ 0 (équation (2.16)). La
température moyenne du soufflet est calculée dans le cadre défini sur cette méme figure.
Cette valeur est corrigée de l'effet de 1’élévation de température du support inférieur du
soufflet en lui soustrayant la valeur moyenne de la température du support supérieur et du
support inférieur (i.e., (05 +0.)/2). L’évolution de cette température corrigée en fonction
de 'amplitude de déplacement est reportée sur la figure 2.15. L’allure de cette courbe
correspond a ce qui est classiquement observé pour des essais homogeénes, i.e., la tem-
pérature moyenne augmente de facon relativement significative a partir d’'une certaine
amplitude de déplacement |Luong, 1998|. Cette transition correspond normalement au
seuil moyen d’endurance en fatigue. En tenant compte de 'incertitude de mesure liée a la
résolution de la caméra thermique, une valeur moyenne de 'amplitude d’endurance w,_
de 0,265 4 0,065mm est déterminée. C’est pourquoi 1’essai sur ’ensemble des éprouvettes
restantes est effectué¢ a une amplitude de 0,35mm afin d’approcher la limite d’endurance
des soufflets.

t| o Mesures thermiques
0,07 |- | === Approximation bi-linéaire

Température moyenne corrigée 6 (°C)

+ les essais de fatigue

[ déplacement pour

r Amplitude de
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Figure 2.15 — Evolution de la température moyenne stabilisée du soufflet dans la position au
repos du cycle de fatigue (sur la zone définie dans la figure 2.13b) en fonction de I'amplitude
de déplacement. Mise en évidence d'une transition pour u, ~ 0,265 4 0,065mm. Les barres
d'erreur correspondent a la résolution maximale en température de la caméra thermique.
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2. Vieillissement par sollicitations mécaniques cycliques

2.3 Tenue a la fatigue des soufflets

L’éprouvette ayant servi a effectuer le calibrage par mesure de I’élévation de tempéra-
ture dans le paragraphe précédent a été menée jusqu’a “rupture” (i.e., perte d’étanchéité)
pour une amplitude de déplacement de 0,48mm. Les autres essais de fatigue ont été ef-
fectués avec une amplitude de déplacement de 0,35mm sur 7 éprouvettes simultanément
(figure 2.16). L'une de celles-ci était équipée du capteur d’effort. Le dépouillement des
données de ce capteur ne montre aucune perte de raideur significative avant la perte
d’étanchéité du composant. La plupart des soufflets testés (excepté deux, figure 2.17a)
ont rompu dans la méme zone, i.e., proche du pied du rayon de raccordement intérieur
de la premiére demi-onde. Ceci est certainement di au fait que le défaut de parallélisme ¢
des ondes (cf. figure 1.12a) est le plus grand a cet endroit. La comparaison entre les micro-
graphies des fissures et la mesure de leur position a ’aide de ’angle de tilt de ’échantillon
dans un MEB et les calculs par éléments finis montrent que la rupture a bien lieu au
niveau de la contrainte équivalente maximale qui est définie plus loin (paragraphe 2.3.2).
Elle se propage orthoradialement essentiellement en mode I, i.e., perpendiculairement a
la contrainte principale maximale et suivant les lieux des points ot elle est maximale. Le
seuil de pression qui déclenche l'arrét de I'essai (c¢f. paragraphe 2.2.1.1) a été fixé différem-
ment d’un soufflet & 'autre afin de permettre a la fissure de plus ou moins se propager.
Ceci permet d’identifier une loi de propagation de fissure pour le nickel électrodéposé dans
le paragraphe 2.3.1 et de démontrer que l'essentiel de la durée de vie en étanchéité des
soufflets (entre 10° et 107 cycles pour u, = 0,35mm) repose sur amorgage qui sera traité
dans le paragraphe 2.3.2.

Figure 2.16 — Vue globale du montage de fatigue équipé de 7 soufflets.

2.3.1 Loi de propagation de fissure

Le seuil de pression qui déclenche I'arrét de ’essai a été fixé différemment d’un soufflet
a l’autre afin de permettre a la fissure de plus ou moins se propager d’un soufflet a un autre.
Ceci permet d’ébaucher une loi de propagation de fissure pour le nickel électrodéposé. La
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2.3. Tenue a la fatigue des soufflets

(a) (b)

Figure 2.17 — Micrographies MEB d'une fissure de fatigue dans un soufflet. a) Vue globale
de la fissure localisée au pied du rayon de raccordement intérieur des spires. Le cadre sur le
soufflet schématisé sur la figure correspond a la micrographie. L'utilisation de I'angle de tilt
du MEB permet de vérifier que cette position correspond au lieu de la contrainte équivalente
maximale. La fissure de propage orthoradialement en mode I, i.e., perpendiculairement 3 la
contrainte principale maximale. b) Micrographie MEB de la fissure suivant le cadre défini en

(a).

longueur de la fissure est estimée a partir de l'assemblage de différentes micrographies
obtenues au MEB. Elle correspond a une longueur projetée sur la direction de propagation.
Le nombre de cycles de propagation des fissures est estimé a partir de la connaissance de
la pression initiale P dans le circuit, de la pression seuil de déclenchement P, de la
vitesse de chute de pression mesurée en statique aprés ’arrét de I'essai P, qui correspond
a une taille de fissure finale 2ay. Une mesure en dynamique de cette chute de pression,
P, permet de montrer que P &~ 3P, pour une amplitude de déplacement de 0,35mm.
L’estimation du nombre de cycles N, durant lequel la fissure se propage, connaissant la
fréquence f de I'essai, repose sur le calcul du temps de propagation ¢, de la fissure. Ainsi
N, = ft,. Nous nous limiterons ici a une étude approchée dans laquelle la chute de
pression est supposée proportionnelle a la taille de la fissure

P(a) = \2a. (2.18)
La valeur de \ est estimée avec la mesure statique de P; et la connaissance de la longueur
finale de la fissure 2a;. Elle ne semble malheureusement pas indépendante de ’essai. La
morphologie de la fissure semble jouer un role important. C’est pourquoi chaque essai a
une valeur différente de A dans la suite du traitement. Ainsi le temps de propagation ¢,
est solution de I’équation

tp
Rnitiale - Pﬁnale = / )\QU:(t)dt. (219)
0

Il est donc nécessaire de supposer une loi de propagation de la fissure 2a(NV). Nous avons,
dans un premier temps, tracé 2a; en fonction d’une estimation Nz? de N, obtenue en

supposant P constant et égal a P(Qa ) quelle que soit la longueur de la fissure
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2. Vieillissement par sollicitations mécaniques cycliques

P P(QCLf)

On constate que da/ dN;? est quasiment constant en fonction de Nz? . La loi de propagation
en fonction du nombre de cycles est alors approchée par

Piniiae_Pnae
NO = pivitiale - finale (2.20)

2a(t) = AN' + B = Af't' + B, (2.21)
avec A, B et i des paramétres inconnus a déterminer. Or, dans ce cas, 1'équation (2.19)
s’écrit
it
Piitiate — Plinale = )\(Aflij-—l + Bt,). (2.22)

Cette équation permet de calculer ¢, a partir de Piitiale — Phinale- Ainsi il est possible de
calculer une valeur de longueur de fissure théorique 2a'%(t,) en fonction de (A,B,i) avec
I'équation (2.21). Les paramétres inconnus de la loi de propagation sont alors déterminés
en minimisant ’erreur au sens des moindres carrés entre la valeur réelle des différentes
longueurs de fissure 2ay obtenues au cours de essais et celles théoriques 2a§c

§(ABji) = (205 — 2a}(A,B,it,))". (2.23)

essais

Tableau 2.1 — Longueur de fissures mesurées 2a; (la premiére ligne correspond a une
amplitude de déplacement de 0,48mm et de 0,35mm pour les suivantes), pression initiale
et seuil correspondantes et chute de pression mesurée en statique pour la longueur finale
de fissure 2a;. Nombre de cycles de propagation NI? estimé (équation (2.20)) et calculé en
tenant compte de la variation de la chute de pression avec la taille de la fissure pour la loi de
propagation de la figure 2.18

2a; (mm) | Py (hPa)  Pawt (WPa) 3Py(ay) (hPas™!) f (Hz) NP N,
1,65 767 720 13,5 92,97 320 300
1,63 829 765 (3) 93,6 1996 1762
1,63 813 760 2,17 92,96 2265 1091
1,81 815 760 2,49 92,97 2060 1070
2,17 825 760 0,63 92,99 9500 5397
2,44 828 780 1,27 93,05 3500 1670
3,08 788 620 1,2 92,97 13020 16240
2,82 767 550 (3) 92,85 6720 8895
4,47 785 620 0,6 92,92 25550 32465

Le résultat de ce traitement est donné dans le tableau 2.1 et la loi de propagation de
fissure ainsi déterminée est tracée sur la figure 2.18. On constate que l'on retrouve une loi
de propagation constante en fonction du nombre de cycles avec une vitesse A de 'ordre
de 100nm/cycle ce qui valide la cohérence de 'approche utilisée pour corriger le nombre
de cycles de propagation. Il est maintenant nécessaire de calculer la variation du facteur
d’intensité des contraintes 2K, en pointe de fissure. Une onde de soufflet doit alors étre
entiérement modélisée. En utilisant la symétrie par rapport a la moitié¢ de la fissure, la
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2.3. Tenue a la fatigue des soufflets

modélisation par éléments finis en grands déplacements présentée sur la figure 2.19 est
construite avec des éléments de type coque. Or un effet de structure dia a la présence
d’autres ondes autour de celle qui se fissure et a sa perte de raideur doit étre intégré
dans le calcul. Afin d’alléger celui-ci, les ondes non fissurées du soufflet sont modélisées a
I’aide d’un ensemble de ressorts au comportement non-linéaire identique a celui de deux
ondes saines du soufflet (c¢f. figure 1.12b). Le déplacement est imposé a l’extrémité de cet
ensemble. La propagation de la fissure n’a donc lieu ni en effort imposé ni en déplacement
imposé.

«1,=0,35mm e
0 u,=0,48mm ]

Longueur de fissure 2ay(mm)

0 50 100 150 200 250 300 350
Nombre de cycles corrigé N, (10?)

Figure 2.18 — Longueur de fissures 2a; en fonction du nombre de cycles corrigés NV, aprés
optimisation d'une loi de propagation a(N). Mise en évidence d'une vitesse de propagation
constante d’environ 100nm/cycle.

La fissure est principalement sollicitée en mode [. Néanmoins, du fait de la géométrie
du soufflet, elle est aussi probablement sollicitée en mode III voire en mode II |Frangois
et al., 1995; Lemaitre et al., 1996|. Un facteur d’intensité des contraintes moyen est estimé
a l'aide de l'intégrale de Rice, J, sur un contour entourant la pointe de la fissure. Dans
le cas d’un matériau supposé élastique linéaire isotrope, cette intégrale est égale au taux
de restitution d’énergie G. Dans le cas du soufflet I'épaisseur de ceux-ci nous permet de
supposer un état de contraintes planes et d’apreés la formule d’Irwin |Lemaitre et al., 1996|

KZ
Fa
avec K, Ky et Ky qui sont respectivement les facteurs d’intensité des contraintes en
mode I, I et III, £ le module d"Young du matériau et v son coefficient de Poisson.
Nous nous limiterons dans notre cas a déterminer un facteur d’intensité des contraintes
K moyen a partir de 'estimation de l'intégrale de contour J. Le résultat du calcul par
éléments finis de 2K, pour différente longueur de fissure 2a est reporté sur la figure 2.20b.

L’amplitude de variation du facteur d’intensité des contraintes moyen 2K, est linéaire
pour une large gamme de taille de fissures 2a sur la figure 2.20b. Par la suite, un effet de
structure apparait du fait de la perte de raideur de 'onde fissurée. Ainsi la force nécessaire
pour imposer un déplacement aux extrémités du soufflet diminue ainsi que 2K, avec 2a.
Ce comportement linéaire a été vérifié en observant 1’évolution du facteur d’intensité des

T=0= 5 [K + Kj+ (1+ 0Ky = (2.24)
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2. Vieillissement par sollicitations mécaniques cycliques

Déplacement imposé (1)

TTTT T T T TT]

Ressorts non-linéraires

Figure 2.19 — Modélisation tri-dimensionnelle par éléments finis en grandes transformations
de la moitié d'une onde fissurée du soufflet (loi de comportement élastique linéaire isotrope).
Reconstruction de I'environnement de cette onde (i.e., les autres ondes) a |'aide d'un ensemble
de ressorts au comportement élastique non-linéaire identique a celui de deux ondes saines (cf.
figure 1.12b).
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Figure 2.20 — Détermination de |'amplitude de variation du facteur d'intensité des contraintes
moyen 2K, en pointe de fissure sur un cycle en fonction de la taille de fissure 2a. a) Définition
de la géométrie de la fissure, de sa position et de sa propagation sur I'onde du soufflet (cf.
figure 2.19a). b) Evolution globalement linéaire de 2K, avec la longueur 2a de la fissure. Effet
de structure di a la décharge de I'onde fissurée du soufflet.

contraintes en mode I sur une géométrie plus simple qu’une onde et tel que K ~ K, i.e.,
un tube fin fissuré orthoradialement (figure 2.21a). Cette géométrie posséde une solution
semi-analytique et est assez proche de la zone entourant la fissure dans un soufflet. Le
facteur d’intensité des contraintes en mode [ s’écrit dans ce cas, en élasticité linéaire
isotrope, sous la forme [Murakami, 1981; Young et al., 2000]
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2.3. Tenue a la fatigue des soufflets

K1 = fBoo/7a, (2.25)

avec g = F/2rRe, R est le rayon du tube, e son épaisseur et I’ effort axial le sollicitant
(figure 2.21a), B un facteur de gonflement (i.e., bulging factor) qui rend compte de la
non-planéité de la structure

B(A)? = 0,955+ 0,11¢ + 0,063¢* — 0,00534¢” + 0,000144¢", (2.26)

avec ¢ un parameétre de courbure

a
— Y - 2 . .

c @\/12(1 v?) (2.27)
L’équation (2.25) est utilisée pour tracer I’évolution de K en fonction de 2a sur la fi-
gure 2.21b. Pour les faibles valeurs de 2a, K7 se comporte comme dans le cas d’une plaque
fissurée, i.e., suivant /ma. Ceci s'explique par le fait que, lorsque a < 7R, le tube est
assimilable & un plan pour la fissure. Pour de plus grandes valeurs de 2a, K tend a évoluer
quasi-linéairement avec celles-ci. Ce comportement est similaire & celui calculé numérique-
ment pour les soufflets. Un calcul par éléments finis du tube fissuré est effectué avec la
méme technique de maillage que les soufflets. K7 est calculé suivant la méme démarche que
pour le soufflet (i.e., K; ~ v/EJ). La bonne correspondance entre ce calcul numérique
et la solution (semi)analytique sur la figure 2.21b permet de valider le calcul numérique
dans le cas des soufflets et de confirmer le comportement linéaire de 2K, avec 2a.

o Calcul E.F.
£ 0.08 F| — golution semi-analytique
LE [l [Young, 2000] (Eq. (2.25)) ;
3 t| = = Plaque de largeur 21tR ]
@ = 0,06 [ [Murakami, 1981] ]
5M E ~\‘® ]
c 0 L 20 ]
2 g \\(\ —
£ -
TE 004F =" E
58 — i
S ~ ]
© © -~
LE 002F .
o
— ° ]
0 PRI AN NI ITETI T AT AT AT I AT AP WA W
*F 0 0,02 0,04 0,06 0,08 0,1

Longueur de fissure normée a/rR

(a) (b)

Figure 2.21 — Facteur d'intensité des contraintes en mode I pour une fissure orthoradiale
sur un tube. a) Schéma du tube de rayon R, d'épaisseur e chargé avec une force axiale F'
et possédant une fissure orthoradiale de longueur 2a. Les dimensions utilisées dans le calcul
sont égales a celles du soufflet de la figure 2.20a. b) Evolution du facteur d'intensité des
contraintes K en fonction de 2a. 0y = F/2rRe. K, évolue d'un comportement équivalent
a une plaque fissurée de largeur 27 R, i.e., proportionnel & \/7a vers un comportement quasi-
linéaire équivalent a celui rencontré dans les soufflets (figure 2.20b). Comparaison avec un
calcul par éléments finis.
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2. Vieillissement par sollicitations mécaniques cycliques

Ainsi, la vitesse de propagation des fissures est constante (cf. figure 2.18) malgré
l'augmentation du facteur d’intensité des contraintes avec la longueur des fissures (cf.
figure 2.20b). Ce comportement semble étre lié & un pilotage de la propagation de fissure
par la microstructure nanomeétrique du matériau. L’observation en détail du faciés de rup-
ture et de la pointe de la fissure (figures 2.22) permet de remarquer une fissuration a priori
intergranulaire avec deux échelles de rugosité. La premiére, micrométrique, correspondant
a des déviations de la fissure (figure 2.22¢). L’échelle de cette rugosité semble étre corrélée
a la taille micrométrique des colonies (figure 1.4). La seconde rugosité est plus fine avec
des dimensions de l'ordre de la centaine de nanométre (figures 2.22b et ¢) en accord avec
la vitesse de propagation (da/dN =~ 100nm/cycle). Cette rugosité semble liée a la taille
de grains (paragraphe 1.1.3.1 et figures 1.4b et 1.5a) d’autant plus que la morphologie
colonnaire des grains apparait sur la figure 2.22b (comparable a la micrographie MEB
aprés attaque chimique d’une section droite du soufflet de la figure 1.1b).

(@) (b)

Figure 2.22 — Micrographies MEB détaillées de la fissure. a) Observation de la trace résiduelle
de la couche de cuivre (suivant la fleche). b) Observation de la rupture a caractére intergra-
nulaire le long des (ou d'un ensemble de) grains colonnaires (cf figure 1.1b). c¢) Observation
de la pointe de la fissure. Mise en évidence de deux échelles de rugosité. La premiére micro-
métrique (~ diamétre des colonnies, cf. figure 1.4) correspondant a des déviations de fissures
et la seconde de l'ordre de la centaine de nanométre (~ diamétre des grains, cf. figure 1.5)
compatible avec la vitesse de propagation de fissure de 100nm/cycle (cf. figure 2.18).
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2.3. Tenue a la fatigue des soufflets

Cette propagation atypique a vitesse constante de 10~"m/cycle des fissures dans le
cas du nickel électrodéposé ne peut étre confirmée par d’autres études du fait du faible
nombre de résultats présent, a notre connaissance, dans la littérature pour ce matériau
[Hanlon et al., 2003]. La propagation de fissures a vitesse constante a été constatée pour de
fines lames de cuivre (i.e., épaisseur inférieure & 200pm) & gros grains [Weiss et al., 2002].
D’autres matériaux a grains ultra-fins comme acier [Akinawa et al., 2002| présentent
aussi des chemins de fissuration comportant de nombreuses bifurcations. Les propaga-
tions & vitesses constantes sont surtout observées dans le cas des fissures courtes [Bathias
et al., 1980; Suresh, 1991; Ishihara et al., 2002|, i.e., lorsque la dimension de la fissure
2a est proche de celle de la zone plastique cyclique en pointe de fissure r.. Or dans le
cas des contraintes planes r, ~ K2/47ra§ [Suresh, 1991] soit 7. ~ 5um. Il est intéressant
de remarquer que cette dimension est du méme ordre de grandeur que la taille des co-
lonies (figure 1.4). Les joints des colonies constituent une barriére plus importante pour
la propagation de la fissure que les joints de grains au sein d’une colonie [Lawson et al.,
1999; Zhai et al., 2000; Bertolino et al., 2003 car ces derniers sont trés peu désorientés
les uns par rapport aux autres (figure 1.7). Cette différence est, probablement, & I'origine
du facieés de rupture a deux échelles de rugosité. Les déviations multiples de la fissure
conduisent & des variations importantes de da/dN cycle par cycle [Lawson et al., 1999;
Zhai et al., 2000; Bertolino et al., 2003|. La vitesse de propagation (moyenne) apparente
obtenue en projetant la longueur de la fissure sur 'axe de propagation en mode I |[Suresh,
1991] peut alors étre constante |Ishikawa et al., 2003]. Ces constatations sont générale-
ment faites pour des fissures courtes ce qui n’est pas le cas ici sauf si un effet de structure
(non identifié) est capable de créer des conditions locales de fissures courtes dans le cas
du soufflet [Boyce et al., 2003|. Les contraintes résiduelles, issues par exemple du procédé
d’électrodéposition, modifient aussi la propagation des fissures [Lawson et al., 1999| mais
celles-ci sont faibles dans notre cas (cf. paragraphe 1.1.3.2). Les vitesses de propagation
constantes sont aussi observées pour des essais avec un facteur d’intensité des contraintes
trés proche du seuil de propagation. Ceux-ci conduisent généralement a des faciés de rup-
ture comportant beaucoup de facettes (propagation suivant des plans cristallographiques)
avec une forte sensibilité & la microstructure [Suresh, 1991] comme cela semble étre le
cas ici. Mirshams et al. [2001] ont mesuré les valeurs de la ténacité en mode I sur du
nickel électrodéposé. Celles-ci varient d’environ 35MPay/m pour une taille de grains de
48nm a 120MPa/m pour une taille de grains de 19nm. Ces valeurs sont comparables a
celles rencontrés dans les aciers |[Frangois et al., 1995]. De plus, 'ordre de grandeur du
rapport entre le facteur d’intensité des contraintes déterminé ici et la ténacité mesurée
par Mirshams et al. [2001] (pour un diamétre de grains de 48nm) est proche de ce qui
est habituellement constaté pour les aciers, par exemple, pour une propagation au seuil.
Ceci tend a confirmer une propagation des fissures proche du seuil dans le cas présent
méme si il faut rappeler que, dans notre cas, le facteur d’intensité des contraintes varie
d’environ 3 a 13MPay/m et que la vitesse de propagation est tout de méme assez élevée.
La vitesse de propagation atypique pourrait enfin étre liée a la formation d’une couche
d’oxyde en pointe de fissure comme cela a été constaté a température ambiante pour du
nickel électrodéposé par Boyce et al. [2003|. Une vitesse de propagation dépendant peu du
facteur d’intensité des contraintes et controlée par la diffusion des espéces corrosives est,
par exemple, observée pour la propagation sous-critique de fissures dans les céramiques
et les verres en atmosphére oxydante [Rouyer et al., 2003].
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2. Vieillissement par sollicitations mécaniques cycliques

Finalement, en ’absence de plus de données, il n’est pas possible de définir précisé-
ment 'origine de cette propagation atypique. Le tableau 2.1 permet de montrer que la
propagation de fissure a lieu au maximum pour quelques 10* cycles. Ceci est inférieur d’au
moins deux ordres de grandeur au nombre de cycles total. C’est pourquoi la durée de vie
en étanchéité des soufflets repose principalement sur un probléme d’amorcage des fissures.

2.3.2 Courbe de Woehler en étancheité

Des calculs par éléments finis bidimensionnels (¢f. figure 1.12) sont utilisés pour iden-
tifier 'amplitude et le rapport de charge d’une contrainte équivalente adéquate au point
ou elle est maximale au cours d’un cycle de chargement. Ceci permet d’apporter une
réponse sur le comportement du matériau applicable par exemple a d’autres géométries
de soufflet. Or dans notre cas, la tenue a la fatigue vis-a-vis de ’étanchéité des soufflets
repose principalement sur un probléme d’amorcage. En effet nous venons de voir dans le
paragraphe précédent que la vitesse de propagation des fissures est telle que le nombre
de cycles consommé par celle-ci aprés 'amor¢age pour traverser I’épaisseur du soufflet (et
ainsi créer une fuite) est négligeable par rapport au nombre de cycles total. L’amorcage
est lié a des mécanismes de microplasticité et d’endommagement comme la formation
de bande de glissement persistante [Suresh, 1991]. Celui-ci est plus difficile dans le cas
des matériaux nanocristallins [Akinawa et al., 2002; Ishikawa et al., 2003|. Néanmoins
I’apparition de bandes de glissement a été observée dans le cas du nickel électrodéposé
|Boyce et al., 2003|. L’amorgage peut étre modélisé a 'aide d’un modéle & deux échelles
[Lemaitre et al., 1994, 1999; Doudard et al., 2003| dans lequel les mécanismes de plasticité
et d’endommagement n’apparaissent qu’au sein d’une inclusion microscopique noyée dans
une matrice élastique. C’est pourquoi nous choisissons comme contrainte équivalente celle
qui est liée & 'endommagement |Lemaitre et al., 1996]

ot = Ueq\/g(l +v) +3(1 - 2v) (J—H>2, (2.28)

Oeq
avec oy la contrainte hydrostatique, o, la contrainte équivalente de von Mises, oy /0eq
représente le taux de triaxialité des contraintes. Cette contrainte équivalente est liée a la
force thermodynamique associée a la variable d’endommagement, 7.e., le taux de resti-
tution de densité d’énergie élastique. Soit M, le point du soufflet ou la contrainte o* est
maximale au cours d'un cycle (atteinte pour le déplacement maximal). On définit alors le
rapport de charge R,- par

min o Umin
R,- = signe <u ) ivjc( ) , (2.29)
Umax /) O3y, (Umax)
et 'amplitude du cycle o} par
0y = o0, (Umin) + oy, (Umax)] /2. (2.30)

Le rapport de charge évolue, dans le cas des soufflets, en fonction de 'amplitude de
déplacement imposée (cf. tableau 2.2). Nous nous ramenons dans tous les cas a la situation
de la fatigue purement alternée, i.e., R,« = —1, a l'aide de la relation linéaire de Goodman
|Bathias et al., 1980; Lemaitre et al., 1996|. Celle-ci permet de rendre compte de Deffet
du rapport de charge sur la tenue a la fatigue du matériaux
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0 (Rys)1— Ry \ "
(=1) = 0% (Rp) (1= 22 .
7(=1) Ua(R")< o 1+R(,*>

(2.31)
avec o, la contrainte ultime, ou a rupture, du matériau obtenue au cours d’un essai de
traction monotone (cf. figure 1.10b). Dans le cas du soufflet & 3 ondes (figure 2.11) testé
en fatigue, et dont la géométrie d'une onde est décrite sur la figure 1.12a, le rapport de
charge évolue avec I'amplitude du déplacement imposé. Le tableau 2.2 donne I’évolution
de 'amplitude de la contrainte et du rapport de charge avec I’amplitude de déplacement
imposé ainsi que I'amplitude de contrainte ramené a un rapport de charge de -1. Ce tableau
est obtenu pour la géométrie moyenne du soufflet. L’erreur commise sur ’estimation de
la contrainte est de l'ordre de +6%. Elle est obtenue en tenant compte de la précision
du déplacement imposé et de la variation de géométrie du soufflet (cf. figure 1.12a). Il
est intéressant de remarquer que le calcul de la contrainte équivalente d’endommagement
donne des résultats proches de ce que ’on pourrait obtenir avec la contrainte principale
maximale ou avec la contrainte équivalente de von Mises. Ceci est représentatif d’un état
de contraintes essentiellement unidimensionnel.

Tableau 2.2 — Evolution de I'amplitude de contrainte équivalente et du rapport charge pour
le point le plus sollicité du soufflet. Calcul par éléments finis bidimensionnel axisymétrique avec
la géométrie moyenne du soufflet (figure 1.12a).

U, (mm) 0,2 0265 033 035 048

R,- 0,03 091 -0,89 -0,88 -0,34
(R,-) (MPa) | 184 243 303 322 441
(—1) (MPa) | 185 246 308 328 456

*
U&

*
U&

Les résultats d’un essai de fatigue sont par nature dispersés. L’origine de cette dis-
persion peut étre classée en deux catégories: les problémes liés a la structure et son
environnement (e.g., tolérance de fabrication, problémes liés & sa mise en position ou en-
core les conditions expérimentales) et le matériau et son procédé d’obtention (e.g., son
hétérogénéité, cf. présence de nanopores: paragraphe 1.1.3.1, ou sa rugosité, cf. I’état de
surface sur la micrographie de la figure 2.22b). La dispersion associée au matériau induit
des concentrations locales de contraintes ou des variations de la limite élastique. Ceci va
conduire a différents sites ou des phénomeénes de microplasticité et d’endommagement
vont avoir lieu au cours des cycles alors que le matériau reste élastique macroscopique-
ment. En supposant que ces différents sites n’interagissent pas entre eux et que l’amorcgage
de la fissure va avoir lieu sur le maillon le plus faible, la probabilité cumulée p d’amorcer
une fissure (ou de perte d’étancheité dans notre cas) au sein du soufflet Q2 de volume total
V' peut étre décrite a I'endurance par un modele de Weibull [1939] & deux paramétres
[Hild et al., 1996; Chantier et al., 2000]

e LG ]

avec m le module de Weibull qui rend compte de la dispersion (plus m est grand et
plus la réponse est déterministe), V4, un volume de référence et oy est proportionnelle
a la contrainte moyenne a l’endurance de ce volume. Ces deux parameétres ne sont pas
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2. Vieillissement par sollicitations mécaniques cycliques

indépendants et sont regroupés dans le second parameétre de Weibull Vyo{". Dans le cas
de la fatigue, 'équation précédente peut se réécrire sous la forme [Hild, 1998|

D=1 — exp {—%Hm (@)m] , (2.33)

0 00
avec

1 Gmax (M) "™

H, = —/ <M> dv, (2.34)
V Q Op

le facteur d’hétérogénéité des contraintes qui dépend du mode de sollicitations du matériau

au sein de la structure avec

Omax(M) = max o7, (2.35)
t€[0,1/f]

le champ de contrainte équivalente maximale sur un cycle de période 1/f et

Op = Max Opmax(M), (2.36)
MeQ
la contrainte équivalente maximale sur un cycle égale dans notre cas a 0} (Umax). On
définit le volume effectif de la structure

Ve = VHpy,. (2.37)

L’avantage de cette modélisation est de contenir dans une méme expression la dispersion,
les effets de volume et d’hétérogénéité des contraintes classiquement constatés en fatigue
(et dans tout probléme contenant un aspect aléatoire pour lequel ’hypothése du maillon
le plus faible s’applique). A l'endurance 6p = 0, avec 0., la contrainte a l’endurance
du matériau dont la distribution s’écrit a partir de I’équation (2.38) en fonction de la
probabilité de perte d’étanchéité p

Ooo(P) = 0 —VO
o\P) = 0o Véff

1/m
In(1 — p)] . (2.38)

Cette distribution de la limite d’endurance o4, a pour valeur moyenne

Vo 1/m 1
oo = r{1+—), 2.39
= (i) () 2
et pour écart-type

A 2\ oy, L

avec [' la fonction eulérienne de premiére espéce

[(z) = /OOO t* et dt. (2.41)

Il est intéressant de noter que le rapport oo /74 ne dépend que du module de Weibull m.
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2.3. Tenue a la fatigue des soufflets

Les courbes d’isoprobabilité de perte d’étanchéité (suite a ’amorgage) peuvent étre
décrites dans le diagramme de Woehler par un modéle de Stromeyer a deux paramétres
A et n [Bathias et al., 1980]

A

Nelb) = 5

(2.42)
On utilise de plus les résultats obtenus par Boyce et al. [2003| sur du nickel électrodéposé
dans des conditions similaires & celles utilisées ici (cf. paragraphe 1.1.2) excepté la densité
de courant de 45mA /cm? qui conduit & une texture de fibre différente (i.e., (100)) et
une taille de grains plus importantes (i.e., de 'ordre de 250nm d’aprés la loi de Hall-
Petch avec une limite élastique de 305MPa, équation (1.4)) d’aprés la caractérisation de
Buchheit et al. [2002]. La sollicitation de fatigue utilisée par cet auteur est proche de celle

des soufflets, i.e., flexion pure (c¢f. figure 2.7a) purement alternée R, = —1. Le calcul du
facteur d’hétérogénéité des contraintes avec I’équation (2.34) conduit dans ce cas a
2 L—1
Hy=——"-—\|l4+——]). 2.43
" Lim+1) < m + 1) (2.43)

avec L la longueur de la zone utile de ’éprouvette (figure 2.7) et [ celle sur laquelle la
contrainte maximale est constante. V' = helL est égal au volume total de I’éprouvette avec
h et e qui sont respectivement sa hauteur et son épaisseur. H,, est de l'ordre de 6.1072
pour cette géométrie alors qu’il est de 1072 pour le soufflet (calcul par éléments finis)
pour m = 10. Cette valeur comparable du facteur d’hétérogénéité des contraintes justifie
'utilisation des résultats de Boyce et al. [2003| avec ceux obtenus sur les soufflets si 'on
suppose que le nombre de cycles de propagation est négligeable sur le nombre de cycle
total dans le cas de Boyce et al. [2003]. Elle nécessite néanmoins une derniére correction
vis-a-vis du volume total de I’éprouvette. Tous nos résultats sont corrigés afin d’avoir le
méme volume effectif que dans le cas de [Boyce et al., 2003], i.e., 'amplitude de contrainte
calculée par éléments finis est corrigée d’un facteur (Veg(soufflet)/Veg(Boyce))Y/™ en plus
de la correction de rapport de charge (équation (2.31)). Les valeurs de 'amplitude de
la contrainte équivalente maximale o (équation (2.30)) sont finalement normées par la
limite élastique (& 0,02% de déformation) du matériau déterminée en traction monotone
pour les deux essais de fatigue, i.e., 305+12MPa pour l'essai de flexion pure purement
alternée |Buchheit et al., 2002; Boyce et al., 2003| et 610+£45MPa pour le soufflet (cf.
paragraphe 1.1.3.2). L’ensemble des essais obtenus sur les soufflets est représenté sur la
figure 2.23 avec les résultats extraits de Boyce et al. [2003] en tenant compte des remarques
précédentes.

