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Résumé

Cette these est un travail prospectif sur la caractérisation multi-échelle de matériaux a gradient de
propriétés générés par des traitements de surface de type mécanique (grenaillage a air comprimé ou
par ultrasons) ou thermochimique (nitruration, implantation ionique, cémentation basse température).
Les apports de plusieurs techniques de caractérisation (microscopie électronique a balayage,
spectrométrie, indentation instrumentée, microscopie interférométrique), a différentes échelles, et
I’existence possible d’une signature des traitements de surface étudiés sur le matériau ont été
examinés. Une analyse multi-échelle des échantillons grenaillés par ultrasons a permis d’établir un lien
entre les parametres procédé et la rugosité du matériau. Une approche originale statistique a été
proposée pour déterminer la dureté d’un matériau modifié par un traitement de surface donné sans
altérer la surface par une rectification. Elle a permis d’établir un lien entre la rugosité des échantillons
grenaillés par ultrasons et leur dureté. Une recherche bibliographique détaillée a été réalisée sur la
simulation de I’essai d’indentation instrumentée par ¢léments finis en étudiant une centaine d’articles
afin d’évaluer I’influence des hypothéses des modeles sur leurs résultats. A 1’aide d’un modele
¢éléments finis, la sensibilité des courbes d’indentation & une variation des paramétres matériau a été
examinée. Cela a permis de mettre en place une réflexion sur I’identification des propriétés d’un

matériau a gradient a ’aide de 1’essai d’indentation.

Mots clés
Caractérisation multi-échelle, Matériaux a gradient de propriétés, indentation instrumentée, simulation

éléments finis.

Title
Multiscale characterization and analysis through the use of instrumented indentation of plastically

graded materials obtained with thermochemical and mechanical surface treatments.

Summary

This thesis is a prospective work on the multiscale characterization of plastically graded materials
obtained with mechanical (shot peening using air pressure or ultrasounds) or thermochemical
(nitriding, ion implantation, low temperature carburizing) surface treatments. The benefits of several
characterization techniques (scanning electron microscopy, spectrometry, instrumented indentation,
interferometric microscopy), at different scales, and the possible existence of a signature of the studied
surface treatments on the material were examined. A multiscale analysis of the ultrasonically shot-
peened specimens linked the process conditions with the material roughness. A novel statistical
approach was proposed to determine the treated material roughness without deteriorating the surface
through resurfacing. The latter enabled to establish a link between the shot-peened specimen

roughness and their hardness. A detailed literature review of a hundred articles examined the



simulation of the instrumented indentation test with finite elements in order to assess the effect of
different hypotheses on the simulation results. Using a finite element model, the sensitivity of
indentation curves to a variation of material parameters was examined. The latter enabled to reflect on
the identification of the properties of plastically grade materials using the instrumented indentation
test.

Keywords

Multiscale characterization, Plastically graded materials, Instrumented indentation, Finite element

simulation.



Articles et conférences

Articles dans des revues internationales a comité de lecture

Reflection on the measurement and use of the topography of the indentation imprint, J.

Marteau, M. Bigerelle, S. Bouvier, A. lost, Scanning (2013).

Effect of surface roughness in the determination of the mechanical properties of material
using nanoindentation test, Y. Xia, M. Bigerelle, J. Marteau, P.E. Mazeran, S. Bouvier, A.
lost, Scanning (2013).

Quantification of first contact detection errors on hardness and Indentation Size Effect
measurements, J. Marteau, M. Bigerelle, Y. Xia, P.-E. Mazeran, S. Bouvier, Tribology
International (2013) 59:154-162.

Zero-point correction method for nanoindentation tests to accurately quantify hardness and
indentation size effect, J. Marteau, Y. Xia, P.-E. Mazeran, S. Bouvier, M. Bigerelle, Strain
(2012) 48 (6):491-497.

Investigation of strain heterogeneities between grains in ferritic and ferritic-martensitic steels,
J. Marteau, H. Haddadi, S. Bouvier, Experimental Mechanics (2012) 53 (3):1-13.

Articles dans des revues francaises

Influence de [’amplitude de la rugosité de surfaces sablées sur la mesure de dureté par
nanoindentation, H. S. Ho, Y. Xia, J. Marteau, M. Bigerelle, Matériaux & Techniques
(2013) 101 (3).

Actes de conférence

Microlithography technique advantages, limits and its coupling with EBSD measurements, J.
Marteau, H. Haddadi, S. Bouvier, Imaging Methods for novel materials and challenging

applications, Volume 3, Springer: 279-286.

Meéthode de détermination du premier point de contact en nanoindentation dans [’étude des
surfaces rugueuses, J. Marteau, Y. Xia, P.-E. Mazeran, M. Bigerelle, S. Bouvier, Actes des

Journées Internationales Francophones de Tribologie — Obernai mai 2011. A paraitre.



Présentations orales

- 9-13 Juillet 2012 : ESMC 2012, Graz, Autriche
Sensitivity analysis of the identification of elastoplastic parameters using a finite element

simulation of the instrumented indentation test, J. Marteau, B. Hagege, S. Bouvier, M. Bigerelle.

- 11-14 Juin 2012 : SEM 2012, Costa Mesa, Etats-Unis
Microlithography technique advantages, limits and its coupling with EBSD, J. Marteau, H.
Haddadi, S. Bouvier.

- 21-23 Mars 2012 : ICSM 2012, Annecy, France
Review on the measurement and exploitation of the topography of the indentation print, J.
Marteau, M. Bigerelle, S. Bouvier, A. lost.

- 6-—9 Septembre 2011 : Leeds-Lyon 2011, Lyon, France
Quantification of first contact detection errors on hardness and Indentation Size Effect
measurements, J. Marteau, M. Bigerelle, Y. Xia, P.E. Mazeran, S. Bouvier.

Présentations par affiche

Vi

- 11-13 Mai 2011 ;: JIFT 2011, Obernai, France
Définition du Premier Point de Contact dans [’étude des surfaces rugueuses, J. Marteau, Y. Xia,

S. Bouvier et M. Bigerelle.

- 21-22 Janvier 2011 : Visite AERES (Participation aux présentations des projets)
Lois de comportement en proche surface, J. Marteau, S. Bouvier, B. Hagege.



INTRODUCTION GENERALE 1

Références 5

CHAPITRE I : TECHNIQUES EXPERIMENTALES ET PRESENTATION DES

TRAITEMENTS DE SURFACE ETUDIES 7
1.1. Techniques expérimentales 9
I.1.1. Microscopie Electronique a Balayage (MEB) 9
1.1.1.1. Principe de fonctionnement 9
1.1.1.2. Les types d’émissions 10
1.1.1.3. Parameétres de I'étude 11
I.L1.2. Spectrométrie a sélection d’énergie (EDS-X) 11
1.1.2.1. Principe de fonctionnement 11
1.1.2.2.  Avantages et Limites 12
[.1.2.3.  Paramétres de I'étude 12
I.1.3.  EBSD (Diffraction des électrons rétrodiffusés) 12
1.1.3.1. Principe de fonctionnement 12
1.1.3.2. Préparation des échantillons 13
[.1.3.3.  Paramétres de I'étude 13
1.1.3.4. Notion de grain 14
1.1.3.5. Indices de confiance et de qualité 14
1.1.3.6. Procédure de nettoyage 15
1.1.3.7. Quantification des orientations et désorientations 16
I.1.4. La Spectrométrie a Décharge Luminescente (SDL) 16
1.1.4.1. Principe de fonctionnement 17
1.1.4.2. Avantages et Limites 17
1.1.4.3. Paramétres de I'étude 18
1.1.4.4. Mesures des cratéres d’érosion 18
I.1.5. Indentation instrumentée 18
1.1.5.1. Parameétres de I'étude 19
1.1.5.2. Réalisation des profils d’indentation 19
1.1.6. Microscopie interférométrique 19
1.1.6.1. Principe de fonctionnement 19
1.1.6.2. Avantages et Inconvénients 20
1.1.6.3. Parameétres de I'étude 20
1.1.7. Diffraction des rayons X 20

Vil



1.1.7.1. Principe de fonctionnement 20

1.1.7.2. Avantages et Inconvénients 21
1.1.7.3. Incertitudes de mesures 21
[.L1.7.4.  Paramétres de I'étude 22
1.2 Présentation des traitements de surfaces étudiées 22
1.2.1.  Nitruration et cémentation 22
1.2.1.1. Principes 22
[.2.1.2.  Microstructures 22
1.2.1.3. Caractéristiques 23
1.2.2.  Traitement Kolsterising® 24
1.2.2.1. Principe 24
[.2.2.2.  Microstructure 24
1.2.2.3. Caractéristiques 25
1.2.3. Implantation ionique 25
1.2.3.1. Principe 25
1.2.3.2. Microstructure 26
1.2.3.3. Caractéristiques 26
I.2.4.  Grenaillage de précontrainte 26
1.2.4.1. Principe 26
1.2.4.2. Intensité Almen 27
1.2.4.3. Taux de recouvrement 28
1.2.4.4. Microstructure 28
1.2.4.5. Caractéristiques 28
1.2.5. Grenaillage de précontrainte par ultrasons 29
1.2.5.1. Principe 29
1.2.5.2. Microstructure 30
1.2.5.3. Caractéristiques 30
1.3. Références 31

CHAPITRE I1 : ETUDE EXPERIMENTALE MULTI-ECHELLE DE MATERIAUX A
GRADIENT DE PROPRIETES - PARTIE I : APPROCHE EXPERIMENTALE POUR LA

CARACTERISATION DES MATERIAUX A GRADIENT DE PROPRIETES 35
1.1. Introduction 37
11.2. 316L : Origine 1 38

11.2.1. Etat initial 38

Vil



11.2.2.

11.2.2.1.
11.2.2.2.
11.2.2.3.
11.2.2.4.
11.2.2.5.
11.2.2.6.

11.2.3.

11.2.3.1.
11.2.3.2.
11.2.3.3.
11.2.3.4.
11.2.3.5.

11.2.4.

11.2.4.1.
11.2.4.2.
11.2.4.3.
11.2.4.1.

Nitruration et surcarburation
Observations MEB
EBSD
Analyse EDS-X
SDL
Profils d’indentation
Discussion

Kolsterising®
SDL
Observations MEB
EBSD
Profils d’indentation
Discussion

Traitement Implantation ionique d’azote
Observations MEB et EBSD
SDL

Profils d’indentation et indentations normales

Discussion

11.3. 316L - Origine 2

11.3.1.
11.3.2.
11.3.3.
11.3.4.

Etat initial et Traitements
Profils d’indentation
EBSD

Discussion

1.4. 316L - Origine 3

11.4.1. Etat initial et Traitements
11.4.2. Profils d’indentation
11.4.3. EBSD
11.4.4. Contraintes résiduelles
11.4.5. Discussion

11.5. Conclusion

11.6. Références

CHAPITRE III : ETUDE EXPERIMENTALE MULTI-ECHELLE DE MATERIAUX A

38
38
40
41
43
45
45
46
46
47
47
51
52
53
53
53
54
55

55
55
56
58
63

63
63
65
68
71
73

76

79

GRADIENT DE PROPRIETES - PARTIE II : EFFETS DES PARAMETRES PROCEDE SUR
L’EVOLUTION DE LA RUGOSITE

81

IX



1.1 Introduction 83

II.2.  Caractérisation topographique multi-échelle 85
II.3.  Recherche d’un paramétre de rugosité pertinent 89
11.3.1. Effet du matériau des billes 89
111.3.2. Effet du diametre des billes 92
111.3.3. Effet de 'amplitude de vibration de la sonotrode 95
111.3.4. Effet du taux de recouvrement 96
I1.4.  Création d’'un modéle prédictif 98
IIl.5.  Discussion et Conclusion 100
I.6.  Références 103

CHAPITRE IV : SIMULATION DU TEST D’INDENTATION ET DIFFICULTES

D’IDENTIFICATION DES PROPRIETES MATERIAU 107
IV.1.  Introduction 109
IV.2.  Conditions de simulation 109
IV.2.1. Simulation 2D versus 3D 109
IV.2.2. Caractéristiques des modeéles et Stratégies de vérification de leur sensibilité 112
vV.2.2.1. Conditions aux limites 112
V.2.2.2. Types d’éléments et taille du maillage 113
IV.2.3. Principales lois de comportement et critéres de plasticité utilisés 114
IvV.2.3.1. Matériaux homogénes 115
IV.2.3.2. Matériaux a gradient de propriétés 117
IV.2.3.3. Comportement de I'indenteur 118
IvV.2.4. Influence du coefficient de frottement 118
IV.2.5. Influence des défauts de formes de I'indenteur 122
IV.2.6. Influence de la rugosité 124
IV.2.7. Simulation des contraintes résiduelles 126
IV.3. Difficultés rencontrées : différences entre simulation et résultats expérimentaux 127
IV.3.1. Probleme de détermination du point de référence 128
IvV.3.2. Les Effets de taille (ISE) 130
IV.4. Vers une identification des propriétés mécaniques 132
IvV.4.1. Présentation du modeéle éléments finis 132



IV.4.2. Vérification du modeéle éléments finis

IV.5. Sensibilité de la courbe Force-Déplacement

IV.5.1.1. Cas d’un matériau homogene
IV.5.1.2. Cas d’un matériau hétérogéene : bicouche ou gradient de propriétés
IvV.5.2. Discussion

IV.6. Conclusion

IV.7. Références

133

135
135
137
142

145

149

CHAPITRE V : TRAITEMENT STATISTIQUE DES COURBES D'INDENTATION AVEC

PRISE EN COMPTE DES EFFETS DE SURFACE

V.1. Introduction

V.2. Présentation du modeéle de traitement des courbes d’indentation
V.2.1. Théorie

V.2.2. Statistiques : utilisation du Bootstrap

V.3. Comparaison du modele avec des modéles intermédiaires
V.3.1. Données expérimentales et prétraitements
V.3.1.1. Préparation des échantillons
V.3.1.2. Mesures des rugosités

V.3.1.3. Tests d’'indentation et prétraitements

V.3.2. Présentation des méthodes intermédiaires

V.3.3. Influence du choix du référentiel

V.3.4. Traitement individuel versus traitement simultané
V.3.5. Influence de la prise en compte de I'ISE

V.3.6. Origine des déviations

V.3.7. Conclusion

v.a. Application de I'approche proposée aux échantillons grenaillés par ultrasons
V.4.1. Introduction
V.4.2. Résultats des tests d’indentation

V.4.3. Relation entre la rugosité et la dureté

V.5. Discussion et Conclusion

V.6. Références

157

159

159
159
161

161
161
161
162
163
163
165
166
169
172
173

174
174
174
178

182

183

Xl



CONCLUSION GENERALE ET PERSPECTIVES

ANNEXE : EXEMPLES D’AUTRES MATERIAUX ET TRAITEMENTS DE SURFACE
ETUDIES

Microstructure de I’acier 32CrMoV12-9

Cémentation de 'acier 32CrMoV12-9

Nitruration de I'acier 32CrMoV12-9

Acier 100Cr6 (acier a roulement) aprés usinage de haute précision

LISTE DES FIGURES

LISTE DES TABLEAUX

Xl

185

191

191

192

192

193

195

201



Introduction Générale

Les exigences en termes de durée de vie, de ténacité, de tenue a la corrosion, de tenue a la
température, de tenue a 1’irradiation, etc ... ne cessent de croitre et ménent a la création de cahiers des
charges de plus en plus astreignants pour les composants mécaniques. De ce fait, les propriétés
nécessaires pour répondre a ces demandes deviennent souvent contradictoires quel que soit le secteur
concerné (e.g. nucléaire, aéronautique, aérospatial, automobile, médical). Les matériaux monolithiques
ne permettent souvent plus d’atteindre les exigences mécaniques et économiques imposées. Parmi les
solutions les plus prisées, on compte les matériaux a gradient de propriétés i.e. présentant une variation
progressive des propriétés mécaniques selon une direction de I’espace (le plus fréquemment la
profondeur). Contrairement aux matériaux bicouches (e.g. les revétements) ou multicouches, ils ne
souffrent pas de la présence d’interfaces. Ils partagent en revanche un objectif commun : le
renforcement d’une zone particuliérement vulnérable : la surface. Cette derniere est souvent le lieu de
naissance de défaillances pouvant conduire a une rupture du composant mécanique. En effet, les zones
superficielles d’une piéce mécanique sont souvent sujettes a des concentrations de contraintes causées
par la géométrie de la piece (e.g. angle, raccordement) ou par la présence de défauts (e.g. trous,
entailles, stries d’usinage, rugosité). Ces zones sont également des lieux de contact ou prennent place
des phénomeénes d’usure de contact (fretting), de fatigue de contact, de grippage, etc. Enfin, elles sont
également les plus exposées aux agressions extérieures, qui engendrent des problémes d’oxydation,
une dégradation des propriétés. Ainsi, les traitements de surface dont sont issus les matériaux a
gradient de propriétés ont pour but d’améliorer les caractéristiques des régions superficielles des
composants mécaniques afin d’améliorer leur tenue en service. Les matériaux a gradient de propriétés
peuvent étre schématiquement regroupés en trois grandes familles :

0] Traitement mécanique de surface e.g. sablage, grenaillage, attrition mécanique,

(i) Traitement thermique e.qg. laser, induction,

(iii)  Traitement chimique ou thermochimique e.g. nitruration, implantation ionique,

cémentation.

Ces traitements superficiels donnent naissance a un gradient de propriétés dont la profondeur peut
varier du micrometre au millimétre. Ils agissent en modifiant principalement :
- L’état microstructural via une transformation de phase, une diminution de la taille des grains
en surface, un écrouissage ou une formation de précipités,
- L’état de surface de la piéce (e.g. déformation du composant en surface a 1’aide d’un
traitement mécanique),

- L’état de contraintes de la piéce par I’introduction de contraintes résiduelles de compression,



- L’état physico-chimique e.g. introduction d’éléments chimiques, modification des phases par
expansion.
Ces différentes modifications vont essentiellement permettre :
- D’élever le niveau de la dureté en surface et donc d’améliorer des propriétés comme la fatigue
de contact ou I’usure,
- De mettre les couches superficielles en compression pour freiner la propagation des fissures,
- D’améliorer la résistance a la corrosion,

- De concilier résistance superficielle de la piéce et ductilité a cceur.

L’évolution des propriétés mécaniques en profondeur demande I’adaptation des techniques de
caractérisation. Les essais traditionnels, comme 1’essai de traction simple, deviennent inadaptés car ils
ne permettent qu’une caractérisation de la réponse moyenne, en volume, du matériau. Des techniques
dites « destructives » de caractérisation de cette catégorie de matériaux sont actuellement employées :
elles demandent la découpe de piéces a haute valeur ajoutée pour pouvoir quantifier le gradient et
vérifier s’il respecte le cahier des charges du composant mécanique. Le projet dont est issu cette these
a germé suite a ce constat et tente de répondre a un certain nombre de problématiques ouvertes telles
que D’identification des effets des procédés sur les propriétés des matériaux a gradient ou sur la
morphologie des surfaces traitées, 1’évaluation des apports des différentes techniques de
caractérisation du gradient de propriétés, la détermination fiable et robuste de ces propriétés et
I’optimisation des procédés de génération des gradients de propriétés. Nous avons réfléchi a une
approche globale de caractérisation, préférablement non destructive, pouvant étre adaptée a un large
spectre de gradient (i.e. quelles que soient sa nature et sa profondeur) pour examiner les relations entre
les conditions des traitements, les gradients de propriétés générés et la réponse de ces matériaux a une
sollicitation mécanique. Cela nous a conduits a investiguer les points suivants :

0] Analyse des apports des différentes techniques de caractérisation (Microscopie
Electronique a Balayage, Spectrométrie a Décharge Luminescente, Spectrométrie a
Sélection d’Energie, Indentation Instrumentée, Interférométrie) de matériaux & gradient
industriels issus de différents traitements de surface (i.e. profondeur variant du micrométre
au millimétre). Nous avons recherché la présence d’une signature des traitements de
surface au niveau de la microstructure du matériau, de 1’évolution de la composition
chimique, de la rugosité de surface et du profil de dureté obtenu.

(i) Caractérisation des matériaux par des essais en surface non destructifs i.e. grace a
’utilisation de la nano-, micro- ou macro-indentation instrumentée. Nous avons étudié les
difficultés rencontrées lors de 1’exploitation et I’interprétation de ces essais, notamment
comment aborder les problémes de reproductibilité, les perturbations en surface (e.g.

effets de taille en indentation, rugosité), 1’anisotropie du matériau, etc.



(iii) Identification des propriétés élastoplastiques des matériaux a gradient par méthode inverse
a I’aide de I’indentation instrumentée. De nombreux travaux ont déja été publiés dans ce
contexte (e.g. [1-6]). Cependant, la robustesse de ces méthodes et 1’unicité de la solution
qu’elles proposent font toujours débat (e.g. [7, 8]). Peu d’indications sont données sur les
incertitudes des données d’entrée des approches inverses existantes i.e. sur les parametres
matériau déduits de la courbe d’indentation. En conséquence, nous avons examiné les
sources possibles d’incertitude (e.g. la rugosité) et proposé une méthode pour les réduire.
Nous avons étudié les informations nécessaires pour garantir la robustesse de 1’approche

inverse.

Le manuscrit se divise en quatre chapitres. Le premier chapitre présente les techniques
expérimentales utilisées pour caractériser les matériaux a gradient de propriétés examinés et inclut une
revue bibliographique des effets des traitements étudiés sur les caractéristiques du matériau (i.e.
microstructure, composition chimique, etc.). Le deuxiéme chapitre est dédié a 1’analyse de cinq types
de matériaux a gradient issus de traitements thermochimiques ou mécaniques pratiqués sur un acier
inoxydable austénitique (AISI 316L). Ces traitements sont: une nitruration suivie d’une
surcarburation, une cémentation a basse température (le Kolsterizing®), une implantation ionique
d’azote, un grenaillage de précontrainte (par air comprimeé) et un grenaillage par ultrasons. Ce travail a
été mené sur un plus large spectre de matériaux : acier faiblement allié 32CrMoV12-9 nitruré ou
cémenté, alliage de TiAI6V4 abrasé, alliage d’aluminium AU4G sablé. Cependant, nous avons choisi
de ne présenter que les résultats des traitements effectués sur I’acier AISI 316L dans le manuscrit pour
assurer une meilleure cohérence et en faciliter la lecture. Quelques résultats obtenus sur les autres
matériaux et traitements sont présentés en annexe. Le troisieme chapitre propose une étude multi-
échelle de la rugosité obtenue apres grenaillage par ultrasons de composants. La pertinence des
paramétres de rugosité utilisés pour décrire les changements de conditions de traitement est
investiguée. Une relation entre les conditions de traitement et la rugosité engendrée est recherchée.

Le quatriéme chapitre est composé d’une analyse bibliographique détaillée de la simulation de
I’essai d’indentation instrumentée par éléments finis. Cette étude a porté sur une centaine d’articles.
Elle discute des différentes hypothéses adoptées dans les modéles éléments finis (e.g. 2D versus 3D,
lois de comportement, valeur du coefficient de frottement, prise en compte du défaut de pointe, de la
rugosité, des contraintes résiduelles, etc) et met en exergue le manque d’unicité de la simulation de cet
essai. Puis, une discussion sur I’identification des propriétés mécaniques a 1’aide de la courbe de
chargement d’un essai d’indentation dans le cas de matériau homogene, bicouche ou a gradient de
propriétés est proposée. Enfin, le cinquiéme chapitre est focalisé sur la reproductibilité de 1’essai
d’indentation dans le cas de matériaux rugueux, sujets aux effets de taille. Un lien entre la rugosité de

surface obtenue aprées traitement dans le cas de grenaillage par ultrasons et 1I’évolution de la dureté en



surface est également étudié. Enfin, ce mémoire de thése s’achéve par une conclusion générale et la

suggestion de perspectives possibles.
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I.1. Techniques expérimentales

I.1.1.Microscopie Electronique a Balayage (MEB)

La Microscopie Electronique a Balayage est fondée sur les interactions électrons-matiere. Elle permet
I’obtention d’images de hautes résolutions de la surface de I’échantillon avec des profondeurs de

champs supérieures a la microscopie optique.

L1.1.1. Principe de fonctionnement
Les principaux éléments composant un Microscope Electronique a Balayage sont: une source
d’électrons (canon) et un dispositif de haute tension, une colonne maintenue sous un vide secondaire,
un ensemble de lentilles électroniques permettant 1’obtention d’un fin faisceau, une platine permettant
d’installer les échantillons, un détecteur d’électrons couplé a un amplificateur de signal et enfin un
systéme de visualisation des images. Le fonctionnement du MEB est présenté dans la Figure 1.
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Figure 1 : Photo de la coupe d’un MEB et schéma de fonctionnement associé, d’apreés [1].

Deux principes sont utilisés pour extraire les électrons : 1’émission thermoionique et 1’émission par
effet de champ. La premiere correspond a la technologie utilisée dans les microscopes & balayage
traditionnels : la source des électrons est un filament de tungsténe ou d’hexaborure de Lanthane
(LaBg), chauffé par effet Joule. L’émission par effet de champ correspond a la technologie utilisée
dans un MEB-FEG (acronyme anglais de Field Emission Gun). Dans ce dernier cas, il y a utilisation
d’une cathode métallique trés pointue. L’application d’une tension entre cette cathode et 1’anode
permet d’obtenir un champ électrique trés intense grace a un effet de pointe. Cette différence de

technologie présente trois principaux avantages. Le MEB-FEG possede une plus grande stabilité lors



de I’observation et une meilleure brillance (efficacité d’une source €lectronique). Sa source d’électrons

a une durée de vie plus importante que celle du MEB.

L1.1.2.  Les types d’émissions
Les interactions entre 1’échantillon observé et les électrons du faisceau incident sont de différentes
natures et induisent différentes émissions, résumées dans la Figure 2. Dans ce travail, seuls trois types
d’émission sont exploités : les émissions électroniques secondaires, rétrodiffuses et les émissions de
photons trés énergétiques (rayons X).

électrons primaires

\ A surface de I'échantillon

— électrons secondaires
rayons X . électrons rétrodiffusés
caractéristiques rayons X
(qques pm)

émission de rayons X

continue électrons absorbés

fluorescence/)r(ﬂ;econdaire

Figure 2 : Poire d’interaction d’un faisceau d’électrons avec un matériau, d’aprés [2].
Les émissions d’électrons secondaires proviennent généralement de chocs inélastiques entre les
¢électrons primaires du faisceau et ceux des atomes de I’échantillon. Ces derniers sont arrachés par
ionisation. Ces électrons possedent une faible énergie et sont donc émis en proche surface, ce qui
correspond & un volume de quelques nm®. Cette émission est, par conséquent, trés sensible a la

topographie et aux irrégularités de la surface.

Les électrons rétrodiffusés correspondent quant a eux aux électrons primaires réémis apres avoir subi
des chocs élastiques avec les noyaux des atomes ainsi que des chocs inélastiques avec les électrons
orbitaux. Ils ont une énergie proche des électrons primaires et un volume d’interaction associé de 0,5 a
1 um®. Ce volume est étroitement lié aux conditions opératoires. La Figure 3 présente une simulation
Monte Carlo permettant d’observer la trajectoire d’¢électrons secondaires et rétrodiffusés dans un acier
AISI 316L. Ce type de simulation permet de mieux quantifier les profondeurs sollicitées par chagque
type d’électrons et aide donc a I’interprétation des images générées par le microscope [3].

L’émission électronique rétrodiffusée est sensible a la topographie de 1’échantillon mais également a
sa composition chimique (les éléments possédant des numéros atomiques élevés apparaissent plus
clairs). Cependant, le contraste lié & la topographie reste prépondérant i.e. des différences de niveaux

de gris dues a la composition chimique ne seront pergues que pour des échantillons parfaitement plats.

Enfin, les émissions de rayons X sont une conséquence de I’arrachement des électrons des différentes

couches électroniques des atomes. L’¢lectron éjecté est immédiatement remplacé par un électron de la
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couche adjacente avec I’émission d’un photon. Ces éjections et émissions se produisent en cascades

jusqu’a la couche la plus profonde. Le volume associé est de I’ordre du pm®.
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Figure 3 : Simulation Monte Carlo (logiciel Casino) permettant de visualiser les trajectoires de 200
électrons primaires dans un acier AISI 316L, avec une tension d’accélération des électrons égales a 20 kV.
Les électrons secondaires sont représentés en rouge et les électrons rétrodiffusés en bleu.

L1.1.3. Parameétres de I'étude
Pour I’observation des échantillons, le Microscope Electronique & Balayage utilisé est un MEB-FEG
Zeiss zigma™. Une tension d’accélération égale a 15kV est utilisée pour la prise d’images. La
distance de travail et les grandissements choisis sont quant a eux dépendants des échelles observées.
La majorité des observations microscopiques présentées sont réalisées avec des électrons secondaires.

Les ¢électrons rétrodiffusés ont seulement été utilisés lors d’analyses topographiques.

I.1.2.Spectrométrie a sélection d’énergie (EDS-X)

\ 4

La spectrométrie a sélection d’énergie permet d’analyser quantitativement la composition d’un
échantillon grace a I’établissement d’analyse ponctuelle, de cartographies élémentaires ou de profils

de concentration.