La courbe médiane du faisceau de courbes d’isoprobabilité est identifiée en minimi-
sant I’erreur au sens des moindres carrés entre les différents points de mesures et la courbe
décrite par I'équation (2.42) par rapport & A et o (p = 50%). La valeur de n est repré-
sentative de la pente de la courbe médiane dans le diagramme de Woehler. Elle rend ainsi
compte du nombre de cycles critique pour atteindre ’endurance. En ’absence de données
(i.e., points de mesures) suffisantes, une valeur standard de n est choisie. Généralement
1 < n < 2 |Bathias et al., 1980 et un critére énergétique pour le nombre de cycles a
rupture |Doudard et al., 2003| conduit & un modéle proche de celui de Stromeyer avec
0o (p = 50%) élevé au carré. La valeur de n = 2 est ainsi retenue. On obtient A = 2650 0
et 0oo(p = 50%) /0, = 0,68. Les parameétres de Weibull sont estimés simultanément. Ils
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Figure 2.23 — Courbe de Woehler en étanchéité des soufflets. o correspond a I'amplitude
de contrainte équivalente ramenée a un rapport de charge R,- de —1. o, dénote la limite
élastique du matériau en traction uniaxiale monotone pour 0,02% de déformation (la barre
d’erreur sur le graphe correspond a l'incertitude de mesure) et NV, le nombre de cycles nécessaire
a la perte d'étanchéité des soufflets ou a I'amorcage des fissures. Les mesures thermiques
correspondent aux contraintes équivalentes calculées pour I'amplitude moyenne de déplacement
a I'endurance u,  déterminée sur la figure 2.12. L'écart-type de cette contrainte correspond a
I'incertitude sur la valeur du déplacement a I'endurance déterminée par les mesures thermiques.
Les contraintes sont corrigées de |'effet de volume effectif dans le cas des soufflets. L'évolution
de o avec N, pour une probabilité d’amorcage est décrite a I'aide d’'un modéle de Stromeyer
(équation (2.42)) avec A = 26500 et n = 2 et la dispersion a I'aide d'un modéle de Weibull
(équation (2.38)) avec m ~ 14, Voo = 6,52.107*Vego]" et Vg = 3,8.10~ 'mm®.

sont tels que les faisceau d’isoprobabilité & 10% et 90% englobe au mieux les différents
points de mesures. Ces courbes sont déduites de la courbe médiane en utilisant 1’équa-
tion (2.42) pour une probabilité p avec

M] " : (2.44)

000 (D) = 00 (p = 50%) [ m 05

Ainsim =~ 14 et Vyo' = 6,52.10*3‘/;3051. Dans le cas du soufflet, cela conduit a une valeur
moyenne de la limite d’endurance 7, (équation (2.39)) de 410MPa avec un écart-type
Too (équation (2.40)) de 40MPa. On retrouve ainsi un rapport entre la limite d’endurance
moyenne et la limite élastique, o /0y, de 'ordre de 2/3 et un rapport entre la limite d’en-
durance et la contrainte ultime, 7, /0, dit fatigue ratio, de 0,36. Cette derniére valeur est
classique pour le nickel massif [Dieter, 1976|. L’ordre de grandeur du module de Weibull,
m, est tout a fait acceptable pour des essais de fatigue. Enfin A = 9,86.105MPa? dans le
cas des soufflets ce qui est comparable & ce qui peut étre obtenu avec d’autres matériaux
[Suresh, 1991; Francois et al., 1995]. On constate, enfin, sur la figure 2.23 que le faisceau
de courbes d’isoprobabilité est en bon accord avec ’estimation de la limite d’endurance
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2.4. Conclusions: fiabilité en étanchéité

obtenue a 'aide de la mesure par caméra thermique (figure 2.15). Finalement, la tenue a
la fatigue du nickel électrodéposé est, d’un point de vue adimensionnel, indépendante de
la taille des grains (de l'ordre de 60nm dans notre cas et a priori de 300nm? pour Boyce
et al. [2003]) et de la texture (fibre (110) dans notre cas et (100) pour Boyce et al. [2003]).
La tenue a la fatigue ne semble donc pas, dans I'état actuel des recherches, modifiée par
le caractére nanocristallin du matériau. Elle est comparable a celle classiquement consta-
tée sur du nickel massif malgré des critéres de tenue a la fatigue différents. Le nombre
de cycles a rupture est principalement conditionné, dans notre cas, par I’amorcage de la
fissure (étanchéité) alors qu’il est habituellement plutot da a la propagation de celle-ci.
Le diagramme de Woehler de la figure 2.23 nécessiterait des essais de fatigue complé-
mentaires afin d’affiner principalement ’évaluation des paramétres utilisés dans le modéle
de Weibull et en particulier le module m lié a la dispersion qui n’est pas suffisamment
décrite expérimentalement. Le diagramme de Woehler obtenu dans le cadre de cette étude
permet néanmoins de d’estimer ’évolution de la probabilité de défaillance d’'une géomé-
trie de soufflet donnée (pour peu que celle-ci soit précisément déterminée) en fonction du
temps (pour une fréquence et une amplitude de sollicitation données) et ainsi d’apporter
les premiéres conclusions sur le vieillissement par sollicitations mécaniques cycliques.

2.4 Conclusions: fiabilité en étanchéité

L’obtention d’une premiére estimation des parameétres de tenue a ’amorcage en fa-
tigue a grand nombre de cycles du nickel électrodéposé, a partir de la mise en place d'un
essal spécifique dans un pulsateur, permet d’estimer une probabilité de défaillance du
composant vis-a-vis de la perte d’étanchéité d’un soufflet de géométrie donnée. Il est alors
nécessaire, pour passer du diagramme de Woehler de la figure 2.23 a une probabilité de
défaillance en fonction du temps, de connaitre le spectre des sollicitations mécaniques
(e.g., vibrations, chocs, etc...) que le soufflet subit au cours de son utilisation. La modé-
lisation doit étre, de plus, améliorée afin de prendre en compte les mécanismes de fatigue
a amplitude variable comme les lois de cumul de dommage ou l'effet d’une surcharge
sur la probabilité cumulée de défaillance [Bathias et al., 1980; Suresh, 1991; Chantier-
De Lima, 2000|. La loi de propagation de fissure déterminée ici devrait étre confirmée a
I’aide d’essais sur des éprouvettes plus classiques et en vérifiant s’il y a formation ou non
d’une couche d’oxyde. Cette loi de propagation peut permettre d’évaluer une probabilité
de défaillance vis-a-vis de la raideur pour des soufflets dont le critére de défaillance en
étanchéité n’existe pas (e.g., utilisations dans un autre composant que le pressostat). En-
fin, d’autres mécanismes de vieillissement peuvent étre (thermiquement) activés du fait
de la dissipation plastique au cours de I'amorcage et lors de la propagation de la fissure
comme la recristallisation |[Wu et al., 2002] tout particuliérement pour des matériaux
nano-cristallins (chapitre 4).

2. Valeur estimée a partir de la limite élastique de 305MPa et la loi de Hall-Petch, équation (1.4), avec
les parameétres du nickel pur.
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3. Vieillissement par interdiffusion

3.1 Introduction

Ce chapitre a pour objet d’évaluer I'effet de I'interdiffusion des espéces composant les
différentes couches du soufflet (i.e., le nickel et le cuivre, figure 1.1b) sur le comporte-
ment mécanique du soufflet (i.e., la raideur, figure 1.13) au cours du temps. Le module
d’Young du cuivre (pour un polycristal sans texture particuliére) est environ deux fois
plus faible que celui du nickel. Les sections droites des soufflets travaillent principalement
en flexion. La diffusion du cuivre loin de la fibre neutre des sections droites provoque un
assouplissement apparent des soufflets. Nous nous limitons ici au cas de 1’élasticité méme
si cette interdiffusion peut provoquer une modification du comportement plastique local
conduisant & une évolution de la raideur du soufflet pour des amplitudes de déplacements
plus ou moins importantes. Ce cas est plus spécifiquement traité pour la cristallisation
au chapitre 4. Pour pouvoir traiter l'effet de la diffusion sur le comportement élastique, il
faut, dans un premier temps, déterminer les parameétres qui la régissent, i.e., le coefficient
d’interdiffusion pour le couple de matériau Ni/Cu électrodéposé, le coeflicient d’activation
thermique associé et le régime de diffusion. Il est important de rappeler que dans le cas
du couple Ni/Cu, le diagramme d’équilibre est un simple fuseau [Poupeau, 1986]. La dif-
fusion est, dans ce cas, simplifiée car il n’y a pas de formation de composé intermétallique
puisque la miscibilité des deux espéces est parfaite aussi bien a 1’état solide qu’a I’état
liquide. La courbe de diffusion se présente toujours sous la forme d’une série continue de
solutions solides (CFC) de nickel et de cuivre. Il est intéressant de noter que certaines
études prévoient 'existence d’une lacune de miscibilité pour des températures inférieures
a 880K et des concentrations atomiques de ordre de 50% [Sarrazin, 1987|. Les coeffi-
cients d'interdiffusion du couple Ni/Cu sont bien connus pour les matériaux massifs a des
températures assez élevées. Ils doivent étre mesurés, dans notre cas, du fait de la micro-
structure particuliére des dépots et de la température d’utilisation basse des soufflets. Des
problémes de mesures se posent alors. Les échelles d’observation sont en effet de 'ordre
du dixiéme de micrométre de par ’échelle caractéristique de la microstructure (figures 1.4
et 1.5), la taille des différentes couches composant le soufflet (figure 1.1b) et la tempéra-
ture d’utilisation proche de ’ambiante (i.e., faible taux de diffusion). C’est pourquoi une
méthode spécifique de mesure de la composition chimique au MEB est décrite dans un
premier temps. Celle-ci permet d’obtenir les courbes de diffusion pour des soufflets a diffé-
rentes températures et temps d’utilisation avec une résolution spatiale suffisante pour en
extraire les paramétres recherchés. Ces paramétres sont ensuite utilisés pour effectuer une
homogénéisation élastique en deux étapes du comportement des soufflets. Ainsi l'effet de
I'interdiffusion sur le comportement élastique permet d’ébaucher les premiéres conclusions
sur le vieillissement des soufflets.

3.2 La mesure des profils de diffusion par
sonde EDS

3.2.1 Introduction: I'analyse chimique par microsonde

L’évaluation des coefficients de diffusion, dans le cas des soufflets, nécessite une tech-
nique de mesure avec une résolution spatiale inférieure au micrometre. L’analyse chimique
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3.2. La mesure des profils de diffusion par sonde EDS

par microsonde (ou EPMA pour Electron Probe MicroAnalysis) permet de mesurer simple-
ment un profil de concentration avec une précision acceptable sur la composition. Cette
technique repose sur la mesure de l'intensité relative du rayonnement X émis par les
atomes de I’échantillon suite a l'ionisation de ceux-ci par un faisceau d’électrons [Cas-
taing, 1951; Grillon et al., 2002|. La longueur d’onde, ou 'énergie, du rayonnement X est
caractéristique de I’espéce chimique émettrice. La mesure de la longueur d’onde (on parle
alors de WDS pour Wavelength Dispersive Spectrometer), ou de 1'énergie (on parle alors
d’EDS pour Energy Dispersive Spectrometer), des différentes raies du spectre X émis par
I’échantillon et de leur intensité relative permet de déterminer la composition chimique
locale si ’ensemble des interactions entre les électrons, les rayons X et les atomes sont
pris en compte. Ces interactions sont de nos jours bien comprises et corrigées par les
méthodes dites ZAF et ¢(pz) lorsque la concentration chimique est constante dans le vo-
lume de I’échantillon affecté par la diffusion des électrons et des rayons X [Maurice et al.,
1978; Benoit et al., 1989; Reed, 1993]. Des effets spécifiques doivent étre pris en compte
si I’échantillon est hétérogéne dans ce volume (e.g., présence d’une interface). Nous nous
intéressons dans cette partie & la description de ces effets, leur quantification et la pos-
sibilité de déconvoluer les courbes de concentration dans le cas d’un couple de diffusion
binaire, plus particuliérement de type Ni/Cu.

3.2.2 Phénomeénes physiques mis en jeu: effets sur la mesure

La figure 3.1 représente une vue schématique des différents effets se produisant lors
de la mesure par EPMA d’un profil de concentration monodimensionnel (i.e., suivant ¥
uniquement). Nous nous limitons ici au cas d’un couple de diffusion composé de deux
éléments purs A et B. Le numéro atomique de B est supposé supérieur a celui de A, i.e.,
Zg > Za. Dans le cas du couple de diffusion qui nous intéresse, A correspond au nickel
et B au cuivre. Le gradient de concentration est représenté par la fraction massique de
B, Wg(Y). Dans le cas d’une diffusion binaire, Wx(Y) = 1 — Wg(Y') si aucune porosité
n’apparait au cours de la diffusion (e.g., effet Frenkel [Philibert, 1991], voir la partie 1.2.2).
La phase riche en B est située du coté Y < 0 telle que Wy(Y") décroit avec Y. L’origine
du profil de diffusion, O, correspond a la position initiale de l'interface entre A et B
avant diffusion (qui devient une interphase au cours de la diffusion). L’interface initiale est
supposée parfaitement perpendiculaire a la surface de ’échantillon. Le faisceau d’électrons
primaires (faisceau du MEB, dans notre cas, de tension d’accélération Eg) est focalisé a
une distance variable, Y = d, de I'interface initiale.

Un premier effet décrit sur la figure 3.1 est lié a la propagation des électrons dans
I’échantillon qui ionisent les atomes de A et de B. Ceux-ci se relaxent en émettant des
rayons X caractéristiques (dit primaires) dans un volume quasi-sphérique de rayon Ryx
pour des atomes avec un nombre atomique, Z, supérieur a ~ 10 [Heinrich, 1981]. 2Rx re-
présente le diamétre du volume d’interaction qui est une borne supérieure de la résolution
spatiale de la mesure par EPMA |[Duncumb, 1960; Goldstein et al., 1981; Reed, 1993|.
La mesure correspond a une moyenne sur ce volume d’interaction et conduit a 1’effet de
moyenne. Lors de la mesure du coefficient de diffusion, cet effet doit étre pris en compte
si la profondeur de diffusion (i.e., V2Dt avec D le coefficient de diffusion moyen et ¢ le
temps de diffusion |Philibert, 1991]) est, en premiére approximation, inférieure ou égale a
ce rayon d’interaction Rx (voir la partie 3.2.6 et 'annexe A.2). Chaque volume élémen-
taire, en S, du volume d’interaction émet des rayonnements X caractéristiques (d’intensité
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Spect

Fomg

f etr
IgtIA(+1AB) ©
Faisceau primaire d'électrons <

X

< Unapuojoid

Fonction d'émission X caractéristique

F(x,y,z) ! . .
~ sphére de rayon Ry Interdiffusion A/B
(Fraction massique Wy(Y))

Figure 3.1 — Schéma général du processus d'émission et de mesure des rayons X dans un
échantillon comportant un profil de concentration Wy (Y') (i.e., fraction massique) au sein
d'un couple de diffusion de type A/B (avec Zg > Z,). La variation de concentration est
représentée par le gradient de niveau de gris. Un faisceau d’électrons est focalisé en un point
I de la surface de I'échantillon. Ce point est repéré par sa distance d a I'origine O du profil de
concentration (i.e., Y = 0) qui correspond a I'interface initiale (i.e., avant diffusion) entre les
éléments A et B du couple de diffusion. La propagation des électrons dans I'échantillon produit
une distribution spatiale d'émission des rayons X représentée par la fonction F(z,y,z). Chaque
point S de cette distribution émet des rayons X primaires de A et de B. Ceux-ci émergent
a la surface de I'échantillon au point N’ avec un angle 6 pour atteindre le spectrométre. Ce
dernier est orienté d'un angle § par rapport au gradient de concentration chimique. Il permet
de mesurer l'intensité 15 et Iz de chacun des rayonnements. Le rayonnement de B est, entre
autres, absorbé en M par les atomes A de |'échantillon. Ceci peut engendrer une excitation
(dite secondaire) de ces atomes (puisque Zg > Zx). Le rayonnement de fluorescence ainsi
généré émerge de I'échantillon en N et son intensité I, est mesurée par le spectrométre.

I, et Iy respectivement pour les atomes de A et de B) et continus (correspondant au ralen-
tissement des électrons [Maurice et al., 1978; Benoit et al., 1989; Reed, 1993|) dans toutes
les directions de 'espace. Une fraction de ceux-ci se propage vers la surface pour émerger,
avec un angle 6, au point N’ et rejoindre le spectrométre. Il est important de noter que
le faisceau de rayons X n’est (pratiquement) pas dévié a la surface de ’échantillon (i.e.,
indice de réfraction de l'ordre de 1, [Reed, 1993]). Ces rayonnements sont absorbés expo-
nentiellement par le gradient de composition chimique tout au long de leur cheminement
vers la surface de ’échantillon. Ce mécanisme est a la base d’une correction d’absorption
spécifique qui est controlée par la géométrie de détection (angle d’émergence 6 et d’orien-
tation § du spectrométre par rapport au gradient de composition) et la position d du
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faisceau d’électrons par rapport au gradient de concentration (voir la partie 3.2.4).

Un autre effet important di & cette absorption est la fluorescence (partie 3.2.5). Celle-
ci a pour origine l'excitation d’un atome par un photon X (d’énergie suffisante) suivi d’une
relaxation par émission d'un photon X caractéristique (dit secondaire). Dans notre cas
une partie du rayonnement X continu est capable de faire fluorescer a la fois les atomes
de A et de B (on parle de fluorescence due au continuum). Par contre, seuls les rayons X
caractéristiques de B sont capables d’exciter les atomes de A, au point M par exemple, car
Zy > Za (on parle alors de fluorescence caractéristique). L'intensité de ces rayonnements
X parasites (mesurée par le spectrométre aprés avoir été absorbée dans 1’échantillon entre
M et N) ainsi créés sera notée Iy et I respectivement pour les atomes de A et de B
excités par un photon X. Le volume affecté par cet effet est bien plus important que
celui du rayonnement X primaire. Cet effet peut devenir prédominant a grande distance
|Goldstein et al., 1981] tout particuliérement pour la fluorescence caractéristique. Les
méthodes de correction classique sont capables de traiter cet effet lorsque le volume affecté
est homogéne mais pas s’il comprend différentes phases ou interfaces. Différents auteurs
|Reed et al., 1963; Maurice et al., 1966; Henoc et al., 1969; Bastin et al., 1983| ont traité ce
cas lorsque le volume affecté par la diffusion des électrons ne traversent pas ces interfaces.
Des développements numériques récents |[Llovet et al., 2000; Valovirta et al., 2001] ont
considéré le cas général de la fluorescence a travers les interphases lorsque le faisceau
d’électron traverse celles-ci.

Ce sous-chapitre se focalise sur ces trois effets, i.e., 'effet d’absorption spécifique (par-
tie 3.2.4, |Arnould et al., 2003]), de fluorescence (partie 3.2.5, [Arnould et al., 2002a)) et de
moyenne (partie 3.2.6 et annexe A.2, [Arnould et al., 2003|), dans le cas d’un gradient de
composition chimique monodimensionnel au sein d’un couple de diffusion de type Ni/Cu.
Ce couple (i.e., sa préparation) est supposé avoir une interface initiale parfaitement per-
pendiculaire a la surface de ’échantillon. La présence d’un défaut d’orientation de cette
interface entraine 'apparition d’un effet géométrique sur les profils mesurés dont un trai-
tement simplifié est donné dans ’annexe A.1. Nous nous limitons a traiter ces effets dans
le cas de la mesure des raies K, uniquement du spectre X [Maurice et al., 1978; Benoit
et al., 1989; Reed, 1993| pour aboutir & une méthode générale de déconvolution du profil
de diffusion (partie 3.2.6).

La mesure repose généralement sur la détermination de l'intensité relative, notée £, qui
correspond au rapport entre 'intensité du rayonnement X en Y = d de 'une des espéces
chimiques dans I’échantillon et 'intensité obtenue dans les mémes conditions pour un
échantillon pur de cette méme espéce |Castaing, 1951; Maurice et al., 1978; Benoit et al.,
1989; Reed, 1993]. Soit pour B, par exemple,

Is(d
k() = 22, 5.)
(B)
avec, en ’absence de termes de fluorescence,
oo oo P
I = AI/ / F(x,y.2) exp (—uEpB.—) dz dydz, (3.2)
2=0 J z,y=—00 sin f

et
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3. Vieillissement par interdiffusion

effet d’absorption spécifique

~

00 00 z/sinf
Ig(d) = AI/ / YVB(y + d)F(x,y,z) exp [—/ (15 pas) (Y(1)dl| dzdy d=.
2=0 J z,y=—00 l

' - =0

effet de moyenne
(3.3)

avec

Y () =y+d+1lcost coso. (3.4)

Aj est un coefficient contenant tous les termes “constants” comme, par exemple, efficacité
du spectrométre et son angle solide, des parameétres atomiques de I’espéce chimique (e.g.,
le rendement de fluorescence ou la probabilité de transitions de Coster-Kronig) ou encore
I'intensité du faisceau d’électron et le temps d’acquisition [Maurice et al., 1978; Benoit
et al., 1989; Reed, 1993]. u5B(Y) est le coefficient d’absorption massique du rayonnement
de B dans l'alliage A/B de fraction massique Wg(Y'). Ce coefficient peut étre obtenu par
une loi des mélanges [Maurice et al., 1978; Goldstein et al., 1981; Reed, 1993|

WAB(Y) = Wi (Y ) + (1 — Wi (¥)uh. (3.5)

pap(Y) est la densité relative du matériau pour une fraction massique Wy (Y') obtenu par
une loi des mélanges inverse

pas(Y) ™ = Wa(Y)pp' + (1 - Wg(Y))py". (3.6)

L’équation (3.3) traduit a la fois l'effet de moyenne, via le produit de convolution sur y
entre Wy et F, et ’absorption spécifique dans un matériau a gradient de concentration
(via les équations (3.4) a (3.6)). F(z,y,z) est une distribution spatiale du rayonnement
X caractéristique correspondant au rapport entre l'intensité émise par le volume élémen-
taire centré en S(x,y,z) (figure 3.1) au sein de ’échantillon et celle produite par le méme
volume isolé. Cette distribution dépend du numéro atomique, de la masse atomique et
de I’énergie critique d’ionisation du matériau et donc a priori de la concentration chi-
mique locale. Néanmoins, nous négligeons cette dépendance dans le cas présent puisque
les deux espéces du couple de diffusion, A et B, sont trés proches suivant les périodes
de la classification périodique de Mendeleiev (i.e., numéro atomique trés proche). Cette
fonction de distribution spatiale est axisymétrique, suivant la profondeur z dans le repére
local (I,z,y,z), pour un matériau pur. Puisque seule une diffusion binaire suivant Y est
considérée ici, toutes les fonctions intervenant dans 1’équation (3.3) ne dépendent que des
variables spatiales y et z. Ainsi I'intégration suivant x ne concerne que F. Une fonction
d’émission X bidimensionnelle F' peut étre définie comme suit

o) = [ Flaps)ds (3.7
Par conséquence, les équations (3.2) et (3.3) peuvent s’écrire
o o P
Ip) = AI/ / F(y,z) exp (_NEPB.—) dy dz, (3.8)
2=0 Jy=—o00 sin 6
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et

00 00 z/sin@
Ig(d) = A /:0 /:_ W (y+d) F(y,z) exp [—/ (15°pas) (Y (D)dl | dydz. (3.9)

=0

La distribution en profondeur issue de cette fonction d’émission caractéristique bidimen-
sionnelle (ou surfacique) est utilisée depuis longtemps |Castaing, 1951]. Il est nécessaire
dans le cas présent de l’associer a une distribution latérale qui a été beaucoup moins
étudiée par le passé.

3.2.3 Distribution(s) latérale(s) du rayonnement X

Une simulation par méthode de Monte Carlo [Joy, 1995] ! de la distribution surfacique
de I’émission X dans le cas du cuivre pur est présentée sur la figure 3.2. Les distributions
latérale, suivant y, et en profondeur, suivant z, sont proches d’'une distribution gaussienne
pour les matériaux considérés ici [Reed, 1993], ce qui permet d’écrire

Fy,z) = ¢(y) ¢"(2), (3.10)

avec 1(y) la distribution latérale du rayonnement X, qui traduit la propagation radiale
des électrons, et ¢*(2) la distribution en profondeur. Normer ¢ tel que

/OO Y(y) dy = 1, (3.11)

=—00

revient a ce que seul ¢*(z) contient le nombre moyen d’ionisation par électron, i.e., ¢*(2)
est confondu avec la distribution en profondeur ¢(z) bien connue [Reed, 1993]. Cette
derniére est définie comme égale au rapport entre I'intensité du rayonnement X émise par
une couche d’épaisseur dz a la profondeur z dans I’échantillon (figure 3.2) et celle émise
par la méme couche isolée |Castaing, 1951, soit encore

o= [ Feaw= [ wwr@w-06 [ swa-ee, 612

=—00 Yy=—00 =—00

d’aprés I'équation (3.11). Le modéle utilisé pour décrire ¢(z) est celui proposé par Pack-
wood et al. [1981] et Brown et al. [1982]

fonction transitoire

"y — ¢(0)
v

8(2) = 3 exp(—(ap)*)[1 - exp(=0p2)]. (3.13)

~~

gaussienne

La partie gaussienne traduit la marche aléatoire suivant z des électrons produisant des
rayons X avec 7 son amplitude. Celle-ci est proportionnelle au rapport entre le nombre
d’ionisations engendré dans une couche élémentaire a la surface et celui obtenu pour

1. Sites internet — web.utk.edu/~srcutk/htm/simulati.htm
www.minmet.mcgill.ca/people/gauvin/montecarlo/software/winxray /winxray.html
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Distribution latérale

v(y)

o'
Surface de I'échantillon [ |, 0 ¢(2)

&
I
I
I
!
~
Distribution en profondeur

Figure 3.2 — Distribution surfacique de I'émission de rayons X dans le cas du cuivre pur
obtenue par simulation Monte Carlo [Joy, 1995] pour un diamétre du faisceau d’électrons de
10nm et une tension d'accélération Ey = 25keV. Définition des distributions latérale, 1 (y), et
en profondeur, ¢(z), par intégration de la distribution bidimensionnelle suivant une fine couche
d'épaisseur dy et dz respectivement. La distribution ¢(z) contient généralement une partie
transitoire puis une partie gaussienne délimitées par la profondeur z,. Celle-ci correspond a la
profondeur a partir de laquelle la partie transitoire dans I'équation (3.13) devient négligeable.
Pour les matériaux avec un numéro atomique supérieur a 10 et un diamétre négligeable du
faisceau d'électrons par rapport a Ry, |'allure de 1)(y) est supposée proche de la partie de ¢(z)
comprise entre z, et I'infini. Ceci est représenté sur le graphique par les courbes en pointillés

identiques pour ¥ (y) et ¢(2).

une couche isolée. « caractérise la profondeur maximale d’ionisation qui est limitée par
la diffusion et le ralentissement des électrons. La fonction transitoire décrit 1’évolution
du trajet des électrons pénétrant ’échantillon d’un faisceau collimaté vers une diffusion
isotrope a partir de la profondeur. Elle dépend de la combinaison des paramétres ¢(0) (i.e.,
'ionisation de surface) et . La profondeur z, est d’autant plus grande que 1’échantillon
a un faible facteur de rétrodiffusion des électrons. Pour plus de détails sur la signification
de ces différents paramétres on se reportera par exemple & Benoit et al. [1989]. Ce modéle
donne de bons résultats pour les matériaux comme le cuivre et le nickel en utilisant les
paramétres modifiés proposés dans |Bastin et al., 1986; Riveros et al., 1993]. 2, correspond
a la profondeur ou la fonction transitoire dans ¢(z) devient négligeable devant 1, i.e.,

2 = —ﬂip In (5#@)) , (3.14)

avec & le pourcentage résiduel de cette fonction. La distribution latérale peut étre définie
de fagon similaire a ¢(z), i.e., ¥(y) est égal au rapport entre 'intensité émise par une
fine couche d’épaisseur dy a la position y au sein du matériau et celle émise par la méme
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3.2. La mesure des profils de diffusion par sonde EDS

couche isolée (figure 3.2). Celle-ci est de plus normée suivant I'équation (3.11). Cette
distribution a été peu étudiée dans le passé. Néanmoins, une observation des simulations
Monte Carlo de la diffusion des électrons dans I’échantillon (équation (3.13) et figure 3.2),
et en particulier la diffusion isotrope des électrons a la profondeur z,, nous conduit a
supposer que la distribution latérale de ¥ = 0 a I'infini est proche de celle en profondeur
de z = 2, a 'infini (illustré par les courbes en pointillés dans la représentation de 1 et de
¢ dans la figure 3.2). Ainsi, ¢(y) est égal a la partie gaussienne de ¢(z) avec un décalage
d’origine égal & z,, soit

ap 2
Y(y) = m exp [—(ozp(|y| +2)) ] . (3.15)
—_— ———

pré-facteur de normalisation

Le coefficient pré-exponentiel est di a la nécessité de normer de la fonction suivant I’équa-
tion (3.11) et la valeur absolue sur y permet d’obtenir la symétrie de la distribution par
rapport a y = 0. L’intensité de rayons X de B mesurée par le spectromeétre n’est affectée
que par la fluorescence continue qui est négligeable (voir la partie 3.2.5). La distribution
peut étre obtenue expérimentalement a partir de I’évolution de l'intensité du rayonnement
X de B lors de la traversée d’une interface parfaite entre deux matériaux proches (e.g.,
couple de diffusion Ni(A)/Cu(B)). Si la position du spectrométre § est telle que toutes les
radiations de B mesurées ont été absorbées dans B uniquement (voir la partie 3.2.4), i.e.,
|6] > 7/2, 'équation (3.3) s’écrit

z

) dy dz. (3.16)

sin 6

@) =21 [ vt o) exp (~an

Si la mesure de référence, Iy, est réalisée dans les mémes conditions que Ig(d), l'in-
tégration par rapport a z et le coefficient A; du numérateur et du dénominateur dans
I'expression de l'intensité relative k se simplifient. L’équation (3.1) devient

d —d
fyc;wzgi dz = /_ ¥(y) dy, (3.17)

puisque le dénominateur est égal & 1 (équation (3.11)). La dérivation de ’équation (3.17)
par rapport a d permet alors d’écrire une relation entre ¢ et la mesure de kg(d)

kB(d) =

ok
Vi) = -7

Un exemple de I'utilisation de cette derniére équation avec une mesure effectuée sur
un couple Ni(A)/Cu(B) électrodéposé, avant I’apparition d’une diffusion, est reportée sur
la figure 3.3. L’ajustement des courbes obtenues a I'aide des équations (3.15) et (3.17)
sur les mesures EDS de l'intensité relative k obtenues en traversant l'interface permet
de déterminer des parameétres inconnus de la distribution latérale ap et z,. (figure 3.3a).
La distribution latérale résultante est vérifiée sur la figure 3.3b en la tracant avec la
dérivée de la courbe mesurée suivant ’équation (3.18). Les paramétres (et l'allure) de
la distribution obtenus permettent de valider 'expression de la distribution latérale. La
valeur de ap trouvée pour ¥ (y) est, de plus, trés proche de celle obtenue avec les formules
analytiques pour ¢(z) [Bastin et al., 1986; Riveros et al., 1993] dans les mémes conditions

(d). (3.18)
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3. Vieillissement par interdiffusion

d’analyse. De plus, une valeur de & de 'ordre de 0,5% semble donner une valeur de z,
(équation (3.14)) cohérente avec la distribution bidimensionnelle obtenue par simulation
Monte Carlo (figure 3.2). Enfin, cette distribution concorde bien avec d’autres simulations
[Joy, 1995] et avec lallure des distributions latérales obtenues sur d’autres matériaux,
[Bishop, 1965|2 et |Barkshire et al., 2000], avec les mémes hypothéses (e.g., Z > 10 et raie
K, du spectre X).

o) Mesures EDS du rapport kg
= Ajustement du rapport kg avec la distribution

v (d) - Eq. (3.17) (z,= 0,62mm, ap= 1,5mm’")

=.=- Ajustement du rapport kg avec la distribution .
go(d) - Eq. (3.20) (0'= 0,27pm) — VY(d) (Eq. (3.15) avec I'ajustement sur kg)

—— Courbe de fraction massique vraie W(Y) ==+ g.(d) (Eq. (3.19) avec I'ajustement sur kp)

o Dérivation des mesures du rapport kg

lllllllll [T 27-|---------|---------|---------|---------|-7

Okg

d (um)
(b)

Figure 3.3 — a) Variation de kg en fonction de d pour différentes distributions laté-
rales ajustées sur des mesures EDS obtenues en traversant |'interface “parfaite” d'un couple
Ni(A)/Cu(B) électrodéposé. Seule une partie des points de mesures est représentée pour la
clarté de la figure (nombre total: 44). b) Distributions latérales du rayonnement X correspon-
dantes obtenues a I'aide de I'équation (3.18). La dérivée des mesures de kp est obtenue en
considérant la pente moyenne sur 5 points de mesure consécutifs (Eg &~ 25keV,d ~ 87/9, 0 ~
29°).

La distribution ¢ (y) peut étre correctement approchée par des fonctions plus clas-
siques et plus faciles & manipuler mathématiquement suivant ’effet que ’on veut évaluer.

L’expression la plus répandue repose sur une expression gaussienne centrée [Wittry, 1958,;
Reed, 1966|

90(y) = \/%0 exp (—%) : (3.19)

2. Intégration numeérique dans [Reed, 1966]
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3.2. La mesure des profils de diffusion par sonde EDS

avec o ’écart type de la distribution. L’expression de I'intensité relative k correspondante
s’écrit simplement

ks (d) = / :wgg(wdy -3 {1 ~ orf (%)} . (3.20)

o est obtenu en ajustant la courbe obtenue avec I'équation (3.20) sur les points de mesure
a la traversée d’une interface parfaite entre deux matériaux purs trés proches comme cela
a déja été appliqué pour les parameétres de 1. Un exemple est donné sur la figure 3.3a
(i.e., 0 = 0,27pum pour des matériaux de type nickel ou cuivre avec E; = 25keV). La
distribution latérale g,(y) qui en découle a été tracée sur la figure 3.3b. Cette figure
permet de constater que les deux distributions ¢ et g, sont proches 'une de 'autre. Ceci
est d’autant plus vrai pour U'intensité relative kg (figure 3.3a). Cette distribution simplifiée
permet de représenter correctement la distribution réelle avec une expression plus facile
a manipuler mathématiquement et elle a 'avantage de ne dépendre que d’un parameétre.
C’est la raison pour laquelle nous I'utilisons dans les parties suivantes de cette étude.

En conclusion, il est important de noter que la taille du faisceau d’électrons n’a jamais
été prise en considération alors qu’elle peut étre importante dans le cas de la distribution
latérale contrairement au cas de la distribution en profondeur. Ceci est d’autant plus
vrai que la mesure est effectuée par microsonde WDS. Dans ce cas, la taille du faisceau
d’électrons peut étre du méme ordre de grandeur que Ry suivant les conditions d’analyse.
Néanmoins, dans notre cas les mesures sont effectuées pour des matériaux relativement
lourds a I’aide d’une sonde EDS dans un MEB classique. Dans ce cas les intensités du
courant sont faibles (i.e., de 'ordre de 0,1 a 1nA) et les tensions d’accélération élevées
(i.e., de ordre de 15 a 30keV afin d’exciter les couches électroniques K des atomes de
I'échantillon). La taille du faisceau d’électron est alors petite par rapport a Rx |Russ,
1971| et peut étre négligée dans l'expression de la(des) distribution(s) latérale(s).

La distribution latérale ayant été définie, nous pouvons maintenant traiter les effets
d’absorption et de fluorescence avant de proposer une méthode de déconvolution (princi-
palement de l'effet de moyenne) des profils de diffusion mesurés par EPMA.

3.2.4 Absorption spécifique dans un gradient de propriétés

La présence d’un gradient de concentration dans la région affectée par les radiations X
induit un effet d’absorption spécifique. Il est lié¢ a la position angulaire du spectromeétre par
rapport au gradient de concentration, § (figure 3.1). Cet angle joue un roéle important dans
le terme d’absorption de ’équation (3.3) et peut conduire a des effets d’asymétrie dans le
profil de concentration apparent k proches de ceux qui sont décrits dans 'annexe A.1.2.
Il est intéressant d’étudier I’expression de l'intensité relative kg avec ¢ pour une interface
parfaite entre les deux espéces A et B (i.e., sans diffusion). Cette intensité relative k est
en effet exempte de terme de fluorescence caractéristique et la fluorescence due au fond
continu est souvent négligeable pour la raie K du cuivre avec une tension d’accélération
variant de 15 & 25keV (voir la partie suivante). En utilisant les distributions latérale et en
profondeur, I’équation (3.3) peut s’écrire

@ =a [ [ e e A dya, 321
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Figure 3.4 — a) Effet de la position angulaire du spectrométre, 9, et du coefficient d’ab-
sorption massique, p3, sur le rapport kg(d) mesuré dans le cas d’une interface parfaite (équa-
tion (3.21)). b) Evolution de kp(d = 0) (i.e., faisceau d'électrons primaires focalisé sur I'in-
terface) avec I'angle d pour différent coefficients d’absorption massique 14} (équation (3.21)).
Tous les autres paramétres correspondent au couple Ni(A)/Cu(B) avec Ey = 25keV, § = 29°

A _ N
et pig = Hoy-

avec
0] > 7/2,
] (y + d) tan 8
A(z,0) = sinf o] <m/2,2 < = cosd (3.22)
(uipa — ppps) % + uémﬁ sinon.

La figure 3.4a montre 'effet simulé de la position du spectrométre et du coefficient
d’absorption massique p3 sur la courbe de concentration apparente (i.e., 'évolution du
rapport kg avec d). Cette courbe est fortement dépendante de § méme pour de faibles coef-
ficients d’absorption comme celui du couple Ni(A)/Cu(B). Ceci introduit une dissymétrie
dans le profil de concentration apparente qui peut conduire & une interprétation erronée
du coefficient d’interdiffusion (voir 'annexe A.1.2 et en particulier la figure A.4). Cet effet
est aussi lié & la valeur du coefficient d’absorption puf (en considérant les radiations de
B). L’effet combiné de ¢ et de ce coefficient est mis en évidence sur la figure 3.4b qui
représente 1’évolution de 'intensité relative kg en d = 0 en fonction de ¢ pour différentes
valeurs de 4. Cette courbe permet de montrer la forte dépendance des mesures avec ces
deux parameétres sauf lorsque |0 est supérieur ou égal a 7/2, i.e., lorsque le spectrométre
est positionné “du coté” de B. Le rayonnement de B mesuré ne subit alors aucune absorp-
tion dans A. En conclusion, la meilleure position du spectromeétre lorsque les radiations de
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A et de B sont mesurées simultanément est 6 = 7/2 car l'effet que nous venons de décrire
n’est pas simple & prendre en compte dans le cas général (e.g., temps de calcul plus long).
Autrement dit, le spectrométre doit étre paralléle et centré sur 'interface initiale avant
diffusion. C’est pourquoi § est proche de 7/2 dans les mesures du coefficient de diffusion
effectuées dans la partie 3.3 afin de minimiser cet effet et de faciliter la déconvolution du
profil de diffusion (cf. paragraphe 3.2.6).

3.2.5 Fluorescence

Le rayonnement de B a été principalement utilisé pour étudier différents effets de la
mesure ou la distribution spatiale de I’émission X dans les parties précédentes car celui-ci
n’est affecté que par la fluorescence due au fond continu du spectre X. Cette fluorescence
est, de plus, souvent négligeable pour les raies K des matériaux de type cuivre avec
une tension d’accélération variant de 15 a 25keV. Néanmoins, il peut étre intéressant
(pour la déconvolution abordée dans la partie 3.2.6 par exemple) d’étudier le processus
de fluorescence caractéristique qui a lieu pour le rayonnement X de A.

3.2.56.1 Développements théoriques

L’effet de la fluorescence pour un matériau homogéne est habituellement corrigé par
une formule démontrée dans [Reed, 1965| qui permet de calculer U'intensité du rayonne-
ment de fluorescence caractéristique de A. Néanmoins, cette formule ne permet pas de
calculer ce rayonnement si des régions non homogeénes en atomes de A et de B sont pré-
sentes dans le volume irradié par les rayons X émis par les atomes de l'espéce de plus
grand numéro atomique (i.e., B). Ceci revient dans le cas de la diffusion binaire d’un
couple A/B a détecter un rayonnement issu de A alors que la zone affectée par I’émission
X (primaire) ne contient que des atomes de B. Nous nous limiterons ici a la fluorescence
caractéristique (la plus importante dans notre cas) mais il ne faudra jamais perdre de vue
que le fond continu du spectre X peut aussi créer un rayonnement fluorescent a la fois
pour A et pour B. Des travaux relativement anciens ont étudié le probléme de la fluores-
cence aux limites de phases [Reed et al., 1963; Maurice et al., 1966; Henoc et al., 1969|
et une procédure de correction a été proposée |Bastin et al., 1983| pour deux alliages de
A et de B séparés par une interface parfaite. Néanmoins, ces études ne traitent pas le cas
ot le volume d’émission X (primaire) traverse l'interface séparant les deux phases. Nous
nous plagons toujours dans le cas de deux matériaux, A et B, avec des numeéros atomiques
suffisamment proches pour négliger I’effet de la concentration sur la distribution spatiale
de I'émission X (voir la partie 3.2.3).

On ne consideére que les radiations K, et Kg de B. Celles-ci sont susceptibles d’ioniser
la couche électronique K des atomes de A. Le retour au repos des atomes de A conduit,
entre autres, a la production de photons X K, et Kz. Le gradient de concentration de
I'échantillon étant monodimensionnel (figure 3.1), la distribution spatiale de I’émission X
se réduit a une fonction bidimensionnelle (partie 3.2.3). Celle-ci suffit aussi a 1’étude de la
fluorescence de par l'invariance du probléme par translation suivant x. Nous considérons
un élément dydz de cette distribution comme une source ponctuelle en S (figure 3.1)
émettant une partie, dIj, de I’émission primaire de radiations de B dans un angle solide
sin o dpy dps /4. Soit M le point de coordonnées sphériques locales (S,r,¢1,p2). Ce point
est repéré dans le profil de concentration par sa coordonnée Y = d + y + 7 sin ¢, sin p,.
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3. Vieillissement par interdiffusion

La radiation élémentaire de B est absorbée exponentiellement tout au long du trajet de
S a M dans un matériau a gradient de propriété. L’intensité B effective en M s’écrit

sin o dgy dey
) 4
™

exp <— / (1" pan)(d + y + Isin o1 sin py) dl) : (3.23)
l

=0

dlg(M) = (pk,) dIs(S

avec pg, la probabilité relative de transition de la raie Kz si 'on considére l'ionisation de
la couche électronique K de A par des photons Kz de B [Maurice et al., 1978; Heinrich
et al., 1979; Reed, 1993] (le seul cas possible pour le couple Ni(A)/Cu(B)). Deux calculs
doivent étre effectués dans le cas d’un matériau B capable d’exciter A a la fois avec ses
photons K, et Kz (e.g., couple Ni(A)/Zn(B)). Au point M, les atomes de A et de B
absorbent dIg(M)(u38pas)(Y)dr dont une fraction WA (Y) pus/psB(Y) pour les atomes
de A. Cette derniére est partiellement “transformée” en radiation fluorescente K de A

TK—l

'K

A
A0 = s (1) ana) Wa(r) S i ) (320
A p°(Y)
avec wy le rendement de fluorescence et ria) le saut d’absorption pour A de la couche
électronique excitée (i.e., K) [Reed, 1965; Maurice et al., 1978|. Enfin, cette radiation
est absorbée dans I’échantillon avant d’émerger de 1’échantillon en N avec un angle 6 par
rapport a la surface et 0 par rapport au gradient de concentration (figure 3.1). L’intensité
émergente est

(z+rcos p2)/sind

=0

dI, (N) = dIf, (M) exp (—/ (138 pas) (Y + [ cos 6 cos §) dl) : (3.25)

L’intensité élémentaire de fluorescence émergeant dans la direction du spectromeétre et
ayant pour origine la source ponctuelle S est obtenue en intégrant ’équation précédente
pour r variant de 0 a linfini, ¢, de —m a 7 et ¢, de 0 & 7 si r est inférieur a z et
de 0 a cos™'(—z/r) sinon. Pour un rayon donné r > z, ¢ est limité par la surface.
L’intégration sur ¢; peut étre réduite de moitié¢ du fait de la symétrie du probléme par
rapport a (y,z). Cette intensité doit étre intégrée sur toutes la distribution spatiale de
I’émission X caractéristique afin d’obtenir I'intensité totale de fluorescence de A mesurée
par le spectrométre soit, en la divisant par I'intensité de référence pour un échantillon de
A pur I(a), I'intensité relative kL

It (d 00 00 o0 peosTi(—min(l,2/r)) pr/2 41t (N)(d
a(d) :2/ / / / / M_ (3.26)
Tia) =0 Jy=—c0 Jr=0Jpr=0 pr=—m/2 I(a)

La dépendance des coefficients d’absorption massique et de la densité en fonction de la
concentration Wi(Y') est traduite a I’aide des équations (3.5) et (3.6). De méme, I’émission
X élémentaire au point S s’écrit a I’aide d’une loi des mélanges

dI%(S)  wy As <UB - 1)5/3 Ary(y) ¢(2)

=BCA Wi (y + d) dy dz, 3.27
I~ won Ay \Us—1 Ty B(y +d)dy (3.27)
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3.2. La mesure des profils de diffusion par sonde EDS

en utilisant une équation simplifiée [Reed et al., 1963| pour exprimer le rapport I(g)/I(a)
entre les intensités primaires de référence pour des éléments purs dans les mémes condi-
tions de mesure. Ay et Uy correspondent respectivement & la masse atomique et au taux
d’excitation de I'élément X.

0’8 [T T I T T T T I T T T ‘l T T T T I T ]
- A Echantillon -
r s 1\ homogéne -
- —= == —¢ | [Reed, 1965] ]
06 o/ N~ =
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/_o\ - o“ \ -
> r 2° ™
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—~ " .
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Figure 3.5 — Evolution de I'intensité de fluorescence caractéristique en fonction de la position
du faisceau d'électron d et pour différentes longueurs d'interdiffusion /2Dt (valeur entre
parenthéses) pour un couple Ni(A)/Cu(B) avec les paramétres déterminés dans la partie 3.2.3
pour la distribution latérale de I'émission X primaire (Ey = 25keV, 6 = 40° et § = 7/2). I'¥(d)
correspond a I'équation (3.26) pour ¢, variant de 0 a 7/2 et I} (d) pour ¢, variant de 7/2 a
cos™H(—min(1,2/7)).

Le profil de concentration obtenu a I’aide des équations de la diffusion pour un couple
de matériau A/B de coefficient d’interdiffusion constant avec la concentration D s’écrit &
I'instant ¢ (voir annexe A.2, |Philibert, 1991|)

1 Y
wan =2 i (2] o)
avec V2Dt la longueur d’interdiffusion. La figure 3.5 représente 1’évolution de 'intensité
du rayonnement de fluorescence caractéristique pour le couple Ni/Cu pour différentes
longueurs de diffusion. Les calculs sont effectués avec MATHEMATICA®. Les intégrations
sont effectuées a I'aide d’un algorithme interne au logiciel qui recherche les meilleurs points
d’intégration pour obtenir une erreur inférieure a 1% sur la valeur finale de l'intégrale. Le
calcul de Dintensité de fluorescence est divisé en deux termes, i.e., I (d) = IV (d) + I} (d).
14 (d) correspond au calcul de 'équation (3.26) pour @, variant de 0 a 7/2 et '} (d) pour ¢,
variant de /2 et cos™!(— min(1,z/r)). Ce dernier terme est le plus long a calculer a cause
de la dépendance de la borne d’intégration avec d’autres variables d’intégration. Les temps
de calcul de I%(d) pour 20 positions, d, varient de 30 minutes pour une interface parfaite
(voir la partie suivante) & moins de 10 minutes lorsqu’il existe un gradient de concentration
suite a une diffusion. Ces temps de calcul restent raisonnables et cette étude analytique
intéressante par rapport aux calculs de fluorescence aux limites de phases effectués a
l'aide de méthode de Monte Carlo [Llovet et al., 2000] méme si ceux-ci sont plus précis
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3. Vieillissement par interdiffusion

et permettent de prendre en compte tous les mécanismes (e.g., fluorescence continue et
caractéristique, effet de moyenne, etc...). Le cas v2Dt — oo correspond a un échantillon
homogeéne et le résultat est en accord avec I'expression démontrée par [Reed, 1965]. Le
maximum atteint par les différentes courbes est le résultat de la compétition entre 1’effet
de moyenne qui réduit 'intensité de I’émission de B lorsque d augmente (équation (3.3))
et la diminution de ’absorption a mesure que la source d’émission X primaire s’approche
de la zone riche en atomes de A. Ce maximum s’éloigne de 'interface lorsque la longueur
de diffusion augmente car l'effet de moyenne se produit plus tot (lorsque d croit de —oo
a +00).

3.2.5.2 Validations dans le cas d’une interface parfaite

Dans le cas d’une interface parfaite (i.e., sans diffusion entre deux éléments purs A
et B), I'évolution de la fraction massique peut étre décrite par une fonction de Heaviside
(V2Dt = Opm sur la figure 3.5) en Y = 0. L’expression classique de la fluorescence a
proximité d’une interface [Reed et al., 1963; Maurice et al., 1966; Henoc et al., 1969; Bastin
et al., 1983] étendue au cas d’une distribution spatiale bidimensionnelle pour I’émission
X primaire (au lieu d’une source ponctuelle) est égale a I%(d)/I(A). Ii(d)/I(A) peut étre
calculé de la méme fagon en arrangeant ’équation (3.26) pour retrouver une expression
similaire a celle déterminée dans [Maurice et al., 1966] mis a part la différence de définition
de ¢y (figure 3.1) et l'utilisation d’une distribution spatiale pour ’émission X primaire.
L’écriture de ces deux intensités I% et Ii permet de comparer la contribution de chacune
d’elles (figure 3.5 avec v2Dt = Opm). Si le terme Ii est négligeable lorsque le faisceau
d’électrons est assez loin de l'interface [Maurice et al., 1966], il devient important lorsque
I'intensité de fluorescence atteint son maximum. Ce terme peut représenter jusqu’a 20% de
'intensité de fluorescence totale pour un couple Ni(A)/Cu(B). De plus, 'équation (3.26)
contient l'effet de moyenne sur I’émission X primaire de B. Ceci conduit a des différences
importantes entre nos résultats et ceux obtenus avec une source primaire ponctuelle [Reed
et al., 1963; Maurice et al., 1966; Henoc et al., 1969; Bastin et al., 1983] lorsque d est proche
de 0.

Des mesures sur microsonde WDS de I’évolution de l'intensité des raies K,; a la tra-
versée de l'interface (parfaite) d’un couple Ni(A)/Zn(B) ont été effectuées. La fluorescence
caractéristique est importante car Zz, — Zn; = 2 et les raies K, et Kg du zinc sont ca-
pables d’exciter le nickel [Reed, 1993|. Ce couple Ni(A)/Zn(B) a été obtenu en plaquant
a l'aide d’une vis deux morceaux de zinc et de nickel qui avaient été préalablement polis
avec précaution afin d’assurer la planéité de l'interface. L’ensemble est ensuite poli de
fagon & obtenir une surface lisse et perpendiculaire & 'interface (voir 'annexe A.1.2). La
mesure utilise un spectrométre incliné qui permet de mesurer correctement les rayons X
de fluorescence qui sont émis loin du point de focalisation du faisceau d’électrons. Celui-ci
est également moins sensible aux imperfections de surface. Ces mesures sont comparées
sur la figure 3.6a avec les profils prédits avec I’équation (3.26) dans le cas d'une interface
parfaite et avec la distribution latérale approchée ¢, (y) a la place de ¢(y) (partie 3.2.3).
Les prévisions reproduisent correctement les mesures et valident I’étude de la fluorescence
effectuée dans cette partie. Les valeurs légérement inférieures des simulations par rap-
port aux mesures sont certainement dues au fait que la fluorescence produite par le fond
continu du spectre X n’est pas calculée. Néanmoins cette différence est négligeable.

Le déplacement minimum de la platine porte-échantillon de la microsonde étant de
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lum, Veffet de moyenne n’est pas bien défini sur la figure 3.6. L’ajustement de 1’équa-
tion (3.20) sur le profil du rapport £ du zinc permet néanmoins d’obtenir un ordre de
grandeur de ’écart type de la distribution g, (i.e., 0 = 0,6um). L'effet de moyenne est
plus important dans ce cas car la densité de courant du faisceau d’électrons est beaucoup
plus importante dans une microsonde que dans un MEB (i.e., environ 50 fois). La taille
du faisceau d’électrons n’est alors plus négligeable par rapport a Rx. Ainsi la valeur deux
fois plus grande de I’écart type (par rapport a la valeur obtenue pour un Eq plus grand sur
la figure 3.3b pour I'EDS) est due a effet cumulé de la taille du faisceau d’électrons et de
leur propagation dans ’échantillon. Des simulations sur le couple Co(A)/Cu(B) (fluores-
cence des raies K, et Kz du Cu sur le Co) ont été effectuées et comparées aux résultats
obtenus par d’autres auteurs [Bastin et al., 1983] pour des valeurs de d telles que 'effet
de moyenne est négligeable.

Effet de moyenne
——

1 gl O=gig @ op 3 S0 \- 0,04 I L T |OI' ]
I \ | o Ni-mesures ||
osl \ i - |— — Courbe moyenne des mesures| || | -
Tt 003 | = Ni- simulation I/ 1]
' L AN i
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Figure 3.6 — a) Intensités relatives kx expérimentales mesurées par WDS (M. Spirckel —
CTA Arcueil) et prédites I /I(p) et (In + 1Y) /I(s) (fluorescence des raies K, et Kz du Zn sur
le Ni) en fonction de la distance a I'interface d d'un couple Ni(A)/Zn(B) avec la distribution
latérale g,. (0 = 0,6pum, Ey = 19,7keV, # = 40° et 6 = 7n/12). b) Intensités relatives
ka expérimentales mesurées par WDS (M. Spirckel — CTA Arcueil) et prédites (I + Ify)/I(a)
en fonction de la distance a l'interface d d'un couple Ni(A)/Cu(B) (fluorescence des raies
K3 du Cu sur le Ni) électrodéposé (soufflet) avec la distribution latérale g, (0 = 0,55um,
Eo = 19,7keV, 6 = 40° et § = 7m/12). Comparaison entre la contribution de la fluorescence
et celle de I'effet de moyenne. La différence entre les simulations et les mesures est due a la
non prise en compte de la fluorescence continue dans le calcul.

Enfin, des mesures ont été effectuées sur le couple Ni(A)/Cu(B) des soufflets. Elles sont
comparées aux résultats obtenus par calcul sur la figure 3.6b. Dans ce cas, la fluorescence
caractéristique n’est due qu’a la raie Kg du cuivre (puisque Z¢, —Zyn; = 1 [Reed, 1993]). Ce
graphique permet aussi de voir la contribution relative de le fluorescence par rapport au
signal total. Celle-ci est importante pour de grandes valeurs de d (voir aussi la figure 3.6a).
La différence entre les mesures et les simulations montre que I'intensité de fluorescence due
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au fond continu n’est plus négligeable par rapport a celle due aux raies caractéristiques
(I'intensité de la raie Kz représente environ 13,5% de celle des raies K, pour le cuivre
et moins de 15% en général [Heinrich et al., 1979]). Cette fluorescence continue peut
étre calculée de facon raisonnable avec ’approximation de source ponctuelle si nécessaire
|Reed et al., 1963; Henoc et al., 1969; Reed, 1993; Trincavelli et al., 1998| ou avec une
distribution bidimensionnelle pour la fluorescence [August et al., 1991; Pfeiffer et al., 1996].
Enfin, intensité de fluorescence globale est, dans le cas du couple Ni/Cu, du méme ordre
de grandeur que le bruit de mesure ou que 'intensité du fond continu lors d’une mesure
par EDS (le signal de fluorescence atteint au maximum 2% du signal total, figure 3.6b).

La partie suivante présente une méthode de déconvolution des effets de moyenne et
d’absorption qui permet d’obtenir le profil de fraction massique réel d’une espéce a partir
de la mesure de I’évolution des rapports k de chaque espéce avec d. Cette méthode ne
tiendra pas compte des radiations de fluorescence qui peuvent étre négligées (y compris
celles issues des raies caractéristiques) dans le cas du couple Ni/Cu mesuré avec une sonde
EDS “classique”. Elles peuvent étre écartées dans tous les cas en n’utilisant que la mesure
des rayons X issus de B pour déterminer les profils de fractions massiques de A et de
B. Ceci est possible dans le cas d’un couple de diffusion binaire car la fraction massique
de A se déduit directement de celle de B (i.e., Wy = 1 — Wy en Iabsence de porosité
[Philibert, 1991]).

3.2.6 Deéconvolution régularisée des profils de diffusion
3.2.6.1 Effet de moyenne et résultats approchés

L’objectif des mesures par EPMA (EDS) effectuées est 'obtention du coefficient d’in-
terdiffusion vrai, en particulier pour le couple Ni/Cu, & partir du profil de fraction mas-
sique vrai Wx(Y) (avec X D'espéce chimique considérée, soit A ou B). Cette fraction
massique doit étre extraite, a ’aide d’une technique de déconvolution adaptée, de la me-
sure mx (d) de l'intensité relative k (équation (3.1)) réelle pour I'élément X au point d,

soit kx(Wx(Y),d), avec

my(d) = kx(Wx(Y),d) + n(d), (3.29)

avec n(d) le bruit de mesure qui peut provenir de 'erreur intrinséque du détecteur, de
la présence de rugosité a la surface de ’échantillon ou de l'instabilité de la densité de
courant du faisceau d’électrons primaires. Dans cette partie, ’échantillon & analyser est
supposé étre bien préparé et bien positionné par rapport au spectromeétre (i.e., § proche
de /2 et interface initiale de diffusion perpendiculaire a la surface, voir la partie 3.2.4 et
I'annexe A.1).

L’effet de moyenne est celui qui affecte principalement la mesure. Il peut étre qualita-
tivement estimé en négligeant les termes d’absorption et de fluorescence dans le cas d’un
coefficient de diffusion indépendant de la concentration. Il est possible de déterminer une
relation simple entre le coefficient d’interdiffusion apparent, D*, obtenu a partir avec la
courbe de mesure brute, m(d), et le coefficient vrai, D. L’utilisation de la distribution
latérale approchée g, (équation (3.19)) pour I’émission X permet de démontrer que (voir
l'annexe A.2, [Lo et al., 1975; Ganguly et al., 1988; Arnould et al., 2000])
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0.2

D"=D+ e (3.30)
avec o ’écart type de la distribution latérale et ¢ le temps de diffusion. Cette équation
illustre l'effet de moyenne sur la mesure du coefficient d’interdiffusion. Cela conduit a
surestimer le coefficient d’interdiffusion réel tout particuliérement lorsque la longueur de
diffusion, v2Dt, est inférieure ou égale a o. L’équation (3.30) pourrait étre utilisée afin
d’obtenir les coefficients d’interdiffusion réels mais ceux-ci sont généralement dépendants
de la concentration [Philibert, 1991]. De plus, les effets d’absorption et de fluorescence ne
peuvent pas étre négligés en général. Une technique de déconvolution plus élaborée doit
étre utilisée.

3.2.6.2 Procédures de déconvolution

La mesure ne permet d’obtenir que des valeurs discrétes de I’équation (3.29) pour N
pas de déplacement d

mi =Ky +ny, (3.31)

avec m’ la mesure par EPMA au point d;. Soit my le vecteur formé de ces mesures. EZX
est l'intensité relative k réelle et n; le bruit de mesure au point d;. Le bruit de mesure
est supposé suivre une distribution gaussienne de valeur moyenne nulle (i.e., pas d’erreur
systématique au cours de la mesure) et d’écart type o, identique pour tous les points de
mesure. L’ensemble des mesures effectuées avec la sonde EDS permet d’estimer une valeur
d’environ 0,01 pour cet écart type. Il est important de noter que I'hypothése faite sur la
distribution du bruit a des conséquences importantes sur la qualité de la déconvolution.
Celle-ci est tres sensible a n; dont il est possible d’améliorer la description soit en effectuant
un nombre important de mesures, soit en ’ajoutant a la liste des paramétres inconnus de
la déconvolution [Demoment, 1989; Demoment et al., 2001].

La fraction massique inconnue W x (Y") est supposée étre constante entre deux points
de mesure (voir la figure A.5 dans 'annexe A.3.1 dans le cas de la distribution latérale g,
partie 3.2.3) et de valeur W% au point d;. L’ensemble des valeurs mesurées est regroupé
dans le vecteur W . Cette hypothéese de courbe constante par morceaux nous conduit a
écrire le rapport k calculé au point d; pour l'espéce X, soit k%, & partir de la fraction
massique inconnue

N
Ky =D HE (W )Wy, (3.32)
j=1
avec QX la matrice de transfert pour la mesure du rayonnement X. Elle est constituée de
valeurs discrétes des effets de moyenne, d’absorption et, le cas échéant, de fluorescence.
Cette matrice n’est pas nécessairement carrée, i.e., le nombre de points de discrétisation
de la courbe de fraction massique peut étre différent du nombre de points de mesure.
Cela pourrait étre considéré comme impossible (ou n’ayant pas de solution unique) dans
le cas ou le nombre de discrétisation est plus grand que le nombre de points de mesure
(trivial dans le cas inverse) puisque le nombre d’inconnues est supérieur au nombre de
données. Cela est néanmoins possible si la fonction de déconvolution utilisée contient des
informations supplémentaires sur la solution.
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L’idée de base de la déconvolution est de minimiser ’erreur usuelle au sens des moindres
carrés, €, entre les valeurs calculées et mesurées

P Y k) O (me k) =3 Y I g

X=A,B i=1 X=A,B

avec C la matrice de covariance de la distribution du bruit de mesure. Elle est prise égale
a 02| suivant 'hypothése sur la distribution uniforme du bruit émise ci-dessus, avec | la
matrice identité et -! représente la transposition des matrices. Seules les radiations de A
sont majoritairement affectées par la fluorescence (partie 3.2.5). Le calcul du rayonnement
de fluorescence nécessite des calculs longs dans le cas d’un couple de diffusion et la matrice
de transfert H, est difficile a déterminer. La déconvolution se limitera donc, dans le cas
général, a lutlhsatlon de la mesure des radiations de B uniquement. Néanmoins, il est
important de noter que celle-ci est plus précise si les radiations de A sont prises en compte
car ces radiations apportent des données supplémentaires sans ajouter d’inconnues puisque
Wa =1—Wg et ky #1 — kg. Sinon, I’équation (3.33) se réduit a

al (m? —kl
X (my, Wyy) =y B8 (3.34)

i=1

La matrice de transfert pour les radiations de B, H | (déterminée dans annexe A.3.1), sert
a calculer kg a l’aide de 'équation (3.32). Le calcul des radiations de A (caractéristiques
et de fluorescence, partie 3.2.5) peut étre utilisé dans ce cas pour vérifier la qualité de la
solution trouvée par déconvolution.

La solution approchée, \f_VB, du profil de fraction massique réel, obtenue a partir de my
en minimisant la fonction (3.34), s’écrit, dans le cas général d’une matrice de transfert
non carrée

—B =B

Wy, = (H ‘. H )_l-gBt-mB, (3.35)

si leffet de Wy sur ﬂB est négligé au cours de la minimisation. Malheureusement, ce type
de solution est généralement trés éloigné de la courbe recherchée et surtout physiquement
incorrecte (i.e., solution souvent trés oscillante avec des valeurs supérieures a 1 ou infé-
rieures & 0). Le probléme est en fait a la fois mal posé et mal conditionné lorsqu’il est écrit
sous cette forme [Demoment, 1989; Demoment et al., 2001]. Il est possible de le régulari-
ser en ajoutant des contraintes sur la solution. Cela peut se traduire par la minimisation
d’une fonction du type [Demoment, 1989; Demoment et al., 2001]

7j\(VA_VB) = 52(mB7wB) + AR(V_VB,WEO), (3.36)

avec R une fonction de régularisation basée sur la connaissance a prior: de la solution
réelle. A est le paramétre de régularisation (i.e., multiplicateur de Lagrange) qui doit étre
déterminé et Wiy (Y") est un profil de concentration de référence. Celui-ci est discrétisé aux
points de mesure d; et ses valeurs regroupées dans le vecteur Wjy'. Ce profil peut étre, par
exemple, le profil de concentration obtenu avec le coefficient de diffusion constant estimé
directement sur les points de mesure et corrigé suivant 1’équation (3.30). Les points de
mesure eux-mémes peuvent servir de profil de référence. Les fonctions de régularisation
les plus basiques sont quadratiques. Le choix le plus approprié dans notre cas, a la vue
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d’une courbe de concentration typique pour un couple Ni/Cu qui est trés réguliére, est de
minimiser la rugosité de la solution via ses dérivées secondes [Cullum, 1979; Fortier et al.,
1993]. Nous utiliserons ainsi la fonction de régularisation quadratique dite Ly [Idier, 1999;
Demoment et al., 2001]

N R 2

o 9*W PEW
R(Wp W) = Z( awB - ) , (3.37)
= (W —Wy)-D, D, (Ws— W), (3.38)

avec 22 la matrice de l'opérateur de dérivation seconde par différences finies (tenant
compte de la variabilité du pas de discrétisation A; et des conditions aux limites de
symétrie, voir I'annexe A.3.1). Si la dépendance de H avec W est négligée au cours de la
minimisation, le profil de fraction massique reconstruit s’écrit

~ -1
Wg(A) = (EBt ‘H, + )\2215 . D2) . (iBt ‘my + )\221: D, 'WEO) _ (3.39)

La matrice 22 peut étre remplacée par une matrice de différentiation a un autre degré ou
par une combinaison de ces différentes matrices [Cullum, 1979; Fortier et al., 1993|. Cette
derniére équation montre leffet de D, sur le processus de déconvolution. Elle apporte
non seulement une connaissance a priori de la solution (terme de droite dans l’équa-
tion (3.39)) mais elle permet aussi de compenser la valeur trop proche de 0 de certaines
valeurs propres de H (terme de gauche dans I’équation (3.39)). Ceci permet de corriger le
mauvais conditionnement des matrices qui entraine des imprécisions lors de leur inversion
numérique.

Plusieurs simulations montrent que, dans notre cas, le profil de concentration de ré-
férence nul (i.e., W3’ = 0) semble étre la meilleure solution. Une des difficultés majeures
de la déconvolution est de déterminer la valeur de A qui permet d’obtenir une solution
approchée Wy (\) la plus proche du profil vrai Wy. La courbe de R(Wg())) en fonction
de £2(mgz,Wg())), lorsque le minimum de la fonctionnelle 7y est atteint pour différentes
valeurs de A, a une allure de L. La valeur optimale de \ est atteinte & I'angle du L [Hansen,
1992; Gulliksson et al., 1999|. Les deux branches de cette courbe en L correspondent 'une
a A — 0 (Iéquation (3.36) se réduit alors au probléme mal posé de l'équation (3.34))
et autre au cas A — oco. Le premier cas conduit a une courbe de concentration dont le
rapport k simulé est le plus proche des points de mesure m et le dernier & une courbe
de concentration qui minimise au mieux la fonction de régularisation. Une méthode plus
pratique pour trouver A est l'utilisation de la méthode dite de Validation Croisée (i.e.,
Generalized Cross Validation, GCV, [Thompson et al., 1991; Fortier et al., 1993; Demo-
ment et al., 2001]). Celle-ci permet de trouver la valeur de A qui minimise I’erreur entre la
mesure my et toutes les mesures reconstruites, mb, a partir de estimation de la courbe

< X
de fraction massique, Wg()), en retirant le [°™¢ point de mesure mk des données. Ceci
revient a déterminer la valeur de A minimisant |Fortier et al., 1993; Demoment et al.,
2001|

V(A = N <<l_gB(A)> 'mB)t' ((l—éBW) 'mB) (3.40)
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avec

-1
t t t
gB()\) =H,- (QB ‘H,+AD,"-D ) -H_*. (3.41)

f—) f—} —B

Cette méthode de déconvolution, ¢.e., en minimisant la fonctionnelle définie par 1’équa-
tion (3.36) avec la fonction de régularisation Lo (équation (3.37)) et la valeur optimale de
A trouvée avec la méthode GCV, est appelée “déconvolution L,y”. Elle permet d’obtenir
de bons résultats dans les cas classiques, i.e., lorsque l'effet de moyenne n’est pas trop
important (voir la figure 3.7). Cette déconvolution ne permet pas de s’affranchir des os-
cillations non physiques de la solution dans les cas plus extrémes. Une amélioration peut
étre obtenue en autorisant quelques discontinuités en [ points de la courbe déconvoluée
|Idier, 1999; Demoment et al., 2001]. Pour ces points, A est, par exemple, réduit d’un fac-
teur prédéterminé ou mis a 0. Néanmoins, la position de ces discontinuités et leur nombre
sont des inconnues supplémentaires qui ne sont pas évidentes a gérer. Un effet similaire
(mais moins important) peut étre obtenu en utilisant une fonction de régularisation non
quadratique appelée Loy [Idier, 1999]

;5) ) (3.42)

13

N ~
~ 0*W
R(Wy.0) = D @ ( o
=1
(3.43)

7

avec

5% u?

et s qui représente un seuil pour les dérivées secondes : le comportement de la fonctionnelle
de régularisation est quadratique lorsque |u| < s (elle est méme identique a Ly), et elle
tend vers une asymptote constante lorsque |u| > s. Ce comportement asymptotique per-
met d’autoriser, jusqu’a un certain point, quelques discontinuités importantes mais réelles
dans le profil de diffusion reconstruit. La fonctionnelle globale & minimiser correspondante
sera désigné par “déconvolution Loy” dans la partie suivante. La valeur du parametre de
régularisation A est plus difficile & déterminer dans ce cas. Or on constate expérimenta-
lement que la plupart des termes de I’équation (3.42) sont tels que ®(u,s) ~ u?, i.e., il
existe peu de discontinuités dans les profils étudiés. En conséquence, A peut étre obtenu
avec la méthode GCV (équation (3.40)) pour la majorité des points. Un parameétre de
régularisation unique égal a celui obtenu par GCV avec H, (Wy; = my) est alors utilisé.
Le seuil s doit aussi étre choisi ou introduit comme nouvelle inconnue du probléme de dé-
convolution. Il correspond a un seuil pour les dérivées secondes qui doivent rendre compte
de discontinuités importantes. Il est ainsi lié au rapport entre la longueur d’interdiffu-
sion moyenne, /2 (D), t, et I'écart type de la distribution latérale de I’émission X, o, si
celle-ci est modélisée par g, (voir la partie 3.2.3). Il n’y a pas de discontinuités a I’échelle
de la mesure si \/2(D)t/o — o0 et s — o0. Inversement un seuil s non infini lié au
pas de discrétisation A; (voir 'annexe A.3.1) est nécessaire lorsque /2 (D) t/o < 1. La
discrétisation d’une courbe de fraction massique en ’absence de diffusion conduit a des
dérivées secondes au maximum égales & 1/ min;(4;). s peut donc s’écrire sous la forme

2Dyt b
s:<1+ . )mini(Ai). (3.44)

O (u,s) =
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3.2. La mesure des profils de diffusion par sonde EDS

L’exposant a et le coefficient b doivent étre déterminés expérimentalement ou avec une
étude plus approfondie. « = 2 et b = 1 sont, par exemple, des valeurs qui donnent des
résultats acceptables. Le terme de gauche, entre parenthéses, dans I’équation (3.44) peut
étre avantageusement approchée en le remplagant par v2D*t/o avec D* le coefficient
d’interdiffusion (constant) apparent obtenu en ajustant la courbe de fraction massique
correspondante (équation (3.28)) sur la mesure brute.