L1.2.1. Principe de fonctionnement
Cette technique est généralement utilisée dans un Microscope Electronique a Balayage. Elle repose sur
la sensibilité de certains capteurs au flux et a 1’énergie des photons émis par I’échantillon observé.
Cette émission a été détaillée dans la section précédente. Les principaux composants nécessaires a
cette technique sont : une source d’excitation (le faisceau d’électrons primaires émis par le MEB), un
détecteur de rayons X, un processeur permettant 1’enregistrement des impulsions et un systéme de

stockage et d’analyse des signaux émis.
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L1.2.2. Avantages et Limites
La spectrométrie a sélection d’énergie est une technique facile a mettre en ceuvre. Elle n’implique
aucune contrainte de géométrie des échantillons et est appréciée pour sa rapidité de mesure : environ
100 secondes pour 1’acquisition d’un spectre et 1 heure pour I’obtention d’une cartographie. Les
mesures effectuées sont quantitatives pour tous les éléments ayant un numéro atomique supérieur a 10.
Toutefois, les éléments en trop faible quantité ne sont pas détectés lors des mesures. Cette technique
ne permet pas 1’analyse en extréme surface a cause de la nature des rayons X (cf. poire d’interaction
présentée dans la Figure 2). Pour cette méme raison, il est nécessaire de polir les échantillons et de les
nettoyer avec soin pour obtenir des données quantitatives fiables. Enfin, les données récoltées doivent
étre analysées avec soin car certains éléments émettent des pics comparables. Par exemple, les
¢éléments Soufre et Molybdéne présentent des pics quasiment confondus lorsqu’un échantillon est
observé a une tension de 20 kV. Il est nécessaire de monter le voltage a 30 kV pour détecter une autre

raie de I’élément Molybdeéne, permettant ainsi de différencier les deux éléments.

L1.2.3. Parameétres de I'étude
Les données EDS-X et cartographies élémentaires proviennent d’'un MEB-FEG Philips XL30 équipé
d’un systéme PGT (Princeton Gamma-Tech) IMIX-PTS (Position Tagged Spectrometry). Une tension

d’accélération des électrons égale a 20 kV a été utilisée pour les différentes mesures.

1.1.3.EBSD (Diffraction des électrons rétrodiffusés)

L’obtention de mesures via 1’utilisation de la diffraction des électrons rétrodiffusés est couramment
nommée EBSD, acronyme anglais pour Electron BackScattering Diffraction. Cette technique est
classiquement mise en ceuvre dans un Microscope Electronique a Balayage. Elle permet d’obtenir des

informations quantitatives sur la microstructure des matériaux grace a une analyse cristallographique.

L1.3.1. Principe de fonctionnement
Le principe de I’EBSD est le suivant : un faisceau d’électrons est dirigé sur un échantillon incliné a
70° par rapport a I’incidence normale. Cette inclinaison correspond a la configuration optimale
permettant de maximiser 1’émission des électrons rétrodiffusés. Ces électrons se retrouvent diffractés
par une famille de plans donnée respectant la condition de Bragg. Si un écran fluorescent est placé
prés de I’échantillon, les traces des plans diffractants peuvent alors étre observées. Ce sont les
diagrammes de diffraction, aussi appelés diagrammes de Kikuchi (Figure 4). La configuration de ces
diagrammes dépend de la phase étudiée et de son orientation. Il est ainsi possible de caractériser les
microstructures en fonction de la taille de leur grain, des orientations ou désorientations des joints de

grains, etc.
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Figure 4 : Exemple de diagramme de Kikuchi obtenu lors des mesures EBSD pratiquées sur un acier AlSI
316L.

L1.1.3.2.  Préparation des échantillons
La préparation des échantillons doit étre effectuée avec soin pour pouvoir effectuer des mesures EBSD
de qualité. 1l est primordial de minimiser I’écrouissage superficiel car il tend a flouter les diagrammes
de Kikuchi. Cela est provoqué par 1’accumulation de dislocations qui peuvent entrainer la diffraction

de plusieurs cristallites pour un point de mesure donné.

Toutes les mesures EBSD ont été pratiquées sur une coupe des échantillons afin d’analyser les
transformations en sous-couche. Cette coupe est effectuée a 1’aide d’une micro-trongonneuse ayant
une trés faible vitesse d’avance pour limiter les contraintes appliquées sur le matériau. Les
échantillons sont ensuite polis miroir a 1’aide d’une succession de papiers SiC possédant les grades
suivants : 180, 220, 320, 600, 800, 1000, 1200, 2400 et 4000. Une péate a diamant 1 um est ensuite
utilisée pour éliminer toute trace de polissage. Enfin, les échantillons sont électropolis grace a la mise
sous tension d’un électrolyte composé de 70% d’éthanol, 20% de 2-Butoxyéthanol et de 10% d’eau
pendant 15 secondes.

L1.3.3. Parameétres de I'étude
Les cartographies et graphiques présentés dans ce manuscrit ont été réalisés grace au MEB-FEG Zeiss
sigma'™. Une tension d’accélération égale a 25 kV et une distance de travail de 20 mm ont été
utilisées pour toutes les mesures. En revanche, le pas d’analyse n’est pas constant dans toutes les
cartographies : il dépend de la taille de la zone observée et de la résolution souhaitée. A titre
d’exemple, une cartographie effectuée a un grandissement x1000, d’une aire égale a 26 526 um?
réalisée avec un pas de 500 nm demande un temps d’acquisition d’une heure et 10 minutes environ.

Toutes les données EBSD ont été traitées a 1’aide du logiciel OIM ™ Analysis.

13



11.3.4. Notion de grain
Idéalement, un grain peut étre défini comme une région formée par la répétition périodique d’une
maille élémentaire. Le passage d’un grain a un autre est rendu possible gréce a aux joints de grains,
des défauts a deux dimensions permettant d’accommoder les différences d’orientation entre les
cristaux. Dans notre cas, I’exploitation des données EBSD induit I’utilisation d’une définition
Iégerement différente. Dans le logiciel OIM™ Analysis, la formation d’un grain est déterminée par un
algorithme qui regroupe des points adjacents présentant une orientation similaire. Pour chaque point
de mesure d’un scan, les orientations des voisins directs de ce point sont analysées pour verifier si
elles respectent la tolérance d’écart d’orientation définie par 1’utilisateur. Si ces points respectent cette
limite alors ils sont intégrés au grain et leurs voisins directs sont également analysés. Cette procédure
se répéte jusqu’a ce que les points réunis dans le grain soient entourés par des points ne respectant pas
la tolérance définie. Le nombre minimal de points requis pour former un grain doit également étre
précisé par I’utilisateur. La définition d’un grain varie donc selon les paramétres choisis pour traiter les
données. Pour notre étude, la valeur de tolérance choisie pour I’écart d’angle entre grain est égale a 5°
quelle que soit I’étude. En revanche, la taille de grain minimale est fixée en fonction des
caractéristiques de la microstructure étudiée. A titre d’exemple, pour des microstructures bien
recristallisées présentant des grains d’une taille comprise entre 5 et 30 um, la taille de grain minimale

est fixée a 10 pixels pour un pas environ égal a 500 nm.

Un autre critére important devant étre contrdlé avec soin est la prise en compte des macles dans la
définition du grain. Les macles sont des défauts de 1’ordre d’empilement des atomes. L’introduction
d’un défaut d’ordre type « joint de macle » donne naissance & une nouvelle partie de cristal appelée
macle. Cette partie est la symétrique de la partie non maclée par rapport a un plan, nommé plan de
macle. Ici, seules les macles cohérentes sont considérées. Elles sont souvent aisément reconnaissables
grace a leur joint, de tracé rectiligne. Dans le cas d’une structure cubique face centrée, les maclages de
premiére recristallisation sont décrits par une rotation de 60° autour de 1’axe <111> du cristal. Par
défaut, le logiciel OIM™ Analysis compte chaque macle comme un grain & part entiére. Pour intégrer
les macles dans les grains, il faut tout d’abord lister les systémes de maclage. Une fois ces systémes
identifiés, les parties des grains présentant du maclage sont assimilées selon un systeme mere-fille. Le
grain parent est défini comme I’entité possédant le plus de points mesurés dans une orientation

donnée.

L1.3.5. Indices de confiance et de qualité
Certains indices permettent de juger de la qualit¢ de 1’indexation automatique des diagrammes de
Kikuchi réalisée par le logiciel. Le premier indice souvent étudié est I’indice de confiance CI. Cet
indice est basé sur les votes du logiciel pour un type d’orientation. En effet, un diagramme de

diffraction donné peut correspondre a plusieurs orientations comme seules certaines bandes de
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diffraction sont détectées par I’appareil. Pour choisir une orientation, le logiciel effectue un classement

des différentes possibilités et indique I’indice de confiance en résultant :
_Vi-V,

Cl v )

idéal
ou V; et V, sont le nombre de votes pour la premiére et deuxiéme solution d’orientation et Vg, €St le
nombre total de votes possibles pour les bandes détectées. Cet indice est compris entre 0 et 1. Une
valeur de Cl égale a -1 est assignée a tout point de mesure ne pouvant pas étre indexe.

Le second indice est le parameétre de qualité d’image IQ qui décrit la qualité d’un diagramme EBSD.
Ce parameétre est a la fois dépendant du matériau et de sa condition mais également des parametres
utilisés pour faire la mesure. Lorsque les mesures sont effectuées dans les mémes conditions, ce
paramétre donne des indications précieuses sur 1’état du réseau du cristal : toute distorsion de ce réseau
produit des diagrammes de plus faible qualité ou au moins plus diffus. Il s’agit donc d’un indicateur de

la distribution des déformations dans une microstructure.

L1.3.6. Procédure de nettoyage
Suivant la qualité de la préparation de surface mais aussi 1’état du matériau (recristallisé ou non), des
difficultés peuvent apparaitre lors de I’indexation : certains points restent non indexés tandis que
d’autres possédent des orientations isolées ne se rattachant a aucun groupe de points de mesure
voisins. Certains points situés aux joints de grains sont également difficiles & indexer car ils résultent
de la superposition de deux diagrammes de Kikuchi, émanant de deux cristaux séparés par un joint de
grain. Ces résultats erronés peuvent étre corrigés a 1’aide de procédures de nettoyage. Dans cette étude,
seul un type de procédure de nettoyage est utilisé : la dilatation de grains. Cette routine n’agit que sur
les points n’appartenant a aucun grain mais dont les voisins appartiennent a des grains. Un point peut
ne pas appartenir a un grain s’il n’est pas indexé ou, si I’on reprend la définition précédente d’un grain,
s’il n’appartient pas a un groupe de points dont le nombre de membres est supérieur a ce qui est
préconisé par la taille de grain minimale définie. Si la majorité des voisins du point de mesure étudié
appartient au méme grain, alors I’orientation du point étudié est changée pour correspondre a cette
orientation. S’il n’existe pas de majorité alors I’orientation du point de mesure considéré est modifiee
de maniére aléatoire pour correspondre 1’orientation d’un de ses voisins. Cette procédure est appliquée
par itération, ce qui permet un changement moderé et contrélé des points de mesure. Comme ce type
de nettoyage modifie les données récoltées, il doit étre appliqué avec parcimonie. Dans cette étude, il
n’est appliqué que si les mesures EBSD sont trop perturbées pour permettre une bonne identification
des grains. De méme, si les résultats sont trop dégradés, aucun nettoyage n’est effectué pour éviter de

biaiser les données.
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L11.3.7. Quantification des orientations et désorientations
Afin d’observer I’effet des traitements thermochimiques ou mécaniques sur la microstructure, deux
principaux indicateurs ont été utilisés: la désorientation moyenne a I’intérieur d’un grain et la
dispersion des orientations a I’intérieur d’un grain (cf. Figure 5). La désorientation moyenne a
Pintérieur d’un grain est basée sur le calcul de I’angle de désorientation moyenne entre chaque point
de mesure d’un grain et ses voisins. Cela permet I’étude du gradient des orientations point par point
mais ses résultats sont en conséquence conditionnés par le pas utilisé dans I’étude. Quelques
cartographies des désorientations locales sont également présentées pour mettre en valeur les
désorientations entre points voisins. La définition de cette désorientation reste la méme que la
désorientation moyenne a I’exception prés que la notion de grains est remplacée par celle de voisinage

(points adjacents).

La dispersion des orientations d’un grain permet une évaluation plus globale du gradient puisqu’il
s’agit de calculer I’angle de désorientation moyen entre chaque point de mesure du grain considéré et
I’orientation moyenne du grain. Pour quantifier les modifications des orientations des joints de grains

introduites par un traitement, 1’indicateur utilisé est ’angle de désorientation aux joints de grains.

Figure 5 : Schéma explicatif de la désorientation moyenne a I’intérieur d’un grain (a gauche) et de la
dispersion des orientations (2 droite), d’aprés [4].

I.1.4.La Spectrométrie a Décharge Luminescente (SDL)

La Spectrométrie a Décharge Luminescente (SDL), aussi appelée GDOES (Glow Discharge Optical
Emission Spectrometry), est une technique d’analyse des concentrations élémentaires permettant
d’établir des profils de la répartition en profondeur des éléments. La SDL permet I’obtention de profils
de concentration avec une résolution en profondeur de I’ordre du nanométre et des profondeurs
pouvant atteindre 200 um environ. Cette technique permet 1’analyse des éléments légers comme le
Carbone, 1I’Azote, ’Oxygene et I’Hydrogéne. Elle ne peut étre utilisée que pour estimer des
compositions moyenneées : il ne s’agit pas d’une investigation locale puisqu’elle repose sur la
sollicitation d’un certain volume. De méme, elle n’est pas congue pour identifier les liaisons chimiques

prenant place entre les éléments.
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11.4.1. Principe de fonctionnement

Les principaux éléments composant 1’appareil sont : une lampe a décharge luminescente ou lampe de
Grimm [5], un spectrométre optique et un systéme d’acquisition des données. Le principe de
fonctionnement de la SDL est similaire aux phénomenes prenant place dans des tubes lumineux de
type néon : il y a production de lumiere grace a un ensemble cathode-anode mis sous une faible
pression de gaz rare. Ici, la cathode est I’échantillon et le gaz utilisé est de 1’argon partiellement ionisé
grace a un champ électrique permettant de créer un plasma. L’échantillon, par pulvérisation
cathodique, subit un bombardement ionique qui va éroder la surface de maniére continue. Les atomes
arrachés sont donc excités et c’est leur retour a 1’état fondamental qui permet 1’émission d’un spectre
lumineux, propre a chaque élément, qui est analysé. La Figure 6 schématise le fonctionnement de la
SDL.

detecteur anode

(spectrométre) échantillon

v

gy v

plasma

Figure 6 : Schéma résumant le fonctionnement de la SDL, adapté d’aprés [6]. I est la lumiére émise du
plasma vers le détecteur ; I est la lumiére émise du plasma vers I’échantillon ; I,y est une partie d’I,; qui
est réfléchie de la surface de I’échantillon jusqu’au détecteur et I est la lumiére totale percue par le
spectrometre.

L1.4.2. Avantages et Limites
Parmi les principaux avantages de cette méthode, on peut citer sa mise en ceuvre relativement simple :
seul un vide primaire est nécessaire. La durée d’analyse est relativement courte (e.g. environ 15
minutes pour 23 pum de profondeur dans le cas d’un échantillon d’acier AISI 316L nitruré). La
préparation des échantillons est réduite. Les seules contraintes sont la planéité de 1’échantillon et une
surface parfaitement nettoyée. Au niveau de la géométrie de 1’échantillon, une surface d’une taille
supérieure & 1 cm? est requise. Il est important de noter que la présence de stries d’usinage ou
’utilisation d’une faible surface pour I’analyse peuvent induire des fuites d’air et donc altérer la

qualité des mesures.

Parmi les limites de cette technique, il y a sa nature destructive. Dans notre cas, elle reste une
technique qualitative car il n’y a pas eu d’étalonnage de la machine avec des matériaux certifiés de
référence. De plus, les données fournies par I’appareil sont des réponses en volts en fonction du temps

d’abrasion. Nous avons donc utilisé un profilométre pour mesurer les cratéres d’érosion a la fin de la
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mesure. Puis, nous avons supposé que le temps d’érosion était directement proportionnel a la
profondeur abrasée. Cette hypothése posséde deux limites majeures. Tout d’abord, il y a une
dégradation de la résolution en profondeur avec I’augmentation du temps d’érosion. Ce phénomeéne est
da a P’abrasion de la surface par les ions qui tend a créer des microreliefs. Ces microreliefs sont
d’autant plus importants que la profondeur érodée augmente. La deuxiéme limitation concerne les
problémes d’érosion préférentielle. Si la microstructure de I’échantillon n’est pas homogene, certaines
zones peuvent étre davantage attaquées. De méme, si la nature de la matrice de 1’échantillon varie, il

peut y avoir des variations de la vitesse d’érosion.

L1.4.3. Paramétres de I'étude
L’appareil utilisé dans cette étude est un GD Profiler 2 d’Horiba Jobin Yvon. Les analyses ont été
effectuées avec une anode de 2 mm de diamétre et sous un plasma d’argon (650 Pa — 30 W). Elles ont

été soumises a un filtrage pour obtenir la valeur moyenne du signal.

Le spectrometre utilisé n’ayant pas été étalonné, les réponses en voltage fournies par chaque élément
ont été modifiées pour permettre leur quantification relative. Ce calcul est réalisé en considérant la
teneur relative de chaque élément, s’exprimant sous la forme suivante :

[ J= g [ ®

ou X, et X' correspondent aux voltages a un instant t et dans le volume tandis que[Xi ] et [X;’("]

représentent les teneurs a un instant t et en volume. Les teneurs en volume utilisées lors du traitement

des données SDL sont présentées dans le Tableau 1.

Elément Cr Ni Mo Mn Si C P S Fe N
%Poids 16,72 1210 205 118 048 0019 0038 0013 673 01

Tableau 1 : Composition chimique utilisée pour le calcul de la teneur relative lors de I’exploitation des
mesures SDL réalisees sur des échantillons d’acier AISI 316L traités.

1.1.4.4.  Mesures des crateres d’érosion
Les cratéres d’érosion ont été mesurés a 1’aide du profilométre tactile Veeco Dektak® 150. Le rayon

de courbure du stylet est environ égal a 2 pm.

I.1.5.Indentation instrumentée

L’indentation instrumentée s’oppose aux essais traditionnels d’indentation ou la mesure de I’empreinte
est nécessaire pour calculer la dureté du matériau sollicité. Ici, cette technique repose sur

I’enregistrement continu de la charge et de I’enfoncement de 1’indenteur dans le matériau.
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L1.5.1.  Parameétres de l'étude
L’étude des matériaux a été effectuée grace a un nanoindenteur Agilent G200. Par défaut, il permet
I’utilisation d’une gamme de charge comprise entre 1 UN et 500 mN, avec une résolution de 50 nN.
Gréce a I’ajout d’un module « forte charge », une charge maximale égale a 10 N peut maintenant étre

atteinte.

L1.5.2. Réalisation des profils d’indentation
Pour la réalisation des profils d’indentation, les échantillons ont été coupés transversalement puis
polis. Seul un polissage mécanique comprenant les papiers de granulométries suivantes a été réalisé :
180, 220, 320, 600, 800, 1000, 1200, 2400 et 4000. Puis les derniéres rayures ont été enlevées grace a
un polissage avec une pate a diamant 1 pm. Les indentations ont été réalisées a I’aide du
nanoindenteur, équipé d’une pointe Berkovich. Pour éviter tout effet de taille, une profondeur égale a
2 um a été utilisée pour tous les échantillons. L’espacement des indents est égal a 100 um et la dureté
est déterminée a I’aide de la méthode CSM. Pour réduire les effets des points aberrants, la dureté est
calculée en estimant la médiane des valeurs de dureté mesurées entre 1700 et 2000 nm de profondeur.
Les profils sont réalisés grace a des indentations successives effectuées selon une diagonale orientée
de 2 & 15° par rapport a la surface de 1’échantillon. La position des indents a ensuite été vérifiée grace
a des mesures de distance effectuées sur le MEB. Les valeurs indiquées sur les profils proviennent de

résultats moyens obtenus grace au tracé d’au moins trois profils.
I.1.6.Microscopie interférométrique

L1.6.1. Principe de fonctionnement
L’interférométrie est une technique optique permettant de mesurer des distances. Elle est basée sur
I’étude du glissement d’un réseau de franges en lumiére blanche. Ces franges sont des motifs alternant
des bandes blanches et noires et sont le résultat d’interférences. L’interféromeétre utilisé ici est de type
Mirau. Le faisceau incident est focalisé par un objectif puis il est séparé en deux parties par une lame
séparatrice. La premicre partie est réfléchie par I’échantillon tandis que la seconde est réfléchie par le
miroir de référence. Enfin, ces deux parties sont recombinées par la lame séparatrice, ce qui conduit a

I’observation de franges (cf. Figure 7).

Michelson Linnik Mirau

Objectif 1

Seéparateur Référence

/ de faisceau U I L - =
; Objectif
i Réaférence
e : v
:

Référence - Objectifs Séparateur _
i de faisceau "l., H :
R e e e ey ey )

Figure 7 : Représentation schématique des principaux montages utilisés en microscopie interférométrique,
d’apres [7].
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L1.6.2. Avantages et Inconvénients
L’interférométrie permet I’obtention de mesures topographiques 3D des surfaces, sans contact et pour
des temps de mesures raisonnables. Pour la méthode en lumiére blanche, le temps de mesure est
fonction de la profondeur observée et correspond a des vitesses de mesures comprises entre 1 et
5 um/s. La mesure de la topographie a I’aide d’un microscope interférométrique n’est possible qu’avec
des surfaces réfléchissantes et une immobilité totale du montage doit étre assurée lors des prises
d’images. Toute perturbation de 1’instrument ou de la table de mesure risque d’engendrer des erreurs
de mesures. Un interférométre de type Mirau permet de réduire ’influence des aberrations puisqu’il
est basé sur l'interférence de deux faisceaux traversant la méme optique. Il s’oppose donc aux
interféromeétres de Michelson ou Linnik qui nécessite un ou deux objectifs puisque les trajets optiques

a I’origine de I’interférence ne suivent pas les mémes chemins.

11.6.3.  Paramétres de I'étude
Les mesures de rugosité ont été effectuées a I’aide de I’interféromeétre Zygo NewView ™ 7300, équipé
d’un objectif x20. Cet objectif couplé a une caméra CCD permet 1’obtention d’une précision latérale
de 71 nm et d’une précision verticale environ égale a 3 nm. Toutes les mesures 3D ont été redressées a

I’aide d’un polyndéme de troisiéme degreé.
1.1.7.Diffraction des rayons X

L1.7.1. Principe de fonctionnement
La diffraction des rayons X est utilisée pour mesurer les contraintes résiduelles présentes dans le
matériau. Pour cela, 1’échantillon analysé est irradié a I’aide d’une source d’énergie. Si I’on suppose
gue le rayon incident forme un angle 6 avec la surface du matériau (cf. Figure 8), alors seuls les plans
cristallins respectant la loi de Bragg induiront une diffraction, mesurée par une variation de 1’intensité
en fonction de I’angle 6. La loi de Bragg s’exprime comme suit :
2d,,y =Asin 20, (3)
ou A est la longueur d’onde et dyy est la distance interréticulaire entre plans d’une méme famille hKI.
Dans la Figure 8, seuls les cristaux des grains A et B respectent la loi de Bragg et conduisent donc a
une diffraction. Dans le cas du grain C, il faudrait effectuer une rotation d’angle y pour respecter la loi
de Bragg et permettre la diffraction de ses cristaux.
En relevant la valeur des angles auxquels le pic de diffraction apparait et en I’introduisant dans la
relation (3), la distance interréticulaire entre plans cristallins peut étre calculée. Si le matériau est
contraint (présence d’un chargement ou de contraintes résiduelles) alors les distances interréticulaires
relevées seront différentes de celle d’un matériau vierge de contraintes et la différence sera
proportionnelle aux contraintes agissant sur les plans. Les contraintes résiduelles prenant place a la

surface d’un matériau sont calculées a I’aide de mesures d’intensité réalisées selon différents angles .
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En exploitant la variation des angles 6 en fonction des angles y (tracé de 26 en fonction de sin?y), la
théorie de 1’élasticité linéaire est ensuite utilisée pour déterminer les contraintes (appliquées ou

résiduelles) agissant sur les plans diffractants [8].

Rayons X Rayons X

Figure 8 : Principe de la diffraction des rayons X et de la loi de Bragg, d’aprés [7].

L1.7.2. Avantages et Inconvénients
La détermination des contraintes résiduelles par diffraction des rayons X est trés intéressante puisqu’il
s’agit d’une méthode non destructive (contrairement aux méthodes basées sur des enlévements de
matiére et sur la mesure de la flexion résultante) mais qui reste trés locale (sollicitation d’un volume
de quelques pum®). Son application & des matériaux industriels peut étre problématique car
I’interprétation des mesures nécessite de connaitre 1’historique thermomécanique complet, or il est
souvent complexe ou partiellement connu. En effet, un champ de contraintes résiduelles peut étre
généré par différents phénoménes physiques : création de défauts cristallins (défauts ponctuels,
dislocations, précipités), accommodation d’une déformation plastique a 1’échelle intergranulaire,
maclage, transformation de phase et présence d’une contrainte macroscopique. Or, les calculs de
contraintes résiduelles réalisés supposent que le champ de contraintes résiduelles créé par des
déformations plastiques antérieures est nul en moyenne, sur le polycristal (ou petit devant le
chargement macroscopique appliqué). Cette hypothése permet des simplifications considérables dans
les calculs des contraintes résiduelles mais n’est pas valide dans les cas ou le matériau a subi des
traitements thermomécaniques [9]. Les calculs effectués supposent également que le matériau présente
une isotropie élastique et qu’il n’y a pas de contraintes normales, ni de cisaillement en surface i.e.
présence de contraintes bi-axiales (loi des sin2y). Toutes ces hypothéses doivent étre prises en

considération lors de I’interprétation des résultats.

L1.7.3. Incertitudes de mesures
Un autre point important est la gestion des incertitudes affectant les mesures des contraintes
résiduelles. Les incertitudes jointes aux résultats ne sont représentatives des incertitudes de 1’essai :
elles décrivent en réalité les incertitudes de la corrélation linéaire réalisées entre les variables 26 et

sin2y pour identifier la valeur de la contrainte résiduelle. Il est donc important de vérifier la forme des
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pics de diffraction, d’examiner les incertitudes sur la détermination de la position du pic ainsi que la
valeur du rapport signal-bruit des mesures du pic de diffraction avant d’interpréter la signification des

valeurs numériques calculées pour les contraintes résiduelles.

L1.7.4. Parameétres de I'étude
Les mesures des contraintes résiduelles ont été effectuées a I’aide du Set-X (Elphyse) de 1’équipe du
PIMM a Paris. La source de rayonnement X utilisée est du Manganése. La longueur d’onde est
2,1018 A pour la raie K, et de 2,1058 A pour la raie K,,. La tension entre la source et la cible est
constante et égale a 20 kV et I’intensité dans le filament est de 5 mA. La raie <311> du fer y est

examinée. L’angle  évolue entre -37° et 37° avec un pas environ égal a 5°.

I.2. Présentation des traitements de surfaces étudiées

L’amélioration de la fonction ou de la tenue en service de la surface fait partie des principaux buts des
traitements de surface : recherche d’une meilleure tenue au frottement, amélioration de la tenue en
fatigue ou encore de la résistance a la corrosion. Ces traitements peuvent induire des changements de
phases, introduire des contraintes résiduelles ou encore des modifications de la microstructure (taille
de grains, précipités, etc), ... Les traitements de surfaces peuvent &tre schématiquement scindés en trois
grandes familles : les traitements chimiques, les traitements thermiques et les traitements mécaniques.
Dans ce travail de thése, cing procédés différents ont été étudiés en vue d’examiner leurs effets sur le
matériau : changements microstructuraux, évolution de la composition chimique, évolution des
propriétés mécaniques (contraintes résiduelles, dureté, ...). Etant donné que ces traitements n’ont été
appliqués qu’a un acier austénitique AISI 316L, quelques précisions seront données sur les effets de

ces traitements sur ce matériau.
I.2.1.Nitruration et cémentation

L2.1.1. Principes
La nitruration et la cémentation sont des traitements thermochimiques reposant sur la diffusion
d’éléments chimiques : 1’azote pour la nitruration et le carbone pour la cémentation. Différents types
de procédés et technologies sont disponibles pour effectuer ces traitements : la nitruration peut étre de
type gazeuse, plasma ou en bains de sels. La cémentation peut étre gazeuse, en bains de sels mais
également sous pression réduite ou encore réalisée par bombardement ionique. La nitruration
« classique » est pratiquée a des températures comprises entre 400 et 600°C tandis que la cémentation

est traditionnellement menée a des températures situées entre 850 et 980°C.

L2.1.2. Microstructures
Les microstructures résultant de ces traitements sont étroitement liées aux températures, aux temps de

traitement et a la nature des matériaux traités. Dans le cas des aciers inoxydables, la nitruration
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« classique » donne généralement lieu & la formation de deux couches. La premiére couche formée en
surface est dite de combinaison. Elle comporte souvent deux phases : une phase y’ ou 1’azote occupe le
site octaédrique localisé au centre de la maille de fer cubique a faces centrées et une phase € de
structure hexagonale compacte contenant plus ou moins d’atomes d’azote sur ses sites octaédriques,
selon la composition du nitrure. Cette couche trés poreuse est suivie par une couche de diffusion
contenant de 1’azote en solution solide et parfois de fins nitrures (cf. Figure 9). A des températures
plus élevées (e.g. 1000°C), la diffusion de 1’azote est beaucoup plus rapide et la nitruration tend a
former des nitrures aux joints de grains et a I’intérieur de la matrice (cf. Figure 9). Il est également
important de noter que, suivant les températures et les temps de traitement, une croissance de la taille

des grains peut étre observée.

Figure 9 : Morphologies caractéristiques obtenues pour un acier inoxydable austénitique (type 310)
nitruré a I’aide d’ammoniac, 2 650°C pendant 168 h a gauche et a 1090°C pendant 168h a droite [10].

Tout traitement de nitruration des aciers inoxydables a plus de 450°C environ tend a provoquer la
formation de nitrures de chrome. Cette précipitation réduit considérablement la dose de chrome
présente dans la matrice du matériau et dégrade donc sa résistance a la corrosion. Des recherches
récentes ont montré qu’il était possible de préserver cette résistance a la corrosion lorsque la
nitruration est effectuée a moins de 450°C. Dans ces conditions, il n’y pas précipitation de nitrures
mais formation d’une phase, dite S, contenant uniquement de I’austénite expansée i.e. enrichie en
azote.

Les microstructures obtenues apres cémentation suivent les mémes principes que celles obtenues apreés
nitruration. Comme précédemment indiqué, les principales différences entre nitruration et cémentation
sont la température a laquelle chaque traitement est pratiqué, ainsi que la pratique d’une trempe apres

traitement dans le cas de la cémentation.

L2.1.3. Caractéristiques
Suivant les conditions de traitement, les caractéristiques du matériau obtenu peuvent étre tres
différentes. A titre d’exemple, les profondeurs impactées par le traitement de nitruration ou de
cémentation peuvent étre de quelques dizaines de micrométres ou atteindre le millimétre. Il en est de
méme pour la forme des profils de concentration ou de dureté qui different selon les conditions de
traitement, comme illustré par la Figure 10. A titre d’exemple, les duretés en surface des aciers

inoxydables austéniques sont comprises entre 800 HV et 1200 HV, d’apreés [11].
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La couche de combinaison tend généralement a dégrader 1’état de surface du matériau a cause de son
importante porosité [12]. La combinaison de 1’élément azote ou carbone avec le fer et avec différents
¢éléments d’alliage du matériau implique une diminution de la présence de ces éléments dans la matrice
et donc le changement des propriétés du matériau : augmentation de la résistance aux frottements, de
la résistance a la corrosion (excepté pour les aciers inoxydables ou les précipités de chrome

appauvrissent la matrice et induisent une perte de la résistance a la corrosion), ...
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Figure 10 : Profils de dureté caractéristiques de traitement de nitruration, d’aprés [11].

1.2.2. Traitement Kolsterising®

L2.2.1. Principe
Le Kolsterising® est un cas particulier de cémentation développé dans les années 80 par B.H. Kolster
pour augmenter superficiellement la dureté des aciers inoxydables austénitiques, sans détériorer leur
résistance a la corrosion. Cette cémentation est réalisée en phase gazeuse et a basse température
(inférieure & 500°C).

L2.2.2. Microstructure
Comme précédemment indiqué pour la nitruration, 1’utilisation d’une basse température évite la
formation de carbures (cf. Figure 11) et conduit a la formation d’une phase S riche en carbone. Il n’y a
donc pas d’appauvrissement de la matrice en chrome, ce qui évite toute détérioration de la résistance a

la corrosion.

Mi’crostructure Microstructure aprés
apres Kolsterising cémentation classique

Carbures de Chrome
' -
N

Sppauvrissement en
Chrome

Figure 11 : Microstructures obtenues aprés Kolsterising et cémentation classique, d’apres [13]
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La phase S est composée d’austénite expansée, c’est-a-dire que le carbone s’est inséré dans les sites

octaédriques de la maille cubique a faces centrées de 1’austénite [14].

L2.2.3. Caractéristiques
Le Kolsterising® modifie légérement la topographie des échantillons traités en surface. D’aprés
diverses études, cette cémentation basse température tend a légérement contraindre les grains en
surface, ce qui génére des bandes de glissement [15, 16]. Cela est également confirmé par les mesures
de diffraction des rayons X indiquant un déplacement et un élargissement des premiers pics de
I’austénite. Cet élargissement des pics traduit la présence de distorsions du réseau (microdéformations)
tandis que les déplacements confirment 1’expansion de I’austénite a cause de I’intégration du carbone.
Le carbone est essentiellement diffusé en surface en larges quantités (3-5 % masse) [13] et les
profondeurs impactées par ce traitement sont de I’ordre de 20-30 um [17]. La dureté en surface est
reportée comme étant de ’ordre de 1000 a 1200 HV,0s. La résistance aux frottements [18], a la

corrosion [19] et a la fatigue ainsi que les propriétés de traction [17] sont nettement accrues.
1.2.3.Implantation ionique

L2.3.1. Principe
L’implantation ionique est un procédé permettant d’enrichir superficiellement un matériau en éléments
désirés. Cet enrichissement est réalisé grace a des faisceaux d’ions de haute énergie, créés a partir de
gaz simples, de composés gazeux ou d’éléments métalliques vaporisés ou pulvérisés. Les ions
introduits dans la matiére perdent leur énergie a cause de différentes interactions décrites par la théorie
LSS (Lindhard, Scharff, Schiott) [20] :
- des collisions directes avec les atomes du matériau-cible, induisant des dommages
(déplacement d’atomes),
- des interactions avec le cortége électronique des atomes du matériau, provoquant ionisations
et excitations.
De ces différentes interactions résulte une distribution des ions implantés dans le matériau dont le

profil peut étre qualifié de gaussien (cf. Figure 12).

Ici, seule I’implantation ionique d’azote sera étudiée. Il est important de préciser que cette
implantation ne repose pas sur les mémes mécanismes que la nitruration. En effet, comme
précédemment énonce, la nitruration est un traitement thermochimique entrainant une modification du
matériau sur des profondeurs pouvant atteindre le millimétre tandis que 1’implantation ionique repose
sur la pénétration d’ions, ne nécessitant pas d’assistance thermique ou des températures bien

inférieures a celles de la nitruration.
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Figure 12 : Interactions entre ions et matiére lors d’une implantation ionique et profil de concentration
associé, d’apreés [7]

L2.3.2. Microstructure
Les microstructures obtenues par implantation ionique d’azote sont étroitement liées aux conditions
d’implantation et a la dose implantée. Pour un acier austénitique, si 1’azote reste en solution solide
alors de I’austénite expansée est obtenue. Au contraire, si la limite de solubilité de cet élément est

dépassée alors il y a précipitation de nitrures (de chrome et de fer) [21].

L2.3.3. Caractéristiques
Les profondeurs implantées sont généralement faibles puisqu’elles restent de 1’ordre du micromeétre
[22, 23]. L’implantation d’azote peut provoquer une légére augmentation de la rugosité en surface,
dépendante des conditions d’implantation utilisées [24]. Elle permet généralement d’augmenter la
résistance aux frottements et a la corrosion du matériau [21]. L’augmentation de la dureté en surface
est également fonction des paramétres du traitement. A titre d’exemple, Guemmaz et al. [25] ont
reporté une augmentation de la dureté en surface de I’acier AlISI 316L d’un facteur 8 (de 2 GPa a
16 GPa) tandis que Pelletier et al. [26] ont reporté une augmentation de la dureté d’un facteur 2

seulement pour des échantillons implantés n’ayant pas été recuits.
1.2.4.Grenaillage de précontrainte

L2.4.1. Principe
Le grenaillage de précontrainte est un traitement mécanique consistant & bombarder une surface a
’aide de billes, projetées a grande vitesse (de 1’ordre de 50 m.s™). Cela permet de générer des

contraintes résiduelles de compression en surface, favorables pour lutter contre la formation et la
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propagation des fissures. Les méthodes traditionnellement utilisées pour propulser les billes sont des
systemes a air comprimé ou des roues centrifuges.
Dans le cas des systémes a air comprimé, les principales conditions de traitement affectant les résultats
sont :

- la nature des billes (densité, dureté),

- le diametre des billes,

- les caractéristiques de la buse (diamétre, angle de déviation),

- lapression d’air,

- I’angle d’impact,

- ladistance entre la buse et la piece traitée,

- le temps d’exposition (et nombre de passes),

- vitesse de la piéce traitée par rapport a la buse.

L2.4.2. Intensité Almen
D’un point de vue pratique, les conditions de traitement (e.g. pression, angle d’impact, distance de
projection) sont rarement spécifiées : I’intensité Almen, introduite par J. O. Almen leur est préférée.
Cette intensité est mesurée a I’aide d’éprouvettes en acier XC65 trempées et revenues (en général 3 a
5), bridées sur un support et disposées au voisinage immédiat des piéces devant étre grenaillées (cf.
Figure 13). Les éprouvettes, une fois libérées de leurs brides, sont placées sur un comparateur
permettant de mesurer la fleche induite par les différences de contraintes présentes dans le matériau.
L’intensité Almen est déterminée en tragant la fléche mesurée en fonction du temps d’exposition et
correspond a la valeur obtenue pour un temps d’exposition ts, dit « temps de saturation ». Ce dernier
correspond a une valeur de temps telle que la fleche obtenue & un temps 2ts n’excéde pas de plus de

10% la valeur de fléche obtenue pour ts (cf. Figure 14).

Grenaillage

@) ) \ Comparateur

Figure 13 : Schéma de la mesure de la fleche Almen, d’aprés [7].
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Figure 14 : Courbe de saturation et temps de saturation, d’aprés [7].

L2.4.3. Taux de recouvrement
Le taux de recouvrement est défini comme le rapport entre la surface occupée par les impacts et la
surface totale a traiter. Les taux de recouvrement inférieurs a 100% sont évalués grace a une
observation de la surface, généralement a I’aide d’un grossissement x10 ou x30. Pour les taux
supérieurs a 100%, il est nécessaire de déterminer le « temps de base » i.e. le temps nécessaire pour
atteindre un recouvrement total de la surface (100%). Puis, les taux de recouvrement suivants sont
définis comme étant proportionnels a ce temps : un recouvrement de 200% correspond a une durée de
traitement égale a deux fois le temps de base, etc.

L2.4.4. Microstructure
Les microstructures obtenues aprés grenaillage de précontrainte sont, une fois encore, dépendantes des
conditions de traitement et du matériau utilisé. Lors de grenaillages importants, un raffinement de la
microstructure peut étre observé. A titre d’exemple, Zhan et al. [27] ont observé un raffinement de la
microstructure d’un acier inoxydable austénitique sur environ 100 um de profondeur aprés grenaillage
de sa surface. A cause de I’introduction de fortes déformations plastiques, le traitement peut également
induire des changements de phase. Kleber et Pirfo Barosso [28] ont observé la formation de martensite

dans un acier inoxydable austénitique apres 'utilisation de différents conditions de grenaillage.

L2.4.5. Caractéristiques
Les profondeurs impactées par le grenaillage de précontrainte varient globalement entre 0,1 et 0,6 mm.
Ce traitement a pour effet d’améliorer la tenue en fatigue et fatigue de contact par 1’introduction
d’importants champs de contraintes résiduelles dans le matériau [29]. Les propriétés mécaniques telles
que la limite d’élasticité [30] ou la dureté [31] sont également augmentées. L’effet de ce traitement sur
la corrosion est par contre plus sujet a controverse. En effet, le traitement peut également induire une

forte rugosité en surface pouvant baisser la tenue a la corrosion du matériau [32].
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1.2.5.Grenaillage de précontrainte par ultrasons

L2.5.1. Principe
Les principaux éléments composants 1’appareillage du grenaillage de précontrainte a ultrasons sont
présentés dans la Figure 15. Le principe de fonctionnement de cet appareil est le suivant: un
générateur couplé a un émetteur piézoélectrique produit des ondes mécaniques sinusoidales de
fréquence 20 kHz. Ces ondes, de faibles amplitudes, sont amplifiées a 1’aide d’une séric de
« boosters » permettant d’obtenir des amplitudes créte-a-créte comprises entre 20 et 100 um. Cette
énergie est transmise a la sonotrode, elle-méme couplée avec le fond d’une enceinte contenant les
billes de grenaillage (cf. Figure 15). Ces billes sont mises en mouvement grace au déplacement
alternatif (en montée/descente) de la sonotrode. La trajectoire des billes est donc ici aléatoire, similaire
au mouvement des molécules d’un gaz, contrairement au grenaillage & air comprimé décrit
précédemment. Un autre critére distingue le grenaillage par ultrasons du grenaillage traditionnel :

I"utilisation de billes sphériques de tailles plus importantes (= 1 mm).

/

e

ENERGIE Pidce —
MECANIQUE

Enceinte

Sonotrode

Billes mises

Emettour Pié en’moyvement
aléatoires

STRESSONIC® GENERATOR

Figure 15 : Principe du grenaillage de précontrainte par ultrasons et photos de ’enceinte contenant les
billes (Propriété de Sonats ®).

Le cahier des charges des pieces traitées comporte trois points principaux : 1’état de surface de la
piece, l’intensit¢ Almen et le profil des contraintes résiduelles obtenues. Ces différentes
caractéristiques sont fonction des conditions de traitement utilisées, dont les principales sont :

- la nature des billes (densité, dureté),

- le diametre des billes,

- la quantité ou masse de billes introduite dans I’enceinte,

- I’amplitude de vibration de la sonotrode (de 10 a 250 um suivant les conditions opératoires),

- le temps de traitement (ou taux de recouvrement),
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- la fréquence du générateur (entre 15 et 40 kHz),

- la distance séparant 1’échantillon de la sonotrode.

L2.5.2. Microstructure
Les microstructures obtenues aprés grenaillage par ultrasons sont similaires a celles obtenues par
grenaillage de précontrainte ou un affinement de tailles de grains en surface peut étre obtenu.
Toutefois, le grenaillage par ultrasons se distingue par la possibilité d’induire une nanocristallisation
en surface grace a I'utilisation de certains jeux de parametres. Ceci a été mis en évidence dans les
travaux de Liu et al. [33] ou une couche nanocristallisée d’épaisseur environ égale a 5 um avec des
tailles de grains comprises entre 10 et 20 nm a été observée aprés un traitement par grenaillage a
ultrasons de I’acier inoxydable AISI 316L. Dans cette étude, aucune trace de martensite n’est détectée

aprés analyse des échantillons par diffraction des rayons X.

L2.5.3. Caractéristiques
Les études portant spécifiguement sur la modification des matériaux & I’aide du grenaillage par
ultrasons sont peu nombreuses dans la littérature, mais d’autres types de techniques, comme le
grenaillage de type SMAT (Surface Mechanical Attrition Treatment), peuvent étre utilisés pour décrire
les effets de ce traitement. En effet, ce traitement repose sur le méme principe et ne se distingue que
par le fonctionnement de 1’appareil. Dans le cas du grenaillage par ultrasons, une seule paroi est mise
en mouvement tandis que, pour le SMAT, toute I’enceinte contenant les billes est mise en vibration

pour traiter le matériau (principe similaire a un « shaker »).

Gréace a différentes simulations numériques, Dai et Shaw [34] ont montré que les procédés de type
SMAT possédent une énergie cinétique qui peut étre 180 fois plus importante que celle générée lors du
grenaillage conventionnel, ce qui permet de générer des déformations sur des profondeurs pouvant étre
10 fois plus importantes. D’aprés leur étude, la déformation plastique maximale générée par des
procédés de type SMAT, ainsi que les contraintes de compression maximales, sont respectivement 100
et 10 fois plus larges que dans les piéces traitées par grenaillage. Enfin, le grenaillage par ultrasons
tend a modifier la topographie de surface mais les rugosités sont moins importantes que celles induites

par le grenaillage conventionnel [35].
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I1.1. Introduction

Ce chapitre présente les résultats expérimentaux obtenus pour des matériaux ayant subi des traitements
de surface de nature thermochimique ou mécanique. Les différents traitements choisis permettent de
couvrir une large plage de profondeurs affectées, allant de quelques micrometres a plusieurs centaines
de micrometres. Le Tableau 2 présente, a titre indicatif, I’ordre de grandeur des profondeurs impactées
en fonction des traitements effectués. Les investigations menées sur les matériaux présentés ici ont
porté sur I’analyse des effets du traitement sur I’évolution des propriétés du matériau (i.e. leur
composition chimigque, microstructure, texture, profil de dureté et pour certaines configurations, leurs
contraintes résiduelles et rugosité de surface). La finalité étant de pouvoir, lors de futurs travaux,

utiliser ces connaissances pour I’optimisation des procédés industriels.

Profondeur impactée ~1 pm ~10 nm ~100 pm ~ mm
Sablage
Martelage
Traitement Choc laser
mecanique Grenaillage de précontrainte
Galetage
SMAT
Traitement Induction
thermique ey
Cémentation
Traitement Nitruration
thermochimique )
Implantation
ionique

Tableau 2 : Profondeurs impactées pour différents traitements de surface

Dans ce manuscrit, seuls les résultats expérimentaux portant sur un acier inoxydable austénitique sont
présentés, méme si le travail a porté sur un spectre plus large (e.g. acier martensitique de structure
cristallographique cubique centrée, présenté en Annexe). L’acier étudié a été traité a 1’aide de cing
types de procédés afin de permettre une analyse plus globale des changements introduits par les
traitements. Cette variété de traitements va également nous permettre d’user d’analogies et peut-étre
de geneéraliser sur les transformations prenant place dans le matériau aprés traitement. Enfin, cette
étude est aussi ’occasion de montrer les limites des techniques expérimentales de caractérisation dans

1’étude des matériaux industriels a gradient de propriétés.

L acier inoxydable choisi est connu sous la dénomination AISI 316L. C’est un acier austénitique avec

une structure cristalline de type cubique a faces centrées. Ce matériau a été étudié sous trois formes

37



différentes : une plaque de 3 mm d’épaisseur, deux barres de diamétres respectivement égaux & 16 mm
et 20 mm. La composition chimique de I’acier AISI 316L est donnée dans le tableau ci-dessous :

Elément Cr Ni Mo Mn Si C P S Fe
%Poids 16-18 12-15 2-3 1,45 05 0,02 0,035 0,005 62-68

Tableau 3 : Composition chimique moyennée de ’acier 316L

Comme la forme des produits ainsi que les états initiaux des matériaux sont différents, nous avons
choisi de présenter les résultats des différents traitements en les classant en fonction de 1’origine du
matériau. Pour la premiére origine (notée Origine 1 par la suite), les traitements étudiés sont une
nitruration couplée a une surcarburation, une cémentation basse température (Kolsterising®) et une
implantation ionique. Les deuxiéme et troisiéme origines ont été respectivement traitées par

grenaillage de précontrainte et grenaillage a ultrasons.
IL.2. 316L : Origine 1

I1.2.1. Etatinitial
Les plaques fournies présentent toutes les mémes dimensions : une largeur de 37 mm, une longueur de

56 mm et une épaisseur égale a 3 mm.

Les premiéres analyses effectuées grace au MEB et a la SDL nous ont permis de constater que les
plaques présentaient des différences en termes de microstructure et de composition chimique. A titre
d’exemple, le diameétre moyen des grains variait approximativement entre 10 um et 60 um d’une
plaque a I’autre. En conséquence, pour éviter tout biais dans I’analyse, nous avons décidé de
considérer le cceur du matériau comme la référence lors des analyses de I’évolution de la

microstructure et de la composition chimique.

I1.2.2. Nitruration et surcarburation
Le premier traitement de surface étudié est de nature thermochimique et est composé de deux étapes :
une nitruration gazeuse suivie d’une surcarburation. La surface du matériau traité se distingue

nettement du matériau initial grace a son apparence mate et gris clair.

I1.2.2.1. Observations MEB
Les observations au MEB des échantillons nitrurés ont montré la présence d’une porosité significative
des surfaces traitées (cf. Figure 16), d’une profondeur de 1’ordre du micrométre. Afin d’observer les
effets de ce traitement sur la microstructure et en fonction de la profondeur, les matériaux ont été
coupés perpendiculairement au sens de laminage. La Figure 17 présente des images MEB de la coupe

du matériau traité, apres électropolissage.
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Figure 16 : Micrographie électronique montrant la porosité de la surface de ’acier AISI 316L apreés
nitruration gazeuse et surcarburation.

Figure 17 : Micrographies électroniques de la coupe d’un acier AISI 316L apres nitruration gazeuse et
surcarburation. Les deux micrographies de droite présentent des agrandissements effectués a environ 300
pm (haut) et 30 pm (bas) du bord de I’échantillon.

L’observation de coupes au MEB a différents grandissements montre la présence de précipités dans le
matériau traité sur environ 1 mm de profondeur. Sur les 400 premiers micrometres, les précipités
dominent et il est difficile de distinguer les grains. Les précipités semblent partager une méme largeur
variant entre 1 et 5 um tandis que leur longueur est trés variable : certains précipités ne mesurent que 1
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a 2 um de longueur tandis que d’autres « serpentent » dans le matériau et peuvent atteindre des
longueurs approximativement égales a 50 um. A partir de 400 um jusqu’a environ 780 um de
profondeur, les précipités restent nombreux mais il est possible de distinguer des grains grace aux
différences de contraste. Par ailleurs, les précipités semblent se localiser majoritairement aux joints de
grains méme si quelques petits précipités intragranulaires sont également observés. Il est, une fois
encore, difficile de caractériser la taille de ces précipités : ils présentent des longueurs de tailles trés
variables (comprises entre 2 et 30 um) et possedent une largeur comprise entre 1 et 2 um. Les
précipités situés aux joints de grains ont une largeur environ égale a 2 um tandis que les précipités
intragranulaires ont des largeurs avoisinant le micrométre. De 780 um a 1 mm de profondeur, la
présence des précipités se raréfie jusqu’a disparaitre. Il est difficile d’établir la profondeur exacte
impactée par le traitement. Néanmoins, si I’on considére que la profondeur impactée par la nitruration
et la surcarburation correspond a la zone ou les précipités ne sont plus présents alors elle est de 1’ordre

du millimétre.

11.2.2.2. EBSD
Une analyse par la technique EBSD a permis d’observer 1’évolution de la taille de grains dans
I’échantillon traité. La Figure 18 montre une cartographie d’orientation de I’échantillon non nettoyée
(les points noirs a I’intérieur de 1’échantillon sont non indexés). La présence d’une fraction importante
de précipités en proche surface dégrade la qualité de I’indexation lors de 1’analyse EBSD : I’indice de
confiance et le paramétre de qualité d’image sont environ égaux a 0,51 et 67 dans la moitié¢ basse de la
Figure 18 et tendent respectivement vers 0,84 et 122 dans la moitié haute de la figure. Toutefois, il est
possible d’observer une variation significative de la taille des grains, allant de 10 a 20 um en proche
surface jusqu’a des tailles moyennes comprises entre 50 pm et 100 um environ, passé 250 um de
profondeur. 1l est important de noter que cette différence de taille semble corrélée a la présence de
précipités. En effet, les plus faibles tailles de grains sont présentes dans la zone ou la densité de
précipités est la plus forte tandis qu’une baisse de cette densité correspond a la présence de plus larges
grains. Ce grossissement des grains vers le cceur du matériau est sans doute di a ’utilisation de hautes
températures pour la nitruration et la surcarburation. Il semblerait que le traitement thermique ait
induit une augmentation de la taille de grains, qui a été freinée en proche surface par la présence des

précipités.

La présence de précipités ne permet pas un traitement statistique des données EBSD. En effet, malgré
plusieurs tentatives de nettoyage des données, les grains restent difficilement identifiables par le
logiciel OIM™ Analysis. Cette mauvaise identification des grains affecte beaucoup les analyses
EBSD et ne permet pas un traitement fiable des données (i.e. calcul statistique des diamétres de grains
par zone, calcul de désorientation dans les grains, étude de I’évolution de la désorientation aux joints

de grains, etc). Aussi, nous avons préféré limiter notre étude a des données qualitatives.
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La deuxieme cartographie de la Figure 18 présente les désorientations locales i.e. les désorientations
entre points de mesure voisins. Pour les grains situés vers le coeur du matériau, ces désorientations sont
tres faibles puisqu’elles sont comprises entre 0 et 2° a I’intérieur des grains. En revanche, les
désorientations se renforcent aux joints de grains puisqu’elles sont cette fois-Ci comprises entre 2 et
50°. Dans la zone impactée par le traitement, les désorientations mesurées sont bien plus élevées : des
désorientations comprises entre 2 et 50° sont relevées aux joints de grains mais également a I’intérieur
des grains. Ces désorientations élevées sont sans doute dues a la présence des nombreux précipités qui

nécessitent des accommodations géométriques des réseaux cristallographiques.

Figure 18 : Figure de pdle inverse [RD] obtenue par EBSD (a gauche) et cartographie des désorientations
locales (& droite) de I’échantillon d’acier AISI 316L nitruré et surcarburé.

11.2.2.3. Analyse EDS-X
Pour cerner la nature des précipités, une analyse EDS-X a été pratiquée sur la coupe de 1’échantillon.
Cette mesure sollicite un volume environ égal & 1 pm® et permet de quantifier les éléments en
présence. Plusieurs mesures EDS-X ont été réalisées dans et hors des précipités. Ces mesures sont
nommees par la suite « Précipités » et « Matrice ». Les diagrammes fournis par les mesures EDS-X
ont permis de détecter la présence des éléments Fer, Chrome, Nickel, Molybdéne (représentant plus de
90% du poids du matériau), Silicium et Carbone dans le matériau traité. La présence de 1’élément
Silicium peut étre expliquée de deux maniéres : par la présence de Si dans la composition chimique du
matériau d’origine ou par la présence de résidus de polissage (i.e. quelques grains de silice). La

présence de cet élément étant faible, elle ne sera pas discutée par la suite.

Pour étudier la nature des précipités, une quantification des éléments est effectuée. Il est important de
noter que les éléments légers, comme le Carbone, ne peuvent pas étre quantifiés a I’aide de I’EDS-X.
Le Tableau 4 récapitule donc les résultats des mesures effectuées a environ 5 um, 250 um et 1,5 mm

du bord de la coupe pour les éléments Fer, Chrome, Nickel et Molybdéne.
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Elément [Y%poids] Fe Cr Ni Mo

Précipités (dist. =5 um) 58,38 19,28 6,28 2,74
Matrice (dist. =5 um) 70,08 5,74 18,85 1,13
Précipités (dist. = 250 pm) 40,50 38,81 1,84 4,81
Matrice (dist. = 250 um) 73,20 6,16 13,82 1,31
Matrice (dist. = 1.5 mm) 64,20 16,32 10,14 2,17

Tableau 4 : Quantification par EDS-X des éléments présents dans les précipités et la matrice de
I’échantillon d’acier AISI 316L nitruré et surcarburé. Les distances indiquées correspondent a I’espace
entre le bord et la mesure EDS-X.

A environ 5 um du bord de I’échantillon, la matrice est Iégérement plus riche en Fer et en Nickel
qu’au cceur du matériau. Elle est également plus pauvre en Chrome puisqu’elle présente une perte
d’environ 10% en poids. Les précipités situés a cette profondeur ont quant & eux une quantité de Fer
inférieure a la matrice mais sont beaucoup plus riches en Chrome. A 250 um de profondeur, des
tendances similaires sont retrouvées. L’enrichissement en Chrome des précipités est par contre bien
plus marqué : environ 39% en poids contre 6% pour la matrice environnante ou encore environ 16%
pour la matrice située au cceur du matériau. Il est important de noter qu’a 250 um de profondeur les

précipités sont aussi beaucoup moins nombreux qu’en surface comme le montre la Figure 17.

Pour confirmer ces tendances et détecter les zones les plus riches en Carbone, des cartographies ont
été réalisées. La Figure 19 présente les résultats obtenus au bord de I’échantillon. D’aprés les
cartographies, 1’enrichissement en Carbone reste trés en surface. Les précipités sont 1égérement plus
riches en Carbone et en Molybdéne que la matrice. L’enrichissement en Chrome des précipités reste le

plus marqué.
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Figure 19 : Cartographie X des éléments C, Cr, Fe, Ni, Mo sur la coupe de I’échantillon d’acier AISI 316L
nitruré et surcarburé. La phase claire (respectivement foncée) sur 'image MEB correspond a la matrice
(respectivement aux précipités). La présence des éléments est indiquée par des points de couleur (bleu,
violet, rouge, vert).

11.2.2.4. SDL

Les mesures SDL permettent d’¢étudier I’évolution des teneurs relatives des ¢éléments en fonction de la
profondeur. Contrairement a I’ESD-X, nous allons cette fois pouvoir observer 1’évolution de 1’ Azote.

La Figure 20 présente les teneurs relatives des éléments présentant le plus de variations dans le
matériau étudié : le Fer, le Chrome, le Nickel, le Carbone et 1’Azote. Ces teneurs sont présentées sur
une profondeur maximale environ égale a 300 um a cause des limitations de la technique (profondeur
limite des cratéres). La prise en compte de la teneur des éléments en dehors de la zone traitée, lors du
calcul de la teneur relative, permet néanmoins de quantifier les évolutions par rapport au cceur du

matériau.
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Figure 20 : Profils SDL de I’acier AISI 316L nitruré et surcarburé (la partie (b) représente un
agrandissement de la figure (a)).

La teneur relative de 1’é1ément Fer présente un léger pic vers 3 um puis augmente progressivement
jusque 270 um de profondeur. La teneur relative est environ égale a 36% vers 20 um et atteint une
valeur de 64% a 270 um de profondeur. La teneur relative de 1’élément Nickel est également
croissante puisqu’elle vaut 6% vers 5 um et passe a 10% vers 270 um. Il y a un Iéger renforcement en
Carbone en surface puisqu’on passe d’une teneur relative environ égale a 1,2% vers la surface a une
teneur de 0,9% vers 270 um. Par contre, la teneur relative de 1’élément Chrome tend a chuter jusque
30 um puis augmente progressivement en passant de 6% a 18% vers 270 um. Enfin, la teneur relative
en Azote présente une forte décroissance sur les vingt premiers micromeétres pour se stabiliser a une
valeur environ égale a 0,8%. Il est difficile d’établir la valeur en surface car la présence d’air ou de
fines pollutions tend a perturber les mesures SDL sur une profondeur de 1’ordre du micrométre.