Remarquons enfin que d’autres fonctionnelles de régularisation existent dont 1'une
des plus répandues est basée sur le Principe du Maximum d’Entropie [Gull et al., 1999].
Ce principe est bien adapté dans le cas de signaux comportant des diracs (comme les
étoiles sur une carte du ciel la nuit) et peut donner d’excellents résultats dans le cas de la
déconvolution des mesures de profils de concentration en profondeur pour des échantillons
multi-couches [Smith et al., 1995; Richter et al., 1998; Lesch et al., 2000; Richter et al.,
2001].

3.2.6.3 Implantations, validations et résultats

La déconvolution Ly (basée sur I'équation (3.39)) est implantée a 'aide de programmes
standards d’inversion de matrice et de recherche de minimum [Press et al., 1992]3. Comme
H dépend de Wy, la minimisation est effectuée en plusieurs itérations. La matrice de
transfert est constante au cours d’une itération et elle est récalculée au début de chaque
pas avec la courbe de fraction massique approchée déterminée au pas précédent. Elle est
initialisée a la premiére itération avec my. Cette procédure est répétée jusqu’a ce que le
profil de concentration massique converge (i.e., l'erreur au sens des moindres carrés entre
le profil déterminé au pas précédent et le nouveau profil inférieure ou égale a un seuil
prédéterminé). La déconvolution Loy (basée sur les équations (3.36) et (3.42)) repose sur
une fonctionnelle non convexe dont la minimisation nécessite 1'utilisation d’algorithmes
spécifiques comme, par exemple, la méthode du recuit simulé |Goffe et al., 1994|. Un pro-
gramme modifi¢ de recuit simulé extrait du logiciel MAXED |Reginatto et al., 1998]* a été
implanté. Cette méthode de minimisation permet théoriquement de trouver le minimum
absolu. Il présente l'intérét supplémentaire de pouvoir faire dépendre QB de la courbe

de fraction massique en continu. Dans ce cas, s(mB,\f_VB) n’est plus convexe et ce type
d’algorithme est d’autant plus nécessaire. Malheureusement, ce type de méthode contient
des parameétres de controle qui doivent étre ajustés. Les paramétres de controle optimaux
(voir le tableau A.1) ne sont pas faciles a déterminer et nécessitent de nombreux essais sur
un cas de référence |Goffe et al., 1994]. Le choix de ces parameétres doit étre effectué avec
précaution car la déconvolution peut étre incompléte (et donc fausse) si ceux-ci sont mal
adaptés. Cela rend la méthode de déconvolution difficile d’utilisation car les parameétres
du recuit simulés (et tout spécialement Ty et rp, voir le tableau A.1 et [Goffe et al., 1994;
Reginatto et al., 1998]) doivent étre au mieux vérifiés pour chaque probléme a traiter. Pour
les problémes traités ici, les valeurs du tableau A.1 ont conduit a des résultats acceptables.
Il est important de noter que, lors de I'utilisation du recuit simulé, la fraction massique
au point d;, \/AV§37 est seulement recherché dans l'intervalle [0,1]. Ceci réduit le nombre de
solutions possibles et peut conduire a une amélioration “artificielle” de la déconvolution.

Les deux méthodes de déconvolution et leur implantation ont été, dans un premier

3. Site internet — www.library.cornell.edu/nr/bookfpdf.html
4. Sites internet — www.eml.doe.gov/publications/reports/eml.doe.gov/Outgoing/ MAXED2000/
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temps, validées sur des cas simples en n’utilisant que la mesure des radiations de B. Des
courbes de diffusion a coefficient d’interdiffusion, D, constant (équation (3.28)) ont été
simulées. Elles ont été utilisées comme profil de fraction massique vrai pour calculer N
points de mesures brutes my a l’aide des équations (3.31) et (3.32) avec les paramétres du
couple Ni(A)/Cu(B) (0 = 7/2 et § = 40°), la distribution spatiale de I’émission X pour
ces matériaux a Ey = 25keV (voir la partie 3.2.3) et un bruit blanc d’écart type o, = 0,01.
Les profils de mesure obtenus sont déconvolués a I’aide des deux méthodes. Un profil de
diffusion a coefficient constant, D*, est ajusté au sens des moindres carrés (méthode dite
de Grube [Philibert, 1991]) sur le profil déconvolué. L'erreur entre D* et D, D*/D — 1,
en fonction d’'un paramétre rendant compte de effet de moyenne, V2Dt /o, est reportée
sur la figure 3.7.

L’erreur faite sur le coefficient de diffusion en I’absence de déconvolution est estimée
a 'aide des deux premiéres courbes. La premiére a été obtenue en calculant le coefficient
de diffusion apparent directement sur la courbe de mesure simulée (comprenant tous les
effets décrits dans les parties précédentes) et donc sans déconvolution. La seconde est le
tracé direct de l'erreur donnée par l'équation (3.30) et qui ne tient compte que de l'ef-
fet de moyenne (annexe A.2). La principale différence entre ses deux courbes d’erreur en
I'absence de déconvolution est due a l'effet d’absorption (puisque celui-ci peut amplifier
effet de moyenne, voir la partie 3.2.4) qui n’est pas négligeable malgré 'utilisation des
parameétres du couple Ni(A)/Cu(B). Ceci justifie I’élaboration des techniques de décon-
volution plus générales. L’erreur résiduelle suite a 1'utilisation de 'une des techniques de
déconvolution en n’utilisant que les mesures des radiations de B, mg, est ensuite repré-
sentée. La déconvolution Ly donne logiquement de meilleurs résultats puisqu’elle permet
de retrouver quelques discontuinités (a 1’échelle de la résolution spatiale de la mesure)
dans le profil de concentration. Néanmoins, ’amélioration n’est pas vraiment importante
vu les temps de calcul beaucoup plus élevés. Dans le cas spécifique du couple de diffusion
Ni(A)/Cu(B) analysé avec une sonde EDS classique dans un MEB, les radiations de fluo-
rescence de A sont du méme ordre de grandeur que le bruit de mesure (voir la partie 3.2.5).
L’intensité relative k5 peut donc étre estimée sans tenir compte du rayonnement de fluo-
rescence et obtenue de la méme facon que celle de B. Les mesures des radiations de A, m,
peuvent dans ce cas étre étre utilisées pour la déconvolution en remplacant 'erreur au
sens des moindres carrés réduite entre 'intensité relative mesurée et calculée utilisée dans
I'équation (3.36) par son expression compléte (équation (3.33)). Ceci conduit & la derniére
courbe d’erreur de la figure 3.7 pour la déconvolution Lyy. La valeur des paramétres de
régularisation A et du seuil de rugosité s est déterminée de la méme facon que lorsque la
mesure des radiations de B seule est utilisée (i.e., H est ajouté dans I'équation (3.40)
et m, dans (3.44)). Une amélioration importante est constatée pour les faibles valeurs de
V2Dt/o dans ce cas. Il est important de noter que le pas de discrétisation (pas de mesure)
est trés important dans les cas extrémes car il doit étre suffisamment petit afin de détailler
correctement la courbe de fraction massique réelle. Si ce n’est pas le cas, la qualité de la
déconvolution peut étre considérablement dégradée puisque des pas de mesure trop grands
(e.g., limités par la résolution spatiale du pilotage du faisceau d’électrons) ne pourront
jamais permettre de reconstruire une courbe de concentration avec une petite longueur
de diffusion.

L’amélioration de la résolution (spatiale) des mesures de concentration par EPMA
corrigées par déconvolution peut étre estimée en analysant les courbes d’erreur de la
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= Sans déconvolution (simulation)
— Sans déconvolution (Eq. (3.30))
= === Déconvolution L, avec mp

— = Déconvolution L,, avec mp
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Figure 3.7 — Erreur entre le coefficient d'interdiffusion réel, D, et le coefficient brut (i.e.,
sans déconvolution) ou, suivant le cas, déconvolué¢, D*, a l'aide de différentes techniques de
déconvolution en fonction du rapport entre la longueur de diffusion, v/2Dt, et |'écart type, o,
de la distribution latérale g, de I'émission du rayonnement X. Ce rapport permet de mesurer
I'effet de moyenne. Toutes les courbes, sauf la seconde, sont obtenues en simulant des mesures
brutes (o, = 0,01) avec les équations (3.31) et (3.32) pour une courbe de fraction massique
a coefficient constant D (équation (3.28)). Le coefficient d'interdiffusion apparent, D*, est
obtenu en ajustant une courbe de diffusion a coefficient constant directement sur la mesure
(i.e., sans déconvolution) ou sur la courbe de fraction massique déconvolué. Diverses techniques
de déconvolution ont été utilisées soit avec la mesure des radiations de B uniquement soit avec
les mesures de A et de B lorsque les radiations de fluorescence pour A peuvent étre négligées
(paramétres matériaux du couple Ni(A)/Cu(B) avec E; = 25keV, § = 7/2, 6 = 40°). Le
paramétre de régularisation A est obtenu avec la méthode GCV (équation (3.40)) et le seuil
pour les dérivées secondes s avec |'équation (3.44). Les fléches descendantes indiquent les
résolutions obtenues sans déconvolution et avec les déconvolutions Ly et Loy.

figure 3.7 dans le cas des courbes simplifiées utilisées pour tracer ce graphe. La résolution
est définie comme la distance minimale nécessaire entre deux objets telle que I'on puisse
les distinguer. Dans le cas de 'analyse quantitative par EPMA, une valeur égale a 20
est habituellement prise [Reed, 1966]. Le point, sur la figure 3.7, tel que vV2Dt/o = 2
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(soit une résolution d’environ 0,53um pour des matériaux de type nickel ou cuivre avec
Eo = 25keV, voir la partie 3.2.3) correspond a une erreur D*/D — 1 d’environ 0,39 en
I’absence de déconvolution. Ceci est indiqué par la fleche descendante la plus a droite sur le
graphique. La fleche du milieu & droite correspond a la déconvolution L et celle de gauche
a la déconvolution Loy pour la méme erreur sur le coefficient de diffusion. La technique
de déconvolution L, permet d’améliorer la résolution spatiale de la mesure par EPMA
d’environ un facteur 4,9 (soit 0,11pm pour du nickel ou du cuivre avec Ey = 25keV) et
5,6 avec la fonction Loy (soit 95nm pour du nickel ou du cuivre avec Ey = 25keV). Une
amélioration importante jusqu’a un facteur de 9,75 (soit une résolution spatiale de 54nm
pour du nickel ou du cuivre avec Ey = 25keV) peut étre obtenue en utilisant la mesure des
radiations de A et la fonction Ly (fleche descendante la plus a gauche dans la figure 3.7).
Ceci permet de montrer combien il serait important d’étre capable de calculer rapidement
les radiations de fluorescence dans le cas général.

L’algorithme de déconvolution, utilisant les radiations de B uniquement, est ensuite
appliqué a un cas réel de diffusion Ni(A)/Cu(B), i.e., avec un coefficient d’interdiffusion
dépendant de la concentration, avec /2 (D) t/o ~ 0,75. L’évolution du coefficient d’inter-
diffusion avec la concentration a 550°C a été obtenue sur un couple de Ni/Cu électrodéposé
ayant diffusé pendant 24 heures (voir la partie 3.3.1.1). Dans ce cas l'effet de moyenne est
négligeable par rapport a la longueur de diffusion et le profil de fraction massique vraie est
directement obtenu avec une procédure de correction ZAF ou ¢(pz) [Reed, 1993]. Cette
courbe permet de calculer le coefficient d’interdiffusion a 550°C pour ce couple et son
évolution avec la concentration a 'aide de la méthode de Boltzmann-Matano [Philibert,
1991|. L’évolution du coefficient d’interdiffusion avec la fraction massique de l'une des
espéces diffusantes, D(Wx) avec X=Ni(A) ou Cu(B), s’écrit

1 [ yawy

DWx) = =5 (AW /dY )y,

(3.45)

avec Y' la coordonnée spatiale dans le repére de Matano, i.e., Y = Y — Yy avec Yy
la position de linterface de Matano (plan correspondant a la conservation de la masse)
définie dans notre cas par

/I(Y — Yy)dW = 0. (3.46)

Il est important de noter que cette méthode est mal adaptée pour les extrémités de
la courbe de diffusion (imprécision sur I’évaluation de la dérivée ou de l'intégrale dans
I'équation (3.45) liée a la résolution de la mesure). La méthode de Hall |Philibert, 1991]
peut alors étre utilisée pour déterminer D aux concentrations extrémes (i.e., Wx < 10%
ou Wy > 90%)

Une courbe de fraction massique (réelle) est alors simulée en résolvant les équations
de diffusion [Philibert, 1991] pour une température de 550°C et 10 minutes de diffusion.
Cette courbe de concentration est ensuite utilisée pour simuler N points de mesures mg
avec les équations (3.31) et (3.32) pour un couple Ni(A)/Cu(B) et la distribution spatiale
de Iémission X modélisée avec g,(y) pour Ey = 25keV (voir la partie 3.2.3), § = 7/2,
0 = 29° et 0, = 0,01. Ces mesures sont déconvoluées et le résultat est présenté sur la
figure 3.8a. Les deux méthodes de déconvolution donnent des résultats identiques mais
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Figure 3.8 — Déconvolution régularisée de mesures simulées des radiations de B (équa-
tions (3.31) et (3.32)) pour une courbe de diffusion Ni(A)/Cu(B) électrodéposé avec un
coefficient dépendant de la concentration (partie 3.3.1.1) a 550°C pendant 10 minutes
(V2(D)t/o ~ 0,75): a) Courbes de fraction massique réelle et pour les deux méthodes
de déconvolutions n'utilisant que la mesure des radiations de B. Ces deux techniques (équa-
tions (3.37) et (3.42)) donnent des résultats équivalents (seul celui de la déconvolution Ly
est représenté). La mesure reconstruite correspond a l'intensité relative £ (équation (3.32))
calculée avec le profil de fraction massique déconvolué. Seule une partie des points est représen-
tée pour la clarté de la figure (nombre total : 40). b) Evolution du coefficient d’interdiffusion
avec la concentration en cuivre (B) obtenue par la méthode de Boltzmann-Matano (équa-
tion (3.45)). La dérivée du profil de concentration a été prise égale a la pente moyenne sur 6
points consécutifs. Les deux fonctionnelles de déconvolution donnent une évolution similaire
et acceptable du coefficient de diffusion. L'erreur entre ces prévisions et la courbe réelle est
inférieure a la dispersion due au bruit de mesure qui entraine la dispersion constatée sur le
coefficient de diffusion apparent (o, = 0,01,Ey = 25keV,d = 7/2,60 = 29°, A = Agev ~ 24,
s = Sopt ~ 49 de I'équation (3.44)).

avec un temps de calcul trés différent (e.g., plus de 100 fois plus long pour la déconvo-
lution Loy suivant les parameétres du recuit simulé, table A.1). Cette courbe permet de
valider I'utilisation de la mesure des radiations de B uniquement dans le cas ou l'effet de
moyenne est tel que la résolution de la méthode de déconvolution n’est pas atteinte (voir
la figure 3.7). L’évolution du coefficient de diffusion, D, avec la concentration qui résulte
de ces courbes déconvoluées peut étre obtenue en appliquant a nouveau la méthode de
Boltzmann-Matano (équation (3.45)) pour les valeurs moyennes de la concentration |Phi-
libert, 1991]. Le résultat est comparé au coefficient de diffusion réel dans la figure 3.8b.
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Les deux fonctions de déconvolution permettent d’obtenir des coefficients similaires et
de valeurs acceptables par rapport aux valeurs réelles. Ceci est d’autant plus vrai que
I’erreur entre ces coefficients obtenus sur les courbes déconvoluées et le vrai coefficient est
inférieure a lerreur induite par le bruit de mesure (dispersion des points du coefficient de
diffusion apparent).

O Mesures brutes mp(d)
Mesures reconstruites kg(d)
= = Fraction massique réelle Wg(Y)

/\
¢ Wxg(Y) - Déconvolution L, avec mp
N\
<& Wp(Y) - Déconvolution L, avec my et mg
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Figure 3.9 — Déconvolution régularisée d'une courbe de mesure simulée (équations (3.31)
et (3.32)) a partir d’une courbe de fraction massique pour une diffusion a coefficient constant
(équation (3.28)) avec V2Dt/o = 0,24. Comparaison entre la déconvolution Lo n'utilisant
que la mesure des radiations de B (équation (3.37)) et Ly utilisant a la fois les radiations de
A et de B (équations (3.33) et (3.42)). Les mesures reconstruites correspondent a I'intensité
relative k& obtenue avec la courbe de fraction massique déconvoluée avec la fonctionnelle
Loy (équation (3.32)). Le fleche descendante indique la position de l'interface de Matano
(équation (3.46), [Philibert, 1991]) déterminée sur la courbe de mesure alors que sa position
réelle est en Y =0 (0, = 0,01, Ey = 25keV,d = 7/2,0 = 29°, les paramétres correspondent
au couple Ni(A)/Cu(B) sauf p = 15 udl pour accentuer I'effet d'absorption, A = Aqoy ~
A7, 5 = Sopt = 0,2 obtenu avec I'équation (3.44)). Seules une partie des points (nombre total:
45) et les courbes correspondant a B sont représentées pour la clarté de la figure.

La figure 3.9 illustre ’apport de l'utilisation des mesures des radiations de A en plus
de celle de B pour la déconvolution. Les mesures brutes sont calculées en utilisant les
paramétres du couple Ni(A)/Cu(B) avec les équations (3.31) et (3.32) et une courbe
de concentration pour une diffusion a coefficient constant (équation (3.28)) telle que
V2Dt/o = 0,24. L'effet de I'absorption a été amplifié dans ce cas (i.e., pu = 15ud))
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3.3. Etude de la diffusion du couple Ni/Cu électrodéposé

afin d’augmenter la difficulté de la déconvolution. Les limitations de la déconvolution L,
(n’utilisant que les mesures myg) sont clairement mises en évidence dans cette figure car la
courbe déconvoluée oscille avec des valeurs non physiques (i.e., en dehors de 'intervalle
[0,1]). Augmenter la valeur de A dans ce cas, afin de donner plus de poids a la fonction de
régularisation sur la dérivée, ne permet pas d’améliorer la déconvolution car le résultat
est alors trop doux. L’amélioration du résultat est clairement visible si la déconvolution
Lo est utilisée avec ma et mg.

Enfin, 'objectif des mesures par EPMA étant dans notre cas I’étude de l'interdiffu-
sion, il est important de noter que toutes les courbes de fraction massique déconvoluées
permettent de retrouver une position correcte de I'interface de Matano (équation (3.46)).
La position de cette interface, qui est importante pour 'analyse de la diffusion |[Phili-
bert, 1991], est décalée par les effets de moyenne et d’absorption. La figure 3.9 en est un
exemple. La position de l'interface de Matano déterminée sur la courbe de mesure brute
est indiquée par la fleche descendante. La position réelle étant Y = 0. La technique de
mesure EDS associée a la déconvolution permet d’obtenir la résolution recherchée dans
notre cas pour I’étude de la diffusion sur des soufflets. Elle est appliquée dans la partie
suivante a la détermination des parameétres de diffusion.

3.3 Etude de la diffusion du couple Ni/Cu
électrodéposé

3.3.1 Coefficients globaux d’(inter)diffusion

3.3.1.1 Détermination sur échantillons (semi)infinis pour des températures éle-
vees

Des mesures ont, tout d’abord, été effectuées sur des échantillons spécifiques de géo-
métrie plus adaptée que les soufflets pour la mesure de coefficients de diffusion et de leur
dépendance avec la concentration. Un tonneau de cuivre a été utilisé comme support
pour l’électrodéposition successive d’une couche de cuivre puis de nickel d’environ 30pm
d’épaisseur chacune |[Arnould, 1999|. Celle-ci est suffisante pour appliquer les méthodes

Ni

Figure 3.10 — Cartographie EDS du cuivre dans la zone d'interdiffusion pour I'essai sur
I'échantillon semi-infini @ 700°C/1h30. Mise en évidence de I'homogénéité du profil & I'échelle
du micron suivant la direction perpendiculaire au gradient de concentration.
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3. Vieillissement par interdiffusion

classiques de détermination des coefficients de diffusion avec des longueurs de diffusion
importantes (i.e., pas d’effet de bord, [Philibert, 1991]). Malheureusement les conditions
opératoires d’électrodéposition de ces couches sont a prior: différentes de celles des souf-
flets et aucune étude de la microstructure n’a été effectuée. Nous verrons que les résultats

obtenus avec ces échantillons semblent néanmoins en accord avec ceux obtenus sur les
soufflets.
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Figure 3.11 — a) Courbes de diffusion moyennes mesurées par EDS sur échantillons semi-
infinis électrodéposés pour différentes températures et temps de diffusion tels que les longueurs
de diffusion /2 (D) t soient proches. Les courbes sont tracées dans le repére de Matano avec
un décalage d’origine Yy (équation (3.46)). b) Validation des coefficients de diffusion déter-
minés sur les échantillons semi-infinis a I'aide d'un soufflet (figure 1.16) vieilli thermiquement
avec un palier de 780°C pendant 10 minutes. Mesures EDS : Ey = 25keV, 0 = 29° et 0 ~ 7/2.

Les profils de diffusion ont été obtenus pour des essais & 700°C/1h30 et 550°C/24h
(vitesse de montée et de descente en température de 5°C/min). Dans ce cas, les longueurs
de diffusion sont supérieures a 5um et la mesure par EDS ne nécessite pas de déconvolution
spécifique (i.e., \/2(D)t/o > 20 sur la figure 3.7). Il est important de noter que, avec ou
sans déconvolution, la mesure EDS est toujours le résultat d’une moyenne dans la direction
perpendiculaire au gradient de concentration sur une surface d’environ 1pm? pour les
conditions d’analyse utilisées ici. Ceci correspond a un profil moyen satisfaisant (vis-a-vis
de la diffusion qui s’effectue a la fois en volume et aux joints de grains) lorsque la taille des
grains reste de ’ordre de 100nm mais elle n’est pas suffisante si une croissance de grains a
lieu au cours de la diffusion. Une cartographie EDS de la zone d’interdiffusion (figure 3.10)
pour l'essai & 700°C permet de montrer que I’échelle des variations des profils de diffusion
dans la direction paralléle a 'interface initiale reste néanmoins inférieure & 5um (i.e.,
le déplacement des joints de grains tend a homogénéiser les profils de concentration,
voir la partie 3.3.2). La démarche consiste a effectuer la moyenne de 5 profils mesurés
décalés suivant la direction paralléle a 'interface initiale. Le résultat est donné sur la

figure 3.11a pour les deux températures de diffusion. Les deux profils de diffusion sont trés
proches car leur longueur de diffusion moyenne est quasiment identique comme le montre
la valeur de leur coefficient d’interdiffusion. En premiére approximation, I’évolution de ces
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3.3. Etude de la diffusion du couple Ni/Cu électrodéposé

coefficients avec la concentration a été obtenue avec la méthode de Boltzmann-Matano
(équation (3.45), voir les remarques dans la partie 3.3.2). Les résultats sont reportés
sur la figure 3.12 avec ceux d’autres auteurs pour des études de diffusion en volume et
pour des matériaux a grains fins (électrodéposés). Ces auteurs ont utilisé un traitement
similaire des courbes de diffusion pour obtenir D. L’allure des courbes est cohérente avec
les résultats classiques, i.e., le coefficient de diffusion augmente avec la concentration en
cuivre. Ceci est généralement le cas, i.e., le coefficient d’interdiffusion augmente avec la
concentration de I'espéce chimique qui a la température de fusion la plus basse [Masson,
1966; Ugaste, 2001|. Cependant, ce résultat doit étre tempéré par des observations inverses
pour des coefficients d’interdiffusion aux joints de grains |[Rabkin, 1996]. Néanmoins, les
coefficients d’interdiffusion obtenus sont supérieurs aux coefficients de diffusion en volume
et inférieurs a ceux aux joints de grains. Le mécanisme de diffusion majeur est celui aux
joints de grains et l'effet du mouvement de ceux-ci doit étre pris en compte comme nous
le verrons dans la partie 3.3.2.

O [Austin et al., 1961] - 750°C - diffusion en volume

8 [Tronsdal et al. 1964] - 800°C - feuilles électrodéposées

# Ref. [6] dans [Trgnsdal et al., 1964] - 750°C - feuilles électrodéposées
ap [Thomas et al., 1952] - 1022°C - diffusion en volume

B [Masson, 1966] - 1030°C - diffusion en volume

© 700°C - matériaux électrodéposés

4 550°C - matériaux électrodéposés

1071 ? }/./ g
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Figure 3.12 — Evolution du coefficient moyen d'interdiffusion avec la fraction massique de
nickel pour le couple Ni/Cu. La dispersion sur la valeur du coefficient (représentée par les
barres d’erreur) est due a la précision de la mesure EDS et a la microstructure. Les lignes
continues représentent la tendance moyenne des différents résultats et les coefficients obtenus
sur le profil moyen de diffusion pour des mesures a différentes positions suivant |'interface
initiale.
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Il est important de noter que le temps de diffusion a été corrigé pour 'essai a 700°C
afin de prendre en compte les durées de montée et de descente en température qui ne sont
pas négligeables (i.e., temps de diffusion effectif de 1h50 au lieu de 1h30) contrairement a
I’essai a 550°C. Enfin, ces échantillons de diffusion ont été équipés de fils de tungsténe de
5pm de diamétre, servant de marqueurs de Kirkendall, afin de déterminer les coefficients de
diffusion intrinséques D'x (i.e., D'cy le coefficient de diffusion du cuivre dans le nickel et
inversement pour D'y;) a l'aide des équations de Darken [Reed-Hill et al., 1964; Philibert,
1991]. La qualité moyenne des résultats nous a permis de vérifier D'c, > D'y; dans un
rapport de lordre de 1,1 pour une fraction massique de 95% de Cu et la température de
700°C |Arnould, 1999]. Ceci est a rapprocher du résultat de D', /D'x;(950°C) = 1,3 pour
Wey = 0,9 [Thomas et al., 1952].

Les coefficients ainsi déterminés sont utilisés pour simuler la diffusion sur un soufflet
ayant subi un traitement thermique complexe (montée a 650°C a 1°C/min, palier & 650°C
de 30min, montée a 780°C & 1°C/min, palier & 780°C de 10min puis descente a I’ambiante
a environ 4°C/min). La comparaison entre une moyenne de mesures EDS et la simulation
effectuée a I'aide du module de simulation de transfert thermique d’un code éléments finis
(équivalence entre les équations régissant la diffusion thermique et celles de la diffusion
atomique) est donnée sur la figure 3.11b. La bonne correspondance entre les simulations
avec les coefficients déterminés dans cette partie et la mesure sur le soufflet, malgré la
non-prise en compte spécifique de la croissance de grains dans I’étude de la diffusion (voir
la partie 3.3.2 et la figure 1.16) permet de supposer que la microstructure des dépots des
échantillons spécifiques est proche de celle des soufflets (au moins du point de vue de
la diffusion). Ainsi les résultats obtenus ici sont valables pour I'étude du vieillissement
par diffusion des soufflets aux températures élevées. Des données a des températures plus
proches de 'ambiante sont nécessaires pour 1’étude du vieillissement par diffusion des
soufflets. Dans ce cas la cristallisation est plus faible et les mécanismes de diffusion da-
vantage affectés par la microstructure initiale. Les temps de diffusion, méme s’ils peuvent
étre plus longs, ne permettent pas d’obtenir dans ce cas des profils a longueur de diffu-
sion importante. C’est pourquoi la partie suivante se focalise sur des mesures EDS avec
déconvolution sur des soufflets vieillis thermiquement a température faible ou vieillis a
I’ambiante pour des temps comparables a la durée de vie du mécanisme qui contient le
soufflet.

3.3.1.2 Deétermination a basse température sur des soufflets

Des mesures EDS (5 par composants) ont été effectuées sur un soufflet vieilli a tem-
pérature ambiante et sur des soufflets vieillis thermiquement (sous vide): 250°C/15min
(vitesse de montée en température ~ 3,8°C/min et descente >15°C/min), 350°C/3h (vi-
tesse de montée en température ~ 5,5°C/min et descente >15°C/min) et 780°C/10min
(cf. figure 3.11b). Un exemple de la moyenne des mesures du cuivre, kc,, dans le cas du
traitement thermique 250°C/15min est donnée sur la figure 3.13. Il est nécessaire de dé-
convoluer les mesures dans tous les cas (i.e., /2 (D)t/o < 1) sauf pour le soufflet ayant
subi un traitement thermique de 780°C/10min (i.e., \/2(D)t/o ~ 3). Nous utilisons la
technique de déconvolution Loy développée et validée dans le paragraphe 3.2.6. Le résultat
de cette déconvolution dans le cas du traitement thermique 250°C/15min est donné sur
la figure 3.13 avec la fraction massique de cuivre déconvoluée Wy,.
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o Mesures EDS kcy
o Wy déconvolué
— Wy simulé (Eq. (3.47))
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Figure 3.13 — Mesures par EDS du profil de diffusion pour un soufflet ayant subi un traitement
thermique de 250°C pendant 15 minutes (montée 3,8°C/min et descente > 15°C/min). La
moyenne de 5 mesures du cuivre, k¢, est déconvoluée a I'aide de la technique développée au
chapitre 3.2.6 pour obtenir le profil de fraction massique W¢,. Un coefficient d’interdiffusion
moyen est obtenu en ajustant I'équation (3.47) sur cette courbe de fraction massique. Mesures
EDS: Eg = 25keV, 6 =29° et § =~ 7/2.

Cette figure permet de montrer que la configuration des soufflets ne permet pas d’ap-
pliquer la méthode de Boltzmann-Matano, 7.e., la condition d’échantillon infini sans effet
de bord sur le profil |Philibert, 1991| de diffusion n’est pas ici vérifiée (épaisseur finie de
la couche de cuivre). Nous nous limiterons donc a estimer un coefficient d’interdiffusion
moyen. Or le profil de concentration solution des équations de diffusion dans le cas d’un
tri-couche avec un coefficient d’interdiffusion constant, D, s’écrit [Philibert, 1991]

Weu(Y) = % [erf (%) + erf (%)} : (3.47)

avec h la demi-épaisseur de la couche initiale de cuivre (c¢f. figure 1.1b) et ¢ le temps de
diffusion. Cette équation est ajustée sur le profil de concentration déconvolué vis-a-vis de
D et de h. La valeur de h ainsi déterminée est comparée a la valeur réelle mesurée sur des
micrographies MEB de soufflets en I’absence de diffusion. Ceci permet de valider en partie
la déconvolution. Une derniére correction est effectuée, dans le cas des soufflets vieillis
thermiquement, sur le temps de diffusion effectif [Philibert, 1991] pour tenir compte, en
particulier, des temps de montée en température. Les coefficients d’interdiffusion moyens
ainsi obtenus sont reportés sur la figure 3.14 et sont commentés dans le paragraphe suivant.
Ce paragraphe effectue, de plus, une étude critique de la méthode de détermination des
coefficients de diffusion utilisée précédemment et leur signification.
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Figure 3.14 — Diagramme d’Arrhenius de I'évolution des coefficients d’(inter)diffusion avec
la température pour des couples Ni/Cu de type sub-microcristallins obtenus de différentes
facons. Toutes les compositions sont données en fraction massique, Tt représente la tempéra-
ture de fusion. L'estimation globale des coefficients de diffusion correspond a une interprétation
brute (avec des méthodes de type Boltzmann-Matano) des courbes de diffusion sans correc-
tions du mouvement des joints de grains. L’estimation aux joints de grains correspond a des
analyses plus fine des courbes de diffusion avec correction du mouvement des joints de grains
si nécessaire (en supposant une épaisseur de joints, e, de 0,5nm [Mishin et al., 1997] et un
coefficient de ségrégation, ¢,, proche de 1 [Tdkei, 1997; Prokofjev, 2001] quelle que soit la
température). Les trais gris clairs donnent |'évolution des coefficients de diffusion en volume
[Thomas et al., 1952; Yukawa et al., 1955; Mackliet, 1958; lkushima, 1959; Austin et al., 1961;
Masson, 1966; Hasaka et al., 1993; Almazouzi et al., 1996; Kolobov et al., 1996] et aux joints
de grains [Yukawa et al., 1955; Austin et al., 1961; Kolobov et al., 1996; Rabkin, 1996] pour
des couples Ni/Cu massifs.
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3.3.2 Analyse critique des résultats
3.3.2.1 Comparaisons avec la littérature

La figure 3.14 représente un diagramme d’Arrhenius (i.e., logarithme du coefficient
d’(inter)diffusion D en fonction de l'inverse de la température absolue 1/7") comportant
un bilan de résultats obtenus ici et par d’autres auteurs pour divers types de matériaux
sub-microcristallins. Cette figure résume les différents régimes de diffusion dans le cas de
matériaux massifs (traits gris clairs, détaillés dans [Arnould et al., 2002b]). La diffusion
aux joints de grains (ou toute partie du polycristal faisant office de court-circuits de diffu-
sion comme les sous-joints de grains et les dislocations, |Philibert, 1991]) est le mode pré-
dominant pour une large gamme de températures, dont celles qui nous intéressent. L’ordre
de grandeur des coefficients de diffusion en surface est donné a titre indicatif. Ce mode de
diffusion pourrait étre important dans le cas des matériaux électrodéposés comportant des
colonies de grains (figure 1.4) et une porosité assez importante (c¢f. paragraphe 1.1.3.1).
L’épaisseur et la structure des joints de colonies et la présence de porosité peuvent étre
telles que des mécanismes de type diffusion en surface peuvent avoir lieu |Bokstein et al.,
1995]. Ceci pourrait expliquer les valeurs plus élevées des coefficients de diffusion et 1'éner-
gie d’activation plus faible de ceux-ci fréquemment observées dans le cas des matériaux
nanocristallins [Kolobov et al., 1996, 2001]. Les résultats de la partie 3.3.1 sont repor-
tés sur la figure 3.14. Les coefficients de diffusion pour les concentrations extrémes (i.e.,
Wxi — 100% et W, — 100%) obtenus avec la méthode de Boltzmann-Matano (équa-
tion (3.45)) pour la gamme de température 400°C-900°C sont en accord avec d’autres
études sur des couples nickel/cuivre électrodéposés ou a grains fins [Tregnsdal et al., 1964;
Benhenda, 1987; Hasaka et al., 1993] avec un traitement similaire des courbes de diffusion
(i.e., pas de correction du mouvement des joints de grains et détermination d'un coefficient
d’interdiffusion moyen apparent avec la méthode de Boltzmann-Matano ou équivalente).
La détermination du coefficient d’interdiffusion moyen effectuée sur les soufflets vieillis
thermiquement permet de montrer que celui-ci est en accord avec les coefficients de dif-
fusion du cuivre aux joints de grains du nickel aux basses températures. Une transition
“brutale” du coefficient d’interdiffusion moyen apparait dans le diagramme d’Arrhenius
pour des températures de l'ordre de 300 a 400°C. Cette transition est en accord avec
I’apparition de la croissance normale des grains du nickel électrodéposé a partir d’envi-
ron 280°C (cf. chapitre 4 et la figure 4.1). Cette croissance s’accompagne de mouvements
de joints de grains. Ceux-ci entrainent une sous-estimation du coefficient d’interdiffusion
(voir le paragraphe suivant). Les coefficients de diffusion ne sont pas modifiés dans la
phase de croissance anormale des grains (i.e., pour des températures inférieures a 280°C,
cf. figure 4.1) car celle-ci ne semble pas induire de mouvements des joints de grains (voir
le paragraphe 4.4). Vu les températures d’essais et d’utilisation des soufflets, la diffusion
aux joints de grains est probablement le mécanisme principal et une étude spécifique doit
alors étre effectuée.