La variation du carbone sur une plus large zone que 1’azote semblerait indiquer que les précipités

observés sont plut6t des carbures de chrome que des nitrures de chrome.
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11.2.2.5.  Profils d’indentation
Afin d’observer 1’évolution de la dureté du matériau en fonction de la profondeur, des indentations ont
été réalisées sur la coupe de 1’échantillon. La Figure 21 présente la moyenne des profils effectués (cf.
Section 1.1.5.2). La dureté en surface est proche de 10 GPa, puis elle décroit rapidement pour se

stabiliser a une profondeur d’environ 1000 um a 2,9 GPa.
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Figure 21 : Profil d’indentations réalisé sur la coupe de ’acier AISI 316L nitruré et surcarburé.
I1.2.2.6. Discussion
Les observations microscopiques et analyses EBSD ont révélé la présence de précipités, associés a de
fortes désorientations, sur une profondeur environ égale a 1 mm. De la surface vers le cceur du
matériau, nous avons pu observer une forte décroissance de la densité des précipités ainsi qu’une
augmentation de la taille des grains. Cette différence de taille est stirement due a la forte température
utilisée pour effectuer la nitruration gazeuse et la surcarburation, qui a provogué une croissance des
grains. Il semblerait qu’au cceur du matériau, les grains aient pu librement croitre tandis qu’en surface

la présence des précipités a bloqué ce phénomeéne.

La combinaison des informations fournies par ’EDS-X et la SDL a permis de déterminer la nature des
précipités. L’analyse EDS-X a souligné la richesse en chrome des précipités mais n’a pas permis de
quantifier les éléments Carbone et Azote. La SDL a, quant a elle, montré que 1’Azote ne variait
fortement que sur une vingtaine de micrométres tandis que la valeur du carbone relevée a 270 um
restait supérieure a celle du cceur du matériau. Les précipités observés sont donc majoritairement
composés de chrome et de carbone (i.e. sont des carbures de chrome). Ces observations sont
confirmées par les descriptions trouvées dans la littérature. Bien qu’il soit difficile de trouver des
travaux couplant la nitruration gazeuse et la surcarburation, les observations microscopiques de notre
travail sont trés similaires aux micrographies publiées par Ueda et al. [1, 2] aprés cémentation d’un

acier AISI 316L. lls notent également une variation de la dureté sur environ 1 mm, soit le méme ordre
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de grandeur que notre étude. Une formation importante de précipités peut également étre observée
dans des cas de nitruration simples mais une revue de la littérature n’a pas permis de retrouver les
mémes caractéristiques que celles du matériau étudié ici. A titre d’exemple, Peng et al. [3] ont reporté
I’apparition d’importants réseaux de précipités aprés avoir nitruré un acier inoxydable austénitique
304. Cependant, la forme et la répartition de ces précipités (beaucoup plus denses sur une zone plus
petite) sont trés différentes de celles observées dans notre étude. La profondeur impactée par le
traitement est également bien inférieure puisque les profils de dureté ne varient que sur 200 a 500 um

de profondeur.

I1.2.3. Kolsterising®

Le deuxieme traitement de surface étudié est une cémentation a basse température : le Kolsterising®.

11.2.3.1. SDL
La Figure 22 permet d’observer 1’évolution des teneurs relatives en Azote, Carbone, Nickel, Fer,
Molybdéne et Chrome dans le matériau. Le graphique indique la présence d’un pic de Carbone en
surface, puis cette teneur en Carbone diminue faiblement sur 20 um et plus fortement entre 20 et
50 um pour atteindre une teneur relative environ égale a 0,05%. Le pic de Carbone en surface est
principalement di aux impuretés (la teneur relative réelle doit étre de 1’ordre de 0,5%). Dans le cas de
I’Azote, aucune variation n’est observée. Les éléments Fer et Nickel présentent, quant a eux, des
évolutions similaires. Leur teneur est globalement croissante et peut étre décomposée en trois
domaines. Tout d’abord, ils augmentent avec une faible pente sur les 25 premiers micrométres. Puis,
cette pente s’accentue entre 25 et 42 pm environ. Finalement, un plateau est atteint a environ 42 pm :
la teneur en Fer se stabilise autour de 68% et celle du Nickel & 12%. Les éléments Chrome et
Molybdene possedent une premiére étape de croissance similaire : leur teneur augmente faiblement sur
les 30 premiers micrométres. En revanche, cette croissance est suivie d’un pic autour de 40 pm puis

leur teneur se stabilise autour de 18% pour le Chrome et 2,5% pour le Molybdéne.

80 +
- 70 -
8
8- 60 1T e N
E 50 - e
w N
2 40 - |
: Fe
@ 30 - o
o] B — - Cr
: e e s ortm e oo on e S S
2 10

0 Pe=merree s | | |

0 20 40 o .

@ Profondeur (um)

46



4.5 +
= 44 e N
©
5 35 I
o .
] 39 Mo
@25
B 2
K] I~
T 1.5 A eeeeenccinna..., -
: T—
..
=05 St
0 n T T T T = T ml_
0 10 20 30 40 50 60
(b) Profondeur (um)

Figure 22 : Profils SDL de I’acier AISI 316L traité avec le procédé Kolsterising® (La partie (b) présente
un agrandissement de la figure (a)).

I1.2.3.2. Observations MEB
Une observation de la surface du matériau ou de sa coupe ne permet pas de détecter les effets du
traitement. Aucune modification de la microstructure n’est observée : pas de présence de précipités,
les tailles de grains semblent étre inchangées. Nous avons cherché a confirmer ces résultats a 1’aide
d’analyses EBSD.

11.2.3.3. EBSD
Contrairement au procédé de nitruration, les analyses EBSD réalisées sur les coupes des échantillons
traités avec la procédé Kolsterising® présentent une bonne indexation quelle que soit la zone étudiée
(i.e. proche de la surface ou au cceur du matériau). L’indice de confiance est égal a 0,84 et celui de
qualité d’image environ égal a 70. Les différentes mesures EBSD et les cartographies résultantes n’ont

donc pas nécessité de nettoyage, pouvant parfois biaiser les résultats.

Comme [I’illustre la Figure 23, les cartographies d’orientation ou de taille de grains réalisées sur la
coupe du matériau ne présentent pas de différences d’état entre le centre de 1’échantillon et sa surface.
Le matériau a une structure recristallisée. De nombreuses macles sont présentes, ce qui est
caractéristique de 1’acier AISI 316L. Les désorientations locales sont tres faibles a ’intérieur des
grains (comprises entre 0 et 2°). Les valeurs des désorientations locales les plus élevées sont situées
aux joints de grains et varient globalement entre 6 et 50°. Comme illustré dans la Figure 24, la
distribution des tailles de grains du matériau traité est plutt hétérogéne. Le profil est de type Gaussien

avec des tailles de grains variant entre 3 et 40 pm.
Ces premiéres observations semblent indiquer que le traitement n’a pas d’effet notable, a cette échelle,

sur la microstructure. Gréace a la trés bonne qualité des mesures EBSD, une étude quantitative est

conduite afin de confirmer ces premiéres tendances.
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Figure 23 : Figure de pble inverse [RD] obtenue par EBSD (a gauche) et cartographie des désorientations
locales (a droite) de I’échantillon d’acier AISI 316L traité avec le procédé Kolsterising®
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Figure 24 : Distributions des tailles de grains Ds de I’échantillon d’acier AISI 316L traité avec le procédé
Kolsterising®. Les macles sont incluses dans les grains.

Pour analyser 1’effet du traitement, les données EBSD ont été traitées en délimitant deux zones dont
les dimensions sont déterminées d’apres les résultats données par les mesures SDL. La premiere zone
débute a la surface de I’échantillon et s’étend sur 50 um de profondeur : elle correspond donc au
domaine présentant une importante variation de la teneur en carbone, d’apres les observations SDL.
Cette zone est, par la suite, nommée « Zint ». Quant a la deuxiéme zone, elle est comprise entre 50 um
et 100 um de profondeur et est nommée « Mm ». Cette zone correspond a un domaine ne présentant
aucune variation dans la composition chimique et devrait donc présenter des résultats similaires a ceux
du cceur de 1’échantillon. Une troisiéme zone prise au centre de 1’échantillon (i.e. au milieu de la
plaque traitée) et de dimensions similaires a également été observée afin de confirmer que la deuxiéme
zone n’est pas impactée par le traitement. Les résultats associés a cette zone étant similaires a ceux de

la deuxiéme zone d’étude, ils ne seront pas présentés dans I’analyse suivante.
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La Figure 25 indique les moyennes de tailles de grains obtenues aprés le traitement de quatre mesures
par zone. On constate que ’intégration des macles dans les grains tend a augmenter la valeur des
diamétres moyens, ce qui était attendu. La zone traitée présente une taille de grains légérement
inférieure a la zone non traitée. Cependant, cette différence n’est pas significative comme elle reste
comprise dans les écart-types des mesures. La dispersion des tailles de grains a également été étudiée.
Elle est de I’ordre de 6-7 um quelle que soit la zone étudiée. Ces résultats confirment que le traitement

ne modifie pas les tailles de grains et ne semble pas avoir d’influence sur les macles.
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Figure 25 : Evolution du diamétre des grains par zone ou Zint est la zone impactée par le traitement et
Mm est la zone non affectée par le traitement. La mention « Macles incluses » signifie que les macles sont
intégrées aux grains tandis que la mention « Macles exclues » signifie que les macles sont considérées
comme des grains.

L’influence du traitement sur I’évolution de la texture cristallographique locale (I’orientation des
grains et celle des joints de grains) a ensuite été étudiée en réalisant trois calculs différents. Le premier
décrit la distribution des désorientations moyennes entre toutes les paires de points de mesure situées
dans un grain (Figure 26). Le deuxiéme calcul correspond a I’expression de la distribution de la
dispersion des orientations dans les grains (Figure 27). Cette mesure est moins locale puisque la
dispersion est calculée comme étant 1’écart moyen entre I’orientation de chaque point de mesure du
grain et 1’orientation moyenne de ce grain. Le troisiéme calcul permet de montrer la distribution des

désorientations aux joints de grains. La Figure 28 montre les résultats de ce dernier calcul.
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Figure 26 : Désorientation moyenne dans un grain. La zone intitulée « Zint » (respectivement « Mm ») est
affectée (respectivement non affectee) par le traitement. Les macles sont considérées comme faisant partie

du grain.
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Figure 27 : Dispersion des orientations dans un grain. La zone intitulée « Zint » (respectivement « Mm »)
est affectée (respectivement non affectée) par le traitement. Les macles sont considérées comme faisant
partie du grain.

La Figure 26 et la Figure 27 correspondent respectivement aux premier et second calculs. Dans ces
deux figures, les macles sont considérées comme faisant partie d’un grain. Les désorientations
moyennes dans un grain sont toutes comprises entre 0 et 10° quelle que soit la zone étudiée. La
fraction de grains concernés diminue rapidement avec 1’augmentation de la désorientation moyenne.
La zone traitée semble présenter une fraction plus importante de grains avec des désorientations de
I’ordre de 1,5° mais cet écart reste de 1’ordre des variations entre mesures. La Figure 27 indique
qu’une importante fraction de grains (entre 0,38 et 0,46) présente des dispersions de I’ordre de 1,5°.

Une fois encore, il semble que cette fraction soit plus importante pour la zone traitée mais cette
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différence reste de 1’ordre des écarts-types. Pour des dispersions d’angles comprises entre 5 et 30°, la
fraction des grains concernés est d’environ 0,05 quelle que soit la zone étudiée.

D’apres ces résultats, le matériau présente des désorientations intragranulaires globalement faibles
puisqu’elles restent de 1’ordre de 2°. Les mémes observations ont été réalisées en considérant les
macles comme de nouveaux grains. Les distributions évoluent mais présentent les mémes tendances :
aucun effet du traitement sur les évolutions des désorientations intragranulaires ou dispersions n’est

constaté.
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Figure 28 : Désorientations des joints de grains. La zone « Zint » (respectivement « Mm ») est affectée
(respectivement non affectée) par le traitement.

La Figure 28 présente les désorientations mesurées aux joints de grains. La plus forte fraction mesurée
est relevée pour un angle de 60° environ, ce qui correspond a la présence de macles de recristallisation
dans le matériau. Les joints de ces macles présentent par rapport au grain parent une rotation d’angle
60° par rapport a <111>. Pour des angles compris entre 30° et 60°, on reléve également des fractions
de grains relativement importantes mais dont la distribution reste identique quelle que soit la zone

étudiée. Il semble donc que le traitement n’ait pas d’effet sur la désorientation aux joints de grains.

I11.2.3.4.  Profils d’'indentation
La Figure 29 présente une filiation de dureté effectuée sur la coupe d’un échantillon d’acier AISI 316L
traité avec le procédé Kolsterising®. La dureté en surface est environ égale a 10,5 GPa. Elle décroit
rapidement sur une profondeur de 45 um environ pour se stabiliser a une valeur approximativement
égale a 3,5 GPa. La forme de ce profil est trés similaire a celle de la teneur relative en Carbone (cf.
Figure 22).
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Figure 29 : Profil d’indentations réalisé sur la coupe de I’acier AISI 316L traité avec le procédé
Kolsterising®.

I1.2.3.5. Discussion
Les observations MEB de la coupe du matériau traité ont permis de montrer que le matériau ne subit
pas de modification microstructurale, a 1’échelle étudi¢e. Ces observations sont en accord avec celles
effectuées sur un acier 304 Kolsterisé [4], ainsi qu’avec celles reportées aprés cémentation basse
température d’un acier 316 [5]. Dans cette derniere étude, Corujeira Gallo et Dong ont montré que la
cémentation provoque, en revanche, une déformation des grains en surface. En observant la
microstructure de I’échantillon avant et aprés cémentation, ils ont souligné la présence de bandes de
glissement. Leurs observations ont été confirmées par des analyses EBSD ou ils ont pu constater une
dégradation de la qualit¢ des diagrammes de Kikuchi ainsi qu’une évolution notable des
désorientations locales. Cette déformation des grains en surface est également observée aprés le
traitement par Kolsterising d’un acier 304 [6] et d’un acier 316LN [7]. Cette déformation en surface
n’a pas pu étre étudiée sur nos échantillons (seule la plaque traitée a été fournie et la surface n’est pas

dans un état poli-miroir).

Un rapport publié par la société Bodycote [8] permet de comparer le profil SDL de notre étude avec
les traitements Kolsterising® disponibles. D’aprés ce rapport présentant les effets du traitement sur un
acier 316L, il semblerait que notre profil SDL corresponde a celui obtenu avec un traitement
Kolsterising® de type 33. Ce rapport ainsi que d’autres sources, comme [7], présente également des

profils de dureté similaire a celui mesuré : les valeurs proches du bord sont environ égales a 10 GPa.
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I1.2.4. Traitement Implantation ionique d’azote

I1.2.4.1. Observations MEB et EBSD
L’observation de la surface de 1’échantillon ou de sa coupe ne permet pas de déceler de quelconques
changements provoqués par le traitement. Aucune modification de la microstructure n’est détectée :
absence de précipités, taille des grains similaire en surface et en profondeur. La désorientation aux
joints de grains et la texture cristallographique restent également inchangées (cf. Figure 30).

Figure 30 : Figure de pdle inverse [RD] obtenue par EBSD de I’échantillon d’acier AISI 316L implanté
avec des ions d’azote.

11.2.4.2. SDL
Les analyses SDL confirment I’implantation d’Azote dans le matériau. Entre O et 2 um, la teneur
relative en Azote évolue selon un profil de type Gaussien avant de se stabiliser. Les teneurs relatives
en éléments Fer, Chrome, Nickel et Molybdéne présentent des variations similaires. On note en
premier lieu une croissance importante des teneurs jusqu’a une profondeur de 3 um puis ces valeurs se
stabilisent. De petites perturbations sont constatées dans la croissance de ces éléments entre O et 2 um,

ce qui correspond a la profondeur sur laquelle la teneur relative d’ Azote varie.
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Figure 31 : Profil SDL de I’acier AISI 316L implanté avec des ions N+.
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I1.2.4.3.  Profils d’indentation et indentations normales
Les profils d’indentation réalisés sur la coupe n’ont pas permis de détecter une variation de la dureté
en surface. En effet, les essais d’indentation sont sujets aux effets de bord (sollicitation partielle de la
résine enrobant la coupe de 1’échantillon). La dureté mesurée est toujours environ égale a 3,0 GPa

+0,2 GPa.

Des indentations ont également été réalisées directement sur la surface traitée a différentes
profondeurs. La Figure 32 présente les essais pratiqués sur la plaque traitée et sur celle de référence
pour tenter de quantifier ’augmentation de la dureté engendrée par le traitement. Les valeurs
indiquées ont été obtenues en faisant la moyenne de 10 essais. Les deux plaques présentent des valeurs
de dureté plus élevées en surface : la plaque traitée et la plaque vierge ont une dureté respectivement
3.4 fois et 2,2 fois plus élevée en surface que vers le ceeur. Elles convergent ensuite toutes deux vers
une dureté environ égale a 3 GPa. Cette derniére correspond a celle trouvée lors des mesures de

filiation effectuées sur la coupe de 1’échantillon.
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Figure 32 : Indentations des surfaces des aciers AISI 316L de référence et ayant subi une implantation
ionique d’azote.

L’échantillon traité par implantation ionique d’azote présente un plus fort gradient que la plaque non
traitée. Cependant, il reste difficile de se prononcer sur I’augmentation de la dureté en surface, induite
par le traitement. En effet, les essais d’indentation pratiqués a de faibles profondeurs (souvent
inférieures au micrométre) sont sujets & de nombreux phénomeénes perturbateurs prenant place en
surface. Parmi ces phénoménes, on compte ’effet de taille (Indentation Size Effect — ISE) qui
correspond a ’augmentation de la dureté avec une décroissance de la profondeur d’indentation. Il
n’est pas possible d’affirmer que 1’effet de taille observé sur les 500 premiers nanométres est le méme
pour le matériau implanté et le matériau non traité. De méme, aucune hypothése ne permet d’assurer

que I’effet de taille et le durcissement du matériau sont deux phénoménes additifs. Il n’est donc pas
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possible pour le moment de découpler ces deux effets et de calculer ’accroissement de dureté en

surface réellement associée a 1’implantation ionique.

I1.2.4.1. Discussion
Le profil SDL présenté est semblable a ceux de la littérature puisque 1’on retrouve un profil Gaussien
pour 1’Azote [9] tandis que des éléments comme le Fer, le Nickel et le Chrome présentent une légere
variation sur la méme plage de profondeurs [10]. La difficulté a décorréler les effets de taille et de
polissage a déja été rapportée dans la littérature dans le cas de 1’acier 316L. Cet acier est connu pour
présenter un fort écrouissage de surface apres un polissage mécanique [11]. A titre d’exemple,
Guemmaz et al. [10] ont noté une valeur de dureté égale a 5,5 GPa en surface pour un acier 316L poli
mécaniquement alors que la dureté a cceur n’était que de 2 GPa. Pour notre échantillon, seul un
polissage miroir a été effectué avant traitement : aucun polissage électrolytique n’a été effectué pour
réduire 1’écrouissage de surface. Une part de ’augmentation de la dureté en surface observée peut

donc étre attribuée a cet écrouissage de surface.
IL.3. 316L - Origine 2

I1.3.1. Etatinitial et Traitements
Les échantillons se présentent sous la forme de disques de 20 mm de diamétre et d’environ 1,5 cm de
hauteur. La Figure 33 présente les mesures EBSD réalisées sur une coupe transversale (i.e. le long de
I’épaisseur). La microstructure est trés différente de celles étudiées précédemment : le matériau est

dans un état non recristallisé.
% Y R TS

Figure 33 : Figure de pdle inverse [RD] obtenue par EBSD de I’échantillon de référence. La cartographie
de gauche présente les résultats bruts tandis que celle de droite présente les résultats obtenus apres la
procédure de nettoyage.

Malgré les difficultés a indexer de nombreux points de mesures, les indices de confiance et de qualité

d’image moyens restent élevés puisque respectivement égaux a 0,75 et 90. Cette difficulté
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d’indexation et la présence de désorientations a I’intérieur des grains limitent I’exploitation
quantitative des résultats EBSD. Un nettoyage des données a donc di étre effectué. La procédure
suivie pour réaliser ce nettoyage est décrite dans la Section 1.1.3.6. La Figure 34 montre la distribution
des tailles de grains obtenue pour 1’échantillon de référence. Cette distribution est bien plus hétérogene
que celle obtenue pour I’acier 316L d’origine 3 (cf. Figure 24). Les diamétres des grains varient ici
entre 4 et 180 um environ. Le profil n’est plus de type Gaussien mais semble présenter deux types de
populations : des grains dont la taille est comprise entre 4 et 10 um et d’autres dont la taille est plutot

comprise entre 20 et 80 um.
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Figure 34 : Distribution des tailles de grains Ds de I’échantillon de référence. Les macles sont incluses
dans les grains.

Les échantillons ont été polis miroir puis ont subi un grenaillage de précontrainte. Les caractéristiques
des différents traitements sont décrites dans le Tableau 5. Aucune correspondance n’a été donnée entre
les intensités Almen et les conditions de traitement (i.e. nature des billes, diametre, distance entre
I’échantillon et la buse, pression et débit d’air). Ces conditions de traitement ont été choisies de

maniére a obtenir des intervalles de variations extrémes au niveau des profondeurs impactées par le

traitement.
Nom Intensité Almen Recouvrement
SP 1 20-30 100%
SP 2 20-30 200%
SP 3 20-30 400%
SP 4 40-50 100%
SP 5 40-50 200%
SP 6 40-50 400%

Tableau 5 : Conditions utilisées pour le grenaillage de précontrainte de I’acier AISI 316L.

I1.3.2. Profils d'indentation
Des profils d’indentation ont été réalisés sur la coupe de chaque échantillon. Les résultats sont
présentés par condition dans la Figure 35. Les échantillons se distinguent surtout par la profondeur du
gradient de dureté car leurs valeurs de dureté en surface sont proches (autour de 7 GPa en moyenne).

L’échantillon nommé SP 1 présente la plus faible profondeur impactée puisque le gradient de dureté
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prend place sur environ 130 um. Les échantillons SP_2, SP_3, SP_4 et SP_5 présentent, quant a eux,
une décroissance de la dureté sur respectivement 140 pm, 150 pm, 180 pm et 230 pum environ.
L’échantillon SP_6 posséde la plus grande profondeur impactée puisqu’elle est égale a 250 um
environ. Les duretés en surface sont similaires : environ 6,5 GPa pour SP_1, proche de 7,5 GPa pour la
condition SP_6 et autour de 7 GPa pour les quatre autres conditions. Les échantillons présentent

globalement une dureté 1,4 fois supérieure a celle du ceeur de 1’échantillon, égale a 5 GPa.

Globalement, I’augmentation de I’intensité Almen ou du taux de recouvrement impacte peu la valeur
de la dureté en surface. De méme, pour une méme intensité, le doublement du taux de recouvrement a
peu d’effet. C’est la multiplication par quatre du taux de recouvrement qui accroit le plus la
profondeur impactée par le traitement. Cet effet est d’autant plus marqué que I’intensité Almen est
haute. Il est intéressant de noter que les conditions choisies devaient permettre de maximiser les écarts
entre les profondeurs impactées des différents échantillons. Or, ces premiers résultats montrent que les

conditions choisies n’impactent pas fortement les distributions des profils de dureté.
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Figure 35 : Profils d’indentations réalisés sur des coupes d’AISI 316L grenaillés selon 6 conditions de
traitement différentes.

I1.3.3. EBSD
La Figure 36 présente la cartographie des orientations d’une coupe transversale de 1I’échantillon SP_1.
Le grenaillage de précontrainte ne semble pas avoir d’impact sur les évolutions des désorientations en
surface, de fragmentation ou d’accroissement du taux de maclage. En effet, visuellement, la
distribution des désorientations moyennes des grains présents a 400 um de profondeur semble quasi
similaire a celle correspondant aux grains situés a 5 um du bord. Afin d’observer plus finement
I’évolution de la microstructure apres traitement, les pas utilisés pour les mesures EBSD ont été

réduits d’un facteur 2, comme I’illustre ’agrandissement de la Figure 36. Cela a permis de souligner la

présence de bandes de glissement en proche surface mais également au cceur de 1’échantillon.

Figure 36 : Figure de pdle inverse [RD] obtenue par EBSD de I’échantillon SP_1.

Les désorientations locales ont été calculées pour mieux cerner les possibles différences de
désorientations entre les échantillons. La Figure 37 et la Figure 38 présentent les cartographies
obtenues pour 1’échantillon de référence et les échantillons traités avec les conditions SP_1, SP_3 et
SP 6. L’¢chantillon de référence et 1’échantillon SP 1 possédent des désorientations locales

similaires : a I’intérieur des grains, les désorientations sont majoritairement comprises entre 0 et 6°
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tandis qu’aux joints de grains des désorientations comprises entre 5 et 15° semblent dominer. La
cartographie de [’échantillon SP 3 se distingue des deux précédentes par la présence de fortes
désorientations (supérieures a 15°) a partir du bord de la surface jusqu’a environ 50 um de profondeur.
Cet effet est encore plus important pour 1’échantillon SP_6 ou les fortes désorientations sont présentes
sur environ 150 um de profondeur. Apres les 150 premiers micrométres de profondeur, de fortes
désorientations sont encore détectées a I’intérieur des grains et prés des joints de grains mais de
maniere beaucoup plus ponctuelle. Ces premieres observations semblent indiquer que le traitement
tend a impacter la microstructure du matériau.

Ces premiéres observations, de nature qualitative, ont été confirmées a 1’aide d’une quantification des

différents phénomeénes (évolution de la taille des grains, de la distribution des désorientations, etc.)

Figure 37 : Cartographies des désorientations locales de I’échantillon de référence (a gauche) et de
I’échantillon SP_1 (a droite).

Figure 38 : Cartographies des désorientations locales de I’échantillon SP_3 (a gauche) et de I’échantillon
SP_6 (a droite).
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Les profils d’indentation ont permis de constater que les différentes conditions de traitements ont
donné lieu a des profondeurs impactées plus ou moins importantes, comprises entre 130 um et
250 um. Lors des analyses EBSD, ces profondeurs ont été utilisées pour délimiter les zones d’étude.
Dans le cas de I’échantillon SP_1, la zone par la suite nommée « Zint » correspond a ’aire impactée
par le traitement. Cette zone débute au bord de 1’échantillon et s’étend sur une profondeur de 130 pm.
Quant a la seconde zone, elle suit la premiére : elle débute donc a 130 um et se termine a 260 um du
bord. Comme les profondeurs impactées par le traitement sont différentes selon les échantillons, les

largeurs des zones étudiées ont été choisies de maniére a avoir des aires de tailles similaires.

Pour chaque zone supposee avoir été impactée par le traitement, un calcul du diametre des grains a été
réalisé en incluant les macles dans les grains ou en les considérant comme des grains (suivant la
procédure décrite dans la Section 1.1.3.4). Un calcul similaire est également effectué hors de la zone
impactée et sur des échantillons non traités pour observer 1’évolution des diamétres des grains.
L’histogramme présenté dans la Figure 39 regroupe les diameétres moyens calculés en incluant les
macles dans les grains. Les moyennes et écart-types indiqués ont été calculés en utilisant trois mesures
par condition d’essai. Des profils similaires ont été obtenus dans le cas ou les macles sont considérées

comme des grains a part entiere.
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Figure 39 : Histogramme des diameétres des grains ou Ds est le diamétre des grains en incluant les macles
a Pintérieur des grains. Le nom Zint (respectivement Mm) correspond a la zone affectée (respectivement
non affectée) par le traitement de grenaillage de précontrainte.

L’analyse conjointe des moyennes et des écarts-types indique que les grains présentent un diamétre
moyen environ égal a 29 um, a I’état initial et quelles que soient les conditions du grenaillage.

Un examen plus poussé du graphique semblerait montrer qu’en moyenne les tailles de grains des
conditions 2, 3, 5 et 6 sont légérement plus faibles que celles des conditions 1 et 4, ce qui tendrait a
montrer qu’un plus fort recouvrement entraine une 1égére réduction de la taille des grains. Cependant,

cette baisse n’est pas significative puisqu’elle reste de I’ordre des écarts-types des mesures. En outre,
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les zones « Mm » correspondant a ces echantillons présentent également une plus faible taille des

grains. Cette différence peut donc étre également due a I’hétérogénéité du matériau.

La Figure 40 présente la désorientation moyenne des grains dans le matériau, a 1’état initial et pour les
six traitements. En incluant les macles dans les grains, les désorientations sont majoritairement
comprises entre 0° et 6°. La fraction des grains possédant des désorientations supérieures a 8° est
quasi nulle. Il existe une dispersion des valeurs moyennes des fractions présentant des angles compris
entre 0 et 6° mais elle reste comprise dans 1’écart-type. Ces résultats sembleraient indiquer qu’il n’y a
pas de modifications significatives des orientations induites par le grenaillage quelles que soient les

conditions adoptées pour le traitement.
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Figure 40 : Désorientation moyenne dans un grain d’un acier AISI 316L grenaillé selon 6 conditions.