3.3.2.2 Diffusion aux joints de grains et couplage avec la cristallisation

La diffusion aux joints de grains (ou dans tout court-circuit de diffusion |Philibert,
1991; Klinger et al., 1999]) est classée suivant trois grands classes de régime de diffusion
A, B et C |Harrison, 1961| lorsque I'on considére quelques joints (quasi)perpendiculaires
a l'interface de diffusion. Ces régimes sont présentés dans la partie supérieure de la fi-
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gure 3.15. Ils dépendent de la valeur des coefficients de Le Claire ' = ¢, e D;/2D,/D,t
(inversement proportionnel a 'angle 0, avec ¢, e ’épaisseur du joint en présence de ségré-
gation de coefficient ¢,) et de o/ = ¢, e/2v/D,t soit de la longueur de diffusion en volume,
V2D,t, de la profondeur de pénétration dans le joint, /2D;t et de I'épaisseur du court-
circuit, cse. Le régime de diffusion évolue donc au cours du temps de diffusion. Il est
nécessaire au bout d’un certain temps de tenir compte de la taille des grains ¢ (ou de la
distance entre dislocations), i.e., la classification doit étre généralisée au cas du polycristal
(bas de la figure 3.15, [Mishin et al., 1995]) et a la possibilité de mouvement (avec une
vitesse V') des court-circuits de diffusion [Cahn et al., 1979; Mishin et al., 1992]. Dans ce
dernier cas la classification dépend d’un nouveau paramétre cinétique 7' = Vt/v/D,t.
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Figure 3.15 — Définition des régimes de diffusion aux joints de grains en fonction du temps
et du rapport entre le coefficient de diffusion en volume, D,, celui aux joints de grains, D,
de la taille des grains, @, et de leur épaisseur, ¢, e. Comparaison entre la nomenclature pour
la diffusion dans un joint de grains (haut) et celle pour les polycristaux (bas). D'aprés Mishin
et al. [1992, 1995].

La diffusion dans un joint de grains est classiquement décrite par les équations de
Fisher |Philibert, 1991; Mishin et al., 1997|. La solution de ces équations donne la concen-
tration moyenne suivant la direction paralléle a linterface, Wy. Cette solution dépend
du régime de diffusion et permet de déterminer D; ou c¢,e D; suivant le cas. L’obten-
tion “directe” de coefficients de diffusion (moyens) aux joints de grains pour les soufflets
vieillis & la température ambiante (figure 3.14), malgré 'utilisation d’une technique de
détermination de type diffusion en volume, peut étre expliquée par le régime de diffusion
probable dans ce cas, i.e., régime C' (voir la figure 3.15). La courbe de diffusion moyenne
est décrite, dans ce cas pour un coefficient constant |Philibert, 1991; Mishin et al., 1997],
par une équation comparable a de la diffusion en volume (équation (3.28))
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3.3. Etude de la diffusion du couple Ni/Cu électrodéposé

_ Y
Wx 1 +erf , (3.48)
2/Djt

avec Dj le coefficient de diffusion aux joints de grains. Le cas d'un coefficient de diffusion
dépendant de la concentration a été étudié [Austin et al., 1961; Rabkin, 1996]. Il conduit
a déterminer D;(Wy) avec une méthode similaire & celle de Bolztmann-Matano dans le
cas d’une solution diluée avec un coefficient constant.

Le régime de diffusion A/ A" est le plus probable dans le cas des coefficients obtenus a
haute température (croissance de grains bien au-dela de la taille des grains initiaux, i.e.,
Vt > ¢, et rapport D, /D; tendant vers 1). Dans ce cas, le profil de diffusion moyen W x (Y")
est également similaire a la solution pour de la diffusion en volume avec un coefficient de
diffusion effectif (en I’absence de mouvements des joints) tel que (loi de Hart [Philibert,
1991; Belova et al., 2001])

Deg = fDj + (1 — f)D,, (3.49)

avec [ la fraction volumique de joints qui participent a la diffusion, soit f = g c¢se/0 dans
le cas d’un polycristal [Mishin et al., 1997]. ¢ est un facteur de forme des grains qui est
proche de 3 pour un polycristal isotrope |Philibert, 1991] et égal 4 1 dans le cas du régime
A. Ceci valide I'utilisation d’'une méthode de Boltzmann-Matano (équation (3.45)) pour
déterminer le coefficient d’interdiffusion qui est égal & Doy dans ce cas.

1
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Figure 3.16 — Estimation des coefficients de diffusion aux joints de grains a I'extrémité
des profils de concentration. Diffusion & 550°C/24h sur échantillon spécifique (figure 3.11a).
Identification linéaire (équation (3.50)) dans le diagramme (Y%/°, In Wy).

De plus, en tracant les courbes de diffusion dans le repére (Y%/° In W) sur la figure 3.16,
on constate que I'extrémité des courbes de diffusion (i.e., pour Wy — 0) est proche d’une
droite. Ceci prouve que, pour les faibles concentrations, le régime de diffusion intergranu-
laire est prédominant et de type B. Le coefficient de diffusion aux joints de grains peut
ainsi étre déduit de la pente des droites par une analyse dite de Le Claire |Rabkin, 1996;
Mishin et al., 1997]
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3. Vieillissement par interdiffusion

Tableau 3.1 — Ordre de grandeur des coefficients de diffusion aux joints de grains D; (en
pm?.s71) estimé a |'aide de la pente aux extrémités des courbes d'interdiffusion (figure 3.16) et
de I'équation (3.50) avec les coefficients de diffusion en volume de la littérature (figure 3.14).

D; (um2s 1) || 550°C | 700°C

Ni—0 0,066 | 2,94
Cu—0 0,0012 | 0,089

-5/3

D, |0In Wy

CseDj:1,322 T W
Les résultats obtenus avec cette équation pour les courbes de diffusion de la figure 3.16
pour les échantillons spécifiques ont été reportés sur la figure 3.14 (points indicés b) et
dans le tableau 3.1. Il est important de noter que le coefficient de diffusion en volume, D,,
intervenant dans 1'équation (3.50) a été pris égal aux valeurs données dans la littérature
pour W, — 1 ou 0 suivant le cas traité. Les résultats sont trés satisfaisants malgré le
fait qu’ils soient obtenus sur un polycristal (et non un réseau de joints paralléles) dont
I'angle moyen de désorientation aux joints est inconnu |Mishin et al., 1997; Té6kei, 1997].
Les conditions initiales et aux limites pour la concentration sont, de plus, mal définies. La
loi de Hart (équation (3.49)) peut étre utilisée pour valider ces résultats du point de vue
de T'ordre de grandeur de la valeur de f, et donc de ¢, en supposant que ¢, ~ 1 [T6kei,
1997; Prokofjev, 2001| et e = 0,5nm [Mishin et al., 1997]. Deg est pris égal a la valeur
du coefficient d’interdiffusion pour Wx — 0. Une valeur de ¢ de I'ordre du micrométre
est ainsi obtenue pour l'essai & 550°C et de I'ordre de 10pum pour 700°C, ce qui semble a
priori acceptable. Les coefficients de diffusion obtenus sont globalement plus faibles que
les résultats de la littérature (figure 3.14). Ceci peut étre di a la non prise en compte de la
croissance des grains au cours de la diffusion pour des températures supérieures a 300°C
(cf. la transition pour les coefficients de diffusion dans le diagramme 3.14 et le chapitre 4).

(3.50)

|

Joint de grain Joint de grain

statique en mouvement

| %

Figure 3.17 — Comparaison entre la diffusion dans un joint de grain statique en régime B et
dans le cas ou le joint de grain se déplace a la vitesse V' dans la direction perpendiculaire au
gradient de concentration. D’aprés [Mishin et al., 1992].

Dans le cas de la diffusion dans un joint de grain se déplacant le long de U'interface a la
vitesse constante V' (figure 3.17), la longueur de pénétration (en régime permanent, i.e.,
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3.4. Conclusions: évolution de la raideur au cours du temps

7" > 6) est inférieure & celle obtenue en statique et ¢, e D; est sous-estimé d’un facteur
7' /2. Le cas plus général d’un polycristal a été abordé |Giithoff et al., 1993 en prenant en
compte une fraction f de grains se déplacants a la vitesse V' mais uniquement dans le cas
ou V't et 24/D,t restent inférieurs a la taille de grain ¢. L’effet de la croissance de grains
a été pris en compte pour les coefficients de diffusion aux joints de grains déterminés par
Kolobov et al. [1996] et Grabovetskaya et al. [1997] (voir la figure 3.14). Le coefficient
correctif 7/ /2 a été directement appliqué dans notre cas pour corriger les coefficients de
diffusion aux joints de grains déterminés ci-dessus avec les échantillons semi-infinis afin
de retrouver les valeurs moyennes de la littérature (figure 3.14). Une valeur moyenne
de V = 0,1lnm.s™! est ainsi déterminée a 550°C et de 0,4nm.s~! & 700°C. Cet ordre de
grandeur est cohérent avec la valeur de 0,07nm.s™! déterminée a 300°C [Kolobov et al.,
1996] et de 0,19nm.s~' & 550°C |Grabovetskaya et al., 1997| sur le méme type de matériau.
Remarquons enfin que 'on obtient une valeur de Vit de quelques micromeétres pour les
deux essais de diffusion. Ceci est en accord avec la valeur déterminée précédemment avec
la loi de Hart (et avec les tailles de grains observées au cours de la cristallisation dans
le chapitre 4) mais il serait nécessaire d’effectuer une vérification expérimentale car nous
avons utilisé ici des équations qui ne sont pas validées dans le cas général de joints de
grains interférants.

En conclusion, I'ensemble des coefficients de diffusion déterminées dans la partie 3.3.1,
méme s’ils rendent compte parfois d’autres phénomeénes que la diffusion, peuvent étre
utilisés pour simuler des courbes de concentrations approchées mais réalistes. De plus,
vu les résultats obtenus dans cette partie et la microstructure des matériaux du soufflet
(partie 1.1.3.1), nous pouvons supposer que le scénario d’enchainement des régimes de
diffusion au cours du temps C — C' — B’ — A’ [Mishin et al., 1995| s’applique dans
notre cas. Ceci permet d’évaluer 'ordre de grandeur de l’évolution locale des modules
d’élasticité du matériau a l'aide d’un schéma d’homogénéisation adapté et donc de la
raideur des soufflets avec le temps.

3.4 Conclusions: évolution de la raideur au
cours du temps

L’évolution de la raideur du soufflet, sous l'effet de l'interdiffusion du couple ni-
ckel /cuivre peut finalement étre évaluée en appliquant le principe décrit par le schéma de
la figure 3.18 dans le cas o le matériau reste élastique et lorsque la taille de grains évo-
lue peu au cours du temps. Le vieillissement par diffusion est simulé avec les coefficients
d’interdiffusion déterminés dans la partie 3.3.1. Ils permettent de déterminer la courbe
de concentration chimique pour une configuration des couches de nickel et de cuivre (i.e.,
h et [ donnés, voir la figure 3.18), un temps et une température de vieillissement donnés
en résolvant numériquement les équations de la diffusion [Philibert, 1991] sans oublier les
conditions de bord libre en Y = £(h + () (figure 3.18). Cette courbe est alors discréti-
sée en un ensemble de couches & concentration chimique constante perpendiculaires a la
direction de diffusion Y. L’épaisseur de chaque couche est limitée par la taille de grains.
En effet 'homogénéisation auto-cohérente suppose un milieu homogéne équivalent infini
soit environ la taille d'une dizaine de volumes élémentaires représentatifs. Or un motif
élémentaire représentatif correspond a un grain dont la taille moyenne est de 58nm en
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3. Vieillissement par interdiffusion
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Figure 3.18 — Schéma global d'homogénéisation du comportement élastique du soufflet
en fonction du temps pour le vieillissement par diffusion: le profil de diffusion est simulé
a différents instants avec les coefficients déterminés dans la partie 3.3.1. Sa discrétisation
permet de calculer le comportement élastique effectif par homogénéisation auto-cohérente
a trois phases de couches élémentaires perpendiculaires a I'axe de diffusion. La raideur finale
d'une lame du soufflet est finalement obtenue a I'aide d'un homogénéisation de type composite
stratifié 3 couches isotropes en supposant les rayons de raccordement du soufflet rigides.

I'absence de cristallisation (voir la partie 1.1.3.1), soit une taille minimale des couches de
I'ordre de 0,5um. Le comportement élastique de chacune de ces couches est obtenu par
une homogénéisation adaptée. Or, comme nous ’avons vu dans la partie précédente, le
mécanisme principal de diffusion est intergranulaire (voir la figure 3.14, |Philibert, 1991])
avec un régime de type B'/C’ (figure 3.15) vu la taille des grains (voir le schéma d’une
couche dans la figure 3.18). Dans les couches de nickel, les grains de nickel se retrouvent
donc d’abord entourés de cuivre a leurs joints et inversement dans la couche de cuivre.
L’espéce diffusant aux joints de grains pénétre en effet dans ceux-ci avec une cinétique
plus lente (diffusion en volume). Le comportement de chaque couche peut étre appro-
ché a 'aide d’un schéma d’homogénéisation auto-cohérent a trois phases (Programme N.
Schmitt — LMT Cachan, |Christensen et al., 1979, 1986; Schmitt et al., 2002|). Le module
de compressibilité effectif, K., est ainsi obtenu

fv(Kv - Kgb)
L4 (1= fo) (Ky = Kgp) / (Kygp +4/3p150)”
avec Ky et p,p respectivement les modules de compressibilité et de cisaillement de 'espéce

diffusant aux joints de grains, K, et u, ceux de 'espéce composant le grain. f, représente la
fraction volumique des espéces composant le grain soit en fonction de la fraction massique

Keg = Kgp, + (3.51)
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3.4. Conclusions: évolution de la raideur au cours du temps

W,
(1— pv/pgb)wv + pV/pgb7
avec Wy la fraction massique de I'espéce composant le grain pour la couche considérée, pyy,
et p, sont respectivement la masse volumique de I'espéce diffusant aux joints de grain et

de celle qui compose le grain. Le module de cisaillement effectif, ¢, est la racine positive
de I’équation implicite [Christensen et al., 1979, 1986

2
e, (Meff) Lo, <Meff> 4Oy =0, (3.53)
Hgb Hgb

avec les coefficients Cy, Cy et C3 qui dépendent de fy, b, v, Vgp €t 1y (v représente
le coefficient de Poisson de l'espéce considérée). Les expressions de ces coefficients sont
données dans ’annexe B. Le module d’élasticité et le coefficient de Poisson effectifs sont
déterminés a partir des modules de compressibilité et de cisaillement effectifs

fv= (3.52)

oo — 9Keﬂ Hett
et — 57 -, >
3Keff + Heft (3 54)
SKeH - 2/Leff '
Vet =

2(3Keﬂ + ,U/eﬂ) '

Il est intéressant de noter que les équations (3.51) et (3.53) donnent deux bornes (dont les
bornes de I"assemblage de sphéres composites de Hashin [1962| pour la premiére équation)
suivant I’espéce qui diffuse majoritairement aux joints de grains. Ces deux bornes corres-
pondent “exactement” dans notre cas aux couches contenant initialement soit du nickel
soit du cuivre (voir les schémas au-dessus de la courbe de la figure 3.20a). Il est important
de noter que, dans notre cas, Veg = Vnj & Vcy. Une technique d’homogénéisation similaire
peut étre utilisée pour déterminer les coefficients de dilatation et de conductivité ther-
mique effectifs [Schmitt et al., 2002|. Un exemple de calcul est donné sur la figure 3.20a.
La courbe de diffusion simulée discrétisée permet d’obtenir I’évolution du module d’Young
suivant ’axe de diffusion Y. Cette évolution est représentée sous la forme d’une courbe
continue ici mais elle est en réalité composée d’un ensemble de marches a module constant
dont la largeur est conditionnée par la taille minimale des couches. Il existe de plus une
(faible) discontinuité au niveau de l'interface initiale entre la couche de nickel et de cuivre
du fait de I'utilisation des deux bornes de I’homogénéisation pour chacune des couches.

La raideur globale du soufflet est finalement estimée dans le cadre des petites pertur-
bations. Celle-ci provient principalement de la déformation des disques le composant tout
particuliérement pour les faibles déplacements (raideur du soufflet pour des déplacements
proches de 0 sur la figure 1.12b). Ces disques sont principalement sollicités en flexion
pour de petits déplacements. Les rayons de raccordement (parties toriques du soufflet)
composent des ensembles beaucoup plus raides mais dont la rigidité est difficile a éva-
luer analytiquement. Or les sections droites de ces tores sont principalement sollicitées
en flexion (calcul par éléments finis). Ainsi le soufflet est schématisé par un ensemble de
disques équivalents en composite stratifié a couches isotropes dont les lisiéres intérieures
et extérieures sont encastrées (dernier schéma de la figure 3.18). La raideur K d’un disque
avec ces conditions aux limites s’écrit, en petites perturbations, dans le cas de la théorie
classique des stratifies (champ de déplacement de degré 1 et hypothése de contraintes
planes [Timoshenko, 1978]|)
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3. Vieillissement par interdiffusion

37,2 2 -1
I{:2W<E>(h+l2) =1 In"p 7 (3.55)
31— [ 1602 4(0* - 1)
avec 0 = RL/R; > 1, R, le rayon extérieur du disque et R} son rayon intérieur. h et [
sont respectivement 1’épaisseur initiale des couches de nickel et la demi-épaisseur de la
couche de cuivre (figure 3.18). (E) est le module élastique effectif en flexion du composite
stratifié pour des couches a coefficient de Poisson identique [Berthelot, 1996]

(E) = ﬁ ;Ei—l (P -Y2), (3.56)

avec F; le module d’Young effectif de la couche ¢ obtenu a l’aide de ’homogénéisation
autocohérente. Y;_; et Y; sont respectivement les coordonnées suivant I’axe de diffusion
de la premiére et de la deuxiéme face de la couche 1.

LA B L B R R B RN B R R | LA L I L LA BN L
3| | === Solution HPP (Eq. (3.55)) o -
Mesures

O Statiques - dynamiques
oL | e Statiques (AER) i

Effort (N)

-0,6 -0,4 -0,2 0 0,2 0,4 0,6
Déplacement (mm)

Figure 3.19 — Modélisation des soufflets en un ensemble de disques équivalent en composite
stratifié dans le cas de I'hypothése des petites perturbations (i.e., HPP) avec I'équation (3.55)
(pour un disque). Ajustement des rayons extérieur R, et intérieur R, des disques sur les mesures
effectuées aux faibles déplacements sur le soufflet a 3 ondes utilisé pour les essais de fatigue
(cf. figure 1.12a et paragraphe 2.2.3).

Les rayons intérieur R; et extérieur R, de ces disques sont ajustées sur les mesures
effectuées sur les soufflets aux faible déplacements (figure 3.19) afin de tenir compte de
la rigidité non-infinie des rayons de raccordement. Les rayons ainsi déterminés sont égaux
aux rayons extrémes des soufflets, i.e., R, ~ R, + r. et R, ~ R; — r; (cf. figure 1.12).
La figure 3.19 montre un bon accord entre cette modélisation en petites perturbations et
le comportement en compression des soufflets en particulier avec les points de controle
effectués par l'industriel (i.e., AER). Ceci permet de valider 'utilisation de la modélisation
simplifiée pour évaluer I’évolution de la perte de raideur des soufflets en fonction du temps
(par diffusion) et la comparer a des mesures effectuées, par I'industriel, sur des soufflets
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3.4. Conclusions: évolution de la raideur au cours du temps

vieillis & température ambiante. De plus, il est important de noter que Ieffet de la diffusion
sur le comportement élastique en flexion est beaucoup plus important que sur celui en
traction. Ainsi, I'estimation de la variation relative de la raideur des soufflets effectuée
en petites perturbations devrait étre valable pour de plus grands déplacements aussi bien
pour des essais de compression que de traction. Ceci pourrait étre vérifié a ’aide d’un
calcul thermomécanique par éléments finis en grands déplacements, la thermique étant
en réalité utilisée pour simuler la diffusion atomique en intégrant une dépendance des
modules d’élasticité avec la température (i.e., la concentration).

Simulations Mesures
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Figure 3.20 — a) Premiére étape d’homogeénéisation. La courbe de fraction massique, par
exemple du nickel Wy, est discrétisée en un ensemble de couches & concentration constante
(épaisseur des couches: 0,5um). Le comportement élastique effectif de chaque couche est
obtenu a l'aide des équations (3.51) et (3.53). b) Evolution relative de la raideur des souf-
flets en fonction du temps (Kg représente la raideur du soufflet sans diffusion) : simulations
(hypothése de calcul élastique en petites perturbations, Eqgs. (3.55) et (3.56)) et mesures sur
des composants vieillis a température ambiante pendant six ans (L. Sénéchal — AER, [Duval
et al., 2001]). Effet du rapport h/l sur la cinétique de vieillissement 73, ; et la perte de raideur
a l'infini.

La figure 3.20b montre la variation relative de la raideur de soufflets modélisés par
I’assemblage de disques en fonction d’un temps adimensionné et du rapport entre la demi-
épaisseur de la couche de cuivre, h, et I’épaisseur des couches de nickel, [ (figure 1.1b).
Ce rapport (égal au rapport des modules effectifs en flexion, équation (3.56), pour une
géométrie fixée) dépend en effet de I’age du soufflet (e.g., évolution de la précision dans la
technique d’électrodéposition) et surtout de ses dimensions. Il a un effet primordial sur le
vieillissement par diffusion car A/l représente la fraction volumique totale de cuivre (i.e.,
plus A/l est grand et plus leffet du vieillissement est important et plus la cinétique de
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3. Vieillissement par interdiffusion

vieillissement est rapide. Ceci est mis en évidence sur la figure 3.20b par la différence de
temps caractéristiques 7,/ (égale a I'intersection entre la tangente a ’origine des courbes
et leur valeur a l'infini) entre les différentes configurations. Sur ce graphe sont également
reportés des essais sur des soufflets de diverses dimensions qui ont été testés apres six
ans de vieillissement “statique” & température ambiante (variation de raideur obtenu avec
un point de controle en compression, cf. figure 3.19, |Duval et al., 2001]). Les essais
rendent également comptes d’une perte de raideur au cours du temps qui dépend des
épaisseurs relatives des couches de nickel et de cuivre. Néanmoins, la différence importante
entre les pertes de raideur simulées et ces essais montre que l'effet de la diffusion sur
le comportement élastique des soufflets seul ne suffit pas a expliquer les observations
expérimentales. Un second mécanisme de vieillissement (e.g., la cristallisation) doit au
moins étre considéré.
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Chapitre 4

Vieillissement par cristallisation
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4. Vieillissement par cristallisation

4.1 Introduction : stabilité thermique des dé-
poOts de nickel

Les matériaux dits nanocristallins ont une faible stabilité thermique, e.g., une crois-
sance de grains peut avoir lieu pour des températures basses. La microstructure du cuivre
électrodéposé peut étre instable méme a température ambiante [Paik et al., 2003]. La
stabilité thermique et les évolutions microstructurales qui en découlent sont fortement
lites au mode d’obtention du matériau, e.g., a la taille des grains (valeur moyenne et
distribution), a la texture, a I’état de contraintes résiduelles, a la densité de dislocations,
a la présence d’'impuretés ou encore de porosités |[Humphreys et al., 1996; Natter et al.,
1997; Thuvander et al., 2001; Klemm et al., 2002; Zhilyaev et al., 2002]. Ceci conduit & des
différences notables entre les matériaux nanocristallins obtenus par fortes déformations
plastiques, par électrodéposition |Natter et al., 1997| et méme entre les dépots électro-
lytiques obtenus dans différentes conditions |Klement et al., 1995; Natter et al., 1997;
Thuvander et al., 2001]. Les températures minimales de cristallisation constatées dans la
littérature sont donc relativement variables et ’enchainement des différents modes d’évo-
lution microstructurale multiples. Les températures des différents domaines de croissance
de grains [Thuvander et al., 2001] et les mécanismes d’évolution microstructurales associés
|Wang et al., 1997a; Natter et al., 1997| restent actuellement sujet & controverse pour les
matériaux nanocristallins. Les matériaux électrodéposés contiennent peu de dislocations
(cf. paragraphe 1.1.3.1). “L’instabilité” thermique est, dans ce cas, principalement due a
la fraction volumique importante d’interfaces, i.e., de joints de grains, qui conduit & un
excédant important d’énergie stockée. Les joints de grains représentent environ 5% du
volume total du matériaux dans notre cas (i.e., épaisseur de joint de grains e ~ 0,bnm
et taille de grains moyenne ¢ &~ 58nm). Cette fraction volumique de joints de grains peut
atteindre jusqu’a plus de 40% du matériau pour des tailles de grains inférieures a 10nm
[Wang et al., 1997a]. Les contraintes résiduelles, sources d’énergie stockée, peuvent éga-
lement avoir un role important, suivant leur ordre de grandeur (faible dans notre cas,
paragraphe 1.1.3.2), sur la recristallisation |Humphreys et al., 1996].

L’énergie stockée dans le matériau peut étre évaluée par calorimétrie |[Humphreys
et al., 1996| différentielle & balayage en température (i.e., Differential Scanning Calori-
metry, DSC). La technique utilisée ici (i.e., Heat-Fluz DSC') repose sur la mesure de la
différence de température entre un échantillon du matériau étudié et un échantillon de
référence (inerte) au cours d’un échauffement ou d’un refroidissement effectué sous vide a
vitesse de température constante!. Cette différence provient de la chaleur émise ou absor-
bée par I’échantillon étudié au cours, par exemple, d’une transformation de phase. Ceci
permet en principe d’évaluer les températures, I’enthalpie et la cinétique des transforma-
tions thermiques (ainsi que la capacité calorifique) du matériau étudié. L’échantillon de
référence dans tous les essais effectués est un creuset en alumine vide. Un léger flux continu
d’argon est généré afin de minimiser, entre autres, les problémes d’oxydation. Le calori-
metre est étalonné en température et en énergie en utilisant d’une part la température
et d’autre part la chaleur latente (ou enthalpie) de fusion de matériaux purs de référence
(i.e., Uindium, I’étain, le plomb, le zinc et ’aluminium) avec une vitesse de montée en
température comprise entre 5 et 10°C/min. Cet étalonnage permet d’obtenir une bonne

1. Site internet — emil.informatik.uni-rostock.de/englisch/projekte /Physik2000/ExperimentII/p2000
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exactitude en température (inférieure a 0,1°C sur la gamme de température 100 a 700°C)
et une incertitude de l'ordre de 6% en énergie.
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Figure 4.1 — Stabilité thermique du tri-couche Ni/Cu/Ni électrodéposé. a) Mesure DSC du
flux de chaleur (exothermique) spécifique émis par un échantillon de 10,65mg extrait d'un souf-
flet pour une vitesse de montée en température d'environ 4°C/min sous atmosphére d’argon.
Mise en évidence de trois zones de température attribuées a une croissance de grains anormale
suivie d'une croissance normale et hors équilibre du nickel. L'interdiffusion du couple Ni/Cu
a lieu simultanément. b) Micrographies MEB d'une couche de nickel aprés attaque chimique
d'une section droite d'un soufflet recuit sous vide a différentes températures: 250°C/15min
(vitesse de montée en température ~ 3,8°C/min et descente > 15°C/min), 350°C/15min
(vitesse de montée en température ~ 5,5°C/min et descente > 15°C/min) et 780°C/10min
(voir le paragraphe 3.3.1.1). Mise en évidence des différentes croissances de grains.

L’essai consiste en trois cycles thermiques identiques successifs sur le méme échantillon
disposé dans un creuset en alumine. Le premier est effectué sur le matériau vierge et
permet de mettre en évidence les différentes transformations. Un second cycle permet
d’obtenir la “ligne de référence” du matériau étudié au sein de appareil (i.e., en 'absence
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4. Vieillissement par cristallisation

des transformations de phases irréversibles). Un dernier cycle permet de vérifier cette “ligne
de référence”, i.e., de s’assurer que le matériau est complétement transformeé et stabilisé
suite au premier cycle. La courbe finale d’évolution du flux de chaleur en fonction de la
température correspond aux résultats du premier cycle moins cette ligne de référence.

L’évolution du flux de chaleur émis par un échantillon de 10,65mg prélevé dans un souf-
flet (i.e., tri-couche Ni/Cu/Ni) est donnée en fonction de la température sur la figure 4.1a.
L’essai a été effectué avec une vitesse de montée en température de l'ordre de 4°C/min.
Il permet de mettre en évidence l'existence de trois transformations exothermiques irré-
versibles. La transformation réversible associée a la perte des propriétés ferromagnétiques
du nickel pour des températures supérieures a celle de Curie (i.e., de 358°C) n’est pas
visible sur la courbe de la figure 4.1a car elle est & la fois présente lors du premier essai et
sur la ligne de base (e.g., [Wang et al., 1997a|). L’allure de la courbe de la figure 4.1a est
proche de celle obtenue par Klement et al. [1995|. La figure 4.1b regroupe un ensemble
de micrographies MEB obtenues aprés attaque chimique de la section droite de soufflets
ayant subi différents traitements thermiques (donnés sur la figure). La microstructure
globale du matériau évolue peu au cours de la premiére transformation. Le changement
est plus marqué au cours de la seconde transformation : des grains de diamétre micromé-
trique sont clairement visibles. Enfin, pour les températures trés élevées, une croissance
de grains importante est constatée. Cet ensemble de micrographies est comparable a ce
que l'on observe dans les zones affectées thermiquement par la soudure des soufflets sur
les supports en acier (cf. figure 1.3).

La premiére transformation (pic exothermique étendu) est généralement attribuée a la
germination et a la croissance anormale des grains principalement de nickel. La seconde
transformation (pic exothermique plus étroit) correspond & une croissance normale des
grains au cours de laquelle les contraintes résiduelles sont généralement relaxées [Klemm
et al., 2002]. La derniére évolution exothermique peut correspondre a une croissance de
grains hors équilibre [Klement et al., 1995; Wang et al., 1997a; Natter et al., 1997; Ior-
dache et al., 1999; Thuvander et al., 2001|. L’interdiffusion du couple Ni/Cu intervient
probablement au cours des deux derniéres transformations (cf. figure 3.14). On constate
habituellement dans la littérature [Klement et al., 1995] un enchainement des croissances
de grains anormale et normale ; ce qui n’est pas observé ici. Cette différence est peut étre
due a la vitesse de montée en température plus lente dans notre cas et a la présence d’un
recuit de stabilisation en fin de procédé d’élaboration des soufflets (c¢f. paragraphe 1.1.2).
La croissance anormale des grains pourrait étre compléte avant le début de la croissance
normale. Il est important de noter que la croissance anormale semble activée deés le début
de I’élévation de température. D’autres études sur du nickel électrodéposé donnent plu-
tot des températures de début de transformation (détectable) vers 80°C mais pour des
tailles de grains plus petites (et donc a priori moins stables) et des vitesses de montée en
température plus importantes |Klement et al., 1995; Natter et al., 1997; lordache et al.,
1999]. En effet, plus la vitesse de montée est lente et plus la transformation a lieu tot
[Wang et al., 1997a]. Ces températures de début de transformations sont assez subjec-
tives, surtout dans le cadre d’une étude de vieillissement sur plusieurs années, car elles
sont associées au temps d’observation (cf. la dépendance de la température de début de
transformation avec la vitesse de montée en température |Wang et al., 1997a] et les ci-
nétiques de croissance de grains en fonction du temps [Humphreys et al., 1996; Natter
et al., 1997; Thuvander et al., 2001|). L'intégration des différents pics de transformation
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par rapport au temps permet normalement d’estimer ’enthalpie de transformation AH
(entre 7 et 17J/g pour la croissance de grains de nickel électrodéposé de diameétre moyen
compris entre 10 et 35nm [Klement et al., 1995; Wang et al., 1997a; Zhilyaev et al., 2002|)
mais il n’est pas raisonnable d’effectuer ce calcul dans notre cas. Les incertitudes de me-
sures ne sont pas forcément négligeables: le flux de chaleur est faible du fait de la masse
de I’échantillon qui entraine, de plus, un contact insuffisant avec le creuset.

\‘\/4
Zone affectée par l'interdiffusion

Figure 4.2 — Micrographie MEB, aprés attaque chimique, de la zone centrale d’une section
droite d'un soufflet ayant subi un traitement thermique de 350°C/15min (montée en tem-
pérature ~ 5,5°C/min et descente > 15°C/min). Mise en évidence du couplage croissance
de grains/diffusion par la plus faible croissance de grains du nickel dans les zones proches du
cuivre.