De maniére similaire, les valeurs moyennes de fraction de grains sont différentes selon les traitements
pour des valeurs de dispersion d’orientation comprises entre 0 et 10° (cf. Figure 41). Cependant, ces
différences de valeurs restent comprises dans les écarts-types. La dispersion des orientations ne semble
donc pas étre modifiée par le grenaillage. Enfin, la Figure 42 indique que les désorientations aux joints
de grains suivent la méme tendance : le grenaillage ne semble pas avoir d’effet notable sur la

microstructure a 1’échelle étudiée.

Des résultats sensiblement différents ont été trouvés lors de 1’observation des cartographies des
désorientations locales (cf. Figure 38) et lors de I’étude quantitative des modifications a I’échelle des
grains. Ces différences peuvent s’expliquer de la maniére suivante. Tout d’abord, la simple
observation des cartographies ne permet pas de tenir compte des variations entre zones d’étude. En
effet, le matériau n’étant pas totalement recristallisé, des différences de désorientations apparaissent
entre zones d’études. C’est pourquoi nous avons souhaité réaliser une étude quantitative. 1l pourrait

étre avancé que les différences constatées proviennent des quantités observées. En effet, 1’étude
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quantitative présente des désorientations moyennées pour un grain sur des zones étendues et non les
désorientations locales. Cependant, les valeurs des désorientations locales ont également été traitées de
maniére quantitative et présentent les mémes tendances. 1l semblerait donc que ce soit la taille des
zones d’étude qui induisent ces différences de résultats. En effet, les études quantitatives présentent
des valeurs moyennées sur une certaine zone. Il semble que la dispersion des désorientations des
grains sur ces zones tend a « noyer » les effets du traitement constatés a 1’aide des cartographies. Ces
observations permettent également de souligner les différences entre les résultats EBSD et ceux
fournis par la filiation. A titre d’exemple, pour 1’échantillon SP_3, le profil de dureté indique une
profondeur impactée par le traitement environ égale a 150 um alors que des désorientations locales ont

été percues sur une profondeur de 50 um seulement.
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Figure 41 : Dispersion des orientations dans un grain d’un acier AISI 316L grenaillé selon 6 conditions.
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Figure 42 : Désorientations des joints de grains de I’acier AISI 316L grenaillé selon 6 conditions.
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I1.3.4. Discussion

Les résultats fournis par les filiations de dureté semblent montrer que I’augmentation de I’intensité
Almen ou du taux de recouvrement n’impacte que peu la valeur de la dureté en surface. Leurs effets
sont bien plus grands sur la profondeur impactée par le traitement. Child et al. [12] ont également
examiné I’évolution de la dureté mais pour des intensités Almen comprises entre 4 et 10 A. Lors de
leurs essais, ils ont noté un léger accroissement des valeurs de dureté en surface avec 1’augmentation
de l’intensité de grenaillage : I’échantillon grenaillé avec des intensités de 4-6 A présentaient une
dureté en surface environ égale a 480 HV, o5 contre une dureté de 515 HV o5 pour 1’échantillon traité
avec un intensité de 8-10 A. L’augmentation de l’intensit¢ Almen avait un effet nettement plus
important sur la profondeur impactée : 1’échantillon traité avec 4-6 A présentait une évolution de la
dureté sur environ 90 um tandis que 1’échantillon traité avec 8-10 A présentait une évolution sur
approximativement 250 um. Les résultats de cette étude possedent donc les mémes tendances que les
ndtres méme si la comparaison reste limitée : 1’étude de Child et al. porte sur un superalliage de nickel
grenaillé avec des intensités dix fois inférieures a celles que nous avons testées.

La faible taille de la base expérimentale ne permet pas de généraliser sur I’effet du taux de
recouvrement et de 1’intensité Almen sur la microstructure ou sur la dureté. Néanmoins, elle permet de
montrer que les effets du traitement sur 1’évolution de la dureté ou sur la microstructure ne
correspondent pas forcément aux mémes échelles. En effet, la dureté évolue entre 130 et 250 um alors
que les désorientations locales observées ne concernent que des profondeurs bien inférieures dont le

maximum est 150 pm.
I1.4. 316L - Origine 3

I1.4.1. Etatinitial et Traitements
Les échantillons se présentent sous la forme de disques de 16 mm de diamétre et d’environ 1,3 cm de
hauteur. La Figure 43 présente des figures de pble obtenues sur une coupe transversale de cet acier. La
microstructure et la qualité d’indexation sont similaires a celles obtenues pour 1’acier d’origine 1. Les
indices de confiance et de qualité d’image sont égaux a 0,8 et 90. Le matériau se présente sous un état

recristallisé avec la présence de nombreuses macles.
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Figure 43 : Figures de p6le inverse [RD] obtenue par EBSD de I’échantillon d’acier AISI 316L d’origine 3.

Les désorientations locales (cf. Figure 44) sont faibles puisque majoritairement comprises entre O et
2°, avec quelques zones ou les désorientations peuvent avoisiner les 4 degrés. Les désorientations
locales sont comprises entre 6 et 15° au voisinage des joints de grains. En revanche, contrairement a la
microstructure de 1’acier d’origine 1, le matériau fourni présente une importante dispersion des tailles
de grains : certaines zones contiennent des grains de tailles moyennes (= 15 um de diamétre) tandis
que d’autres zones contiennent des grains de trés grandes tailles (=150 um de diametre). Les
distributions des tailles de grains des cartographies présentées dans la Figure 43 (et Figure 44) sont
représentées dans la Figure 45.

Comme cette dispersion de tailles peut introduire un biais dans 1’analyse de ’effet du traitement sur la
microstructure, seuls les résultats correspondant aux zones contenant des grains de tailles moyennes
sont par la suite discutés. Les zones contenant de fortes tailles de grains ont également été analysées et

présentent des résultats similaires.

Figure 44 : Cartographie des désorientations locales I’échantillon d’acier AISI 316L d’origine 3.
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Figure 45 : Distributions des tailles de grains des cartographies présentées dans les Figure 43 et Figure 44.
Les macles sont incluses dans les grains.

Les échantillons d’Origine 3 ont été polis miroir puis grenaillés par ultrasons selon les conditions

décrites dans le Tableau 6. Ces conditions ont été choisies de maniére a avoir un large panel de

profondeurs impactées par ce traitement.

Nom Nature des billes Diamétre (mm) Hauteur crétea  Recouvrement (%o)
créte (um)
USP_1 304L 1 30 100
USP_2 304L 2 30 100
USP_3 304L 2 60 100
USP_4 100C6 2 60 100
USP_5 100C6 2 80 100
USP_6 100C6 2 60 1000
USP_7 100C6 2 60 10000
USP_8 100C6 1 60 100

Tableau 6 : Conditions utilisées pour le grenaillage a ultrasons de I’acier AISI 316L.

I1.4.2. Profils d’'indentation
Les profils d’indentation réalisés sur la coupe de chaque échantillon sont présentés, par condition, dans
la Figure 46. Chaque point de profil provient d’'une moyenne de tests effectués sur la tranche de
I’échantillon comme indiqué dans la procédure décrite dans la Section 1.1.5.2, a I’exception du premier
point. Ce dernier a été réalisé en indentant directement la surface traitée (et non sa coupe). Cette
différence de procédure s’explique par le besoin d’accéder a la dureté en surface pour pouvoir
identifier le gradient de dureté. En effet, pour les premieres conditions d’essais, les gradients de
duretés sont tellement faibles qu’il est primordial d’avoir accés a un point proche de la surface pour
pouvoir réellement observer ’effet du traitement. Ces premiers points proviennent de la moyenne de
50 essais. lls présentent en moyenne de forts écarts-types car certaines conditions de traitement ont
engendré des rugosités tres importantes en surface (cf. Chapitre Ill). C’est par exemple le cas pour
I’échantillon USP 7 ou la valeur de dureté en surface a un écart-type trop important (= 2 GPa) pour
apporter une quelconque information. Néanmoins, cette valeur n’a pas été supprimée pour permettre

une comparaison compléte des résultats des échantillons.
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Figure 46 : Profils d’indentations réalisés sur des coupes d’AISI 316L grenaillés par ultrasons selon 8

conditions.

Les profils (hors point initial) présentent globalement des écarts-types assez importants, pouvant
parfois atteindre 1 GPa. Ces écarts peuvent étre dus a 1’hétérogénéité de la microstructure. Des

différences de taille de grains entre zones et des différences de recristallisation peuvent engendrer des
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différences de dureté. Les tests effectués sur un échantillon de référence ont engendré le méme ordre
de grandeur pour les écarts-types et semblent donc confirmer cette explication.

Les échantillons ont des duretés en surface assez proches puisqu’elles se situent entre 5 et 6 GPa. La
dureté au cceur des échantillons étant de 1’ordre de 4,3 GPa, le grenaillage par ultrasons engendre donc
une augmentation de la dureté d’un facteur compris entre 1,2 et 1,4. Les gradients de dureté semblent
présenter une décroissance de type linéaire quelles que soient les conditions de traitement utilisées.
Les différences entre échantillons se manifestent surtout au niveau de la profondeur impactée par le
traitement. Les échantillons USP_1 et USP 2 ont les plus faibles profondeurs impactées,
respectivement égales a 30 et 50 um environ. Les échantillons USP_4 et USP_8 présentent quant a
eux une variation de la dureté sur des profondeurs environ égales a 130 et 150 um. Les échantillons
USP_3, USP_6 et USP_7 ont une profondeur impactée similaire, approximativement égale a 200 um.
L’échantillon USP_5 présente la plus forte variation de la dureté puisqu’elle varie sur une profondeur
d’environ 250 pum.

D’aprés ces résultats, il semblerait que changer le matériau des billes n’impacte pas la dureté en
surface ou son gradient en profondeur (cf. profils des échantillons USP_3 et USP_4). L’effet de
I’augmentation du diamétre peut étre examiné a 1’aide des échantillons USP_1 et USP_2 grenaillés
avec les billes en acier 304L et les échantillons USP_4 et USP_8 pour les échantillons grenaillés avec
les billes en acier 100C6. Pour les deux matériaux des billes, I’augmentation du diamétre induit un
accroissement de la profondeur impactée. Elle augmente d’environ 30 a 50 um pour les échantillons
grenaillés avec ’acier 304L et est encore plus marquée pour I’autre couple d’échantillons puisque la
profondeur augmente de 130 pm a 200 um. En revanche, aucune variation de la dureté en surface n’est
détectée. L’effet du taux de recouvrement est examiné a 1’aide des résultats des échantillons USP_4,
USP_6 et USP_7. 1l semble qu’une augmentation du taux de recouvrement n’induise pas de
modification de la profondeur impactée mais provoque une augmentation de la dureté en surface. Cet
effet est marqué pour un accroissement du taux de recouvrement de 100% a 1000%, ou la dureté en
surface a augmenté de 5 GPa a 6 GPa. Toutefois, la dureté en surface reste constante lors de la hausse
du taux de recouvrement de 1000% a 10 000%. Un phénoméne de saturation semble prendre place.
Enfin, ’augmentation de ’amplitude de vibration de la sonotrode peut étre investiguée a 1’aide de
I’observation des échantillons USP_2 et USP_3 pour ceux impactés avec les billes en acier 304L, et
les échantillons USP_4 et USP_5 pour ceux traités avec les billes en acier 100C6. Les profils
d’indentation indiquent que 1’augmentation de I’amplitude ne modifie pas la dureté en surface. En
revanche, cette augmentation a un trés fort effet sur la profondeur impactée. Cette derniere augmente
de 150 um lors du passage de 30 & 60 um d’amplitude pour les billes 304L, et de 50 um pour un

accroissement d’amplitude de la sonotrode de 60 a 80 um, avec les billes en acier 100C6.
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I1.4.3. EBSD
Les cartographies d’orientation et de désorientations locales des échantillons USP_1 a USP_6 et de
I’échantillon USP_8 semblent indiquer que les différents traitements effectués n’affectent pas la
microstructure, comme 1’illustrent la Figure 47 et la Figure 48 présentant les cartographies obtenues
pour 1’échantillon USP_4. Les tailles de grains ainsi que les désorientations locales semblent étre
similaires a celles observées pour I’échantillon de référence. En effet, les désorientations locales sont
globalement faibles puisque majoritairement comprises entre 0 et 2° tandis que les désorientations aux
joints de grains sont comprises entre 6 et 15°. En revanche, la condition 7 semble avoir fortement
impacté la microstructure sur les 200 premiers micrométres (cf. Figure 47 et Figure 48). Cet impact
reste cependant difficile a examiner car I’indexation de cette zone est trés mauvaise. Les quelques
points indexés semblent dévoiler une diminution de la taille des grains. Il s’agit peut étre d’un début de
nanocristallisation de la surface. Sur les 50 premiers micromeétres, il est impossible de distinguer la
structure du matériau car le nombre de diagramme de Kikuchi acquis est quasiment nul. Entre 50 et
150 um de profondeur, des désorientations comprises entre 4 et 50° sont observées. Puis entre 150 et
250 um de profondeur, les désorientations locales sont principalement comprises entre 0 et 4°, avec

des désorientations aux joints de grains comprises entre 6 et 15°. Au-dela de 250 um de profondeur,

les désorientations observées sont similaires a celles du matériau de référence.

Figure 47 : Figure de pdle inverse [RD] obtenue par EBSD de I’échantillon d’acier AISI 316L grenaillé
par ultrasons avec, a gauche (respectivement a droite) la condition 4 (respectivement 7).
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Figure 48 : Cartographies des désorientations locales pour les échantillons USP_4 (a gauche) et USP_7 (a
droite).

Suite a ces premiéres observations, une étude qualitative a été menée sur les différents échantillons.
Les résultats de 1’échantillon USP_7 ne sont pas inclus dans cette étude quantitative a cause de la trop
faible qualité des résultats EBSD. La Figure 49 montre les tailles moyennes de grains obtenues en
incluant les macles a I’intérieur des grains, pour les différentes conditions de traitement. La taille
moyenne des grains est environ égale a 20 um. Seules les échantillons USP_1 et USP_2 s’écartent de
cette moyenne avec des tailles de grains respectivement égales a 17 um et 29 um. Ces différences
restent néanmoins de ’ordre de 1’écart-type. Les dispersions des tailles de grains semblent varier de
condition de traitement en condition de traitement : 1’échantillon USP_4 présente par exemple une
bien plus faible dispersion des tailles de grains que I’échantillon USP_8. De méme, on note des
différences de dispersion des tailles de grains entre les zones traitées et les zones non traitées des
échantillons. Cependant, comme indiqué précédemment, le matériau a 1’état initial présente une
dispersion importante de la taille des grains. Il n’est donc pas possible d’établir un lien entre les
différences de dispersion ou de valeurs moyennes des tailles de grain et les conditions de traitement
étudiées. Il semble que les conditions de traitement étudiées n’aient pas eu d’effet sur la taille
moyenne des grains (excepté pour I’échantillon USP_7 mais la dégradation de la qualité des

cartographies ne permet pas son étude).
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Figure 49 : Histogramme des diametres des grains ou Ds est le diamétre des grains en incluant les macles
a Pintérieur des grains. Le nom Zint (respectivement Mm) correspond & la zone affectée (respectivement
non affectée) par le traitement.

Les désorientations moyennes a l’intérieur des grains restent inférieures a 2° pour I’ensemble des
grains, lorsque les macles sont incluses dans les grains (cf. Figure 50). Cette valeur est trés faible et
semble confirmer les observations précédentes. La Figure 51 présente les dispersions des orientations
dans les grains, avec 1’inclusion des macles dans les grains. Les dispersions sont majoritairement
comprises entre 0 et 8° pour I’ensemble des traitements étudiés. Une faible fraction de grains présente
des angles de dispersion entre 20 et 30° environ, mais cela concerne 1’ensemble des traitements ainsi

que I’échantillon de référence.
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Figure 50 : Désorientation moyenne dans un grain d’un acier AISI 316L grenaillé par ultrasons selon 7
conditions.
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Figure 51 : Dispersion des orientations dans un grain d’un acier AISI 316L grenaillé par ultrasons selon 7
conditions.

Enfin, la Figure 52 présente les résultats obtenus pour les désorientations aux joints de grains. Les
résultats sont similaires a ceux obtenus pour les études précédentes : avec ou sans traitement, les
désorientations aux joints de grains restent principalement inférieures a 10°. Le petit pic vers 60°

correspond une fois encore a la présence de macles dans le matériau.
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Figure 52 : Désorientations des joints de grains de I’acier AISI 316L grenaillé par ultrasons selon 7
conditions.

I1.4.4. Contraintes résiduelles

Les contraintes résiduelles ont été mesurées suivant la technique décrite dans la Section 1.1.7. La
Figure 53 présente un exemple de pic de diffraction obtenu pour I’échantillon USP 1 ainsi que la
droite obtenue lors de la régression linéaire 26 versus sin2} réalisée pour déterminer les contraintes

résiduelles. Les résultats de cet échantillon sont représentatifs de 1’ensemble des mesures effectuees :
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le rapport signal-bruit obtenu lors des mesures par diffraction des rayons X est non négligeable mais
les pics de diffraction restent facilement identifiables.
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Figure 53 : Exemple de pic de diffraction pour I’échantillon USP_1 (a gauche) et la régression linéajtlc(;%
versus sin() effectué pour I’échantillon USP_1 (a droite).

Les valeurs des contraintes résiduelles identifiées sont présentées dans la Figure 54. Il est important de
noter que les incertitudes inclues dans cette figure représentent I’erreur commise lors de la régression
lindaire effectuée pour identifier les contraintes (26 versus sin2y, cf. Figure 53) mais ne donnent pas
d’indications sur les incertitudes de mesures. Toutes les contraintes mesurées sont négatives, indiquant
que le matériau est en compression, ce qui était attendu. La valeur des contraintes résiduelles en
surface pour 1’échantillon de référence est non nulle, cela traduit 1’effet du polissage qui tend a écrouir
le matériau en surface (échantillon poli-miroir).
Les échantillons USP_3 et USP 4 partagent les mémes conditions de traitement a 1’exception du
matériau de la bille : 304L pour le premier et 100C6 pour le second. Les valeurs des contraintes
résiduelles en surface sont égales a -486 MPa pour I’échantillon USP_3 et -501 MPa pour
I’échantillon USP_4. 1l semblerait donc que I’utilisation de billes en 100C6, i.e. de billes faites d’un
matériau plus dur que I’acier 304L, engendre des contraintes résiduelles de compression plus élevées
en surface.
L’effet d’une augmentation de I’amplitude de vibration de la sonotrode sur I’évolution des contraintes
résiduelles en surface peut étre examiné grace aux échantillons USP_2 et USP_3 pour les billes en
304L et USP_4 et USP_5 pour les billes en 100C6. Pour les billes en 304L, une augmentation de
I’amplitude de 30 um (USP_2) & 60 um (USP_3) induit une augmentation des contraintes résiduelles
de compression en surface de -420 MPa a -486 MPa. Pour les billes en 100C6, une augmentation de
I’amplitude de vibration de la sonotrode de 60 um (USP_4) a 80 um (USP_5) engendre un
accroissement des valeurs de contraintes de -501 MPa a -561 MPa. D’aprés ces résultats, il semblerait
qu’une augmentation de I’amplitude de vibration de la sonotrode permet 1’introduction de plus fortes

contraintes de compression en surface.
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L’effet du diamétre des billes sur la valeur des contraintes résiduelles en surface peut étre investigué a
I’aide des échantillons USP_1 et USP_2 pour les billes en 304L et, USP_4 et USP_8 pour les billes en
100C6. L’augmentation du diamétre des billes de 304L de 1 mm (USP_1) & 2 mm (USP_2) induit une
tres légere augmentation des contraintes résiduelles de -413 MPa a -420 MPa. Un accroissement du
diameétre des billes de 100C6 de 1 mm (USP_8) a 2 mm (USP_4) entraine une diminution de la valeur
des contraintes résiduelles mesurées en surface puisqu’elles sont respectivement égales a -566 MPa et
-501 MPa. D’aprés ces résultats, il semble difficile de conclure sur 1’effet du diamétre des billes sur le
niveau des contraintes résiduelles en surface. Il semblerait que cet effet soit directement couplé a la
nature des billes et peut-&tre également a I’amplitude de vibration de la sonotrode.

Enfin, I’augmentation du taux de recouvrement de 100% (USP_4) et 1000% (USP_6) entraine une
élévation des contraintes résiduelles en surface puisque les valeurs mesurées sont respectivement
égales & -501 MPa et -592 MPa. Au contraire, 1’augmentation du taux de recouvrement de 1000% a
10 000% (USP_7) entraine une diminution des contraintes résiduelles en surface puisqu’une valeur
égale & -551 MPa a été relevée pour I’échantillon USP_7. 1l est difficile de conclure avec certitude sur

I’effet du recouvrement. Ce point sera davantage commenté dans la section suivante.
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Figure 54 : Contraintes résiduelles en surface de I’acier AISI 316L grenaillé par ultrasons selon 8
conditions.

I1.4.5. Discussion

L’utilisation de différents paramétres (taille de bille, matériau des billes, amplitude de vibration de la
sonotrode et taux de recouvrement) permet de comparer les tendances obtenues au niveau des profils
de dureté a celles de la littérature.

Nos résultats semblent indiquer que le matériau des billes n’a pas d’influence sur la valeur de la dureté
en surface ou sur la profondeur impactée. Ce résultat est plutdt surprenant puisque les billes 304L ont
une dureté environ égale a 3,6 GPa tandis que les billes 100C6 ont une dureté de 7,6 GPa. D’apres la
littérature, 1’utilisation d’un matériau plus dur pour les billes que pour la piéce traitée engendre une
augmentation de la duret¢ en surface et permet d’augmenter la profondeur impactée. A titre

d’exemple, Harada et al. [13] ont grenaillé une piéce d’acier carburé a I’aide de billes 1,07 et 1,6 fois
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plus dures que le matériau traité ainsi qu’avec des billes 1,7 fois moins dures que le matériau traité. La
seule variation de la dureté de la bille a engendré des différences significatives dans les profils :
I’utilisation de billes 1,7 fois moins dures n’a pas modifié la dureté du matériau alors que les billes
plus dures ont toutes deux engendré une augmentation de la dureté en surface d’environ 20%. Ce type
d’effet n’est montré que pour certaines conditions d’essais et aucune indication n’est donnée sur les
incertitudes des essais. Plusieurs explications peuvent étre proposées pour expliquer I’absence de cet
effet sur nos échantillons. La premiére concerne les conditions utilisées pour le traitement : il se peut
que les conditions du traitement soient assez séveres pour que le matériau utilisé pour les billes n’ait
que peu d’effet sur la variation de la dureté. Il y aurait une sorte d’effet de saturation : la surface est
tellement écrouie avec les paramétres utilisés (taux de recouvrement, amplitude de vibration de la
sonotrode, diamétre des billes) que la nature des billes ne contribue que peu ou pas a 1’écrouissage. La
seconde explication met en jeu la détermination de la dureté en surface : le premier point du profil a
été réalisé par indentation normale et non par indentation sur la coupe du matériau. Or, les rugosités de
surface de ces matériaux sont trés importantes et il se peut donc que I’augmentation de la dureté n’ait
pas été détectée a cause des trop grandes incertitudes induites par la rugosité.

L’effet du diamétre sur le profil de dureté a pu étre investigué grace aux résultats fournis par deux
couples d’échantillons. Ces derniers semblent indiquer que 1’augmentation du diamétre impacte la
profondeur de variation de la dureté mais pas la valeur de la dureté en surface. Ces résultats sont en
accord avec la littérature. Arifvianto et al. [14] ont également testé I’influence du diamétre des billes
lors d’une étude sur I’impact des conditions du SMAT sur les profils de dureté d’un acier AISI 316L.
IIs ont montré qu’une augmentation du diamétre tendait a augmenter la dureté en surface ainsi que la
profondeur impactée. Cependant, aucune donnée n’est fournie sur les dispersions des mesures de
dureté. En outre, les diametres de bille utilisés sont nettement supérieurs a ceux de notre étude
(puisque situés entre 3 et 6 mm). Une fois encore, il se peut que nos échantillons présentent une légére
évolution de la dureté en surface mais qu’elle ne soit pas détectée a cause d’une trop forte rugosité,
induisant des incertitudes non négligeables sur la détermination de la dureté.

L’effet du taux de recouvrement est étudié a 1’aide des résultats des échantillons 4, 6 et 7. Il semble
qu'une augmentation du taux de recouvrement n’induise pas de modification de la profondeur
impactée mais provoque une augmentation de la dureté en surface. Cet effet est marqué pour un
accroissement du taux de recouvrement de 100% a 1000%, ou la dureté en surface augmente de 5 GPa
a 6 GPa. En revanche, la dureté en surface reste constante lors de la hausse du taux de recouvrement
de 1000% a 10 000%. Il semblerait donc qu’un phénoméne de saturation prenne place. L’impact du
taux de recouvrement sur le profil de dureté du matériau a pu étre investigué grace aux résultats
fournis par trois essais présentant des taux de recouvrement de 100%, 1000% et 10 000%. La variation
de ce taux ne semble pas affecter la profondeur sur laquelle varie la dureté. En revanche, une
augmentation de la dureté en surface a été détectée lors du passage de 100% a 1000% de taux de

recouvrement mais celle-ci reste constante lors d’une augmentation du taux de 1000% a 10 000%. De
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maniére similaire, il semblerait donc y avoir une saturation pour ce qui est de I’augmentation de la
dureté. Arifvianto et al. [14] ont également étudié ce phénoméne mais en se rapportant au temps de
traitement et non au taux de recouvrement. Ils ont observé qu’un accroissement du temps de traitement
tend a faire augmenter la dureté en surface jusqu’a ce qu’il y ait saturation : dans leur cas, la dureté
reste constante au-dela de 10 minutes de traitement. Des résultats similaires ont été rapportés lors
d’autres études [15], [16], [17] mais la saturation du niveau de dureté n’a pas toujours été observée.

L’augmentation de 1’amplitude de vibration de la sonotrode semble avoir un fort impact sur la
profondeur de variation de la dureté et un effet quasi nulle sur la dureté en surface. Dans la thése de
Thiriet [17], une évolution similaire des profils d’indentation est rapportée. En effet, lors de la
superposition des profils de dureté obtenus aprés grenaillage par ultrasons de 1’alliage 718, il est
rapporté que l’augmentation de 1’amplitude de la sonotrode de 30 a 50 um, engendre une
augmentation de la profondeur affectée de 80 pm environ. Selon ces travaux, I’augmentation de la
dureté en surface est, en revanche, dépendante de la combinaison de conditions de traitement utilisée :
une augmentation de ’amplitude de la sonotrode peut ou non engendrer une hausse de la dureté en

surface.

En ce qui concerne les valeurs des contraintes résiduelles identifiées, il est difficile de comparer nos
résultats avec ceux de la littérature car I’ensemble des conditions de traitement est rarement fourni.
Toutefois, comme précisé précédemment, toutes les contraintes résiduelles mesurées en surface sont
négatives, ce qui traduit une mise en compression de la surface, comme attendu (e.g. [18]).
L’évolution des valeurs des contraintes résiduelles en fonction des conditions de traitement a déja été
discutée. La seule difficulté d’interprétation concerne 1’effet du taux de recouvrement sur la valeur des
contraintes résiduelles. En effet, les résultats précédents montrent qu’une augmentation du taux de
recouvrement de 100% a 1000% engendre une augmentation des contraintes résiduelles tandis qu’une
augmentation de 1000% a 10000% induit une diminution des contraintes résiduelles. Deux
hypothéses peuvent étre émises pour expliquer cette derniére variation. Tout d’abord, les résultats de
I’échantillon USP_7, correspondant au taux de recouvrement de 10 000%, peuvent étre affectés par la
rugosité en surface, de nature différente de celle des autres échantillons. En effet, les mesures par
diffraction des rayons X peuvent étre dégradées principalement a cause d’un fort écrouissage du
matériau ou d’une importante rugosité de surface. Tous les échantillons traités par grenaillage a
ultrasons présentent une rugosité de surface non négligeable due aux multiples impacts des billes.
Toutefois, comme exposé dans le chapitre suivant (Section 111.3.4), I’échantillon USP_7 a une rugosité
de surface importante et présente en outre une morphologie différente des autres échantillons. Cela
peut peut-étre induire de plus fortes incertitudes sur les mesures. Une autre hypothese, plus plausible,
consiste a considérer que la valeur de contraintes résiduelles plus faible identifiée pour 1’échantillon

USP_7 est le résultat d’une délamination de la couche écrouie (cf. Figure 67). Malheureusement, la
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quantité de matiére enlevée n’a pas pu étre mesurée, cette indication nous aurait sans doute permis de
confirmer cette hypothese.

Enfin, les contraintes résiduelles mesurées semblent globalement corrélées aux mesures de dureté
effectuées en surface. Il est difficile d’établir un lien pour chaque échantillon car les écarts-types des
mesures de dureté sont élevés. Toutefois, pour les deux mesures (dureté et contraintes résiduelles), les
valeurs relevées sur les surfaces traitées a 1’aide des billes de 304L sont moins élevées que celles
correspondant aux surfaces traitées avec les billes de 100C6, ce qui tend a attester la présence d’une

corrélation.

I1.5. Conclusion

Le traitement de surface thermochimique combinant une nitruration et une surcarburation présente la
plus forte signature d’un point de vue microstructural. Il y a une nette corrélation entre les évolutions
de la taille des grains, de la densité de précipités et du profil de dureté. La teneur en carbone semble
également suivre cette évolution méme si elle n’a pas pu étre caractérisée jusqu’a cette profondeur a
cause des limites de la technique de caractérisation (SDL). D’importantes désorientations ont pu étre
relevées aux joints de grains avec une évolution similaire a la densité de précipités: ces
désorientations sont trés nombreuses en surface pour accommoder les distorsions introduites par les
précipités puis se raréfient avec la profondeur.

Au contraire, les échantillons ayant subi des traitements thermochimiques de cémentation basse
température et d’implantation ionique ne présentent pas de modification microstructurale a 1’échelle
étudiée. L’évolution du profil de dureté correspond aux variations de composition chimique i.e.
principalement a 1’évolution de la teneur en Carbone pour la cémentation basse température et a
I’évolution de la teneur en Azote pour I’implantation ionique.

Les échantillons issus des traitements de surface de type mécanique étudiés (grenaillage de
précontrainte par air comprimé et grenaillage par ultrasons) ne présentent pas ou peu de modifications
microstructurales. Seuls les échantillons traités avec les plus fortes intensités possedent des
désorientations plus fortes en surface. Toutefois, ces derniéres ne présentent pas la méme évolution
que la dureté puisque leur présence est détectée sur des profondeurs bien moins importantes.

Pour le grenaillage de précontrainte, une augmentation de l’intensit¢ Almen ou du taux de
recouvrement n’impacte que peu la valeur de la dureté en surface d’aprés les mesures de profil de
dureté effectuées. Elle impacte surtout la profondeur affectée par le traitement.

Pour le grenaillage par ultrasons, 1’évolution des profils de dureté ne semble pas étre affectée par le
matériau des billes de grenaillage (100C6 ou 304L) : la valeur de dureté en surface et la profondeur
d’évolution de la dureté sont similaires quel que soit le matériau utilisé. Toutefois, I’incertitude des
mesures de dureté est importante et a pu masquer cet effet. L’augmentation du diamétre des billes ou
de I’amplitude de vibration de la sonotrode impacte la profondeur sur laquelle la dureté évolue mais

pas la valeur de dureté en surface. Au contraire, ’augmentation du taux de recouvrement n’a pas
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d’effet sur la profondeur affectée mais impacte la valeur de dureté en surface. Les quelques mesures
de contraintes résiduelles effectuées en surface nous ont permis de vérifier la mise en compression du
matériau. Comme un faible nombre de conditions de traitement a été examiné pour le grenaillage par
ultrasons, il est difficile de conclure avec certitude sur I’effet des conditions de traitement sur la valeur
des contraintes de compression en surface. Toutefois, il semblerait qu’une augmentation de
I’amplitude de vibration de la sonotrode tend a engendrer de plus fortes contraintes de compression en
surface. De méme, 1’utilisation de billes en acier 100C6 a la place des billes en 304L induit de plus
fortes contraintes en surface. Il est plus difficile de conclure sur I’effet du diamétre des billes ou du
taux de recouvrement comme des variations non monotones ou dépendant des autres conditions de
traitement ont été relevées.

L’ensemble des paramétres procédé ayant été fournis pour les échantillons grenaillés par ultrasons,
nous avons pu réaliser une étude fine de 1’évolution de la rugosité en fonction des conditions de

traitement, présentée dans le chapitre qui suit.
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Chapitre III : Etude expérimentale multi-échelle de matériaux a
gradient de propriétés - Partie II : Effets des parametres procédé
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I11.1. Introduction

Le grenaillage par ultrasons fait partie des traitements mécaniques de surface couramment utilisés
pour renforcer la durée de vie des piéces mécaniques. On compte également le traitement d’attrition
mécanique (SMAT) [1], le grenaillage & ultrasons par impact ou encore le grenaillage laser [2]. Tous
ces traitements visent également & augmenter la résistance aux frottements du matériau. Toutefois, les
déformations plastiques en surface induisent, dans certaines configurations de traitement, une
augmentation significative de la rugosité favorisant ainsi I’amorce de fissures et dégradent la durée de
vie des composants mécaniques [3].

La littérature fait état de plusieurs travaux examinant I’évolution de la rugosité aprés un traitement de
surface de type mécanique. Deux themes principaux peuvent étre identifiés :

0] Le premier théme regroupe les travaux comparant I’influence de différents types de
traitements mécaniques de surface sur I’évolution de la rugosité. A titre d’exemple,
Maawad et al. [4] ont comparé les effets du grenaillage, du brunissage, du traitement par
chocs laser et du grenaillage par ultrasons sur la rugosité d’un composant en alliage de
Titane a, en utilisant comme paramétre de rugosité R,, i.e. la valeur absolue moyenne des
cing pics les plus élevés et des cing vallées les plus basses sur la longueur d’évaluation.
Gao [5] a exploré les effets du grenaillage et du martelage par laser sur la durée de vie en
déterminant le facteur de concentration de contraintes K, proposé par [6]. Le facteur K;
est exprimé en fonction de la hauteur maximale créte-a-creux R; et de I’espacement moyen
des pics locaux adjacents.

(i) Le second theme regroupe les travaux focalisés sur I’impact des conditions d’un
traitement de surface donné sur I’évolution de la topographie. Arifvianto et al. [7] ont
examiné les effets du SMAT sur la rugosité d’une piece en acier inoxydable AISI 316L en
utilisant diverses combinaisons de conditions de traitement (basées sur la variation de la
vitesse du moteur, le temps de traitement, le diamétre des billes, le nombre de billes). De
maniére similaire, Mordyuk et Prokopenko [8] ont évalué I’impact de la durée du
traitement sur la rugosité du matériau.

Une synthése (non exhaustive) des parametres utilisés pour caractériser la rugosité est présentée dans
le Tableau 7, indiquant que dans une large partie des travaux, I’écart moyen arithmétique, R,, est
adopté comme indicateur quantitatif de I’évolution de la rugosité. Cependant, 1’utilisation de ce seul
paramétre est insuffisante pour caractériser la topographie de maniére exhaustive ou approfondie. Par
conséquent, certains groupes de recherche ont choisi d’utiliser des paramétres supplémentaires pour
une meilleure caractérisation de la topographie. A titre d’exemple, la hauteur moyenne maximale du
profil R, [9], la profondeur maximale de creux du profil Rp.x [10] ont été ajoutées a I’observation du

Ra. De méme, 1’évolution des facteurs d’asymétrie Ry et d’aplatissement Ry, [11] peuvent étre étudiés

83



pour mieux caractériser la distribution des hauteurs des pics et la symétrie des profils de rugosité d’un

composant.
Référence Traitement de surface Paramétre de rugosité
[12] Sablage Ra, Rimax
[7] SMAT R.
[11] Grenaillage Ra Rz Re, Rek, R
[13] Grenaillage Ra, Ry
[14] Grenaillage par chocs laser R, R:
[15] Sablage Ra
[16] Grenaillage Sa
[17] Traitement de nanocristallisation en surface PV, Ry Ra
[4] Grenaillage, Grenai_llage par ultrasons, Grenaillage par R
chocs laser et Brunissage ?
[8] Grenaillage ultrason par impacts Ra
[18] Sablage g S e S S So i
[19] Grenaillage Ra
[20] Traitement de nanocristallisation en surface Ra
[5] Grenaillage laser et Grenaillage Ra
[21] Grenaillage Ra Ru Sm
[22] Grenaillage ultrason par impacts Ra
[23] Grenaillage et SMAT Ra, Rq
[24] SMAT Ra Rimax
[25] Grenaillage et Grenaillage ultrason par impacts R,
[9] SMAT R, R,
[26] Grenaillage Ra
[27] Grenaillage Ra
[28] Grenaillage and Grenaillage par ultrasons Ra, Ry
[29] SMAT R,
[30] Grenaillage Ra, Ry
Tableau 7 : Paramétres de rugosité utilisés pour caractériser I’influence des traitements de surface sur la

rugosité.

Les parametres décrivant la rugosité sont nombreux mais ils restent globalement peu exploités. Dans
le cas des traitements de surface par impact et de leurs effets sur la rugosité, la question de la
pertinence du choix des parametres de rugosité a examiner est peu abordée, a ’exception de certaines
applications comme dans le biomédical [18], ou certains paramétres de rugosité sont reconnus comme
pertinents pour la description de certaines fonctionnalités (e.g. la lubrification).

Dans ce travail de thése, nous avons adopté des parameétres de rugosité 3D. Ces derniers permettent de
mieux caractériser certaines spécificités morphologiques ou fonctionnalités de la surface, notamment a
1’aide des techniques de segmentation d’image. Pour chaque type de condition (i.e. diamétre des billes,
nature des billes, amplitude de vibration de la sonotrode et taux de recouvrement), nous cherchons le

paramétre de rugosité le plus apte & décrire les effets de ces conditions sur la rugosité. Puis, avec les
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données disponibles, nous allons tenter d’établir une relation globale liant la rugosité des surfaces

traitées aux conditions de traitement utilisées.

I11.2. Caractérisation topographique multi-échelle

Les mesures de rugosité ont été réalisées a I’aide de Iinterférométre Zygo NewView™ 7300 (cf.
Section 1.1.6). Sur chaque échantillon, 20 surfaces de dimensions 1,19 mm x 0,89 mm, décrites par
2176 x 1632 points, ont été aléatoirement mesurées pour s’assurer de la bonne représentativité des
paramétres de rugosité calculés. Elles sont issues de 1’assemblage (Stitching) de 10 mesures de surface
de dimensions 348 um x 262 pum avec un pourcentage de recouvrement égal a 20%.

Pour caractériser la rugosité des échantillons, cinquante parametres de rugosité de surface ont été
calculés. A titre d’exemple, nous avons utilisé :

- Des parameétres d’amplitude [31] comme I’écart moyen arithmétique S,, 1’écart moyen
quadratique Sy, ’asymétrie de la courbe de distribution des profondeurs Sy Ou encore
’aplatissement de la courbe de distribution des profondeurs Sy,. Les parametres S, et S, sont
les équivalents 3D des parametres 2D R, et R, plus traditionnellement utilisés.

- Des paramétres fonctionnels de volume [32] comme le volume de matiére de la surface V, ou
le volume de vide de la surface V,,

- Des parameétres fonctionnels [33] comme la rugosité du noyau Sy ou la profondeur de rugosité
des pics Sy,

- Des paramétres hybrides [31] comme la densité de sommets Sy ou la dimension fractale de la
surface S,

- Des parametres de fonction [32] comme la densité de pics de la surface Syq ou la hauteur des
cing points les plus hauts Ssy. Ces paramétres sont dérivés a partir d’une segmentation de la
surface en motifs (i.e. en collines ou vallées) grace a 1’algorithme de ligne de partage des eaux
(Watersheds algorithm). Cette méthode permet de différencier les variations locales (i.e. les
pics et creux) des plus larges structures (i.e. les collines et vallées). Chaque hauteur
(respectivement profondeur) d’un motif est définie comme la distance entre la frontiére du
motif et son point le plus haut (respectivement le plus bas). Des exemples de mesures de
rugosité 3D et la détermination correspondante de leurs motifs sont présentés dans la Figure
55.

85



Figure 55 : Mesures 3D des surfaces des échantillons USP_1, USP_6 et USP_7 et la détermination des
motifs correspondante (sans filtrage).

La topographie des surfaces obtenues a 1’aide des différentes conditions de traitement par grenaillage a
ultrasons a été examinée a 1’aide d’une analyse multi-échelle. Plus précisément, 50 paramétres de
rugosité ont été évalués sur 21 longueurs d’évaluation avec deux types de filtre Gaussien robuste : un
filtre passe-haut et un filtre passe-bas. L’utilisation de ces filtres avec plusieurs longueurs d’évaluation
permet d’accéder a différents niveaux d’ondulations et de rugosité de la surface.

Le but est d’identifier si certains paramétres de rugosité sont plus sensibles aux conditions de
traitement examinées (e.g. a la variation du diamétre des billes) et si certains d’entre eux sont, par
conséquent, plus pertinents pour décrire I’impact du procédé. La Figure 56 et la Figure 57 illustrent les

effets du couplage d’un filtre et d’une longueur d’évaluation.
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L (um) USP_8 (@ = 1mm) USP_4 (@ = 2mm)

0.00 mm 0.20 0.40 0.60 0.80 0.00 mm 0.20 0.40 0.60
5.6 pm

4.0
3.0

2.0

1100

1.7 pm
14

1.2
1.0
0.8
0.6
0.4
0.2
0.0
-0.2
-0.4
-0.6
-0.8
-1.0
-1.2
-1.4
-1.6
-1.8
-2.0
-22
-24
-2.6

-2.8
-29

69

1.6 pm

12
1.0
0.8
0.6
0.4
0.2
0.0
-0.2
-0.4
-0.6
-0.8
-1.0
~1:2
-14
-1.6
-1.8
-2.0
-2.2
-2.4
-2.6
-2.8

11

Figure 56 : Surfaces observées a ’aide d’un filtre passe-haut.
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L (um) USP_8 (@ = 1mm) USP_4 (@ = 2mm)

0.00 mm 0.20 0.40 0.60 0.80 0.00 mm 0.20 0.40 0.60 0.80

0.53 pm 0.00 0.9 ym
08

0.00

1100

8.9 ym

69

11

Figure 57 : Surfaces observées a I’aide d’un filtre passe-bas

L’évaluation de la capacité des parameétres de rugosité a caractériser les effets des différents types de
condition de traitement est basée sur le couplage d’une analyse de variance (ANOVA) avec une
technique de ré-échantillonnage récente appelée Bootstrap. Le principal objectif de la technique du
Bootstrap est de fournir un intervalle de confiance intégrant la variabilité des données de la rugosité

(i.e. I’obtention de mesures de surface différentes sur un méme échantillon). L’idée du Bootstrap
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consiste a générer un large nombre N (N = 1000 dans cette étude) de groupes d’échantillons simulés
de taille K, a partir d’un groupe de données expérimentales de taille K (ici K = 20 puisque 20 mesures
de rugosité de surface ont été réalisées sur chaque échantillon). Chaque groupe d’échantillons simulés
résulte d’un tirage aléatoire des données expérimentales avec remise. Le groupe d’échantillons simulés
contient donc des mesures expérimentales des surfaces mais n’est pas identique au groupe de données
expérimentales de départ : certaines mesures peuvent apparaitre deux fois ou plus dans un groupe alors
que d’autres n’apparaitront pas. Ces 1000 groupes obtenus a I’aide du Bootstrap sont ensuite utiliSés
pour batir une fonction de densité de probabilité empirique pour chague paramétre de rugosité S;
associé avec un filtre et une longueur d’évaluation. La fonction de densité de probabilité empirique est
ensuite utilisée dans I’analyse de la variance. Pour chaque paramétre S;, la statistique F est calculée en
considérant 2 ou 3 classes de paramétres procédé (e.g. pour le diamétre, les classes sont 1 mm et 2 mm
alors que pour le taux de recouvrement les classes sont 100%, 1000% et 10 000%). En plus de la
moyenne et de la médiane de la statistique F, les 5™ et 95°™ centiles sont déterminés comme ils
peuvent étre utilisés pour calculer un intervalle de confiance a 90%. La moyenne de la statistique F est
utilisée pour classer les différents paramétres de rugosité S; (associés a un filtre et une longueur

d’évaluation) selon leur capacité a caractériser les classes considérées.
I11.3. Recherche d’'un parametre de rugosité pertinent

II1.3.1. Effet du matériau des billes

L’effet du matériau des billes sur la rugosité a été étudié en observant les résultats des échantillons
USP_3 et USP_4 puisque seul ce paramétre varie dans les conditions de traitement. Les parametres de
rugosité calculés pour chaque type de filtre et de longueur d’évaluation ont été classés selon la valeur

moyenne de leur statistique F, comme illustré par la Figure 58.
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Classement des parametres de rugosité associés a une longueur
d'évaluation et un type de filtre

Figure 58 : Classement de la pertinence des parametres de rugosité associés a différentes longueurs

d’évaluation et types de filtre, grace a la moyenne de la statistique F, pour la description de I’effet du
matériau des billes sur la rugosité.

Le parametre le plus pertinent est la densité de sommets, Sgs, calculée sur une longueur d’évaluation de

19 um avec un filtre passe-haut. Ce parameétre appartient aux parameétres « hybrides » décrivant les
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caractéristiques d’amplitude et d’espacement des pics de la surface. Il représente le nombre de pics par
unité d’aire. Selon [31], les pics pris en compte pour le calcul du paramétre Sy sont détectés par
voisinage local i.e. un point est considéré comme un pic s’il est plus haut que ses huit voisins.

La Figure 59 montre la distribution de ce paramétre pour les deux types de matériaux, a 1’échelle
pertinente. 1l est intéressant de noter que les histogrammes sont parfaitement séparés. Cela confirme la
capacité de ce parameétre a décrire I’effet du matériau de la bille sur la topographie de 1’échantillon
traité. La valeur moyenne du paramétre Sy est de 0,0195 pics/mm? pour 1’échantillon impacté avec les
billes en acier 100C6 et elle est de 0,0116 pics/mm?2 pour les billes en 304L. Une densité de pics plus
faible pour le matériau traité avec les billes en 304L signifie que les vallées sont significativement plus

larges que celles obtenues avec les billes en 100C6.
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Figure 59 : Distribution des valeurs de densité de sommets Sys pour I’échantillon traité avec les billes en
100C6 (USP_4) et pour celui traité avec les billes en 304L (USP_3) pour une longueur d’évaluation de 19
pm a I’aide d’un filtre passe haut.

Les duretés des billes en 304L et en 100C6 sont respectivement de 3,6 GPa et 7,6 GPa tandis que la
dureté des échantillons AISI 316L traités est approximativement égale a 3,5 GPa. Comme les billes de
304L ont une dureté approximativement égale a celle des échantillons traités, elles se déforment
probablement davantage que les billes de 100C6 lors des impacts. Par conséquent, les billes de 304L
tendent a produire de plus larges vallées et donc une densité de pics plus faible que les billes de
100C6. Cela est confirmé par la forme des profils des deux échantillons traités, présentés dans la
Figure 60.
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Figure 60 : Profils des échantillons USP_3 (haut) et USP_4 (bas) obtenus avec une longueur d’évaluation
égale a 19 um et un filtre passe-haut.

Harada et al. [34] ont reporté des observations similaires sur 1’effet du matériau des billes sur la
rugosité des surfaces traitées. Ils ont noté que le degré de déformation plastique généré aprés le
grenaillage d’un acier était considérablement plus élevé lorsque des billes en carbure cémenté étaient
utilisées a la place de billes en fonte. La rugosité plus importante a été attribuée a la différence de
dureté : les billes en fonte ont une dureté plus faible que la piéce traitée alors que celles en carbure
cémenté sont significativement plus dures que la piéce traitée.

Concernant la pertinence des paramétres de rugosité, le classement réalisé a 1’aide de la valeur
moyenne de la statistique F indique que I’écart moyen arithmétique S, est classé & la 51°™ position
(sur un total de 2100 combinaisons testées). Ce paramétre donne également deux distributions
nettement séparées (illustrées dans la Figure 61) et permet donc de discerner les effets du changement
de matériau des billes sur la rugosité. Toutefois, le paramétre Sy reste statistiquement meilleur : il
collecte davantage d’informations et permet donc de mieux expliquer les effets de la nature du
matériau des billes sur la topographie. En effet, le paramétre Sy est calculé apres la segmentation de
I’image initiale de la topographie, en utilisant ’algorithme de segmentation par ligne de partage des
eaux (Watershed algorithm). Ce dernier permet de supprimer les pics et creux non significatifs. Par
conséquent, les pics identifiés représentent la morphologie locale reliée aux impacts. Plus précisément,
la densité de sommets peut tre liée au nombre d’impacts résiduels causés par les billes, a un facteur
pres. Ce sens physique justifie pleinement la position du paramétre dans le classement de pertinence.
En outre, les diamétres d’impact ont une nature stochastique : ils dépendent de 1’énergie d’impact tout
comme de I’état de surface (i.e. sa capacité d’écrouissage). La variation des diamétres des impacts
conduit a une variation de la topographie qui est détectée dans le classement des paramétres de
rugosité. En effet, les 18 premiéres positions du classement sont occupées par le paramétre de densité
de sommets associé a une large gamme de longueurs d’évaluation (cf. Tableau 8). Cette large gamme
d’échelles reflete la variation des diametres des impacts, confirmant par conséquent la pertinence de la
densité de sommets pour la description de I’effet du matériau des billes sur la topographie des
échantillons traités. Cela souligne les avantages apportés par les paramétres de rugosité 3D, capables

de mettre en relief les spécificités de la surface étudiée.
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Figure 61 : Distribution des valeurs de I’écart moyen arithmétique S, pour I’échantillon traité avec des

billes en 100C6 (USP_4) et pour celui traité avec les billes en 304L (USP_3), pour une longueur
d’évaluation de 19 pm et un filtre passe-haut.

Position ~ Paramétre de rugosité Filtre Longueur d’évaluation (um)
1 Sys Passe-Haut 19
2 Ss Passe-Haut 23
3 Sds Passe-Haut 13
4 Ss Passe-Haut 7
5 Ss Passe-Haut 5
6 Sds Passe-Haut 15
7 Sds Passe-Haut 11
8 Sys Passe-Haut 6
9 Sds Passe-Haut 9
10 Sds Passe-Haut 35
11 Sys Passe-Haut 25
12 Ss Passe-Haut 29
13 Sds Passe-Haut 92
14 Ss Passe-Haut 55
15 Sas Passe-Haut 69
16 Sds Passe-Haut 122
17 Sds Passe-Haut 157
18 Ss Passe-Haut 220
19 Densité de plis Passe-Haut 122
20 Densité de plis Passe-Haut 69

Tableau 8 : Classement par pertinence des parameétres de rugosité associés a une longueur d’évaluation et
un type de filtre.

II1.3.2. Effet du diametre des billes

Cette section est dédiée a I’analyse de I’effet du diametre des billes sur la topographie des échantillons
traités. L’impact de ce paramétre est investigué a 1’aide de deux types de billes : des billes en acier
304L et 100C6. Pour les billes en acier 304L, ’effet du diamétre sur la rugosité a été évalué a travers
I’analyse des échantillons USP 1 et USP 2, grenaillés par ultrasons a 1’aide de billes de diamétres
1 mm et 2 mm. La classification trouvée a 1’aide de I’analyse de variance nous a permis d’identifier le
parametre le plus pertinent : la densité moyenne des plis calculée avec une longueur d’évaluation de
7 um et un filtre passe-bas. Le calcul de la densité moyenne des plis est basé sur la segmentation des

mesures topographiques a 1’aide de ’algorithme de segmentation par ligne de partage des eaux. Ce
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dernier partage ’image examinée en motifs (collines ou vallées) et localisent leurs points les plus
hauts (pics) ou les plus bas (creux). Cette identification fournit une topographie linéaire dont la
longueur est mesurée puis divisée par la valeur de I’aire examinée, comme illustré par la Figure 62. La

densité moyenne des plis est, par conséquent, une mesure des plis créés par les impacts des billes.

Figure 62 : Topographie 3D de la surface de I’échantillon USP_2 et la détermination des plis associée.
La valeur de la densité moyenne des plis est égale & 232 cm/cm? pour 1’échantillon grenaillé a 1’aide
des billes de 2 mm diametre tandis qu’elle est égale a 347 cm/cm? pour celui grenaillé avec les billes
de 1 mm de diamétre. L’écart moyen arithmétique S, apparait pour la premiere fois dans le classement
réalisé & partir des valeurs moyennes de la statistique F & la 33°™ position. Ce paramétre est égal &
0,08 pum pour les billes de 2 mm et 0,15 pm pour les billes de 1 mm.

Pour les billes en 100C6, le paramétre le plus pertinent pour décrire 1’effet du diamétre des billes sur la
topographie des échantillons traités est également la densité moyenne des plis mais cette fois avec
I’utilisation d’un filtre passe-haut et d’une longueur d’évaluation égale a 122 um. La valeur de la
densité moyenne des plis est approximativement égale a 334 cm/cm? pour I’échantillon grenaillé a
1’aide des billes de diamétre 1 mm (USP_8) et elle est de 450 cm/cm? pour celui grenaillé a ’aide des
billes de 2 mm (USP_4). L’écart moyen arithmétique S, est & la 96°™ position du classement de
pertinence. Le S, est égal a 0,31 um pour les billes de 2 mm de diamétre et est de 0,35 um pour les
billes de 1 mm.

D’aprés les résultats précédents, une augmentation du diamétre des billes tend a décroitre la valeur du
Sa quel gue soit le matériau de la bille. Au contraire, la valeur de la densité moyenne des plis dépend
du matériau des billes : pour les billes de 100C6, une augmentation du diametre des billes entraine une
augmentation de la densité moyenne des plis alors que, dans le cas des billes de 304L, elle entraine
une diminution de la rugosité moyenne. L’évolution du paramétre S, peut étre facilement
appréhendée : I’augmentation du diamétre des billes entraine un élargissement de la taille des vallées
et donc une diminution de la densité de pics en moyenne. Arifvianto et al. [7] ont observé une
tendance similaire en traitant un acier AISI 316L a I’aide de billes de diamétres 3,18, 4,76 et 6,35 mm.
La densité moyenne des plis décrit les variations locales de la topographie. La Figure 63 et la Figure

64 présentent les profils des échantillons grenaillés avec des billes en 304L et 100C6 aux échelles
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pertinentes i.e. obtenus avec une longueur d’évaluation égale a 7 um (et respectivement 122 pum) et un
filtre passe-bas (respectivement passe-haut). La Figure 63 montre que I’échantillon traité avec les
billes de 1 mm présente plus de petits pics et de petits creux que celui traité a 1’aide des billes de 2 mm
de diamétre. Au contraire, dans la Figure 64, cette tendance s’inverse : 1’échantillon traité avec les
billes de 100C6 d’un diamétre 2 mm présente plus de petites variations que celui traité avec des billes
de 1 mm. Comme indiqué précédemment, les billes de 304L sont moins dures que les billes de 100C6
et tendent probablement a se déformer davantage lors des impacts. Par conséquent, les billes de 304L
génerent probablement moins de pics locaux et donc des vallées plus lisses. Les billes de 100C6
déforment vraisemblablement plus séverement le matériau, donnant lieu a des variations locales de la
topographie plus importantes dans les échantillons traités.
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Figure 63 : Profils des échantillons USP_1 (@ = 1 mm, en haut) et USP_2 (@ = 2 mm, en bas) obtenus avec
une longueur d’évaluation de 7 pm et un filtre passe-bas.
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Figure 64 : Profils des échantillons USP_8 (@ = 1 mm, en haut) et USP_4 (@ = 2 mm, en bas) obtenus avec
une longueur d’évaluation de 122 um et un filtre passe-haut.

I11.3.3. Effet de 'amplitude de vibration de la sonotrode

La recherche du parameétre de rugosité approprié pour la description de I’effet de ’amplitude de
vibration de la sonotrode sur la topographie des échantillons est successivement réalisée pour les
différents matériaux des billes.

Tout d’abord, I’effet de I’amplitude de vibration de la sonotrode est investigué pour les échantillons
traités a I’aide des billes en 304L. Deux valeurs d’amplitude de vibration de la sonotrode ont été
testées : 30 um (USP_2) et 60 um (USP_3). Le paramétre le plus pertinent identifi¢ a 1’aide de
I’analyse de la variance est la densité de sommets S, calculée avec un filtre passe-bas et une longueur
d’évaluation de 7 um. La valeur Sy est égale a 530 pics/mm? pour I’amplitude égale a 60 um et elle
est de 920 pics/mm? pour I’amplitude égale a 30 um. Le classement réalisé a 1’aide de la moyenne de
la statistique F indique que 1’écart moyen arithmétique S, est, quant & lui, classé 25°™. 1l est égal a
1 um pour I’échantillon traité avec une amplitude de 30 um et égal a 1,8 um pour celui grenaillé avec
une amplitude de 60 um. L’utilisation d’une amplitude de vibration plus élevée entraine une
diminution de la densité de sommets Sy et une augmentation de 1’écart moyen arithmétique S,. Une
augmentation de I’amplitude de vibration induit une plus grande énergie cinétique au niveau des
impacts et par conséquent entraine de plus fortes déformations et donc des vallées et des pics plus
importants en moyenne. Mais, localement (a une échelle inférieure aux cratéres causés par les billes),
I’utilisation d’une plus grande énergie entraine un aplatissement des petits pics et creux donnant par

conséquent une plus faible densité de sommets, comme illustré dans la Figure 65.
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Figure 65 : Profils des échantillons USP_2 (30 um d’amplitude, en haut) et USP_3 (60 pm d’amplitude, en
bas) obtenus avec une longueur d’évaluation de 7 pm et un filtre passe-bas.

Le meilleur paramétre identifié¢ avec les échantillons traités a I’aide des billes de 100C6 est la hauteur
des pics extrémes S,, avec un filtre passe-haut et une longueur d’évaluation de 7 um. La hauteur des
pics extrémes est un paramétre fonctionnel : il est basé sur la hauteur du taux de portance surfacique
i.e. la hauteur a laquelle un certain taux de surface portante est atteint. Cette hauteur est calculée a
partir de la définition d’un plan moyen. Le parametre Sy, correspond a la soustraction de la hauteur a
laquelle un taux de portance de 50% est atteint a celle correspondant & un taux de portance de 2,5%.

Le paramétre S, est égal a 0,275 pm pour une amplitude de vibration de 60 um et est égal a 0,335 pm
pour une amplitude de 80 um. Comme précédemment indiqué, une augmentation de I’amplitude de
vibration induit 1’utilisation d’une énergie cinétique plus élevée lors des impacts et conduit donc a une
augmentation globale de la rugosité. Les valeurs du paramétre Sy, suivent cette tendance. Ce
parameétre est plus pertinent que d’autres parametres de rugosité plus communément utilisés tels que
I’écart moyen arithmétique S, car le Sy, implique 1'utilisation de seuils. Le paramétre Sy,, basé sur la
courbe d’Abbot, est calculé en ¢éliminant les pics et vallées les plus importants et permet donc de se
focaliser sur les variations les plus significatives tout en éliminant les points aberrants ou non

significatifs.