La courbe de la figure 4.1a permet néanmoins de montrer, d’'un point de vue qualitatif,
que le nickel électrodéposé reste instable par rapport a la croissance de grains malgré
I'utilisation d’un recuit de stabilisation en fin de processus de fabrication. Elle permet aussi
de déterminer une température moyenne de croissance normale de grains qui s’accompagne
d’un mouvement des joints de grains important. Cette température (i.e., ~ 360°C) est en
accord avec le diagramme d’Arrhenius pour les coefficient d’interdiffusion (figure 3.14).
Elle correspond en effet a la température a partir de laquelle ces coefficients diminuent du
fait du couplage cristallisation /diffusion (cf. figures 1.16 et 3.17). Une micrographie MEB
de la zone centrale d’une section droite du soufflet ayant subi le traitement thermique de
350°C/15min (figure 4.1b) est donnée sur la figure 4.2. Un couplage entre la cristallisation
et la diffusion y est apparent puisque la croissance des grains est plus faible dans les
zones proches de la couche de cuivre. Ceci permet de confirmer la corrélation entre le
comportement atypique du coefficient de diffusion avec la température a partir de 300°C
environ (figure 3.14) et la croissance normale de grain (figure 4.1a).

Nous nous focalisons plus particulierement, dans les paragraphes suivants, sur la mise
en place des démarches expérimentale et théorique nécessaires a 1’évaluation de l'effet de
I’évolution de la taille de grains et de la texture sur le comportement élasto-plastique
du nickel. Les conséquences sur la raideur du soufflet au cours du temps sont ensuite
abordées en supposant un mode de cristallisation par croissance de grains compatible
avec le vieillissement a température ambiante et des cinétiques issues de la littérature.
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4.2 Evolution du comportement élastique:
effet de la texture

L’effet de la texture sur le comportement élastique macroscopique des couches de
nickel électrodéposé est lié a ’anisotropie élastique du monocristal de nickel. Le tenseur

d’ordre 4 des modules d’élasticité C' du monocristal de nickel est de symétrie cubique
—mono
dans le repére cristallin. Il peut étre entiérement décrit en notation de Voigt |Frangois

et al., 1995] par ses trois composantes C1; = 248GPa, Cy = 144GPa et Cyy = 124GPa
|Hodgman, 1955|. L’écart a l'isotropie élastique est caractérisé par le rapport 2Cy,/(Cyy —
C12) [Frangois et al., 1995] qui vaut environ 2,38 dans le cas du nickel. La figure 4.3a
donne une représentation spatiale du module d’élasticité (i.e., d’Young) du monocristal
de nickel dans le repére lié aux directions (100) du cristal. Une coupe dans le plan (101) est
donnée dans la figure 4.3b. Elle permet de montrer I’anisotropie élastique du monocristal.
Le module d’¢lasticité est le plus faible dans la direction (100), i.e., Epop = 136GPa,
et le plus grand dans la direction (111), i.e., Ey11y = 303GPa. La direction (110) a un
module intermédiaire avec E(;opy = 232GPa.
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Figure 4.3 — Anisotropie élastique du monocristal de nickel pur. a) Représentation spatiale
du module d"Young. Schématisation du plan (101). b) Coupe du module d"Young E dans le
plan (101) représentée sur la figure (a).

Dans le cas des dépots électrolytiques de nickel, les textures sont de type fibres pa-
ralléles a la direction du dépot (DN, ¢f. paragraphe 1.1.3.1). Ceci doit conduire & un
comportement élastique isotrope transverse des dépots (axe d’isotropie paralléle a DN).
Cette texture de fibre évolue au cours du temps suite a la croissance de grains [Humphreys
et al., 1996; Czerwinski et al., 1999; Hemker et al., 2001; Buchheit et al., 2002| et peut
éventuellement conduire & une modification de la réponse élastique du dépot et donc de
la raideur du soufflet.
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4.2.1 Homogénéisation élastique autocohérente

Le comportement élastique macroscopique du dépot peut étre obtenu a I’aide d’une
homogénéisation de type auto-cohérente qui est bien adaptée a la modélisation des ma-
tériaux polycristallins [Daniel et al., 2002; Daniel, 2003|. Elle consiste, dans notre cas, a
considérer chaque orientation cristalline (issue de la figure de poles caractérisant la tex-
ture) comme une hétérogénéité élastique I (de tenseur élastique égal a celui du monocristal
de nickel) au sein du milieu homogéne équivalent recherché. Le tenseur d’élasticité effectif
d’ordre 4, €', du polycristal est solution de I'équation implicite

e g:lere) (e.re)). o

1

avec (.); la moyenne sur I’ensemble des orientations cristallines du dépot et ‘" le produit
doublement contracté. C* est le tenseur d’influence de Hill définit par

c-c (s-1). (12

avec S le tenseur d’Eshelby qui dépend des modules élastiques du tenseur effectif C'
=E =cff
et de la forme de I'inclusion. Le tenseur effectif est supposé orthotrope dans le cas généreal

et 'inclusion sphérique. Le tenseur d’Eshelby se calcule alors a partir d’une intégration
numérique de ’expression analytique de 'opérateur de Green |Frangois et al., 1995; Daniel,
2003]. L’équation (4.1) est résolue de fagon itérative a 1’aide du programme développé par
Daniel [2003] & partir de la fonction d’orientation (FDO) du dépot électrolytique de nickel
(mesures EBSD).
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Figure 4.4 — Effet des textures de fibre (100), (110) et (111) paralléles a la direction du
dépét (i.e., DN) sur I'anisotropie élastique des dépots électrolytiques de nickel. Les différentes
surfaces représentent |'évolution du module d'élasticité du dépot par rapport a la direction du
dépot DN. Le comportement est isotrope transverse dans tous les cas.

La figure 4.4 illustre I’évolution spatiale du module élastique effectif obtenu par ce
calcul pour les trois types de texture de fibre les plus couramment rencontrées pour les
dépots de nickel, i.e., (100), (110) et (111). Le tableau 4.1 donne le module d’Young et le
coefficient de Poisson dans le plan des dépots électrolytiques (i.e., perpendiculaire & DN)
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pour les différentes textures de fibre?. Le tableau 4.1 contient, de plus, 'écart a l'isotropie
des différents tenseurs d’élasticité effectifs. Elle met en évidence l'effet considérable de la
texture sur le comportement élastique des couches de nickel. La texture de fibre (110) est
celle qui est la plus proche d’un comportement élastique isotrope.

Tableau 4.1 - Comportement élastique effectif dans le plan du dépét électrolytique (de
normale DN), module d'Young EL et coefficient de Poisson v, et écart a l'isotropie du
tenseur d’élasticité effectif en fonction de la texture de fibre.

texture | ERN (GPa) v} [2Cu/(Ch — Ci2)log
(100) 177 0,15 1,62
isotrope 221 0,3 1
(110) 233 0,32 0,85
(111) 242 0,38 0,75

Il est possible de calculer le module d’Young et le coefficient de Poisson du nickel
isotrope a partir d’une fonction d’orientation simulée [Daniel, 2003|. Le résultat est reporté
dans le tableau 4.1. Le module d’Young est légérement plus grand que celui classiquement
mesuré au cours d’'un essai de traction sur du nickel massif, i.e., £ ~ 207GPa et v =
0,31 [ASM, 1961|. Différents auteurs [Hemker et al., 2001; Buchheit et al., 2002; Cho
et al., 2003; Fritz et al., 2003] mesurent un module d'Young variant de 150 a 180GPa
dans le plan d’un dépot ayant une texture de fibre (100) paralléle & DN. Le calcul par
homogénéisation auto-cohérente est en trés bon accord avec ces mesures. Les dépots sont,
pour cette texture, trés peu poreux du fait de la croissance dite libre du dépot |Lin et al.,
2001]. Le module d’élasticité effectif est ainsi peu affecté |Zhou et al., 2003| et proche
du calcul auto-cohérent. Dans le cas de la texture de fibre (110), la comparaison entre
la valeur théorique et les valeurs expérimentales est plus difficile du fait de la présence
d’une porosité généralement importante et variable. La porosité provient principalement
de 'absorption d’hydrogéne associée au mode de croissance dit inhibé |Lin et al., 2001;
Fritz et al., 2001]. Robert [1997| mesure une valeur du module d’Young dans le plan du
dépot d’environ 175GPa si le substrat utilisé pour 1’électrolyse est en cuivre et de 199GPa
si le substrat est en silicium. Ce dernier permet en effet d’obtenir des dépots moins poreux
d’aprés l'auteur. Basrour et al. [2000] mesurent une valeur d’environ 175GPa. Buchheit
et al. |2002| mesurent une valeur de 163GPa pour cette texture obtenue avec un bain de
Watts qui conduit souvent a des dépots trés poreux. Enfin, Fritz et al. [2003] obtiennent
une valeur de 200GPa avec un courant pulsé qui permet normalement d’obtenir des dépots
plus denses. Il n’est malheureusement pas possible de corriger ces résultats (e.g., a Uaide
de l'équation (1.3)) de leffet de la porosité du fait de l’absence de cette donnée pour
les auteurs cités. On constate néanmoins que la valeur du module d’Young mesurée tend
vers celle qui est calculée pour les dépots supposés plus denses. Il n’est pas possible de
valider le calcul des coefficients de Poisson ou la valeur du module d’élasticité pour la
texture de fibre (111) du fait de I'absence de donnée dans la littérature. L’utilisation de
I’homogénéisation auto-cohérente pour estimer le comportement élastique des dépots de
nickel électrolytiques semble néanmoins valide. Elle reproduit correctement les valeurs du
module d’Young et du coefficient de Poisson du nickel isotrope et les valeurs du module

2. Le comportement élastique dans ce plan est en effet celui qui entre principalement en jeu dans les
différents essais de traction effectués dans la littérature et dans le comportement mécanique du soufflet.
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d’Young dans le cas d’une texture de fibre (100) et a priori (110). Elle est appliquée au
cas des soufflets dans le paragraphe suivant.

4.2.2 Evolution de la texture du nickel dans le cas du soufflet

L’évolution de la texture dans le cas des dépots de nickel du soufflet pour différents
traitements thermiques a été évaluée a 'aide d’une analyse EBSD (c¢f. paragraphe 1.1.3.1
et figure 1.7). La mesure est effectuée en surface aprés un polissage électrolytique sur une
zone d’environ 30 x 30um?. Les figures de poles discrétes (100) et (110) pour différents
traitements thermiques sont données sur la figure 4.5.

(®DN 20°C 250°C/15min 780°C/10min

Figure 4.5 — Figures de poles discrétes en surface de différents soufflets aprés 2 traitements
thermiques, cf. figure 4.1b (Analyses EBSD — UTC Compiégne). Texture initiale (20°C, cf.
figure 1.6) de type fibre (110) modérée (i.e., proche de I'isotropie) paralléle a la direction du
dépot. Evolution trés faible vers I'isotropie de la texture aprés croissance de grains anormale
(250°C/15min). Texture isotrope aprés croissance de grains hors équilibre (780°C/10min).

A Tétat initial (20°C), la texture est de type fibre (110) modérée et paralléle a la
direction du dépot (cf. paragraphe 1.1.3.1). Celle-ci évolue peu aprés la phase de crois-
sance anormale (250°C/15min) malgré un début d’évolution microstructurale globale (cf.
figure 4.1b et le paragraphe 4.4). On distingue une tendance a une meilleure distribu-
tion des directions cristallographiques (texture légérement plus isotrope). Enfin, la forte
croissance de grains (780°C/10min, cf. figure 4.1b) entraine une série d’amas de points
de mesures EBSD correspondant a des grains. La zone d’étude EBSD n’est pas assez im-
portante par rapport a la taille des grains pour étre statistiquement représentative. Elle
semble néanmoins isotrope. Une mesure DRX serait nécessaire pour compléter cette ob-
servation. Le fait que le dépot évolue vers une texture isotrope avec la croissance de grains
est en accord avec les observations de Buchheit et al. [2002]. Pour des textures initiales
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plus marquées de type (100), d’autres auteurs ont montré que la texture de fibre initiale
tend & se transformer préférentiellement en un autre type de texture de fibre [Humphreys
et al., 1996| avec la cristallisation, e.g., (211) [Czerwinski et al., 1999], du fait, entre autres,
de 'anisotropie de surface du monocristal et de la croissance préférentielle des joints de
grains d’énergie plus faible |Paik et al., 2003]. Les vitesses de montée/descente en tem-
pérature utilisées au cours des traitements thermiques peuvent également influencer la
texture finale [Kim et al., 1999].

DN

Figure 4.6 — Vue spatiale du module d'élasticité du nickel électrodéposé a I'état initial.
La forme quasi-sphérique démontre un comportement élastique isotrope en accord avec les
mesures photothermiques (figure 1.9).

Une FDO obtenue sur le matériau initial (et riche d’environ 5000 orientations) conduit,
par homogénéisation auto-cohérente, & un comportement élastique quasi-isotrope (fi-
gure 4.6) de module d’Young 224+4GPa et de coefficient de Poisson 0,31+0,01. L’isotropie
élastique est en accord avec les mesures photothermiques (figure 1.9). Elle est due a la
texture de fibre (110) qui conduit & un comportement proche de l'isotropie (figure 4.4).
Cette texture est, de plus, peu marquée (cf. figure 4.4). Les mesures de comportement
élastique effectuées dans le paragraphe 1.1.3.2 conduisent au méme ordre de grandeur du
coefficient de Poisson mais & un module d’¢lasticité de seulement 158GPa. Cet adoucisse-
ment est principalement di & la présence de porosité [Fougere et al., 1995; Erb et al., 1997|
et partiellement & la taille de grains nanométrique [Wang et al., 1997b; Zhou et al., 2003|
associée éventuellement & des joints de grains plus épais a I’état initial [Keblinski et al.,
1999; Kumar et al., 2003| et aux joints des colonies |Bokstein et al., 1995|. La texture
évoluant peu au cours de la croissance de grains, le comportement élastique du dépot de
nickel ne peut évoluer que suite a une modification de la porosité [éiiek et al., 2002; van
Petegem et al., 2003|, a 'augmentation de la taille des grains ou un affinement de leurs
joints. Il est donc nécessaire de quantifier I’évolution de ces paramétres et d’affiner, en
particulier, la modélisation de 'effet de la porosité sur le module d’élasticité. Notons enfin
que la texture a un effet sur le comportement plastique. Elle conditionne en effet ’orien-
tation des plans de glissement des dislocations. Une évolution de la texture au cours de
la croissance des grains peut partiellement modifier le comportement plastique au cours
du temps des dépots de nickel .

3. La modification principale est due a I’évolution de la taille des grains (i.e., loi de Hall-Petch, équa-
tion (1.4)).
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Le paragraphe suivant va s’attacher a mesurer 1’évolution du comportement élasto-
plastique du nickel sur différents soufflets vieillis thermiquement. Elle permettra, entre
autres, de vérifier si le module élastique évolue suite a la croissance de grains, i.e., si la
porosité (principalement) est modifiée.

4.3 Evolution du comportement élastoplas-
tique

4.3.1 Introduction: les essais d’'indentation

La croissance des grains a un effet important sur le comportement plastique des maté-
riaux (e.g., équation (1.4)). La connaissance de la modification du comportement élasto-
plastique des couches de nickel du soufflet avec la croissance des grains est primordiale pour
la détermination de 1’évolution de la raideur des soufflets suite au vieillissement par cris-
tallisation. Or des éprouvettes de traction comme celle utilisée dans le paragraphe 1.1.3.2
n’étaient pas disponibles aisément. De plus, il est envisagé, dans le futur, d’étudier des
soufflets vieillis a température ambiante pendant plusieurs dizaines d’années pour effec-
tuer une validation des modeéles proposés dans cette étude. Une méthode de détermination
du comportement élasto-plastique adaptée a 1’échelle des dépots de nickel sur des soufflets
doit donc étre utilisée. L’essai de micro/nano-indentation, bien adapté pour les couches
minces, permet d’obtenir des informations sur le comportement plastique local du maté-
riau méme si celui-ci est trés hétérogéne et tridimensionnel |Larsson et al., 1996]. L’essai
“classique” d’indentation (ou de dureté) consiste a exploiter 'empreinte résiduelle lais-
sée sur la surface du matériau par un outil (i.e., indenteur), supposé plus rigide que le
matériau a tester, suite a 'application d’une charge Fy,,, [Tabor, 1951; Kaszynski, 1999|.

Figure 4.7 — Micrographie MEB de |'empreinte résiduelle d'indentation en surface d’une
couche de nickel électrodéposé d'un soufflet a I'état initial. L'essai est effectué aprés un polis-
sage fin de la surface. L'indenteur est de type Berkovich (pyramide a base triangulaire) avec
un effort maximal de 0,2N. La formation de bourrelets de matiére autour de I'empreinte est
significative d'un effet de pile-up (figure 4.10) représentatif du comportement plutét ductile
du matériau [Larsson et al., 1996; Marx et al., 1997]. La courbe en pointillés représente la
surface de I'empreinte résiduelle.
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4. Vieillissement par cristallisation

La figure 4.7 montre un exemple d’empreinte résiduelle (i.e., aprés retrait de l'inden-
teur de type Berkovich) obtenue en surface d’une couche de nickel électrodéposé d’un
soufflet. La dureté H est généralement définie comme le rapport entre la charge maximale
appliquée Fi.x et la surface projetée A, de I'empreinte résiduelle

(4.3)

Elle est donnée sans dimension, sous-entendu en daN/mm?. Cette dureté, dans le cas
d’un indenteur Vickers (i.e., pyramide a base carrée), est souvent reliée & une contrainte
équivalente uniaxiale d’écoulement plastique o., associée a une déformation plastique &
|Tabor, 1951]

HV - kan; (44)

avec k un coefficient de proportionnalité. Une valeur de k ~ 3 est habituellement prise.
Ce coeflicient est censé correspondre a la contrainte d’écoulement plastique pour une
déformation comprise entre 8 et 10% [Tabor, 1951; Kaszynski, 1999]. Cette déformation est
souvent confondue avec la limite élastique du matériau ce qui, a la vue du comportement
plastique des dépots de nickel (cf. figure 1.10b), est loin d’étre justifié dans notre cas.
L’utilisation de ce coefficient de proportionnalité k£ ainsi que la déformation g, est valable
pour des matériaux ayant un comportement plastique parfait. Ces paramétres varient
fortement dans le cas général en fonction, par exemple, du coefficient d’écrouissage et de
la limite élastique du matériau |Billardon et al., 1987; Kaszynski, 1999; Cheng et al., 2000|
voir de la force appliquée, du temps de maintien de celle-ci, de la température, etc...

Il découle des essais de dureté un manque de fiabilité et de précision pour la détermina-
tion du comportement plastique du matériau. L’essai de (nano)indentation instrumentée
[Soro, 1997] semble en revanche mieux adapté. Il repose sur I'enregistrement en continu de
Ieffort F' et du déplacement h de 'indenteur au cours de son enfoncement dans le maté-
riau a tester. Cet essai permet d’obtenir, en plus d’une dureté [Li et al., 2002; Malzbender,
2003, le module d’élasticité biaxé Ej (ou une moyenne de ce module pour un matériau
anisotrope |Vlassak et al., 1994; Delobelle et al., 2002|) du matériau si celui-ci est sensi-
blement homogéne dans la zone affectée élastiquement par I’essai [Giannakopoulos et al.,
1999]. Dans notre cas, ce module moyen biaxé est normalement égal au module en trac-
tion simple puisque les couches de nickel sont élastiquement isotropes (cf. figure 4.6) et
elles le demeurent au cours de la croissance de grains (cf. figure 4.5). Il est aussi possible
d’obtenir des informations sur le comportement plastique local unidimensionnel du ma-
tériau via une méthode d’identification inverse, pour une modélisation du comportement
élasto-plastique donnée, a partir de I’allure de la courbe a la charge (c¢f. paragraphe 4.3.3).

4.3.2 Démarche expérimentale

Les échantillons de matériau a tester sont prélevés dans les parties planes des soufflets.
Ils sont déposés sur une masse métallique qui permet de diminuer les effets de flexion
au cours de l'essai d’indentation (cf. paragraphe 4.3.3.2). L’ensemble est ensuite enrobé
afin de polir la surface qui sera indentée. Ceci permet d’une part de minimiser les effets
parasites dus, par exemple, a la présence de rugosité |[Bobji et al., 1999|, et d’autre part
d’assurer le parallélisme entre la face de référence de I’échantillon et la face d’essai. Un
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4.3. Evolution du comportement élastoplastique

polissage final & 'OPS permet de réduire les contraintes résiduelles dues aux phases de
polissage précédentes et qui sont susceptibles d’affecter la mesure [Suresh et al., 1998;
Kaszynski, 1999; Carlsson et al., 2001a,b].
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Figure 4.8 — Estimation grossiére de I'effet(s) d'échelle sur la dureté Vickers (avec 15s de
temps de maintien de la charge) au cours d'un essai d'indentation sur le nickel électrodéposé
a I'état initial. La dispersion (schématisée par les traits fins) et la valeur moyenne (trait fort)
de la dureté mesurée augmentent lorsque I'effort maximal diminue, i.e., que les dimensions de
la zone affectée par |'essai diminuent.

L’effort maximal d’indentation doit étre compatible avec le matériau étudié. Il doit a la
fois minimiser les effets d’échelle et 1’épaisseur faible de la couche doit étre prise en compte.
Les effets d’échelle correspondent a une augmentation de la valeur moyenne de la dureté
mesurée lorsque la charge appliquée diminue [Delobelle et al., 2002|. Il est mis en évidence
sur la figure 4.8. L’explication de son origine est assez diverse dans la littérature entre les
mécanismes liés & une longueur interne du matériau [Nix et al., 1998; Elmustafa et al.,
2003; Shrotriya et al., 2003; Weaver et al., 2003; Zhao et al., 2003] et ceux associés a des
défauts géométriques de Pappareil de mesure [Gouldstone et al., 2000; Xue et al., 2002],
au contact indenteur/matériau ou a I’état de surface de ce dernier |[Zhang et al., 2004].
L’utilisation de charges trop faibles conduit aussi a une augmentation de la dispersion sur
la valeur mesurée de la dureté (figure 4.8). Ceci est due a I’hétérogénéité du matériau a
I’échelle de 'empreinte, e.g., taille des grains ou des colonies. Ces deux effets sont d’autant
plus grands que la charge appliquée est faible. Il est donc préférable de prendre une charge
maximale la plus grande possible et de multiplier le nombre d’essais afin de s’affranchir de
ces problémes. La zone dans laquelle se produit un écoulement plastique au cours de ’essai
d’indentation doit, par ailleurs, rester plus petite que 'épaisseur de la couche de nickel
testée afin d’obtenir une réponse mécanique (au moins en plasticité) la plus intrinséque
possible a la couche testée. Ceci constitue une borne maximale pour ’effort d’indentation.
Une régle générale, dite de Biickle, suppose que la profondeur de pénétration doit rester
inférieure au dixieme de ’épaisseur de la couche. Cette régle empirique peut néanmoins
étre mise en défaut ou inversement étre trop restrictive suivant les cas |Cai et al., 1995;
Panich et al., 2003]. Une estimation plus précise peut étre effectuée en utilisant le rayon,
p, de la zone affectée plastiquement par l’essai qui s’écrit [Giannakopoulos et al., 1999
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4. Vieillissement par cristallisation

Fmax

Ty

& 4/0,3 (4.5)

Cette équation conduit & une charge maximale de 0,8N pour un rayon plastique de 20pum
et de 0,2N pour un rayon plastique de 10um avec la limite élastique initiale du nickel
électrodéposé de 600MPa (cf. paragraphe 1.1.3.2). Or le polissage initial des échantillons
diminue 1’épaisseur de la couche testée qui est initialement comprise entre 10 et 50um
suivant les soufflets. Finalement, une charge maximale de 0,2N est retenue par la suite.
Elle permet d’assurer que la zone affectée plastiquement ne concerne qu’une seule couche
du matériau pour les soufflets les plus fins (i.e., épaisseur des couches de nickel, I, de
l'ordre de 10pm pour ceux testés en fatigue, cf. figure 1.12) et donc pour les soufflets
testés dans ce paragraphe (cf. figure 1.1). Cette charge correspond, de plus, au début
de leffet d’échelle (i.e., r, du méme ordre de grandeur que le diamétre des colonies,
cf. figure 1.4 et supérieur a la taille des grains aprés une recristallisation anormale, cf.
figure 4.1b). La dispersion est compensée par un nombre suffisant d’essais par matériau
testé (i.e., moyenne sur au moins 5 essais). La charge maximale retenue est enfin bien
adaptée a la machine de nanoindentation? par rapport a sa résolution (1uN en effort
et 0,03nm en déplacement) et a sa charge maximale (i.e., 0,3N). On notera, de plus,
que ’équation (4.5) fournit également la demi-distance minimale a respecter entre deux
empreintes d’indentation successives.

Les essais de (nano)indentation instrumentés sont généralement effectués avec des
cycles de charge/décharge complexes. Cette technique permet de minimiser les effets de
viscosité et de plasticité au cours de la décharge [Robert, 1997] qui sont susceptibles de
perturber la détermination du comportement élastique du matériau. Ils contiennent en
particulier un maintien de l'effort maximal & la fin de la (premiére) charge qui permet
habituellement de diminuer les effets de viscosité lors de la décharge |Tang et al., 2003|.
Or, au cours d’essais de maintien dans le cas du nickel électrodéposé des soufflets a ’état
initial, 'enfoncement de I'indenteur n’augmente que légérement pour se stabiliser (avec
un temps caractéristique d’environ 2,5s) a une augmentation finale d’environ 16,5nm pour
Frax = 0,2N (soit moins de 1,5% de I'enfoncement total, figure 4.9). Cette augmentation
peut étre a la fois due au fluage du matériau et a la dérive thermique qui entraine une
contraction/dilatation du matériau testé |Fisher-Cripps, 2000|. Le dispositif d’indentation
étant disposé dans une enceinte close, qui permet de minimiser les dérives thermiques,
I’augmentation de I’enfoncement de I'indenteur peut étre principalement imputée au fluage
du matériau. Ceci tend a montrer que le nickel électrodéposé n’est pas, dans notre cas, plus
sujet au fluage a température ambiante que le nickel massif contrairement a ce qui peut
étre constaté par ailleurs (cf. figure 1.15). Ceci est confirmé par I'absence de différences
notables constatée entre des essais effectués avec des vitesses de montée/descente en effort
différentes (i.e., 0,2N/min et 0,4N/min [Cheng et al., 2000; Schwaiger et al., 2003|) sans
maintien de la charge maximale. Nous n’avons, de plus, pas constaté de différences entre
les résultats obtenus avec une séquence de chargement simple (i.e., charge immédiatement
suivie d’'une décharge compléte) et ceux obtenus suite & un maintien de la charge maximale
pendant quelques secondes avant décharge. C’est la raison pour laquelle tous les essais
sont effectués avec une séquence de chargement simple pour une vitesse |F | = 0,2N/min.

4. Site internet — www.nanoindentation.cornell.edu
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4.3. Evolution du comportement élastoplastique

Le paragraphe suivant présente une méthode de dépouillement des courbes d’indentation
ainsi mesurées. La pertinence des résultats obtenus sur le module d’élasticité valide le
choix de cette démarche expérimentale simple qui permet d’éviter le recours a des cycles

complexes.

4.3.3 Meéthode de dépouillement

De nombreuses méthodes de dépouillement sont proposées dans la littérature pour
estimer le module d’élasticité (biaxé dans le cas général, égal au module d’Young dans le
cas isotrope) et la dureté directement a partir de la courbe d’indentation (figure 4.9) sans
mesurer la taille de 'empreinte résiduelle |Fisher-Cripps, 2000].
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Figure 4.9 — Courbe de réponse typique pour le nickel électrodéposé (prélevé dans I'éprou-
vette du paragraphe 1.1.3.2 avant I'essai de traction) donnant I'effort d'indentation F' en fonc-
tion de la profondeur de pénétration h (vitesse de montée/descente en effort [F'| = 0,2N/min).
Définition de la profondeur maximale d’indentation Ap..., de la profondeur d’empreinte rési-
duelle h, et de la profondeur plastique a la fin de I'essai h,, (cf. figure 4.10). La pente initiale a la
décharge (élastique) dF'/dh permet d'évaluer une valeur moyenne du module d’élasticité biaxé
E, du matériau. L'évolution de la courbe de décharge élastique est principalement due a une
évolution de la surface de contact indenteur/matériau (cf. figure 4.10). L'aire sous la courbe
de décharge, W,, correspond au travail élastique et celle inscrite entre la courbe de charge et
de décharge, W, correspond au travail plastique au cours de |'essai. Le rapport de ces aires
est caractéristique du comportement plastique du matériau. Essais M.C. Sainte-Catherine et

L. Quiniou — CTA Arcueil.

La plus utilisée est celle de Oliver et al. [1992]. La pente initiale a la décharge, dF'/dh|p,,,.,
permet d’obtenir le module d’élasticité apparent du contact E* [Hertz, 1896]
1 1—v? 1-0v
[ +
E* (Ey) E; 7
avec (Ey) le module d’élasticité moyen biaxé du matériau testé, égal au module d’élasti-
cité E en traction simple dans notre cas (matériau élastique isotrope). Ej correspond au

(4.6)
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4. Vieillissement par cristallisation

module d’élasticité de I'indenteur et v et v; respectivement au coefficient de Poisson du
matériau et de 'indenteur. L’indenteur est classiquement réalisé dans un diamant pour
sa grande dureté avec E; = 1141GPa et 1 = 0,07. Sneddon [1965] démontre que, dans le
cas d’un indenteur de révolution (e.g., conique ou sphérique), et pour un comportement
purement élastique

1 dF
VA dh ],

avec ¢ = /m/2 un coefficient li¢ a la géométrie de 'indenteur. Pharr et al. [1992] ont
démontré par la suite que cette équation s’appliquait au cas de 'indenteur pyramidal et
en particulier de type Berkovich avec ¢; = 1,237 (valeur ajustée par Dao et al. [2001]).
Une premiére difficulté réside dans ’estimation précise de la pente a la décharge malgré,
entre autres, le bruit de mesure. L’ajustement d’une loi puissance |[Oliver et al., 1992]

E* (4.7)

F = f(h— hy)™, (4.8)

sur la courbe de décharge par rapport au coefficient § et a la puissance m (= 1,5 dans
notre cas) avec un critére des moindres carrés donne de bons résultats dans le cas présent.
m est essentiellement représentatif de la variation temporelle de la surface de contact
indenteur/matériau A au cours de la décharge [Oliver et al., 1992; Marx et al., 1997].
Il existe d’autres méthodes comme l'ajustement d’une droite sur les premiers points de
la courbe ou encore des méthodes énergétiques [Leroy et al., 2000]. Le probléme le plus
difficile réside dans 'estimation précise de l'aire de contact (projetée) entre I'indenteur et
le matériau au début de la décharge, A,.x. L’objectif des méthodes actuelles est d’éviter la
mesure (difficile) de cette aire par des moyens optiques. Elle peut étre également évaluée
a partir de I’équation donnant I’aire projetée en fonction de la profondeur d’indentation,
A(h), suivant la géométrie de I'indenteur. Soit, pour un indenteur de type Berkovich
parfait [Soro, 1997],

A(h) = 3\/§(tan2 ) h?, (4.9)
avec « le demi-angle au sommet de la pyramide (cf. figure 4.10). Dans notre cas, celui-ci
vaut o = 65,13”:8:(1);" soit A(h) = 24,2h*. 1 est fréquent de trouver des termes addi-
tionnels dans la littérature qui permettent de tenir compte des différentes imperfections
géométriques de I'indenteur [Tunvisut et al., 2002; Bucaille et al., 2003b|.

Toute la difficulté est alors reportée sur ’estimation de la hauteur de contact a partir de
la seule courbe d’indentation sachant que, suivant le comportement plastique du matériau,
il peut y avoir des remontées de matiére le long de 'indenteur (i.e., bourrelet dit pile-up
caractéristique d’un matériau ductile) ou au contraire un enfoncement global de la zone
entourant I'indenteur (i.e., sink-in, cf. figure 4.10 [Larsson et al., 1996; Marx et al., 1997]).
On remarquera, sur la micrographie de la figure 4.7, que le comportement plastique du
nickel électrodéposé conduit a la formation d’un bourrelet. Or la profondeur d’indentation
h (figure 4.9) correspond au déplacement de la pointe de l'indenteur par rapport a la
surface initiale du matériau (cf. hmax €t hp sur la figure 4.10). L’aire réelle de contact est,
par contre, conditionnée par la présence d’un bourrelet ou d’un enfoncement qui augmente
la valeur de la profondeur de contact h. dans le premier cas et la diminue dans le second.
Ainsi aire de contact réelle (bas de la figure 4.10) est respectivement sous-estimée ou
sur-estimée par rapport a l'empreinte idéale. Oliver et al. [1992| proposent de prendre
comme profondeur de contact
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Figure 4.10 — Schéma de la section du matériau suite a I'application de I'indenteur (de demi-
angle au sommet «). L'empreinte sous charge (F},ax) permet de définir la hauteur de contact A,
entre I'indenteur et la surface du matériau suivant son comportement plastique, i.e., formation
d'un bourrelet de matiére (pile-up) ou d’un enfoncement (sink-in). Cette configuration permet
aussi de visualiser la hauteur hy,,, mesurée par |'appareil (figure 4.9) qui correspond a la
distance entre la surface initiale du matériau et la pointe de l'indenteur & F,x et b, la
profondeur finale de I'empreinte par rapport a la surface pour F' = 0. La vue de dessus de
I'empreinte résiduelle permet de comparer sa géométrie par rapport a I'empreinte idéale dans
le cas de la formation d’un bourrelet ou d’un enfoncement de la matiére.

hc = hmax - 6(h/max - hr); (410)

avec € un coefficient dépendant de la géométrie de 'indenteur (e = 2(7 —2)/7 ~ 0,73 pour
un cone, mesuré a 0,75 pour une pointe Berkovich [Oliver et al., 1992|) et h, la profon-
deur correspondant a l'aire résiduelle A, aprés décharge. h, peut étre estimée a ’aide de
I'équation (4.9) si A, est mesurée par ailleurs. Cette profondeur correspond normalement
a l'intersection de la tangente a l'origine de la décharge (de pente dF'/dhl,,,, ) avec 'axe
des abscisses sur la figure 4.9, soit

h max

dF
hr - hmax - Fmax/ m . (411)

hmax
Cette profondeur correspond en effet a celle a laquelle 'indenteur “perdrait” le contact
avec le matériau s’il n’y avait qu’un retour élastique global de la surface indentée sans mo-
dification de la forme de 'empreinte (cf. vue en coupe de la figure 4.10). A« est calculée
a partir de 'équation (4.9) avec h = h, et permet de calculer E* a I’aide de I’équation (4.7)
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ainsi que la dureté sous charge, Fiax/Amax (dureté Martens |Li et al., 2002; Malzbender,
2003]), et la dureté usuelle Fi,y/A(hy). De plus en plus d’auteurs proposent des modéles
principalement “numériques” d’identification inverse permettant théoriquement d’obtenir
plus d’informations sur le comportement plastique du matériau en plus de sa dureté. Nous
nous attachons dans le paragraphe suivant a décrire succinctement la méthode qui nous
a donné les résultats les plus satisfaisants.

4.3.3.1 Choix d’'un modéle d’identification inverse

Il existe de nombreuses propositions de modeéles pour 'identification inverse de pro-
priétés plastiques du matériau (e.g., |Giannakopoulos et al., 1999; Venkatesh et al., 2000;
Dao et al., 2001; Zeng et al., 2001; Bucaille et al., 2003a,b]). IlIs reposent généralement
sur des calculs par éléments finis du probléme d’indentation “simplifié”, i.e., I'indenteur
pyramidal est remplacé par son équivalent axysimétrique (cone). Le demi-angle au som-
met du cone, «, est tel que ’évolution de I’aire de contact en fonction de la profondeur
A(h) soit la méme que celle de la pyramide (soit a &~ 70,3° pour l'indenteur Bekovich).
Le comportement plastique est lui aussi simplifié. Le matériau est supposé isotrope élas-
tiquement et plastiquement avec 'utilisation assez systématique d’une loi d’écrouissage
en puissance, 4.e., pour o > o,

o=Ke", (4.12)

avec n la puissance représentative de 1’écrouissage du matériau. Par continuité entre les
parties élastique et plastique on a: K = a;_” E™. Le critere de plasticité utilisé est celui
de von Mises.

L’objectif des calculs par éléments finis est d’identifier une série de fonctions uni-
verselles issues d’une analyse dimensionnelle |[Barenblatt, 1987| de l'essai d’indentation
|Cheng et al., 1998b, 1999b, 2000; Tunvisut et al., 2001|. Ces fonctions permettent par la
suite d’identifier E (pour une valeur de v donnée), n et o.,, la contrainte d’écoulement
plastique pour une déformation gy (équation (4.12)), a partir de paramétres extraits de
la courbe d’indentation. On remarquera que la contrainte o., est comparable a celle de
I'équation (4.4). Le frottement au contact entre 'indenteur et le matériau est générale-
ment négligé. La figure 4.11 permet de comparer les résultats expérimentaux de traction
(uniaziale, cf. paragraphe 1.1.3.2) et de nanoindentation d’une part et deux modéles
d’écrouissage dans le cas du nickel électrodéposé a 1’état initial. Le premier modéle est
la loi puissance de 1’équation (4.12) qui est malheureusement mal adapté au matériau
étudié. Le second modéle est une loi d’écrouissage isotrope non-linéaire qui s’écrit, pour
o > 0y, dans le cas d’un essai de traction uniaxiale [Marquis, 1979|

o=0,+(Q—0y) [l —exp(—bp)]. (4.13)

() correspond a la valeur maximale (asymptotique) de la contrainte , b & I'inverse d’une
déformation caractéristique et p a la déformation plastique cumulée. Le résultat est de
meilleur qualité avec cette modélisation (figure 4.11). Il faudrait alors reprendre les ana-
lyses développées par les différents auteurs cités dans ce paragraphe pour identifier le
comportement du matériau avec une loi de comportement de 1'équation (4.13).
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Figure 4.11 — Comparaison de différents modéles de plasticité ajustés sur la courbe de
traction du nickel électrodéposé a I'état initial. Le modéle le mieux adapté correspond a un
écrouissage isotrope non-linéaire (Marquis [1979], équation (4.13) avec o, = 515MPa, Q) =
1205MPa et b = 180). Le modéle d'écrouissage en loi puissance utilisé pour I'identification
inverse en indentation est mal adapté lorsqu'il est directement ajusté sur la courbe de traction
(équation (4.12) avec n = 0,6 et o, = 571MPa). Il donne des résultats qualitativement
assez proches de la courbe réelle aprés identification inverse de ses paramétres (n = 0,33 et
o, = 831MPa) avec une courbe d’indentation (figure 4.9). Le module d"Young est de I'ordre
de 158MPa dans tous les cas.

Les simplifications utilisées pour simuler 1’essai d’indentation reflétent bien toute
I’étendue du probléme. Or ces simulations permettent d’obtenir les équations nécessaires
a l'identification inverse de la courbe de traction a l'aide d’un essai d’indentation. Le
comportement du matériau ainsi obtenu est donc trés approché, en particulier pour la
partie plastique. Ceci est d’autant plus vrai que des analyses de sensibilité montrent que
l'erreur commise sur les parameétres du matériau peut étre importante |[Venkatesh et al.,
2000]. L’allure de la courbe d’indentation est, de plus, trés sensible a la valeur du demi-
angle au sommet de I'indenteur |[Dao et al., 2001]. On peut se demander, & juste titre,
quelle est la portée de I'assimilation d’une géométrie pyramidale & un cone. Enfin, cer-
taines études [Cheng et al., 1999a; Venkatesh et al., 2000] montrent que I'unicité de la
solution est loin d’étre prouvée. Ceci est lié en partie aux problémes de sensibilité évoqués
plus haut. Une voie d’étude prometteuse repose sur l'utilisation d’essais réalisés a 1’aide
d’indenteurs d’angles au sommet variables |[Bucaille et al., 2003a,b|. Cette technique n’est
malheureusement pas disponible (pour le moment) au sein d’'un méme appareil de na-
noindentation. L’ensemble de ces remarques nous conduit a utiliser les méthodes inverses
proposées avec beaucoup de retenue. Nous avons choisi d’utiliser celle qui nous donnait
la courbe de traction la plus proche de celle mesurée sur du nickel a I’état initial (fi-
gure 4.11). Une adaptation de la méthode de Dao et al. |2001] a été retenue. La surface
de contact a la décharge est, dans notre cas, estimée a partir de micrographies MEB des
empreintes résiduelles (¢f. figure 4.7). Dans le cas d’un comportement plastique condui-
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4. Vieillissement par cristallisation

sant & la formation d’'un bourrelet, 'aire projetée résiduelle, A,, est trés proche de 'aire
de contact sous-charge, Ay, [Marx et al., 1997; Li et al., 2002]. A; est, de plus, facilement
mesurable grace au contraste créé sur la micrographie MEB par le bourrelet. L’aire est
obtenue en interpolant trois arcs de cercle sur 'extrémité de ces bourrelets (c¢f. courbe en
pointillés sur la figure 4.7) & 'aide d’un programme développé sous MATLAB®. La suite
de la démarche consiste a ajuster I’équation (4.8) sur la courbe de décharge afin d’obtenir
dF/dh|p,,. et ainsi E* avec I’équation (4.7) puis E avec ’équation (4.6) en supposant
v = 0,31. Le comportement plastique est ensuite évalué a partir de la connaissance du
rapport hy/hmax (directement lu sur la courbe d’indentation, figure 4.9), qui est liée au
rapport du travail élastique W, sur le travail total W, + W), au cours de I'essai (fonction
adimensionnelle II5 dans [Dao et al., 2001] et dans 'annexe C), et du coefficient C' de la
courbe de charge qui correspond au coefficient de la loi de Kick pour un indenteur conique

F =Ch* (4.14)

C est normalement obtenu en ajustant cette fonction sur la courbe de charge. Ce coefficient
et le module d’élasticité apparent £* permettent d’obtenir la limite d’écoulement plastique
a 3,3% de déformation qui est solution de I’équation |Dao et al., 2001]

E*
C= 0'070331_[1 < ) 5 (415)

00,033

avec II; une fonction adimensionnelle donnée dans I’annexe C. Le coefficient d’écrouissage
n est solution de I'équation [Dao et al., 2001]

hp 00,033
. ( ’ ) 4.16
P O\ BT (410

avec [I3 une fonction adimensionnelle donnée dans I’annexe C. La limite élastique est enfin
obtenue en résolvant la relation (4.12) pour £ = 3,3%, soit

E n
00,033 = O'y (]. + 0,033-) . (417)
Oy
La courbe de traction identifiée suite a l'application de cette démarche sur la courbe
de nanoindentation de la figure 4.9 est reportée sur la figure 4.11. Cette courbe est trés
satisfaisante pour la partie élastique (F ~ 153GPa au lieu de 158 GPa mesuré en traction).
La qualité du résultat pour la partie plastique est plus discutable mais classique avec le
type de modeéle d’écrouissage utilisé [Tunvisut et al., 2002; Bucaille et al., 2003b].

4.3.3.2 Correction des effets de substrat

Dans le cas des échantillons prélevés dans des soufflets, les dimensions faibles néces-
sitent un enrobage préalable dans une résine (i.e., polymére durcissant a température
ambiante) avant polissage. Une masse métallique importante avait été ajoutée a l’arriére
de ces échantillons avant enrobage afin d’assurer une rigidité a ’ensemble. Ceci est né-
cessaire a la bonne mesure du module d’élasticité par nanoindentation. Un probléme de
rigidité est néanmoins mis en évidence.

La figure 4.12 illustre I'effet du substrat sur ’allure des courbes d’indentation dans le
cas du nickel issu de I’éprouvette de traction. Un échantillon avait été collé sur un subtrat
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sous forme d’une plaque d’aluminium épaisse et un autre avait été préparé de la méme
fagon que les prélévements effectués dans les soufflets (enrobage polymeére). L’équivalence
des hauteurs h, dans les deux cas et I'existence d'un décalage de hp, montrent clairement
'existence d’une raideur en série (assez faible) dans le cas de I'enrobage en polymeére par

rapport au support en aluminium |Fisher-Cripps, 2003|.
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Figure 4.12 -~ Mise en évidence de I'effet de substrat (plaque d'aluminium épaisse et enrobage
avec un polymére) sur les courbes d'indentation du nickel électrodéposé a I'état initial.

T
@,
S,
€,
Il

0,1

T T T T1TT]
o,
S

©

5’

()
o0 [
.......

Indenteur

\ ¥ Surface

=
Effort F (N)

'®,

‘e,

I‘(I.Il 1 1 1 T R S |

0,001 ®
9

Profondeur / (um)
(a) (b)

Figure 4.13 — Effet du rayon de la pointe, R, de l'indenteur sur la courbe d'indentation. a)
Schéma de l'indentation sphérique aux faibles charges. b) Courbe de réponse (échelles loga-
rithmiques). Mise en évidence des différentes phases d'indentation: (D indentation sphérique
~ élastique (F oc h*?), @indentation pyramidale (élasto)plastique (F' o h?) et (3 décharge

~ élastique.
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La profondeur d’indentation vraie, h,, se déduit de la profondeur mesurée, h, par

Iy :h—E, (4.18)
ks

avec k, la raideur en série a déterminer. Or 'extrémité de 'indenteur n’est pas parfaite.
Elle est, en réalité, formée d’une sphére de rayon R (figure 4.13a), de 'ordre de 100nm pour
I'indenteur utilisé. Le début de I'indentation est donc similaire & celui qui est classiquement
constaté en indentation sphérique [Cheng et al., 1998a; Fisher-Cripps, 2000]. Cet effet est
aussi classé parmi les effets d’échelle en nanoindentation [Xue et al., 2002|. L’effort restant
faible, il est également possible de supposer que la plasticité qui se développe au sein du
matériau reste confinée et qu’elle n’a pas (ou peu) d’effet sur la courbe d’indentation.
Ainsi, la théorie du contact (élastique) de Hertz [1896], dans le cas d’une sphére sur un
plan, donne

4
Fu:§E#¢Rhﬂ? (4.19)

Cette équation se vérifie bien en tragant la courbe d’indentation en échelles logarith-
miques. Sur la figure 4.13b, la pente passe effectivement d’un coefficient 3/2 (indentation
sphérique, équation (4.19)) a un coefficient 2 (indentation conique ou pyramidale, équa-
tion (4.14)). L’ajustement de I'équation (4.19) sur les premiers points de la courbe de
charge en indentation permet de déterminer une valeur du module d’élasticité apparent,
E*. On détermine alors la raideur en série k; telle que le module réduit £* déterminé a
partir de la pente a la décharge (équation (4.7)) dans le diagramme (h,,,F') soit égal a celui
déterminé par l'indentation sphérique en début de courbe de charge dans ce méme dia-
gramme. Des raideurs de l'ordre de quelques N/pum sont ainsi déterminées sur 1’ensemble
des essais. Cet ordre de grandeur de la raideur est en bon accord avec les dimensions de
I’échantillon enrobé et 'ordre de grandeur du module d’élasticité des résines d’enrobage
(i.e., E =~ 3GPa pour une résine époxyde). Cette correction permet de corriger la courbe
obtenue sur le substrat en polymére. Les paramétres nécessaires a 'identification inverse
sont alors déterminés sur la courbe d’effort en fonction de la profondeur corrigée h,. En
particulier le paramétre C est obtenu en ajustant la fonction

F = Ch? + Fy, (4.20)

sur la deuxiéme partie de la courbe de charge. L’offset en effort F{ permet de tenir compte
de la premiére phase d’indentation sphérique. Il est d’ailleurs utilisé quel que soit le
substrat.

4.3.3.3 Effet de la cristallisation sur le comportement élasto-plastique

La méthode de correction décrite dans le paragraphe précédent est associée a la mé-
thode d’identification pour extraire le comportement élasto-plastique des courbes d’inden-
tation (moyennes sur 5 essais) obtenues sur des échantillons prélevés dans un soufflet a
I'état initial (produit récemment) et dans un soufflet ayant subi un traitement thermique
(250°C/15min), tel que la croissance anormale des grains soit a priori terminée (cf. fi-
gure 4.1). Les courbes d’indentation moyennes sont reportées sur la figure 4.14. Celle
obtenue sur le soufflet a I’état initial est comparée a la courbe obtenue sur 1’échantillon
prélevé sur I’éprouvette de traction (figure 4.9). La profondeur maximale d’indentation
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(i.e., dureté) représente 'essentiel de la différence entre ses courbes. Ce résultat s’explique
probablement par les évolutions du bain d’électrodéposition au cours de la succession des
dépots électrolytiques [Duval et al., 2001]. Les courbes de traction (moyenne) extraites de
ces essais d’indentation sont données sur la figure 4.14 et les paramétres (ainsi que leur
dispersion) associés sont listés dans le tableau 4.2.

o  Traction (Essai) — — Traction (Nanoindentation)
Initial (Nanoindentation) 250°C/15min (Nanoindentation)
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Figure 4.14 — Evolution du comportement élasto-plastique avec la croissance des grains.
a) Courbes de nanoindentation corrigées (moyenne sur 5 mesures) pour le nickel électrodé-
posé de I'essai de traction (paragraphe 1.1.3.2), extrait d'un soufflet a I'état initial et aprés
un traitement thermique de 250°C pendant 15 minutes. b) Courbes de traction (moyennes)
correspondantes identifiées & partir des courbes de nanoindentation. La différence de compor-
tement élastoplastique entre |'éprouvette de traction et le soufflet a I'état initial est supposée
provenir des fluctuations dans la composition du bain d’électrodéposition.

Tableau 4.2 — Paramétres issus de |'identification inverse sur les courbes de nanoindentation
(figure 4.14a) correspondant aux courbes de traction de la figure 4.14b.

Traction Initial 250°C/15min
E (GPa) | 153+£10  135+9 220 £ 9
00033 (MPa) | 1590 £54 1493 £ 65 1008 £ 30
n 0,3340,11 0,23+0,06 0,53 +0,1
o, (MPa) 831 £315 983 +139 124 4+ 126

La différence entre la courbe issue de I’éprouvette de traction et celle issue du soufflet
a l'état initial est moins marquée (& part pour le module d’élasticité, cf. tableau 4.2).
Ces deux courbes sont en accord avec la courbe de traction réelle. Le comportement du
soufflet ayant subi le traitement thermique est trés différent: une chute importante de la
limite élastique et une augmentation du module d’Young sont constatées (cf. tableau 4.2).
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Le module d’élasticité est maintenant comparable au module théorique calculé a I'aide de
I’approche auto-cohérente du paragraphe 4.2.2, soit 224GPa. Puisque le module théorique
correspond & un matériau vierge, i.e., sans porosité et sans effet de la taille de grains sur
I’¢lasticité, et que la croissance anormale des grains liée au traitement thermique induit
peu d’évolution de la texture, il semble que celle-ci conduise a une forte diminution de
la porosité du matériau. Ceci n’est pas totalement en accord avec les résultats de Cizek
et al. [2002] et van Petegem et al. [2003]. Ces auteurs montrent certes une évolution de la
distribution de la taille des pores mais sans réelle diminution de leur fraction volumique.

Figure 4.15 — Micrographie MEB de la surface d'un soufflet ayant subi un traitement ther-
mique a 250°C/15min aprés polissage électrolytique et attaque chimique. La croissance anor-
male (cf. figure 4.1) entraine une disparition des colonies (cf. figure 1.4). La taille de grains
finale micrométrique observée est en accord avec la dimension des domaines cristallographiques
mis en évidence a I'état initial par mesures EBSD (cf. figure 1.7).

D’autre part, on observe une dispersion trés importante de la limite élastique. Ce
résultat est a corréler a la forte dispersion observée du coefficient d’écrouissage n (o, est
déduit de 0g 33 et de n al’aide de I’équation (4.17)). Cette dispersion peut étre due a effet
d’échelle (figure 4.8) associé a la sensibilité de I'identification inverse. Néanmoins, la valeur
(moyenne) de la limite élastique dans ce cas doit étre assez proche de la réalité. D’autres
auteurs |Wang et al., 1997b; Hemker et al., 2001; Buchheit et al., 2002 trouvent en effet
des courbes de traction du nickel, aprés recuit a différentes températures, dont l'allure
est treés proche de celle donnée par la loi en puissance postulée ici pour l'identification
inverse. Le comportement élasto-plastique tend, de plus, vers celui du nickel pur massif
(i.e., (élastique) plastique parfait [Yin et al., 2001]) qui est bien décrit par ce type de loi.
L’ordre de grandeur de la valeur moyenne de la limite élastique (i.e., 124MPa) déterminée
par indentation doit étre proche de la limite élastique réelle. Celle-ci correspond a une
taille de grains, ¢, de 'ordre de 4pum d’aprés la loi de Hall-Petch avec les coefficients pour
le nickel pur peu écroui (paragraphe 1.1.3.2; équation (1.4)). Une micrographie, obtenue
sur le soufflet ayant subi le traitement thermique de 250°C/15min, montre que les colonies
ne sont plus apparentes aprés la croissance anormale des grains (figure 4.15). On observe
des grains de taille moyenne de l'ordre du micromeétre, en accord avec la cartographie
EBSD de la figure 1.7. Cette taille de grains moyenne conduit, de plus, & une limite
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élastique théorique de l'ordre de 190MPa (équation (1.4)) trés proche de celle mesurée
par nanoindentation. Ceci permet de valider le mécanisme sous-jacent de la croissance de
grains anormale dans le cas des matériaux électrodéposés contenant des colonies de grains
(figure 1.4) faiblement désorientés (figure 1.7) et qui est supposé par Klement et al. [1995]
et Wang et al. [1997a]. En effet la taille de grains, a la fin de la croissance anormale, trés
proche de la taille des colonies de grains observés a ’état initial (plus précisément de la
cartographie EBSD, figure 1.7) plaide en faveur du mécanisme de croissance reposant sur
la coalescence des grains au sein d’une méme colonie. Ceci conduit, au final, a la formation
de plus gros grains dont les contours seraient ceux des colonies initiales. L’évolution tres
faible de la texture a la fin de la croissance anormale (figure 4.5) est aussi en accord avec
cette hypothése.

4.4 Conclusion: évolution de la raideur au
cours du temps?

Le mode de croissance anormale de grains est celui qui va étre prédominant dans le
cas du vieillissement des soufflets par cristallisation (figure 4.1a). Celui-ci correspond clas-
siquement & une croissance rapide et discontinue de quelques grains [Humphreys et al.,
1996|. La micrographie MET (figure 1.5a) du nickel électrodéposé aprés le recuit de stabili-
sation illustre cette croissance. Elle met en évidence une structure bimodale avec quelques
gros grains (i.e., » ~ 200nm) au sein d’une matrice de plus petit grains (i.e., o ~ 50nm).
La croissance anormale est habituellement associée a I'effet de la présence d’impuretés aux
joints de grains, a un effet de texture ou a des effets de surface pour les films minces [Hum-
phreys et al., 1996]. Tous ces facteurs sont présents dans le cas des dépots électrolytiques.
Les essais effectués ici tendent a confirmer le mécanisme de croissance par coalescence
des grains faiblement désorientés au sein des colonies |Klement et al., 1995; Wang et al.,
1997a| puisque la taille de grains finale est proche de celle des colonies initiales (figure 1.4)
et que la texture évolue peu (figure 4.5). Cette croissance est équivalente a celle de sous-
grains au cours de la restauration dans un matériau déformé [Humphreys et al., 1996].
Deux mécanismes de coalescence sont supposés : la migration des joints de grains de faibles
désorientations par montée de dislocations coins ou par diffusion de lacunes et la rota-
tion des sous-joints par diffusion aux joints. Ce dernier mécanisme est néanmoins sujet a
caution par I’absence de preuves expérimentales ou théoriques [Humphreys et al., 1996].
La cinétique de croissance est de toute facon équivalente dans les deux cas et conduit a
|Humphreys et al., 1996; Natter et al., 1997; Li et al., 2003]

0" (t) = op + K(T)t, (4.21)

avec ¢ la taille de grains moyenne initiale, ¢(t) celle a l'instant ¢, et K(7") un coeflicient
cinétique dépendant de la température. n est un coefficient constant en général égal a 2.
Ceci correspond & un mécanisme controlé par la diffusion (i.e., ¢ oc /1) en accord avec
I’énergie d’activation de cette croissance anormale. Cette énergie est généralement égale
a celle de I"autodiffusion aux joints de grains |Wang et al., 1997a; lordache et al., 1999;
Thuvander et al., 2001; Zhilyaev et al., 2002; Li et al., 2003| soit @, ~ 108kJ/mol pour
le nickel (cf. figure 3.14). La dépendance de K avec la température 7" peut étre décrite a
I’aide d’une loi d’Arrhenius

137



4. Vieillissement par cristallisation

K(T) = Ky exp <——> , (4.22)

avec 1 la constante des gaz parfaits et K, un coefficient (lié a la fréquence des sauts
atomiques |Philibert, 1991]) & déterminer. Ce dernier peut étre obtenu & partir des ré-
sultats sur le soufflet ayant subi un traitement thermique de 250°C pendant 15 minutes
(vitesse de montée en température ~ 3,8°C/min et descente >15°C/min). La taille de
grains moyenne initiale, gy, est d’environ 58nm et la taille de grains moyenne finale, o, a
été estimée via les essais d’'indentation & 4um. Ainsi une valeur d’environ 761.10ym?2.s~*
est obtenue pour K en intégrant I’équation (4.21) sur le cycle de température et en tenant
compte de I’équation (4.22).

Cette analyse trés simplifiée de la croissance anormale des grains doit étre affinée aussi
bien dans le choix des modéles que dans leur ajustement a 1’aide d’observations supplémen-
taires (e.g., DSC ou MET). Elle nous permet néanmoins d’apporter une premiére réponse
sur le vieillissement des soufflets par croissance de grains anormale. L’équation (4.21) peut
étre utilisée dans un premier temps pour estimer la taille des grains en fonction du temps.
Il est important de noter qu’il existe une limite a la croissance anormale lorsque la taille
de grains atteint la taille moyenne des colonies. La croissance de grains évolue alors vers
une phase normale (cf. figure 4.1) avec une nouvelle cinétique que nous ne traitons pas
ici. Le comportement élasto-plastique obtenu sur 1’échantillon aprés croissance de grains
anormale (traitement thermique 250°C/15min, figure 4.14) est utilisé dans un calcul par
éléments finis non-linéaire (a la fois par les grands déplacements et par le comportement
du matériau) avec la géométrie d’un soufflet. On peut ainsi déterminer I’évolution de la
raideur des soufflets suite a la croissance de grains anormale (compléte) et de la comparer
a celle mesurée sur des soufflets vieillis & température ambiante (cf. figure 3.20b).

Ces calculs ne conduisent pas a des évolutions aussi spectaculaires que celles constatées
en réalité. De plus, si la cinétique de diminution de la porosité est supposée identique
a celle d’augmentation de la taille des grains, le module d’élasticité augmente avec la
taille des grains (diminution supposée de la porosité) et compense la perte de raideur
engendrée par les pertes de propriétés plastiques. Les simulations prévoient méme plutot
une augmentation de la raideur apparente des soufflets. Elle est, par exemple, de +15%
pour la taille de grains finale de 4um avec les soufflets 3 ondes utilisés pour les essais de
fatigue, i.e., h/l = 0,14. Ce résultat est contraire aux observations de la figure 3.20b. Une
perte de raideur similaire & celle observée sur cette figure (i.e., ~ —8%) est obtenue dans
le cas ou le module d’élasticité reste égal a 158GPa, i.e., en I'absence de diminution de
la porosité, mais avec une cinétique apparemment beaucoup plus lente (e.g., il faudrait
théoriquement 44 ans a température ambiante pour atteindre une taille de grains moyenne
de 0,25um avec la cinétique approchée utilisée ici). Dans 1'état actuel des observations, il
est difficile de conclure sur Deffet du vieillissement par cristallisation et de savoir si un tel
mécanisme a pu dégrader la raideur des soufflets dans des proportions aussi importantes
en aussi peu de temps. Des études complémentaires et plus fines des mécanismes de
croissance de grains, de I’évolution de la porosité, de leur cinétique et de leurs effets sur
le comportement élasto-plastique des dépots de nickel sont indispensables. Il sera tout
particuliérement intéressant de comparer la cinétique de croissance des grains a celle de
diminution de la porosité. Cette comparaison est primordiale dans I’évolution de la raideur
du soufflet au cours du temps par cristallisation car les deux mécanismes ont des effets
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opposés. Une observation minutieuse de ces soufflets serait, de plus, nécessaire. Il est enfin
imaginable que les conditions réelles de sollicitations des soufflets soient beaucoup plus
sévéres que celles supposées.
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La séparation des savoirs, la spécialisation en domaine isolé nuit considérablement au
développement de la recherche.
(Jacques Le Goft, Le Monde de I’Education, Mai 2000)

Cette thése s’inscrit dans un programme de développement d’une démarche d’étude
prédictive du vieillissement par la société A.E.R. Elle repose sur la prévision qualitative
et quantitative des transformations physiques irréversibles d’'un composant clé, i.e., un
soufflet, d’un dispositif de stireté constitué d’un meécanisme piloté par des variations de
pression. Une analyse de fiabilité du dispositif global a permis de dégager deux types de
processus de dégradation au niveau de ce soufflet : la perte d’étanchéité et la variation de
sa raideur au cours du temps. Ces deux fonctionnalités, qui constituent les indicateurs du
vieillissement du composant, ont été reliées, dans un premier temps, a sa microstructure.

Le soufflet est formé d’un tri-couche nickel /cuivre /nickel obtenu par électrodéposition.
Ce procédé d’élaboration conduit & I'obtention de matériaux nanocristallins aux compor-
tements thermique, mécanique et chimique particuliers. Ceux-ci, évalués a 1’état initial
(a laide d’observations MEB, MET, EBSD, DRX et d’essais mécaniques et thermiques),
servent de référence a I’évaluation du vieillissement. Les dépots sont poreux, texturés
(fibre paralléle a la direction d’électrodéposition) et sont constitués de colonies micromeé-
triques de grains nanométriques trés peu désorientés les uns par rapport aux autres. Le
comportement thermo-chimique est atypique du fait du rapport surface de joints de grains
sur volume élevé. Le comportement élastique est isotrope et a prior: fortement affecté par
la porosité. Le comportement plastique est de type ductile avec des limites élastique et a
rupture, en contrainte, trés élevées du fait de la taille de grains. En contrepartie, I’allonge-
ment a rupture est faible. Cette microstructure et I’environnement du soufflet permettent
d’identifier un ensemble de phénomeénes physiques primaires candidats au vieillissement.
Ils sont regroupés en un ensemble de couplages multi-physiques trés nombreux malgré la
simplicité du systéme étudié. Seuls ceux supposés les plus importants ont été abordés au
cours de la theése.

Le premier mode de vieillissement étudié correspond a la perte d’étanchéité du souf-
flet suite a une fissuration par sollicitations mécaniques de fatigue. Un montage de fatigue
spécifique adapté aux caractéristiques des soufflets, au critére de ruine (i.e., perte d’étan-
chéité) et permettant de tester plusieurs composants a la fois a été développé au sein d’une
machine de fatigue résonante standard. Les caractéristiques de ce montage ont été éva-
luées de diverses fagons et sont en accord avec le cahier des charges de I’essai. L’amplitude
de sollicitation minimale pour atteindre la limite d’endurance en étanchéité a été évaluée
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a l'aide d’une mesure de I’élévation de température du composant suite a la dissipation
générée par les mécanismes microscopiques qui ménent a la ruine du matériau. Les divers
essais de fatigue ont permis, dans un premier temps, de mesurer une vitesse de propa-
gation des fissures dans le nickel électrodéposé. L’évaluation du facteur d’intensité des
contraintes en pointe de fissure a 'aide de calculs par éléments finis montre que la vitesse
de propagation reste constante malgré 'augmentation de ce facteur. L’origine exacte de
cette propagation atypique reste inconnue pour le moment méme si des observations au
MEB semblent montrer une corrélation entre celle-ci et la microstructure. Divers méca-
nismes sont envisagés comme, par exemple, une propagation controlée par un mécanisme
d’oxydation |Boyce et al., 2003; Rouyer et al., 2003]. La détermination de cette vitesse de
propagation a permis de montrer que la tenue a la fatigue des soufflets en étanchéité est
principalement conditionnée par un mécanisme d’amorcage des fissures. Un diagramme de
Woehler du nickel électrodéposé a été obtenu. Il permet d’identifier un modéle probabiliste
d’amorgage des fissures basé sur celui de Weibull et une loi de Stromeyer. Ceci a permis
de montrer que la tenue a la fatigue du nickel nanocristallin est similaire & celui du nickel
massif. La modélisation nécessite néanmoins des essais complémentaires pour étre affinée.
La connaissance du spectre des sollicitations mécaniques réelles subies par le soufflet et
la modélisation de sa tenue a la fatigue ébauchée dans le cadre de la thése permettront
d’estimer une probabilité de défaillance en fonction du temps par perte d’étanchéité.

Le second mode de vieillissement est lié a la présence du gradient de composition chi-
mique entre les couches de nickel et de cuivre du soufflet. Elle conduit & une diffusion
spécifique de par la microstructure nanocristalline des dépots électrolytiques qu’il a fallu
évaluer. Les échelles d’observation nous ont conduit a mettre au point une méthode spé-
cifique de détermination des profils de diffusion par microsonde EDS au sein d’'un MEB.
Cette technique repose sur la prise en compte des différents mécanismes physiques mis
en jeu au cours de la mesure dans le cas de deux matériaux ayant un numéro atomique
proche. Elle conduit & mettre en place une méthode de déconvolution qui permet d’ameélio-
rer la résolution de 'analyse par sonde EDS d’un facteur 10 dans le meilleur des cas. Cette
technique a été appliquée a divers couples de diffusion nickel/cuivre électrodéposés. Elle
a permis de montrer que la diffusion intergranulaire est dominante sur un large domaine
de température et qu’'un couplage fort entre cristallisation et diffusion existe a partir de
300°C environ. Une technique d’homogénéisation auto-cohérente du comportement élas-
tique local en accord avec le régime de diffusion intergranulaire a été choisie. Elle permet
d’estimer I’évolution du comportement élastique du matériau a I’échelle des couches élec-
trodéposés suite a l'interdiffusion du couple nickel /cuivre. Une deuxiéme homogénéisation
de type composite stratifié en petites perturbations permet d’obtenir I’évolution de la rai-
deur des soufflets au cours du temps suite au vieillissement par (inter)diffusion. Cette
derniére homogénéisation simplifiée devrait étre complétée et/ou validée par des calculs
diffusion-mécanique par éléments finis en grandes transformations. L’ensemble de cette
démarche “simplifiée” permet néanmoins de rendre compte a la fois d’une perte de raideur
et de la dépendance de celle-ci avec ’épaisseur relative des couches de nickel et de cuivre.
Mais les cinétiques de diffusion déterminées a températures relativement basses et extra-
polées a I'ambiante ne permettent pas de rendre compte d’une variation de raideur aussi
importante que celle observée en réalité. Un autre mécanisme de vieillissement, avec une
cinétique plus rapide et/ou des effets plus importants, semble donc avoir lieu en paralléle
a la diffusion.
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[’autre mécanisme supposé constitue le troisiéme et dernier mode de vieillissement
abordé au cours de la these. Il repose sur la croissance de grains des dépots de nickel.
L’occurrence de ce mécanisme a été évaluée a ’'aide d’une mesure de la stabilité ther-
mique des dépots par DSC. Cette mesure, associée a des micrographies MEB, permet de
montrer qu'une croissance de grains a prior: anormale a lieu dés les basses températures.
L’effet de cette croissance de grains sur le comportement mécanique se manifeste via au
moins deux mécanismes. Le premier est di a 1’évolution de la texture du dépot. Celle-ci
conditionne principalement le comportement élastique des dépots. Celui-ci a été évalué
théoriquement a partir de la fonction de distribution des orientations issue de mesures
EBSD a l'aide d’'une homogénéisation élastique auto-cohérente développée par ailleurs
|Daniel et al., 2002; Daniel, 2003|. Ceci permet de montrer que toute évolution constatée
du comportement élastique ne peut étre due a la texture (d’un point de vue théorique). Le
comportement élasto-plastique est mesuré a l’aide d’essais de nanoindentation instrumen-
tés qui sont bien adaptés aux dimensions des dépots au sein des soufflets. Une démarche
expérimentale spécifique a été mise en place en se basant sur des techniques d’identifica-
tion inverse développées dans la littérature. Une correction des effets de substrat sur la
mesure est de plus effectuée. On observe une chute importante des propriétés plastiques
et une augmentation du module d’¢lasticité au cours de la croissance de grains anormale.
Le premier effet est di a 'augmentation de la taille des grains et le second semble étre
associé a une diminution de la porosité des dépots. L’ensemble des mesures permet de
supposer que le mécanisme de croissance de grains anormale est dii a une coalescence des
grains nanométriques au sein des colonies. La cinétique de ce mécanisme est approchée a
I’aide de résultats issus de la littérature. Une modélisation du soufflet par éléments finis
permet de montrer que l'effet conjugué de I'augmentation du module d’élasticité et de la
diminution du comportement plastique conduit a une évolution de la raideur du soufflet
contraire a ce qui est observé sur des soufflets vieillis & température ambiante si ces deux
mécanismes ont la méme cinétique. L’étude de ce mode de vieillissement nécessiterait
des études complémentaires pour affiner et ameéliorer la modélisation des mécanismes et
surtout des cinétiques de croissance de grains anormale et de diminution de la porosité et
leurs effets sur la raideur des soufflets. Les techniques expérimentales nécessaires a cette
étude ont été mises en place au cours de la thése.