I11.3.4. Effet du taux de recouvrement

L’effet du taux de recouvrement a été examiné a I’aide de trois échantillons : les échantillons USP_4,
USP_6 et USP_7, présentant respectivement un taux de recouvrement de 100%, 1000% et 10 000%.
Le paramétre le plus pertinent pour décrire les effets du taux de recouvrement sur la rugosité est,
d’aprés I’analyse de variance, la densité moyenne des plis évaluée sur une longueur d’évaluation de
29 um a I’aide d’un filtre passe-bas. Comme indiqué dans la Figure 66, la densité moyenne des plis est
respectivement égale a 175, 137 et 240 cm/cm?2 pour un taux de recouvrement de 100%, 1000% et
10 000%. On remarque qu’il y a une inversion de tendance: une augmentation du taux de
recouvrement de 100% a 1000% induit une diminution de la densité moyenne des plis alors qu’une
augmentation du taux de recouvrement de 1000% a 10 000% induit une augmentation de la densité

moyenne des plis d’un facteur 1,5. On retrouve cette méme inversion avec 1I’écart moyen arithmétique
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(classé en 13°™ position) puisqu’il est environ égal a 0,15 um pour un recouvrement de 100%,

0,10 pm pour un recouvrement de 1000% et 0,45 um pour un recouvrement de 10 000%.
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Figure 66 : Distributions des valeurs de la densité moyenne de plis obtenues pour les échantillons
possédant un taux de recouvrement de 100% (USP_4), 1000% (USP_6) et 10 000% (USP_7), pour une
longueur d’évaluation de 29 pum et un filtre passe-bas.

L’évolution de la rugosité des échantillons en fonction du taux de recouvrement (ou du temps de
traitement) a été examinée par plusieurs équipes de recherche. Toutefois, différentes conclusions ont
été tirées suivant les conditions de traitement examinées. Dai et al. [17] ont identifié trois grandes
étapes lors du traitement de plaques en alliage d’aluminium a 1’aide de 1’observation du paramétre PV.
Ce dernier décrit la distance mesurée entre le pic le plus élevé et la vallée la plus basse. Ils ont
identifié une premiére phase pendant laquelle le paramétre PV croit avec la durée du traitement. Cette
augmentation de la rugosité est due a la création d’indents dans le matériau lors des impacts : la
surface, originellement « lisse », est petit-a-petit recouverte de multiples impacts. Dans un deuxiéme
temps, ils ont observé une décroissance du parametre PV. Cela correspond a un recouvrement complet
de la surface. Dai et al. ont expliqué cette décroissance par une diminution des pics de la surface lors
des nouveaux impacts alors que les vallées ne sont plus affectées par ces derniers. La troisieme et
derniére étape est décrite comme une phase de saturation. Selon Dai et al., il y a un équilibre
dynamique entre la génération des pics et vallées et la réduction de la hauteur des pics. Mordyuk et
Prokopenko [8] ont reporté des étapes similaires en observant 1’évolution du R, en fonction de la durée
de traitement du grenaillage par impact ultrasonique.

En revanche, Miao et al. [35] sont parvenus & des conclusions différentes de celles tirées par Dai et al.
[17]. Miao et al. n’ont identifié¢ que deux phases lors de 1’observation de 1’évolution du paramétre PV
avec ’augmentation du temps de traitement. Dans une premiére étape, ils ont noté que la valeur du
parametre PV augmentait de maniére quasi linéaire avec 1’augmentation du nombre d’impacts.
Pendant la seconde phase, la rugosité continuait a augmenter avec le nombre d’impacts mais tres
faiblement a cause de la superposition des impacts. Des observations similaires ont été rapportées par

Majzoobi et al. [36] et Bagherifard et al. [11]. Cette différence du nombre d’étapes pour décrire
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I’évolution de la rugosité en fonction du temps de traitement peut étre expliquée par le taux de
recouvrement atteint (seulement 100% pour Miao et al. [35] et 300% pour Bagherifard et al. [11]) ou
encore par la combinaison de parametres procédé utilisée. Malheureusement, Dai et al. [17] n’ont
donné que peu d’informations sur les conditions de traitement, ce qui interdit tout calcul du taux de
recouvrement atteint, par exemple a I’aide de modéles théoriques comme celui développé par Kirk
[37].

Un autre fait intéressant a été souligné par Bagherifard et al. [11]. Ces derniers ont noté que le début
de la stabilisation de la rugosité était étroitement dépendant du paramétre choisi pour décrire la
morphologie de 1’échantillon. A titre d’exemple, ils ont noté que 1’écart moyen arithmétique R, se
stabilisait beaucoup plus rapidement que le paramétre PV. L’évolution de la rugosité en fonction du
temps de traitement ou du taux de recouvrement est donc également dépendante du paramétre de
rugosité choisi pour la décrire.

Selon les résultats reportés dans la littérature, la décroissance de la densité moyenne des plis avec
I’augmentation du taux de recouvrement de 100% & 1000% pourrait correspondre a la seconde phase
décrite par Dai et al. [17]. Quant a I’augmentation de densité moyenne des plis de 1000% a 10 000%,
il semble qu’elle soit causée par un phénoméne différent : une délamination de la couche écrouie en
surface, comme illustré dans la Figure 67. L’aspect de la surface de 1’échantillon USP_7 est similaire a

celui observé par Poorna Chander et al. [15] apres avoir sur-grenaillé la surface d’un acier.

N,

Figure 67 : Observation MEB de la délamination de la couche écrouie de I’échantillon USP_7.

II1.4. Création d’'un modele prédictif

La méthode développée dans cette section consiste a chercher la meilleure relation existant entre les
conditions de traitement et un paramétre de rugosité combiné a une longueur d’évaluation et un filtre.
Pour cela, toutes les combinaisons de parametres de rugosité, de longueur d’évaluation et du type de
filtre sont exprimées comme une fonction linéaire des paramétres du procédé (i.e. en fonction du

diamétre des billes, de la nature des billes, de I’amplitude de vibration de la sonotrode et du taux de
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recouvrement). Pour le matériau des billes, 1’acier 304L est représenté par la valeur numérique 1
tandis que 1’acier 100C6 est représenté par le chiffre 0. Le type de fonction choisi pour le modéle
prédictif s’explique par I’absence de différentes modalités pour chaque parametre : il parait en effet
délicat de s’aventurer sur une relation autre que linéaire comme une seule des quatre conditions (le
taux de recouvrement) posséde trois modalités (100%, 1 000% et 10 000%).

La relation linéaire donnant le meilleur coefficient de corrélation (R* = 0,97) correspond & 1’utilisation
de la profondeur moyenne des plis (MDF) avec un filtre passe haut et une longueur d’évaluation de
122 um:

MDF =0, 755-0,213D +0,005C-0,07B+0,014R (@)
ou D, C, B et R sont respectivement le diamétre des billes, I’amplitude de vibration de la sonotrode, le
matériau des billes et le taux de recouvrement.

La Figure 68 montre les distributions des différents coefficients de 1’équation précédente. D’aprés ces
derniéres, une augmentation de 1 du taux de recouvrement augmente la profondeur moyenne des plis
de 0,014 um. Une augmentation de 1 um de I’amplitude de vibration de la sonotrode induit une
augmentation de 0,0052 um de la profondeur moyenne des plis. Au contraire, une augmentation de
1 mm du diametre des billes conduit & une diminution de 0,2 mm tandis qu’un gain de 1 pour le

matériau des billes induit une chute de 0,08 um de la profondeur moyenne des plis.
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Figure 68 : Distribution des valeurs des coefficients du modele prédictif.
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La profondeur moyenne des plis prédite par I’Equation (4) est représentée en fonction de la profondeur
moyenne des plis mesurée dans la Figure 69. Malgré une certaine dispersion des points représentant
les valeurs obtenues par Bootstrap, une bonne prédiction est obtenue. En effet, une relation linéaire
présentant un coefficient de corrélation égal a 0,97 est obtenue. Ce type de relation peut étre trés
apprécié dans les cas ou une certaine rugosité doit étre recherchée ou respectée.

25

R2=0.97

= = n
o o o

o
o

Profondeur moyenne des plis
prédite (um)

0.0 0.5 1.0 15 2.0 2.5 3.0
Profondeur moyenne des plis mesurée (um)

Figure 69 : Prédiction des valeurs de la profondeur moyenne des plis en fonction de celles mesurées.
III.5.  Discussion et Conclusion

Une analyse multi-échelle de la rugosité causée par différentes conditions de grenaillage par ultrasons
a été réalisée en examinant les valeurs d’une cinquantaine de parametres de rugosité 3D calculés avec
une vingtaine de longueurs d’évaluation différentes et deux types de filtre Gaussien robuste (un passe-
haut et un passe-bas). L’utilisation d’une analyse statistique de la variance a permis de montrer que les
paramétres de rugosité doivent étre choisis en fonction des paramétres procédé observés. Ici, nous
avons identifi¢ un parameétre de rugosité associé a une longueur d’évaluation et un type de filtre pour
chaque type de condition de traitement (i.e. chaque paramétre procédé). Nous avons, par exemple,
montré que pour caractériser les effets du taux de recouvrement sur la topographie des échantillons
traités, il était plus pertinent d’observer la densité moyenne de plis évaluée dans notre cas sur une
longueur de 29 um avec un filtre passe-bas.

Nous avons également souligné les avantages qu’apportent les paramétres de rugosité 3D. Les
résultats des parameétres de rugosité 3D n’ont pas été directement comparés a ceux donnés par des
parametres 2D mais des parametres communs, comme 1’écart moyen arithmétique S, (de formule
strictement équivalente au R,) ont été évalués et jugés moins pertinents que les parameétres
caractéristiques du 3D (i.e. n’existant qu’en trois dimensions). Les paramétres jugés les plus pertinents
mettent en effet mieux en relief les particularités morphologiques de la surface et permettent une
caractérisation plus fonctionnelle de la rugosité, notamment grace a des techniques de segmentation

d’images. La pertinence des paramétres n’a pu étre évaluée que sur un faible nombre d’échantillons :
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seuls huit échantillons ont été analysés et le plan d’expérience correspondant n’est pas croisé (e.g. pas
d’évaluation conjointe de I’effet du diamétre et de la nature du matériau). Toutefois, 1’analyse multi-
échelle présentée ici reste prometteuse, méme si les résultats présentés nécessitent une validation avec
un plan d’expérience complet.

Enfin, nous avons établi une relation entre les conditions de traitement des surfaces grenaillées par
ultrasons et un parameétre de rugosité : la profondeur moyenne des plis évaluée sur 122 um avec un
filtre passe-haut. La relation linéaire obtenue est de bonne qualité puisqu’un coefficient de corrélation
de 0,97 est obtenu. Cette relation est également prometteuse puisqu’elle semble confirmer qu’une
prédiction de la rugosité en fonction des parametres procédé utilisés peut étre établie. Or, certains
modeéles de fatigue sont basés sur un calcul de parameétres de rugosité. Ce type de relation permettrait

donc de lier les paramétres matériau a la rugosité obtenue et aux prévisions de durée de vie.
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Chapitre IV : Simulation du test d’indentation et difficultés

d’identification des propriétés matériau
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IV.1. Introduction

L’apparente simplicité du test d’indentation instrumentée est contrebalancée par les difficultés a
interpréter les données : ce test met en jeu une sollicitation complexe qui reste mal comprise. Jusqu’a
récemment, les données du test d’indentation étaient uniquement interprétées a 1’aide de formules
semi-empiriques ou empiriques, comme le soulignent les travaux de Tabor [1] majoritairement basés
sur des observations expérimentales. Les récents progrés en informatique et ingénierie ont conduit &
I’apparition d’un nouvel outil pour I’étude des phénoménes mécaniques : la simulation numérique. A
travers ’é¢tude d’une centaine d’articles, nous avons tent¢ de comprendre comment le test
d’indentation doit étre simulé et quels sont les effets des conditions choisies sur les résultats. Les
principaux phénoménes pouvant détériorer la bonne correspondance entre résultats expérimentaux et
résultats numériques sont examinés. Enfin, a I’aide d’un modele éléments finis, la sensibilité de la

courbe de chargement du test d’indentation a une variation de paramétres matériau est investiguée.
IV.2. Conditions de simulation

IV.2.1. Simulation 2D versus 3D
L’utilisation de simplifications géométriques et de 1’axisymétrie de certains modeles ont d’abord
permis la création de modeles 2D. Puis, I’évolution des moyens de calcul a rendu possible les
simulations en 3D (e.g. [2]), bien que n’ayant pas remplacé les modeles 2D. La préférence pour les
modeéles 2D peut étre expliquée par deux principaux facteurs. Le premier est la durée des temps de
calcul 3D qui reste importante, tout comme la nécessité d’avoir des moyens de stockages
considérables. Le second facteur concerne la forme des indenteurs utilisés et I’emploi qui est fait des
résultats du modele. L utilisation de modéeles 2D dans le cas d’indenteurs conique ou sphérique ne
nécessite aucune hypothese simplificatrice sous réserve que le matériau étudié soit isotrope ou que sa
structure puisse étre modélisée par axisymétrie (e.g. modélisation de gradient des propriétés plastiques

selon la profondeur, modélisation de contraintes bi-axiales).

Les indenteurs pyramidaux comme le Vickers et le Berkovich nécessitent, quant a eux, 1’utilisation
d’hypothéses simplificatrices. Ces indenteurs sont modélisé€s par un cone d’aire de contact équivalente
(i.e. un cone ayant un angle de 140,6°), ce qui pose la question de I’influence de cette hypothése sur
les résultats du test d’indentation. Il est a noter que 1’exploitation de la simulation du test d’indentation
se résume souvent a I’utilisation de la courbe Force-Déplacement. Or, plusieurs auteurs ont montré
que le remplacement d’indenteurs pyramidaux par des indenteurs coniques d’aires de contact
équivalentes n’a aucune influence notable sur la courbe Force-Déplacement lors du passage du 2D au
3D. Un exemple est présenté dans les travaux de Lichinchi et al. [3] sur la caractérisation des

propriétés d’un film mince dur, déposé sur un substrat mou, et ayant un comportement élastique-
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parfaitement plastique. Ces derniers ont comparé la courbe Force-Déplacement d’une simulation 3D
réalisée avec un indenteur Berkovich a celle obtenue avec un modéle 2D mettant en jeu un cone d’aire
de contact équivalente. Les courbes obtenues sont quasiment identiques, indiquant que la simulation
2D est un outil efficace pour la simulation du test d’indentation. Plus récemment, Ruan et al. [4] ont
suivi la méme approche pour confirmer 1’équivalence 2D-3D en simulant 1’indentation d’un matériau
élastique-parfaitement plastique, dans des conditions similaires. Sur la base d’un modéle
axisymétrique-conigque, Ruan et al. [4] ont comparé leurs résultats a ceux issus d’un modéle 3D
similaire a celui de Larsson et al. [5]. lls ont observé une correspondance quasi-parfaite entre les
courbes Force-Déplacement issues dans calculs 2D et 3D. Toutefois, ces cas d’études ne concernent
que des comportements assez simples (absence d’écrouissage du matériau) et ne prennent pas en
compte I’influence d’autres facteurs tels que le frottement ou encore une forme d’indenteur imparfaite.
Or, ces parametres peuvent avoir une influence non négligeable sur la courbe Force-Déplacement.
Tunvisut et al. [6] ont, quant a eux, simulé I’indentation d’un matériau élastoplastique présentant un
écrouissage en loi puissance et ont comparé les résultats du modele axisymétrique aux résultats
expérimentaux obtenus avec un indenteur Vickers. Une fois encore, une excellente correspondance a
été trouvée entre les courbes Force-Déplacement numériques provenant du modéle simplifié et celles
du modéle expérimental.

Warren et al. [7] ont proposé une étude plus compleéte sur la confrontation des calculs 2D versus 3D
lors de la simulation de ’essai d’indentation. Le comportement du matériau a été modélisé par une loi
élastoplastique avec un écrouissage de type puissance et les effets associés au frottement et au défaut
de pointe de I’indenteur ont été pris en compte. L’étude des champs de contraintes de von Mises
calculés a I’aide des modéles 2D et 3D a montré que 1’approximation d’un indenteur Berkovich par un
cone a des limitations (i.e. impossibilité de reproduire des champs de contraintes exactes ou la forme
de I’empreinte). Sakharova et al. [8] ont également montré que la forme de 1’indenteur peut influencer
les résultats de la simulation du test d’indentation de maniére significative. En juxtaposant les résultats
donnés par des simulations réalisées avec des indenteurs conique, Vickers et Berkovich, ils ont
souligné que, suivant le matériau étudié, les indenteurs peuvent ne pas étre interchangeables (i.e. ils
donnent des résultats significativement différents au niveau des courbes d’indentation et du calcul de
la dureté). Pour cela, ils ont réalisé une étude systématique du rapport hihiax (0,2 < hi/hax < 0,98) ol
h¢ est la profondeur résiduelle d’indentation apres la décharge et hyay est la profondeur d’indentation
maximale. lls ont trouvé que, pour des matériaux présentant de faibles rapports hi/hmay, les résultats
fournis par I’indenteur Vickers sont plus proches de 1’indenteur conique que ceux calculés a I’aide
d’un indenteur Berkovich. Au contraire, pour des matériaux présentant des rapports hy/hpax élevés (i.e.
en général pour des matériaux a faible ou moyenne dureté), I’équivalence entre les trois indenteurs est
acceptable. L’hypothése simplificatrice nécessaire pour simuler les indenteurs pyramidaux par des
cbnes présente donc des limitations. Selon les matériaux, il peut étre nécessaire d’opter pour un

modele 3D si les essais sont réalisés avec un indenteur Berkovich ou Vickers.
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La simplification 3D-2D doit également étre considérée avec soin lors de I’indentation de surfaces de
géométries complexes telles que des surfaces rugueuses. Walter et al. [9] ont investigué I’impact de la
rugosité en comparant les données fournies par des simulations 2D et 3D. Ces simulations mettent en
jeu I’indentation d’un revétement CrN possédant un R, compris entre 2,6 et 11,2 nm, a I’aide d’un
indenteur sphérique. Les courbes de chargement obtenues grace aux deux types de simulation
présentent une dispersion plus importante avec 1’augmentation de la rugosité. Cette dispersion est plus
marquée dans le cas des courbes issues du modéle 2D. Par ailleurs, les courbes Force-Déplacement
obtenues présentent des déviations des deux cotés de la courbe de référence (i.e. correspondant a
I’indentation d’un échantillon lisse) tandis que celles du modele 3D sont toutes décalées vers la droite
de cette courbe. Les auteurs ont interprété cette différence comme étant due a la symétrie du modeéle
2D. En effet, lorsque ce modéle a été tourné a 360° en vue de modéliser son rendu 3D, le profil 2D des
aspeérités a été transformé en un ensemble de cercles concentriques (cf. Figure 70). Cette disposition
tend a créer un corps plus rigide qu’un ensemble d’aspérités distribuées aléatoirement (cas du modéle
3D). Walter et al. ont également observé que I’aire de contact moyenne du modele 2D était plus élevée

que celle du modéle 3D et que cet effet augmentait avec 1’accroissement de la rugosité.
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Figure 70 : Représentation des champs de contraintes de von Mises a la surface d’un matériau avec R, =
5,4 nm pour un modeéle (a) 2D (rotation des champs obtenus dans le modéle axisymétrique) (b) 3D,
d’apres [9]. Les nuances les plus foncés indiquent les plus grands niveaux de contraintes.

Ainsi, les différents travaux de la littérature indiquent que, pour les indenteurs pyramidaux,
I’hypothése 2D versus 3D (ou cOne versus indenteurs pyramidaux) doit prendre en compte les
objectifs et conditions de 1’étude. Si seules les courbes Force-Déplacement sont exploitées alors
I’utilisation d’une simulation 2D avec 1’hypothése conique-axisymétrique est adéquate. Les écarts
constatés entre les courbes issus des calculs 2D ou 3D sont largement inférieures aux erreurs
expérimentales associées a la reproductibilité de 1’essai. Toutefois, si les champs de contraintes ou de
déformations ou encore I’apparition d’un bourrelet sont étudiés, il est nécessaire d’effectuer une

simulation 3D. De méme, si le matériau a une structure complexe (e.g. non isotrope, symétrie limitée
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des propriétés, ...) ou si la surface de la piéce est de nature complexe (e.g. présence de rugosité),

I’utilisation d’une simulation 3D est préférable, quel que soit le type d’indenteur utilisé.
IV.2.2. Caractéristiques des modéeles et Stratégies de vérification de leur sensibilité

1V.2.2.1. Conditions aux limites

Différentes conditions aux limites sont utilisées dans la modélisation éléments finis de 1’essai
d’indentation. Si le modéle est en deux dimensions alors des conditions de symétrie sont
inévitablement présentes. Pour les autres faces du substrat, plusieurs cas sont envisageables. Les plus
simples sont :

0] « bloquer » toutes les faces du modele, a I’exception de la surface indentée. Le terme

« bloquer » signifie ici I’emploi de d’encastrement ou d’une condition de glissement,

(i) « bloquer » la face du dessous et laisser les cotés libres.
La premiére condition reste trés peu utilisée dans les simulations du test d’indentation car elle tend a
augmenter la rigidité du modéle, méme si cet effet tend a disparaitre si les dimensions du modéle sont
assez grandes (e.g. [10]). La seconde condition reste la plus utilisée actuellement (e.g. [11-16]). Dans
certains cas, les conditions aux limites utilisées ne sont pas ou peu précisées en justifiant que le
modele a été testé et est insensible aux conditions aux limites (e.g. [17, 18]). Dans d’autres cas,
I’absence des effets associés aux conditions aux limites est justifiée en arguant que les dimensions du
modele sont grandes devant 1’aire de contact étudiée, ce qui permet de supposer que le substrat étudié
semi-infini et donc insensible aux conditions aux limites (e.g. [19-21]).
D’aprés ces différents résultats, il semble que la simulation du test d’indentation soit globalement peu
affectée par le choix des conditions aux limites si les dimensions du substrat sont suffisamment
grandes devant la profondeur indentée.
Au contraire, dans les cas ou les dimensions du substrat simulé sont restreintes (e.g. le modéle
nécessite un grand nombre de degrés de libertés), un soin particulier doit étre apporté a 1’é¢tude des
conditions aux limites. C’est par exemple le cas dans 1’étude proposée par Walter et al. [9] ou la
rugosité de surface mesurée par AFM est prise en compte dans la simulation. La surface 3D simulée
leur impose un espacement des nceuds trés faible. Pour limiter les temps de calcul, les auteurs ont
modélisé un volume de 6 x 6 x 6 pm® indiquant qu’il s’agit d’un bon compromis entre précision et
temps de calcul. Toutefois, ces dimensions sont tres faibles comparées au volume total de
I’échantillon, nécessitant une bonne description des conditions aux limites, au risque d’altérer la
précision des résultats numériques. Pour évaluer I’impact des conditions aux limites, Walter et al
examinent les quatre options suivantes :

— Tous les nceuds des cotés et du dessous sont fixés : ils ne subissent aucun déplacement dans la

direction normale a la surface considérée.

— Seuls les nceuds du dessous sont fixés tandis que ceux des cotés sont gardés libres.
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— Les mouvements des nceuds des cotés et du dessous sont prescrits selon les équations dérivées
par Boussinesq permettant de déterminer le déplacement d’un point arbitraire a I’intérieur
d’un corps semi-infini sollicité par une force centrée.

— Sous-modélisation : la solution est d’abord calculée pour un modéle plus important avec des
¢éléments plus grands. La solution trouvée est ensuite insérée au niveau des frontieres d’un
modele plus petit avec un maillage raffiné. Ce systéme est réitéré a plusieurs reprises jusqu’a
1’obtention des conditions aux limites pour le modéle étudié.

Pour évaluer la pertinence de ces quatre conditions aux limites, les courbes d’indentation du matériau
(dont la surface est considérée comme « lisse » dans cette partie) sont comparées a la solution exacte
donnée par la mécanique de contact Hertzienne. La premiére solution donne la réponse la plus rigide
et est donc la plus ¢loignée de la solution exacte. Le deuxiéme choix permet 1’obtention d’une courbe
beaucoup moins rigide, mais qui reste éloignée de la solution exacte. La meilleure solution est obtenue
avec la quatrieme configuration, dite « sous-modélisation ». Elle est donc adoptée pour la simulation
du matériau rugueux.

Ces quelques ¢tudes mettent en relief I’importance des conditions aux limites et leur impact sur la
précision des résultats, particuliérement lorsqu’une réduction de la taille du modele s’impose (€.9. cas

des simulations 3D).

1V.2.2.2. Types d’éléments et taille du maillage

La simulation en 2D du test d’indentation nécessite I’utilisation d’éléments axisymétriques. Les
éléments les plus utilisés sont des quadrangles constitués, soit de 4 nceuds a interpolation bilinéaire
(e.g. [22, 23]), soit de 8 nceuds a interpolation quadratique (e.g. [24, 25]). Pour les modeles 3D, les
hexa¢dres a 8 nceuds sont préférés : ils peuvent étre isoparameétriques (e.g. [5, 26]), a interpolation
linéaire (e.g. [9, 27]) ou a interpolation quadratique (e.g. [28]).

Un autre parametre influent dans la simulation du test d’indentation est la taille des éléments au niveau
de la zone indentée, i.e. la zone ou les plus fortes déformations prennent place. Un soin particulier doit
étre apporté au maillage de cette zone pour deux raisons : faciliter la détection du contact et permettre
une description précise de la déformation du matériau. La détection du contact met en jeu la définition
de deux éléments : le maitre (I’indenteur) et I’esclave (le substrat indenté). Pour que la détection du
contact entre ces deux éléments puisse étre réalisée avec précision, le maillage de la zone indentée doit
étre suffisamment fin (sinon il y a un risque de pénétration de I’indenteur sans détection du contact). Si
le maillage est trop grossier et que le contact ne peut pas étre détecté avant pénétration, cela méne en
général & une divergence du calcul. Les études de sensibilité présentées dans la littérature visent le
plus souvent & veérifier la bonne description de la déformation. En général, la sensibilité de cette région
est investiguée en observant 1’évolution des courbes d’indentation, méme si les méthodes d’évaluation

de la sensibilité employées different selon les auteurs :
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- Liu et al. [29] ont évalué I’impact de ces changements de taille en quantifiant les déviations
maximales prenant place entre différentes courbes d’indentation obtenues avec des éléments
10% plus petits, 10% plus grands et 50% plus grands que les éléments du maillage de
référence. Les maillages avec des éléments plus larges que ceux de référence présentaient de
fortes oscillations. Au contraire, le maillage avec des éléments 10% plus petits ne présentait
qu’une faible déviation par rapport a la référence, ce qui leur a permis de valider leur choix de
raffinement. Cela leur a permis de confirmer la bonne convergence de leur modéle.

- Bressan et al. [30] ont examiné I’impact de la taille des éléments dans la région d’indentation
mais en comparant, cette fois, la valeur des charges maximales atteintes et 1’aspect global des
courbes (e.g. qualifiées de « rugueuses » lorsque de nombreuses oscillations sont présentes).

- La qualité du maillage peut également étre évaluée en observant les valeurs de la dureté
obtenues a partir des courbes d’indentation (e.g. [31]).

D’autres auteurs préférent valider leur maillage en comparant les résultats de leur modele éléments
finis avec un modéele analytique. A titre d’exemple, Beghini et al. [15] ont évalué la qualité du
maillage adopté en comparant les contraintes calculées a I’aide du modéle éléments finis a la solution
analytique donnée par la théorie de Hertz. Beghini et al. ont également examiné la profondeur
maximale d’indentation atteinte a 1’approche de la plasticité. Cette étude comparative est cependant
restreinte au comportement élastique, comme aucune solution analytique n’est connue dans le
domaine élastoplastique.

Comme I’ont souligné certains auteurs (€.g. [32]), un soin particulier doit étre porté a 1’élaboration du
maillage lorsque des effets de bourrelets ou d’enfoncement sont étudiés a 1’aide de la simulation
numeérique car ils sont bien plus sensibles a la taille des éléments (& cause des procédures de contact).
A titre d’exemple, Lee et al. [33] ont validé leur choix de maillage en investiguant I’influence du
choix de la taille des éléments sur 1’évaluation du bourrelet. Pour cela, ils ont divisé la profondeur
d’indentation finale incluant 1’effet de bourrelet par la profondeur nominale, mesurée a partir de la
surface d’origine.