L’ensemble des résultats obtenus au cours de cette thése refléte I’ampleur et la richesse
des problémes liés & toute étude (prédictive ou non) du vieillissement d’un systéme. Ils
démontrent la nécessaire multidisciplinarité de ’approche aussi bien d’un point de vue
expérimental que théorique. Il est important de remarquer que cette thése s’attache essen-
tiellement a D'effet direct des modes de vieillissement sur le comportement du composant
et pas sur I’étude de phénomeénes physiques inverses qui peuvent modifier, entre autres,
les cinétiques de vieillissement. Celles-ci peuvent étre ainsi perturbées par les couplages
qui n’ont pas été abordés au cours de la thése comme, par exemple celui qui existe entre
le chargement mécanique et la diffusion, i.e., U'effet Gorsky ou le pendant de l'effet So-
ret pour les contraintes. Ceci nécessiterait la mise en place d’essais de diffusion sous
contrainte dont la conception (difficile) a été ébauchée au cours de la thése. La validation
de la modélisation des cinétiques (extrapolation a 'ambiante de données obtenues a des
températures nécessairement plus élevées, en tout cas dans le cadre d’une thése) des modes
de vieillissement abordés ici doit étre plus approfondie. D’autres mécanismes de vieillis-
sement sont envisageables. Le fluage semble étre un bon candidat d’apreés la littérature
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(tout particuliérement pour les matériaux nanocristallins). Les essais de nanoindentation
ont néanmoins montré une faible tendance au fluage du nickel a I’état initial. L’obtention
d’informations précises sur les sollicitations effectivement vues par le soufflet au cours de
sa vie (i.e., de 'ordre de vingt ans) est primordiale pour la poursuite de I’étude. Cette
donnée (difficilement mesurable) permettrait une meilleure validation des modéles. Des
analyses microstructurales minutieuses de soufflets ayant été vieillis & température am-
biante et/ou ayant été réellement utilisés permettraient de faire le point sur la pertinence
des mécanismes de vieillissement abordés ici et sur leur cinétique & température ambiante.
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Annexe A

Compléments a I'étude de |la mesure

des profils de diffusion par sonde
EDS

A.1 Effet géométrique d'une interface non-
perpendiculaire

Dans toutes les parties du sous-chapitre 3.2, 'interface initiale du couple de diffusion
est supposée perpendiculaire & la surface de I’échantillon. Nous considérons dans cette
partie de 'annexe l'effet purement géométrique qui découle d’une non perpendicularité
de l'interface initiale en I'absence de toute diffusion. Une distribution trés approchée et
simplifiée est nécessaire pour cette étude analytique des effets géométriques.

A.1.1 Distribution spatiale d’émission X simplifiée

Comme nous 'avons mentionné dans la partie 3.2.3, pour les matériaux concernés par
cette étude, la propagation des électrons tend vers une diffusion isotrope a la profondeur z,.
La distribution tridimensionnelle de ’émission des rayons X peut donc étre approchée par
une spheére de rayons Ry centrée en z, (figure A.la). Cette distribution sera exclusivement
utilisée dans le cas d’une interface sans diffusion, en négligeant ’effet de ’absorption, du
numéro atomique (i.e., dépendance de la distribution avec Z et donc Wyg). L'intensité
relative kg pour une interface perpendiculaire est, dans ces conditions, égale au rapport
entre le volume de la sphére qui est dans la phase B et le volume total

(1 lorsque d < —Rs,
d
1-— 2U0( ) lorsque —R, <d < —d*,
vtot
1
kg(d) =< 1— Vi [V, (d) + vo(d)] lorsque —d* < d < d*, (A.1)
—d
27)0( ) lorsque  d* < d < R,
vtot
L 0 lorsque Ry < d,
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Figure A.1 — a) Comparaison entre la simulation Monte Carlo [Joy, 1995] de la distribution
spatiale de |'émission des rayons X pour du cuivre pur (Ey = 25keV') avec |'approximation
sphérique (sphére de rayon Ry centrée en z,). Les surfaces grises correspondent aux différents
termes utilisés dans I'équation (A.1). b) Racine carrée adimensionnée de |'erreur quadratique
entre l'intensité relative simulée avec une distribution de I'émission des rayons X sphérique
centrée en z, (équation (A.1)) et celle obtenue avec une distribution hémisphérique (i.e.,
2, = 0, équation (A.4)) en fonction de la profondeur adimensionnée z,/R;.

avec d* = \/R2 — 22, Vioy = m(2Rs— 2,)(Rs+ 2,)%/3 le volume total qui est sous la surface
et

d

le volume de la sphére qui est dans la phase A pour une profondeur comprise entre z = 0
et z = z, (représentée par la surface gris foncé sur la figure A.la), alors que

v, (d) = /0 (R2 — 2*)cos ' | — R? — 22 — d?| dz, (A.2)

wl(d) = S+ R’ (Rs - g) , (A.3)

décrit la partie hémisphérique (i.e., pour z > z.) qui est dans la phase A (représentée par
la surface gris clair sur la figure A.la). Cette description simplifiée reste encore difficile a
manipuler analytiquement dans le cas d’une interface non perpendiculaire. Or, 'effet de
la position du centre de I'hémisphére z, sur 'intensité relative £k est négligeable comme le
montre la figure A.1b sur laquelle est tracée la racine carrée de 'erreur quadratique entre
I'intensité relative k£ avec une distribution hémisphérique (correspondant a z, = 0 dans
I'équation (A.1)) et celle correspondant & une distribution semi-sphérique (correspondant
a 0 < z, < Ry dans I'équation (A.1)) en fonction de la profondeur adimensionnée z, /Rs.
L’erreur maximale n’excéde pas 0,18%. La distribution sphérique (i.e., z, = r) est de
plus équivalente a la distribution hémisphérique (i.e., z, = 0) dans le cas d’une interface
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parfaitement perpendiculaire. Néanmoins, s’il est plus simple de considérer le cas sphé-
rique pour traiter ’effet d’une interface non perpendiculaire, celui-ci ne permet d’obtenir
que des profils de concentration apparente symétriques quelle que soit la désorientation
de l'interface. Ceci est en contradiction avec les profils asymétriques observés expérimen-
talement (partie A.1.2). En conséquence, la distribution hémisphérique est retenue et
I'équation (A.1) se réduit a

1 si d< —Rq,
3wvo(d
o) = § 1- 22D <, (A4
0 si Ry <d.

Le rayon de I’hémisphére, Ry, peut étre obtenu de la méme fagon que les paramétres des
autres distributions latérales, i.e., en ajustant 'intensité relative k& obtenue avec 1’équa-
tion (A.4) sur les mesures obtenues par EDS en traversant une interface parfaite. Un
exemple est donné sur la figure A.2b de la partie suivante. Cette figure montre, de plus,
la qualité de I'intensité relative k prédite par cette distribution malgré sa simplicité et les
hypothéses retenues. Une valeur de R de 0,56pum est obtenue dans le cas du cuivre avec
Ey = 25keV. Cette valeur est trés proche de la résolution (spatiale) effective de la mesure
(voir la partie 3.2.6.3). Elle est moins importante que celle de Ryx (qui est de I'ordre de 1pum
dans le cas de la figure 3.2) puisque ce rayon représente la totalité du volume affecté par
I’émission X alors que Ry représente une distribution constante donnant un £ équivalent
a celui obtenu avec des distributions plus réalistes comme v ou g, (partie 3.2.3).

A.1.2 Effet d’asymétrie

Nous négligeons temporairement tous les effets d’absorption et de fluorescence et la
distribution simplifiée hémisphérique seule est utilisée (voir la partie précédente et 1’équa-
tion (A.4)). Soit ¢ l'angle (supposé positif) entre 'interface et la normale a la surface de
I'échantillon (figure A.2a), I'intensité relative kg s’écrit alors

1 pour d < —Rg/cos(,
1— 2@ pour —Rg/cos( <d < —Ry,
Fnd) = | (A.5)
1- v [vg(dcos() +ve(d)] pour —Rs<d< R,
tot
0 pour Ry <d,

\

avec Vi = 27rR§’/3 le volume total de ’hémisphére, et

2R3 [C dcosC\” i
ve(d) = 3 /_0 1_<rcosg0> do, (A.6)

représente le volume tronqué de ’hémisphére qui génére effet d’asymeétrie (représentée
par la surface gris foncé sur la figure A.2a) et vy est le méme volume que celui décrit
dans 'équation (A.3) (représenté par la surface gris clair sur la figure A.2a). Un exemple
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d’intensité relative k prédite par I’équation (A.5) est donné sur la figure A.2b pour deux
angles de désorientation. Ces courbes sont comparées a celle obtenue pour une interface
perpendiculaire.

— — Profil vrai Wp ()
Hémisphére (Eq. (A.5), R, = 0,56pm)
O Mesures EDS du rapport kg
Interface perpendiculaire ({= 0)
\/\ @ = = Non-perpendiculaire ({= -T/4)
/N d v{(d) § —-=— Non-perpendiculaire ({ = T/4)
\ ~
/Surface \ m‘ﬁ y 1 ||||||II_~I|_I_II_‘|III|III|||||L
R p 4 o8l ]
£ osf :
riche en B . riche en A 3 L
<2 vo(dcos({)) g 04T ]
\Q'(\ € ¥z C
Y o2 ]
I ~
OT|||||||||||||_|| [ i A e

T
075 05 025 0 025 05 075
dou Y (um)

(a) (b)

Figure A.2 — a) Distribution d'émission X simplifiée (figure A.1) lors de la traversée d'une
interface non perpendiculaire a la surface de I'échantillon.  est positif et d négatif sur cette
figure. Les surfaces grisées représentent les différents termes de I'équation (A.5). b) Détermina-
tion du rayon R, de la distribution d'émission X simplifiée hémisphérique par ajustement de la
courbe obtenue avec I'équation (A.4) sur les points mesurés par EDS en traversant |'interface
parfaite d'un couple Ni(A)/Cu(B) (voir la figure 3.2, Ey =~ 25keV, 6 ~ 871/9,0 ~ 29°). Effet
d'asymétrie (équation (A.5)) sur la courbe de mesures pour une interface parfaite désorientée
d'un angle C.

Un parameétre intéressant pour étudier ces profils de concentration apparents est leur
coefficient d’asymétrie, v, qui rend compte de la dissymétrie de kg(d) a cause de I'orien-
tation de U'interface. Ce coeflicient peut étre obtenu a partir de la dérivée de kg(d) par
rapport a d

R, “7\3

© (d—d)’ Okp(d)

m= / dd, (A7)
hjesc V2 0d

avec d et V qui sont respectivement la moyenne et la variance de la distribution 0kg(d)/dd.
La figure A.3a représente 1’évolution de ce coefficient d’asymétrie corrigé, v; — 0,42¢, avec
le défaut de perpendicularité, ¢. Cette figure permet de montrer combien il est difficile
de détecter Iasymétrie pour une valeur de (¢ inférieure ou égale a 7/10 (soit une asy-
métrie de 0,13). L’utilisation du coefficient d’asymétrie pour détecter une interface non
perpendiculaire a été validée avec le profil de concentration apparent du cuivre mesuré
sur la partie tubulaire (voir le schéma dans la figure A.3a) d’un soufflet récent (i.e., sans
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diffusion). La découpe radiale suivie de polissages successifs de celui-ci permet d’obtenir
différents décalages de la surface par rapport a 'axe du soufflet. A chaque décalage cor-
respond une désorientation de l'interface par rapport a la surface. L’interface reste, de
plus, plane a I’échelle du micrométre grace aux dimensions du soufflet utilisé (i.e., rayon
de quelques millimétres). La désorientation (locale) de 'interface est estimée en utilisant
la faible profondeur de champ d’un microscope optique (i.e., de 'ordre de 0,3um pour
un objectif utilisé dans l'air avec une ouverture numérique de 0,9 et un grossissement de
100) et le mécanisme micrométrique de focalisation qui permet de mesurer le déplacement
vertical du porte échantillon (graduations de 2um). L’angle de désorientation est mesuré
a l'intérieur du tube et non a l'interface ; ce qui entraine une erreur négligeable puisque le
rapport entre 1'épaisseur et le rayon du soufflet est faible (de 'ordre de 1072). Une erreur
de 1° sur 'orientation de l'interface est ainsi commise mais elle est inférieure a I'erreur
induite par la mesure (profondeur de champ de l'optique et précision du déplacement
de la platine du microscope) qui est d’environ 5°. Enfin, I'ordre de grandeur de I’angle
de désorientation peut étre vérifié en comparant le rayon apparent de 'interface avec le
rayon réel du soufflet. La mesure par EDS conduit a une mesure moyenne de I'angle de
désorientation sur une profondeur de 1um pour du nickel ou du cuivre avec Ey ~ 25keV.

O Mesures EDS
— Hemispheére (Eq. (A.5), R, = 0,56pm, { = 0,44m)
— — Profil vrai estimé Wg(Y)

N T 1

g_ £ 0,82

0 0,8 Ni

— r 7T T~

= f \ PR 08

8 : Cu \f*// \\\ Y

2 06 [décalage TTri—-— 11T

= E . \ o, m

8 E radial i B 0,6

Qo 3 =}

= o o o

“Q 0,4? r

E | 4 £ 04|

2 : i&| ~ 0,29m :

© [ [
02 ] u

= g IC] ~ m/10 ] 02 f

2 E E

QO s ¢ 1

L= s 0,441 Y 7 :

8 0 p— Pl o T T T T T T 0:

O 0 /10 /5 31/10 21/5 ;

Angle de désorientation |{] (rad)

(@)

Figure A.3 — a) Evolution du coefficient d'asymétrie corrigé |y, — 0,42¢| (équation (A.7))
avec |'angle de désorientation |(|. Schéma de la partie tubulaire des soufflets utilisée (pour une
seule interface Ni/Cu) pour déterminer |'angle de désorientation (~ 0,447) a partir de la valeur
du coefficient d'asymétrie (0,82). b) Mesures EDS de l'intensité relative kp sur le couple en
Ni(A)/Cu(B) des soufflets avec une interface non perpendiculaire ({ ~ 0,47 mesuré par des
moyens optiques). Comparaison avec la courbe simulée par I'équation (A.5) pour ¢ ~ 0,447
obtenu a partir de la valeur du coefficient d’asymétrie. Seule une partie des points de mesure
est représentée pour la clarté de la figure (nombre total : 54). (Ey =~ 25keV,d = 7/2,0 ~ 29°).

167



Annexe A

L’évolution de I'intensité relative kg obtenue dans un cas extréme (estimation optique
de la désorientation: ( = 0,47 + 0,1 ~ 70 & 5°) est reportée sur la figure A.3b. La dérivée
moyenne sur 3 points de mesure de cette courbe permet de déterminer la valeur de 1’asy-
métrie avec 'équation (A.7) (7, = 0,244 pour exemple de la figure A.3b). La figure A.3a
permet de passer de cette valeur a celle de I'angle de désorientation (soit ( ~ 0,447 ~ 80°)
qui est vérifiee en comparant la courbe correspondante (équation (A.5)) avec les points
de mesure (figure A.3b). La mesure EDS de l'angle est supérieure de 14% a la mesure
optique. Cette différence est acceptable vu la simplicité de la distribution d’émission X
utilisée, les hypothéses faites (e.g., interface parfaitement plane ou absorption négligée)
et la valeur importante de ’angle de désorientation.

3: --------- [T T T T E
- — (=m0
26 [ E
g \ — — C=TC/5
F o _
YIN C—STE/10 E
2 N RN —— {=-3m10
Q : N
[~} 18k \ N, &
E ~ E
AN S~ /7 ]
1,4§\\\/ -~
N~ T~ |
L o —— =
I -~ i, -
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1
Ws

Figure A.4 — Dépendance du coefficient d'interdiffusion apparent, D}, avec la concentration
due a la désorientation de I'interface en I'absence de diffusion. Df représente le coefficient
de diffusion apparent obtenu avec la courbe de l'intensité relative k brute lors de la traversée
d’une interface parfaite avec la distribution hémisphérique de I'émission X.

Ce défaut de désorientation étant négligé dans toutes les autres parties, il est inté-
ressant d’analyser l'effet de cette asymeétrie sur les coefficients d’interdiffusion bruts (i.e.,
'intensité relative k£ mesurée est confondue avec la fraction massique W). La figure A.4
représente I’évolution du rapport entre le coefficient d’interdiffusion apparent, D}, pour
une interface désorientée d’un angle ( et celui obtenu pour une interface parfaite perpen-
diculaire, Dy, en fonction de la concentration apparente Wi, qui est égale au rapport kg.
Ces coefficients d’interdiffusion ont été obtenus en appliquant la méthode de Boltzmann-
Matano (équation (3.45),[Philibert, 1991]) a la courbe k(d) prédite avec I’équation (A.5).
Il est important de se rappeler que cette méthode n’est pas trés adaptée aux concentra-
tions extrémes (i.e., quand Wg — 0 ou Wg — 1, ce qui correspond ici & kg — 0 ou
kg — 1). La méthode de Hall est préférable dans ce cas |Philibert, 1991]. L’asymétrie
de la courbe de concentration apparente due a la désorientation de l'interface se traduit
par un coefficient d’interdiffusion apparent qui évolue avec la concentration apparente.
Les tendances sont méme similaires a ce qui est généralement obtenu pour un couple de
diffusion Ni(A)/Cu(B) (voir la partie 3.3) lorsque ¢ est négatif. Un comportement inverse
est obtenu lorsque ( est positif. Ces tendances sont inversées lorsque |(| est supérieur a
environ 0,37. Dans ce cas I’évolution de I'asymétrie du profil de concentration apparent
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avec ¢ s'inverse (figure A.3a).

Ces effets d’asymétrie liés a la désorientation de l'interface ¢ ne sont pas facilement
maitrisables lorsqu’aucune diffusion n’a eu lieu. L’apparition de la diffusion rendrait le
probléme encore plus difficile. En conséquence, ¢ doit étre le plus proche de 0 lors de la
mesure des coefficients de diffusion. Cette disposition géométrique est vérifiée avant toutes
les mesures effectuées dans le chapitre 3.

A.2 Analyse simplifiée de I'effet de moyenne

Cette partie a pour but de démontrer la relation simplifiée entre le coefficient d’inter-
diffusion apparent, D*, et le coefficient réel, D, due a l'effet de moyenne. Cette relation
avait déja été démontrée difféeremment et avec d’autres hypothéses |Lo et al., 1975; Gan-
guly et al., 1988|. Nous nous basons ici sur une démonstration reposant sur l'utilisation
de la transformée de Fourier. L’avantage de cette méthode est qu’elle est équivalente a
celle utilisée pour résoudre les équations de la diffusion avec la transformée de Laplace
|Crank, 1975; Philibert, 1991]. L’étude s’effectue dans les conditions géométriques idéales,
i.e., angle entre le spectrométre et le gradient de concentration, J, est égal a 7/2 et
I'interface entre les deux éléments du couple de diffusion parfaitement perpendiculaire
a la surface, ¢ = 0. Dans le cas d’un coefficient d’interdiffusion, D, indépendant de la
concentration pour un couple de diffusion binaire a une température 7" et un temps d’es-
sais t, le profil de fraction massique pour 'espéce X, Wx (Yt), peut s’écrire a I'aide de
la transformée de Fourier F de ’équation de diffusion (loi de Fick et conservation de la
masse |[Philibert, 1991])

OW x Wy
Ji = Py (A.8)

soit

Wy (Yit) =F ' [F (WS (Y)) exp (—w’Dt)] . (A.9)

Si le profil de concentration initial est une fonction de Heaviside en Y = 0 (i.e., couple
binaire B/A séparé par une interface parfaite avant toute diffusion), I’équation (A.9)
s’écrit

Wa(Yi) = % {1 e (%ﬁ)} | (A.10)

Le profil de concentration apparent est égal a I'intensité relative k (i.e., kx (d) = Ix(d) /I x),
voir les équations (3.1), (3.8) et (3.9) de la partie 3.2.2) qui se réduit a 1’équation

) S S W (y + d)go(y) ¢(2) exp (—uﬁ‘ipAB Sii 9) dy dZ’ )

I o S22 000) 6(2) exp (ks g ) dd

sin f
si le rayonnement de fluorescence est négligé (voir la partie 3.2.5) et en utilisant la distri-
bution latérale approchée, g,, pour I’émission X (voir les équations (3.10) et (3.19 de la
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partie 3.2.3). Les intégrations suivant y et z peuvent étre séparées sous I’hypothése que
pABpas ~ X px, quel que soit Wy (qui est une hypothése plus forte que de simplement
négliger 'absorption). L'intégration suivant z du numérateur se simplifie alors avec celle
du dénominateur. L'équation (A.11) s’écrit

k‘X(d) =

< Wy d) g,(y)d o0
S Wxly+ D W) dy [ W a2)

S 9o(y) dy

car 'une des contraintes sur la distribution latérale est fyoifoo go(y)dy = 1 (équation (3.11)
de la partie 3.2.3). Cette derniére équation permet de montrer que ky(d) est égal au pro-
duit de convolution entre le profil de concentration et la distribution latérale de ’émission
X. L’utilisation de la distribution gaussienne, g, (équation (3.19) de la partie 3.2.3), et
de la transformée de Fourier permet de simplifier cette expression

=—00

o) 1 y2
kx(d) = / Wy (y+d) Tors exp <_@) dy,
y=—00

= [ w2 exp(—ﬂ) av,

Y=o 2mo 202

2 2

= F! [F (Wx(Y)) exp <—°"2” )] . (A.13)

La transformée de Fourier de Wy (y,t) donnée dans I’équation (A.9) permet de réécrire
I'équation (A.13) sous la forme

kx(d) = F! [F (WS(Y)) exp (—w”Dt) exp (_w2202>] ,
= F'[F(W%(Y))exp (—w?D%t)], (A.14)
D* = D + o*/2t. (A.15)

L’équation (A.14) est a comparer avec I’équation (A.9). Elle conduit a une expression
similaire & I’équation (A.10) pour le profil d’intensité relative kx(d) qui correspond au
profil de diffusion apparent, i.e., en I’absence de déconvolution, avec un coefficient D*
indépendant de la concentration

bx(d) = 5 {1 " <2\/%>] | (A.16)

L’équation (A.15) décrit simplement 'effet de moyenne di a la distribution latérale de
I’émission X caractéristique sous les hypothéses de coefficients de diffusion indépendants
de la concentration, de distribution latérale gaussienne et de coefficients d’absorption
massique tels que piBpas ~ papx. Cette équation permet de plus d’identifier o lorsqu’il
n’y a eu aucune diffusion dans un couple séparé par une interface parfaite avec la mesure
de l'intensité relative de B (pas de fluorescence, partie 3.2.5) et |§| > 7/2 (partie 3.2.4)
comme le décrit I’équation (3.20) de la partie 3.2.3.
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A.3 Analyse numérique de la déconvolution

Cette partie a pour objectif d’apporter des compléments techniques a 1’étude de la
déconvolution effectuée dans la partie 3.2.6.

A.3.1 Expression de la matrice de transfert H

La matrice de transfert du second ordre H utilisée pour calculer I'intensité relative k
a partir du profil de concentration W est définie par

N
= HY (W)W (A.17)
j=1

Elle consiste en des valeurs discrétes de la distribution spatiale de ’émission X corrigée
de Deffet d’absorption. Ce développement est limité au cas § = 7/2 avec la fonction de
distribution en profondeur ¢(z) de Packwood et al. [1981] et Brown et al. [1982] et la
distribution latérale approchée g,(y) (voir la partie 3.2.3). L’équation (A.17) s’exprime
initialement (équations (3.1), (3.8) et (3.9))

. Iy (y;
by = kxla=y) = 2,
()
z
o oo 90 (y) #(2) exp( 13" pan 9>
= / / Wy (y + yl) 7 Sin dy dZ, (A18)
=00 /2= lx)

avec

/ / 90 (y eXp< uXpX 9> dydz, (A.19)

qui correspond a l'intensité mesurée par le spectrométre pour un matériau pur et divisée
par le paramétre A; (contenant 'angle solide et efficacité du détecteur et d’autres fac-
teurs, voir la partie 3.2.2). Wy est discrétisée en une fonction constante par morceaux,

e., Wx(y) = Wi pour y; — A; 1/2 <y <y +A;/2 avec A; = y;1 — y;. Ce profil de
concentration est de plus supposé constant pour —oo <y < y; et yy <y < 400 (voir la
figure A.5). Les intégrations dans les équations précédentes peuvent alors étre remplacées
par des sous-intégrations sur chaque intervalle [y; — A;_1/2,y; + A;/2]. Le changement de
variable n = y + y; entraine

intégration par rapport a n

- —
i
Yo

= s D 1904~ wgh)] ()] e

2v2 a px I’ x) Yo

intégration par rapport a 2

avec G(&) = exp(&?) erf(€), et
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Fraction massique W

Y, YooY, Y Yy

Figure A.5 — Profil de concentration typique et sa discrétisation spatiale.

( R 7))
! 2apxsing’ _
. Bpx sinf + (up)
¢ " 2apxsing (A.21)
G = gy g
1 J v 2 ’
X v
L y2 y] yz+ 2 )

avec (voir les équations (3.5) et (3.6) de la partie 3.2.2)

. . . — . . —1
() = (W + (1= Wik ) (Whpr' + (1= Wh)pg) (A.22)

La sommation dans ’équation (A.20) n’est pas satisfaite pour j = 1 et j = N car le terme
de droite (i.e., intégration par rapport a n) doit étre remplacé par

lorsque 7 =1,

1+ erf (?/1 _yi+A1/2>

V20
1 — erf (ZJN —yi+An_1/2
V20

(A.23)

> lorsque 7 = N,

puisque Ay et Ay sont supposés infinis (figure A.5). Finalement, les composantes de la
matrice de transfert s’écrivent
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sij=1,

=
~
I
[1]
.

1+ erf (yl —Yi +A1/2)
V20

1 — erf (yN_yi+AN—1/2> sij=N,
\ \/50

avec

xe

5= e [19(11) = (v — 60) G(113)] .

I 2\/§osz I(x)

( i g
erf —erf si2<j<N-—1,
V20 V20 =7 =

(A.24)

A.3.2 Paramétres de la minimisation par recuit simulé

Les paramétres de minimisation consignés dans le tableau A.1 du recuit simulé ont été

optimisés itérativement pour le cas de la figure 3.8.

Tableau A.1 — Exemple de jeu de paramétres utilisé pour le recuit simulé déterminé a I'aide
du probléme de déconvolution de la figure 3.8. Voir [Goffe et al., 1994] pour une description
des paramétres ainsi qu'une méthode pratique pour trouver les meilleurs valeurs de ceux-ci.

Parameétre | Description Valeur

Ae Critére de convergence 10~*

1y Température initiale 10

rp Facteur d’ajustement de la température 0,85

Nr Nombre d’itération de la boucle Ng 10
avant ajustement de la température

Ny Nombre d’itération sur le calcul de la fonction 10
avant ajustement de V;

N, Nombre de fois ou la fonction est inférieure 4
au critére de convergence avant arrét

C; Facteur d’ajustement de 'amplitude 2 (i =1,N)
(controdle la rapidité d’ajustement de V)

Vi Amplitude initiale de recherche 0,5 (i =1,N)
pour la fraction massique

A.3.3 Analyse de sensibilité de la déconvolution

Une analyse de sensibilité aux valeurs du parameétre de régularisation A et du seuil
sur les dérivées secondes s a été effectuée dans le cas traité sur les figures 3.8 et 3.9. Les

résultats sont reportés dans les tableaux de A.2. Soit

£2(\s) = Z (\iviB(A,s) . WiB>2 ,

=1

(A.25)
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Uerreur (absolue) au sens des moindres carrés de déconvolution du profil de fraction mas-
sique. WY est la fraction massique réelle au point d; et VAVZ'B()\,S) celle obtenue par décon-
volution pour le couple (A,s). Le tableau A.2 contient le rapport entre cette erreur pour
tout couple (\,s) et celle pour les valeurs supposées optimales de ce couple, i.e., valeur
du paramétre de régularisation obtenue par la méthode GCV (équations (3.40)) et du
seuil de dérivées secondes avec I’équation (3.44). Dans la premiére partie du tableau A.2,
la sensibilité a A des deux fonctionnelles de déconvolution L, et Loy est équivalente et
relativement faible dans le cas de la figure 3.8. Cette similitude peut s’expliquer par la
faible sensibilité a s de la déconvolution Loy dans ce cas qui ne comporte pas de disconti-
nuités (voir le comportement asymptotique de £? avec s pour s > Sopt, équation (3.44)).
La déconvolution n’est pas nécessaire dans ce cas comme on peut le voir par la qualité
quasi-identique des différentes déconvolutions sur la figure 3.8a. Les méthodes utilisées
pour déterminer A et s sont donc dans ce cas, i.e., lorsque le probléme a résoudre n’at-
teint pas la limite de la résolution de la déconvolution, valables puisque les deux méthodes
de déconvolution n’y sont pas vraiment sensibles.

Tableau A.2 — Analyse de sensibilité des méthodes de déconvolution Ls et Loy au paramétre
de régularisation \ et au seuil pour les dérivées secondes s dans le cas des problémes des
figures 3.8 (lorsque seul mp est utilisé) et 3.9 (avec my et mg). Agev représente la valeur
obtenue avec la méthode de Validation Croisée (GCV, équation (3.40)) [Fortier et al., 1993;
Demoment et al., 2001] et sop, = 2D*t/(0? min; A;) (équation (3.44)). £2(), s) est I'erreur
moyenne au sens des moindres carrés entre la courbe de fraction massique réelle et celle obtenue
par déconvolution pour tout couple (), s) (équation (A.25)) avec £2; = E*(Agav, Sopt)-

Figure 3.8
A Acev 1/16 | 1/8 1/4 /2 |1 2 4 8 16
EX(N, Sopt)[EE; Lo || 1.6 | 1.38 | 1.2 | 1.075|1|0.974 | 1.04 | 1.16 | 1.63
EX(N)/E%, Lo | 144 | 1.24 | 1.1 1.02 | 1| 1.04 | 1.13 |1.31 ] 1.63
S/ Sopt 1/16 | 1/8 1/4 /2 |1 2 4 8 16
E*(Agev, 8)/E%; Ly || 1.023 | 1.015 | 1.011 | 1.005 | 1 | 0.99 | 0.99 | 0.99 | 0.99
Figure 3.9
A Acev 1/100 | 1/8 | 1/4 | 1/2 | 1| 2 4 8 100
EZ(N, Sopt) /EE;  Lag 3.8 09 1092096 |1]1.02|1.04|1.05]|21.4
S/ Sopt 1/16 | 1/8 | 1/4 | 1/2 | 1| 2 4 8 16
E*(Ngev, 8)/E%;  Lag 3.6 3341171161 |1.46|1.56|159| 1.6

La sensibilité de la déconvolution Ly (utilisant a la fois ma et mp) & A et s dans le
cas limite de la figure 3.9 est consignée dans la deuxiéme partie du tableau A.2. Dans ce
cas, une dépendance importante a s est constatée. Les valeurs atteignent rapidement un
plateau aussi bien pour s > sq,; que pour s < sop;. Cela pourrait provenir de ’expression
de la fonctionnelle de régularisation (équation (3.42)) et du fait que le rapport vV2Dt/o
est proche de la résolution de la méthode (figure 3.7). Lorsque s est trop grand, la courbe
déconvoluée est trop douce ou contient, au contraire, trop de discontinuités quand s est
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trop petit. Enfin, la sensibilité au paramétre de régularisation A n’est pas trop importante
mais la valeur obtenue avec la méthode GCV ne semble pas optimale car des valeurs plus
faibles permettent d’obtenir des erreurs légérement plus faibles.
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Coefficients pour I'"homogénéisation

autocohérente a trois phases

Le coefficient de cisaillement effectif déterminé dans la partie 3.4 repose sur ’équa-
tion (3.53) dont Pexpression des coefficients s’écrit dans notre cas |Christensen et al., 1979,

1986

Ch

Cs

Cs

avec

8(4 — Hug) (ﬂ - 1) mfl -2 {63172 (ﬂ - 1> + 2171773] 117
Hgb Hgb

959 ( i 1) ot — 50 <& . 1) (7 = 12vg, + 8vg, )12 fo

Hgb Hgb
+4(7 — 100, ) 727, (B.1)
—4(1 = 5uy) <“— - 1> m P 4 {63172 <— - 1> + 2771713] £
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Annexe C

Fonctions adimensionnelles pour

I'indentification inverse en

indentation

L’identification inverse des parameétres du comportement élasto-plastique (i.e., E*,
00,033 et ) des dépots a partir des courbes d’indentation repose sur 'utilisation de fonc-
tions adimensionnelles dont 1’expression est, suivant Dao et al. [2001],

E*
0 (o) -
00,033
E*
Hg < ,n> =
00,033

h
II- [ —2— —
i (hma)

avec 11y = W,/ (W, + We).

E* \1° E* \1°
—1,131 |In + 13,635 |In
00,033 00,033

—30,594 {m ( )} + 29,267, (C.1)

00,033

E* \1°
(0,0101n2 + 0,0017639n — 0,0040837) [111 ( >]

00,033

E* \1?
+(0,14386n% + 0,018153n — 0,088198) [m ( )]

00,033

E*
+(0,59505n2 + 0,034074n — 0,65417) [ln ( )}
00,033

+(0,5818n% — 0,088460n — 0,67290), (©2)
1,61217 [1,13111 LT )5

h 1,135826
—0,075187( > > ] : (C.3)

max
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Résumeé

L’étude porte sur le vieillissement prédictif de systémes mécaniques permettant de
garantir la fiabilité de ceux-ci pendant leur durée de vie. Elle s’appuie sur un sujet réel:
le comportement sur plusieurs dizaines d’années d’un soufflet composé d’un sandwich
Ni/Cu/Ni obtenu par électrodéposition. Deux processus de dégradation ont été identifiés
pour ce composant: la perte d’étanchéité et la variation de raideur. L’évolution de ces
propriétés au cours du temps est analysée a ’aide de couplages multi-physiques entre
le comportement thermo-mécanique et la tenue a la fatigue du nickel, I'interdiffusion du
couple ni/cu et la croissance de grains anormale du nickel. Ceux-ci sont caractérisés expé-
rimentalement a l'aide de moyens adaptés ou spécialement développés. Des études numé-
riques et analytiques permettent de conclure sur la pertinence des modes de vieillissement.

Mots clés: vieillissement, nickel /cuivre, électrodéposition, couplages multi-physiques, in-
terdiffusion, cristallisation, fatigue.

Summary

The study deals with ageing modes of mechanical devices. It allows for the charac-
terization of their long-term life reliability. It is based on the behavior during several
decades of electrodeposited Ni/Cu/Ni layered bellows. Two degradation processes are
identified for these components: namely, airtightness and stiffness variations. Changes
of these properties during ageing are analyzed via multi-physics couplings between the
thermo-mechanical and fatigue behavior of the nickel layers, the interdiffusion of the
ni/cu couple and the nickel abnormal grain growth. They are experimentally characte-
rised using adapted or specially developed techniques. Numerical and analytical studies
allow for concluding on the relevance of the identified ageing modes.

Keywords: ageing, nickel/copper, electrodeposits, multi-physics couplings, interdiffusion,
cristallization, fatigue.