Le nombre d’éléments dans la zone de contact ou la taille de la zone raffinée sont des parametres
intéressants puisqu’ils permettent de reproduire les simulations éléments finis en éliminant toute
variation due au maillage. Cependant, la description du maillage est rarement compléte. Certains
auteurs mentionnent le nombre d’éléments en contact avec I’indenteur lors de la simulation [18, 34,

35] tandis que d’autres ne présentent que le nombre total d’éléments [36-38]

1V.2.3. Principales lois de comportement et critéres de plasticité utilisés
Les principales lois de comportement et critéres de plasticité recensés lors de 1’étude bibliographique
sont réunis ici selon deux axes. Le premier intitulé regroupe les lois utilisées pour simuler un matériau
« homogeéne » (isotrope ou anisotrope) ou des films minces et s’oppose donc aux matériaux dont les

propriétés présentent un gradient en profondeur (second axe).
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1V.2.3.1. Matériaux homogénes

Dans la majorité des lois recenseées dans la littérature, les auteurs considerent un comportement
uniaxial et suppose le matériau isotrope. Nous écrirons ici ces lois plus généralement en utilisant la
contrainte équivalente et la déformation plastique équivalente. L’étude bibliographique a également
permis de mettre en exergue la prédominance des criteres de plasticité de type quadratique. Le critére
de von Mises est le plus utilisé : seules quelques études font appel au critere de Hill, particulierement
pertinent lorsque le matériau est anisotrope.
Parmi les comportements les plus simples, les trois formulations suivantes sont les plus utilisées :

- matériaux supposeés parfaitement élastiques durant la déformation, e.g. [22],

- matériaux supposeés parfaitement plastiques, e.g. [3, 25],

- loi bilinéaire ou la partie élastique est décrite par la loi de Hooke et la partie plastique par le

module tangent Er, e.g. [39].

La loi de comportement la plus utilisée dans la simulation du test d’indentation, particuliérement lors
du développement de méthode d’identification des propriétés des matériaux, est la loi d’Hollomon.

Cette loi s’exprime de la maniére suivante :

o = Kg, | 5)

ou & est la contrainte équivalente, £, est la deformation plastique équivalente, n est le coefficient
d’écrouissage et K est une constante dépendant du matériau. En pratique, la plupart des auteurs

préférent 1’écrire :

c=Ee, pourc<o,

, (6)

y

e

n

c=Re" pourc=>c

ou E est le module de Young, €, est la déformation élastique, R est une constante dépendant du
matériau, o, est la limite d’¢élasticité et € est la déformation totale. Ils supposent donc une élasticité
linéaire isotrope, un matériau isotrope et considerent une sollicitation de type uniaxial, i.e. le tenseur
des contraintes n’a qu’une seule composante non nulle. D’aprés I’hypothése des petites déformations,
la déformation totale peut s’écrire comme suit :

E=€,+Ep. (7)
En faisant appel a I’existence d’une continuité mathématique entre la partie 1 et la partie 2 de

I’Equation (6) précédente, ils en déduisent les expressions suivantes (e.g. [15, 17, 21, 26, 40-47]) :

n n

E E
y y pl - (8)

Il est important de noter que, cette expression, bien que mathématiquement juste, suppose une

corrélation entre les propriétés élastiques et les propriétés plastiques (via I’expression de la constante
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K) qui reste discutable d’un point de vue mécanique. Cette corrélation est recherchée dans les
approches inverses car elle permet de réduire le nombre de paramétres matériaux a identifier mais peut
également induire des erreurs d’identification dues a la corrélation imposée. En outre, les hypothéses
sur lesquelles sont basées cette formulation ne correspondent généralement pas au cadre de
I’indentation : les niveaux de déformations plastiques atteints sont souvent importants et supposent
I’utilisation de I’hypothése de grandes déformations. De méme, le champ de contraintes généré par
I’indentation n’est pas de type uniaxial.

D’autres lois puissance sont également présentes dans les différentes publications mais restent moins

utilisées. C’est par exemple le cas de la loi de Ludwik (e.g. [24, 48]) :
- —n
c=0,+ke, , 9)

ou k est une constante liée aux propriétés du matériau.

Parmi ces lois puissance, il y a également la loi de Swift (e.g. [8, 31]) :
— —\N
G=Gy+C(80+8p) : (10)

ou C est une constante liée au matériau et g, représente une possible prédéformation du matériau.
Enfin, on retrouve également la loi de Ramberg-Osgood, e.g. Haj-Ali et al. [49] I’ont écrit avec
I’hypothese 1D comme suit :
n
G ©
E F

ou F est un coefficient dépendant de la nature du matériau.

D’autres auteurs (e.g. [50]) ont choisi d’utiliser des lois de type saturant comme la loi de Voce [51] :
=0y, +Rjy (1— exp(—bsp)), (12)

ou R;qs et b sont des constantes dépendant du matériau.
Cette loi décrivant un écrouissage isotrope est souvent associée a un écrouissage cinématique basé sur
la formulation d’Armstrong et Frederick [52] qui est décrit par le tenseur d’ordre 2, X, dont la loi

d’évolution est donnée par la relation suivante :

X==C p~YXEp, (13)

w|N

ou C et y sont les paramétres matériau. Cette combinaison d’écrouissage, plus souvent désignée
comme le modéle de Lemaitre - Chaboche [53] est privilégiée par les auteurs lors de chargements

cycliques (e.g. [50, 54]).

Dans le cas de 1’¢tude des phénomenes prenant place lors de 1’indentation de cristaux, des mod¢les

constitutifs de type mésoplastique sont utilisés. A titre d’exemple, Liu et al. [55] ont adopté une
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approche basée sur la plasticité cristalline, avec un écrouissage isotrope reprenant le modele établi par
Peirce et al. [56] et Hutchinson et al. [57].

1V.2.3.2. Matériaux a gradient de propriétés
Parmi les matériaux a gradient de propriétés, on peut distinguer ceux présentant une variation des
propriétés élastiques et ceux posseédant un gradient des propriétés plastiques.
Suresh et al. [19] ont étudié le comportement d’un matériau ayant un gradient de propriétés élastiques
décrit par la relation suivante :
E =E, exp(az), (14)
ou E, est le module de Young a la surface du matériau, z décrit la profondeur et la constante a permet
de qualifier la forme du gradient.
Diverses stratégies sont employées pour modéliser le gradient des propriétés plastiques. Peu d’études
ont été publiées sur le sujet. Parmi celles recensées, on peut distinguer trois types de stratégies pour la
modélisation du gradient. Dans la premiére méthode, le gradient est décrit par un seul paramétre de la
loi de comportement, tel que la variation de limite d’¢élasticité dans la direction du gradient. Choi et al.
[23] ont par exemple choisi d’utiliser une loi de type Hollomon dans laquelle la limite d’élasticité

varie en fonction de la profondeur, comme suit :

o,(2)= Gi,urf (1+Bz), (15)

ol 0, est la limite d’élasticité a la surface du matériau et B est un facteur permettant de décrire le

gradient.

La seconde méthode repose sur I’utilisation d’une loi des mélanges. Nakamura et al. [11] ont par
exemple décrit la variation de composition V. d’un mélange de phases métallique et céramique en

approximant ce dernier par une loi puissance idéalisée :

V, = (Ej , (16)
t

ou t est I’épaisseur de la couche présentant un mélange de phases et n est une constante caractéristique
du mélange.
Moussa et al. [58] ont, quant & eux, décrit le gradient en mélangeant la loi de comportement du

substrat et celle du matériau en surface :

o=c"" pourz>e,
surf sub
_ s, 0 —
o=0"+————(e,+€,—2) poure <z<e +e,, 17)
€
c=c"" pourz>e +e,
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surf

ot o™ et ™ sont décrits par une loi puissance correspondant respectivement au comportement en
surface et au comportement du substrat, e; est 1’épaisseur de la couche en surface ou les propriétés
sont supposées constantes et e, - e; est 1’épaisseur de la couche intermédiaire ou le gradient varie

linéairement et de maniére décroissante.

La troisieme méthode implémente directement le gradient en modifiant la loi de comportement du
matériau de la couche concernée. Giannakopoulos et al. [20] ont par exemple modifié la loi de
Ramberg-Osgood en y incluant une variation locale des propriétés élastoplastiques en fonction de la

profondeur :

(55

ou J est la contrainte caractéristique, n est la coefficient d’écrouissage, m est un paramétre controlant
I’intensité du gradient et d est I’épaisseur ou une variation des propriétés élastoplastiques avec la
profondeur est observée.

Méme si I’étude de I’indentation des matériaux a gradient reste récente, ces quelques exemples

montrent qu’il existe un nombre non négligeable de représentations du gradient.

1V.2.3.3. Comportement de I'indenteur
Les indenteurs pyramidaux ou coniques sont majoritairement simulés comme des corps parfaitement
rigides (e.g. [30, 59]). Dans certains cas, les auteurs corrigent une éventuelle déformation de
I’indenteur (e.g. [3]) en utilisant la relation suivante :
1 1—y2 1—yi2

:E+E-’ (19)

E

;
ou E et y sont respectivement le module élastique et le coefficient de poisson du spécimen, E; et y; sont
les paramétres de I’indenteur et E, est le module effectif du systéme. Cette correction permet de
minimiser les biais dus a une éventuelle déformation de 1’indenteur.

Les indenteurs sphériques sont en général modélisés par un comportement élastique (e.g. [12, 24]).
Ces indenteurs sont moins rigides que les indenteurs pointus puisqu’ils sont souvent réalisés en
carbure de tungsténe, contrairement aux indenteurs pointus réalisés en diamant ou en saphir.
Cependant, certains auteurs gardent 1’hypothése d’une parfaite rigidité de 1’indenteur pour une large
gamme de matériaux testés présentant différents niveaux de dureté (e.g. [60]). Pour minimiser les

erreurs, il est cependant préférable de tenir compte de la déformation de 1’indenteur.

1V.2.4. Influence du coefficient de frottement
Le frottement fait partie des paramétres dont I’influence reste discutée. Certains groupes de recherche
ont choisi de ne considérer que des cas ou le frottement est nul, en arguant que :

0] L’effet du frottement sur les résultats du test d’indentation est négligeable [14, 17, 61],
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(i) L’effet du frottement est faible pour le matériau étudié [3],

(iif)  Ne pas considérer le frottement aide & faciliter la convergence [15],

(iv) Supposer que les surfaces sont lisses permet de négliger les effets du frottement [6].
L’effet du frottement sur les résultats du test d’indentation reste mal maitrisé et est une question
importante dans la compréhension du test d’indentation. Cela a donc donné naissance & plusieurs
études qui partagent deux principaux objectifs. Le premier est la quantification de ’influence du
frottement sur les résultats du test d’indentation. Le second est la recherche d’une valeur pour le
coefficient de frottement a introduire dans les calculs éléments finis, pour reproduire aussi fidelement
gue possible la réalité expérimentale. La plupart de ces études different au niveau des conditions et
hypothéses choisies pour la simulation (i.e. forme de I’indenteur, profondeur d’indentation maximale,
loi de comportement, etc) et restent donc difficiles a comparer. Malgré ces différences, quelques
tendances principales peuvent étre dégagées.

L’ensemble des travaux examinés utilisent la loi de Coulomb pour décrire le frottement, e.g. [62, 63].
Seule I’étude de Gao et al. [64] semble se démarquer en comparant le modéle de Coulomb au modéle
de contraintes de frottement (friction stress model), similaire au modéle de zones cohésives utilisé en
mécanique de la rupture. Gao et al. indiquent que le modele de contraintes de frottement donne de
meilleurs résultats que la loi de Coulomb pour 1’évaluation du facteur de correction B défini par Oliver
and Pharr [65]. Toutefois, la loi de Coulomb reste la méthode la plus utilisée pour décrire le frottement
grice a sa simplicité d’application.
Tabor [1] a décrit I’évolution de la force normale P en fonction du coefficient de frottement u et du
demi-angle o d’un indenteur conique a I’aide de 1’équation suivante :
p_qLth) (20)
tana 4
ou d est le diamétre de contact, g est proportionnel a la contrainte normale. Ce dernier paramétre est
indépendant de la forme de 1’indenteur d’aprés Hankins. Cette relation permet de montrer que pour des
grandes valeurs du demi-angle a, la valeur du coefficient de frottement p devient trés faible. Par
conséquent, pour les indenteurs Berkovich et Vickers possédant un demi-angle égal a 70,3°, I’effet du
frottement sur la charge normale peut étre négligé.
Pour approfondir cette dépendance, Bucaille et al. [17] ont mené différentes simulations par éléments
finis en prenant des demi-angles égaux a 42,5°, 50°, 60° et 70,3° et un coefficient de Coulomb variant
entre 0 et 0,3. La comparaison des forces normales leur a permis de quantifier I’influence de la valeur
du coefficient du frottement en fonction de la valeur de I’angle de I’indenteur. Leurs conclusions
indiquent qu’une variation du coefficient de frottement de 0 a 0,3 ne fait varier la force normale
maximale, pour une profondeur donnée, que de 3% pour les demi-angles les plus élevés (60° et 70,3°).
L’influence du frottement est plus forte pour de faibles valeurs de demi-angles : une augmentation de

20% de la force maximale est constatée quand u varie de 0 a 0,2 pour le demi-angle représentant le
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Cube Corner (42,5°). Bressan et al. [30] ont observé une légére augmentation de la valeur de la force
maximale induite par I’enfoncement d’un cone équivalent a un Vickers, avec la variation de la valeur
du coefficient de frottement. Cette observation leur a permis de conclure que I’effet du frottement était
négligeable dans ce contexte.

Antunes et al. [66] ont examiné 1’influence de la valeur du coefficient de frottement (u égal a 0,08,
0,16 et 0,24) sur la forme des courbes d’indentation résultant d’une simulation 3D mettant en jeu
I’indentation d’un matériau élastoplastique a 1’aide d’un indenteur Vickers. Comme les courbes étaient
confondues, ils ont conclu que I’influence du frottement pouvait étre négligée. Sakharova et al. [8] ont
confirmé ces résultats en utilisant des hypothéses similaires dans leur simulation et ont élargi ces
observations a 1’indentation de matériaux composites a I’aide d’un indenteur Vickers, Berkovich ou
conique. D’autres travaux, comme ceux publiés par Warren et al. [7] ont noté que le frottement avait
un léger effet sur la partie charge de la courbe d’indentation alors qu’aucun effet n’était constaté sur la
décharge ou sur I’empreinte résiduelle. Globalement, ces travaux sont principalement axés sur
I’identification de I’effet du frottement dans un cadre d’étude précis (e.g. il n’y a pas d’analyse de

I’influence du choix de la loi de comportement).

De telles observations existent également pour les indenteurs sphériques. Lee et al. [33] ont noté une
légére augmentation de la valeur de la charge, pour une profondeur d’indentation fixée, lors de
I’augmentation du coefficient de frottement. Toutefois, aucune quantification de cette augmentation
n’a été faite. En utilisant une loi élastique-viscoplastique, Berke et al. [67] ont montré que le
coefficient de frottement impacte la courbe d’indentation. Lorsque le frottement est pris en compte, il
y a une augmentation de la charge nécessaire pour atteindre la méme profondeur d’indentation que
celle obtenue en 1’absence de frottement. Ils ont aussi trouvé que la premiére partie de la courbe
tendait a se rigidifier aprés une profondeur d’indentation environ égale a 20 nm, et que cet effet tendait
a s’accroitre avec 1’augmentation de la profondeur. Toutefois, aucun effet du coefficient de frottement
n’est constaté lors de la décharge. Cette dépendance de la courbe d’indentation a la valeur du
coefficient de frottement a également été notée par Mesarovic et al. [68] et confirmée par les travaux
de Cao et al. [46, 60]. Cao et al. ont précisé que pour des matériaux élastique parfaitement plastique,
les effets du frottement peuvent étre importants pour de larges rapports de h/R (ou h est la profondeur
d’indentation et R le rayon de I’indenteur). lls ont également souligné que cet effet pouvait étre élevé
pour des matériaux ayant un faible coefficient d’écrouissage. Pour un rapport h/R et un coefficient
d’écrouissage donnés, ils ont noté qu’un large rapport E/o, peut aussi augmenter I’effet du frottement.
En conséquence, Cao et al. ont conclu qu’un large coefficient d’écrouissage ou un large rapport E/oy
étaient nécessaires pour négliger les effets du frottement dans le cas de I’indentation de matériaux
¢lastoplastiques a 1’aide d’un indenteur sphérique.

Toutefois, beaucoup de travaux s’accordent a dire qu’au-dela d’une certaine valeur du coefficient de

frottement, les courbes d’indentation deviennent indissociables. Dans le cas des matériaux élastiques
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viscoplastiques, Berke et al. [67] ont montré que cette valeur limite du coefficient de frottement était
voisine de 0,3. Ces résultats sont confirmés par les travaux de Habbab et al. [69] et Bucaille et al. [17],
pour les matériaux élastoplastiques.

Ainsi, une dépendance significative de I’effet du frottement aux hypothéses et aux conditions du
modele éléments finis est observée. Cet effet est exacerbé dans le cas de matériaux élastique
parfaitement plastique ou possédant un coefficient d’écrouissage faible. La forme de 1’indenteur doit
également étre prise en compte. Les résultats obtenus avec des indenteurs pointus ayant des angles
élevés ne sont pas affectés par la valeur du frottement pour des profondeurs d’indentation supérieures
au défaut de pointe. En revanche, dans le cas d’indenteurs sphériques, les résultats sont sensibles au
coefficient de frottement. Cette sensibilité est d’autant plus forte que le rapport h/R est élevé. Enfin,
pour des coefficients de frottement supérieur a 0,3, un « phénomene de saturation » apparait et les

courbes d’indentation deviennent indissociables.

L’effet du frottement sur la variation de ’amplitude du bourrelet ou de I’enfoncement du matériau a
également été examiné. Un bourrelet signifie que 1’aire de contact du matériau tend a se déformer vers
le haut (remontée de matiére) tandis qu’un enfoncement traduit un « affaissement » du matériau. Liu et
al. [29] ont noté que 1’augmentation de la valeur du coefficient de frottement de 0 a 0,4 tendait a
réduire le bourrelet formé par I’indenteur sphérique étudié. En effet, le frottement empéche le
glissement du matériau et donc la formation du bourrelet. Des tendances similaires ont été observées
par Bucaille et al. [17] pour des indenteurs coniques de différents angles. lls ont noté que la formation
du bourrelet était plus importante pour de faibles angles et qu’elle était réduite par la présence de
frottement. Guo et al. [70] ont relevé des tendances similaires et ont souligné le fait que, lorsque le
demi-angle de I’indenteur conique est assez élevé (0 > 80°), le frottement devenait prédominant i.e. il
y a une quasi absence de glissement au niveau de 1’interface matériau-indenteur. lls ont également mis
en relief un phénoméne de saturation de I’évolution de la taille du bourrelet ou de I’enfoncement du
matériau. Gao et al. ont noté que dans le cas des matériaux élastoplastiques, lorsque le coefficient de
frottement devient supérieur a 0,3, les profils de I’empreinte d’indentation deviennent insensibles a
I’augmentation du coefficient. Leur mode¢le éléments finis leur a permis de constater que cet effet était
da a une absence de glissement au niveau de I’interface entre I’indenteur et le matériau. Mata et Alcala
[34] ont également étudié le role du frottement lors de I’indentation de matériaux en loi puissance a
I’aide d’indenteurs pointus. Ils ont conclu que si aucun bourrelet ou enfoncement du matériau
n’apparait durant 1’indentation alors le frottement n’a pas d’effet sur les courbes d’indentation. C’est
par exemple le cas pour les matériaux possédant un coefficient d’écrouissage ¢élevé. En revanche,
I’effet du frottement doit étre attentivement évalué et pris en compte dans les simulations pour les
matériaux subissant un fort écrouissage lors de I’indentation. Des résultats similaires ont été reportés

par Taljat et al. [45].
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Enfin, Antunes et al. [31] ont observé que la distribution de la déformation plastique équivalente était
aussi affectée par la valeur du coefficient de frottement. L’indentation Vickers d’un matériau
élastoplastique donnait une déformation équivalente maximale plus élevée et localisée différemment
lors de I'utilisation de faibles valeurs pour le coefficient de frottement. Globalement, Antunes et al.
ont noté qu’une augmentation de la valeur du coefficient de frottement tendait a lisser le gradient de
déformation.

L’ensemble de ces observations montrent qu’il est important d’étudier 1’effet du frottement pour une
bonne identification des paramétres matériau, particulierement pour ceux qui tendent a créer des

bourrelets ou des enfoncements ainsi que dans le cas d’indenteur sphérique.

IV.2.5. Influence des défauts de formes de I'indenteur
Méme si les indenteurs sont réalisés avec une grande précision, leur forme reste imparfaite : défaut de
pointe dans le cas des indenteurs pyramidaux ou coniques et défaut de sphéricité pour les indenteurs
sphériques. Ces défauts sont initialement dus a des difficultés d’usinage et se trouvent renforcés par
I’utilisation des indenteurs. Une attention particuliére doit étre accordée a ces défauts puisqu’ils
peuvent introduire des erreurs au niveau de 1’estimation de I’aire de contact et par conséquent affecter

les résultats du test d’indentation.

Plusieurs groupes de recherche ont évalué les effets de ces défauts sur les résultats des tests
d’indentation et plus particuliérement leurs effets sur la courbe d’indentation. Antunes et al. [66] ont
étudié I’effet du défaut de pointe d’un indenteur Vickers a I’aide d’une simulation 3D dans laquelle le
défaut de pointe est représenté par un méplat (cf. Figure 71). En faisant varier la taille de ce méplat, ils
ont montré que, pour une charge donnée, la profondeur d’indentation atteinte décroit avec
I’augmentation de la taille du défaut. A titre d’exemple, la simulation de 1’indentation d’un acier avec
un indenteur Vickers dont I’aréte du méplat varie entre 0,02 um et 0,1 pum a induit une variation de la
profondeur indentée de 17%, pour des profondeurs environ égales a 0,25 pm.

Des résultats similaires ont été trouvés par Bressan et al. [30] et Bouzakis et al. [71], méme si la
modélisation du défaut a été réalisée de manieres différentes. Bressan et al. ont choisi d’utiliser un
modele axisymétrique ou le défaut de pointe d’un indenteur conique a été modélisé par une sphére
tandis que Bouzakis et al. ont modélisé le défaut par un céne dont la largeur et la hauteur varient (cf.
Figure 71). Warren et al. [7] ont confirmé ces résultats et ont souligné 1’insensibilité de la décharge au
défaut de pointe, ainsi que celle de la profondeur résiduelle d’indentation. Ils ont complété ces
résultats en modélisant un indenteur Berkovich en 3D, présentant un défaut de pointe sphérique de
rayon 150 nm. En comparant la force d’indentation totale a celle due a la présence d’un défaut, ils ont
pu montrer que celui-ci avait un effet négligeable. En effet, leur profondeur d’indentation maximale

était égale a 200 nm, ce qui explique pourquoi seulement 2% de la force totale était portée par le
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défaut de pointe. Cet effet aurait été beaucoup plus important pour de faibles profondeurs
d’indentation [72].

Méme si ces études se distinguent par leurs conditions de simulation (simulation 2D d’un indenteur
conique équivalent a un indenteur Berkovich ou Vickers versus simulation 3D d’un indenteur
Berkovich ou Vickers, représentation du défaut par un méplat versus une sphére), elles s’accordent sur
le fait que le défaut de pointe a une influence sur les courbes d’indentation. Cette influence est due a la
perturbation de I’évaluation de 1’aire de contact, particuliérement marquée dans le cas de faibles
indentations. Il est important de noter que certains auteurs ont montré que 1’influence du défaut de
pointe sur la dureté, le module de Young ou sur les courbes d’indentation peut étre négligée si I’aire de

contact de I’indenteur est corrigée [4, 31].
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Figure 71 : Modélisation du défaut de pointe d’un indenteur Vickers (Antunes et al. [66], & droite) et
modélisation du défaut dans un modeéle axisymétrique (Bouzakis et al. [71], a gauche).

L’effet de pointe devient dominant si les champs de contraintes ou de déformations sont étudiés. Dans
ce cas, il devient nécessaire de représenter la pointe le plus fidelement possible. Antunes et al. [31, 66]
ont examiné 1’influence du défaut de pointe sur les champs de déformations plastiques équivalentes.
Is ont constaté qu’un indenteur Vickers avec un méplat avait un comportement semblable a celui d’un
poingon i.e. il y a présence d’un état de contraintes hydrostatique. En simulant un indenteur Vickers
pointu, une déformation plastique plus forte est apparue dans la région située sous 1’indenteur. Ces

différences disparaissent lorsque la profondeur d’indentation devient supérieure a 0,3 um.

Les indenteurs sphériques souffrent également de défauts de conception : il reste trés difficile d’usiner
un indenteur d’une sphéricité parfaite. Quelques auteurs (e.g. [73]) ont souligné ce point en mettant en
exergue les incertitudes induites lors de I’application d’analyse inverse congue pour identifier les
propriétés de matériaux indentés avec des indenteurs sphériques parfaits. Méme si des procédures de
calibration existent pour prendre en compte ce défaut [74], peu d’études le considérent lors des

simulations.
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Dans celles recensées, ce défaut est considéré comme étant prépondérant dans 1’axe de symétrie, et
non dans la direction circonférentielle, ce qui permet de garder une modélisation éléments finis
axisymétrique. A titre d’exemple, Tyulyukovskiy et Hubert [73] ont utilisé un réseau neuronal pour
calculer un facteur de correction dépendant des courbes d’indentation mesurées et de la fonction d’aire
de I’indenteur. Ils ont déterminé la fonction d’aire de plusieurs indenteurs sphériques, de rayon
compris entre 1 et 10 um. Puis, en s’inspirant des fonctions d’aires identifiées, ils ont développé une
formulation plus générale leur permettant d’exprimer des formes d’indenteurs plus ou moins
imparfaites. Tyulyukovskiy et Hubert ont par la suite généré un grand nombre de simulations en
faisant varier la fonction d’aire de I’indenteur et les paramétres du matériau afin de déterminer les
courbes d’indentation correspondantes. En paralléle, ils ont calculé la courbe d’indentation générée par
les mémes matériaux mais en supposant cette fois I’indenteur parfait. L’ensemble de ces données leur
a ensuite permis d’entralner un réseau de neurones a mettre en relation une courbe obtenue avec un
indenteur imparfait a celle correspondant a I’utilisation d’un indenteur parfaitement sphérique. Cette
approche inverse se limite par contre a des cas ou ’indenteur peut étre supposé parfaitement rigide
pendant I’essai et a ¢été développée pour des matériaux élastiques-viscoplastiques. De maniere
similaire, Brammer et al. [75] ont démontré 1’importance de la prise en compte du défaut de sphéricité
et son impact sur les courbes d’indentation pour plusieurs matériaux. Ils ont proposé une méthode de
correction permettant de transformer une courbe d’indentation obtenue avec un indenteur imparfait en
une courbe correspondant a 1’utilisation d’un indenteur parfait équivalent. Cette méthode, développée
pour des matériaux élastoplastiques, suppose une totale rigidité de I’indenteur lors de la sollicitation
du matériau. Collin et al. [24] ont exprimé le défaut de sphéricité de I’indenteur par ’utilisation d’une
fonction décrivant I’évolution d’un rayon équivalent en fonction du rayon de contact. Cette définition
est plus compléte car elle prend, cette fois-ci, en compte 1’élasticité de I’indenteur et I’évolution du
rayon de contact en fonction de la charge étudiée. Cependant, cette correction est obtenue a 1’aide d’un

ajustement des données simulées et n’est pertinente que pour 1’indenteur de 1’étude.

Ces quelques études montrent bien I’importance de la prise en compte du défaut de forme de
I’indenteur dans certains cas. Pour les indenteurs pyramidaux et conique, cette correction est
particuliérement nécessaire pour de faibles indentations. En revanche, dans le cas des indenteurs

sphériques, cette correction semble nécessaire quelle que soit 1’échelle de 1’étude.

1V.2.6. Influence de la rugosité
Les études expérimentales montrent que la rugosité peut fortement affecter les résultats des tests
d’indentation et donc la détermination des propriétés mécaniques des matériaux a cause de la
perturbation de I’aire de contact. A titre d’exemple, De Souza et. al [76] ont souligné I’importante
dispersion de leurs résultats lors de I’évaluation de la dureté d’un titane nitruré par bombardement

ionique (écart moyen arithmétique de la rugosité R, compris entre 20 et 240 nm). Les effets de la
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rugosité sont particulierement significatifs pour des indentations peu profondes. La norme européenne

EN 1SO 14577-1 [77] conseille d’utiliser une profondeur d’indentation dépassant 1’écart moyen

arithmétique de la rugosité R,. Cette limitation peut poser probléme lors de la caractérisation de films

minces, nécessitant des profondeurs d’indentation trés faibles.

Méme si les études consacrées a I’analyse de ’effet de la rugosité sur les résultats d’indentation sont

peu nombreuses, elles peuvent étre distinguées par les stratégies employées pour simuler la rugosité.

Ces stratégies peuvent étre schématiquement classées en trois catégories :

(i)

(i)

(iii)

La premiere catégorie regroupe les études analysant I’interaction d’un indenteur avec une
unique aspérité ou cavité. A titre d’exemple, Li et al. [78] ont étudié I’interaction d’un
indenteur conique doté d’une pointe sphérique rigide avec un matériau élastoplastique
pour examiner I’influence de la rugosité sur la dispersion de la valeur de la dureté et sur
les courbes d’indentation.

La seconde catégorie réunit les études complexifiant la représentation de la rugosité en
vue de se rapprocher de la réalité. Jiang et al. [79] ont utilisé une méthode quasi-continue
couplant la simulation éléments finis et atomistique afin de décrire ’indentation d’un
monocristal de cuivre présentant des défauts, a I’aide d’un indenteur rigide cylindrique.
Dans cette simulation, les défauts du cristal prennent la forme de rainures. En faisant
varier la largeur des rainures et le diamétre de 1’indenteur, ils ont étudié ’effet de la
rugosité sur la détermination du module de Young et de la dureté en fonction de la taille
des défauts et de I’indenteur. Berke et al. [67] ont tenté de se rapprocher d’une rugosité
réelle en créant un profil dont la forme résulte de 1’addition de quatre fonctions
sinusoidales d’amplitudes, de longueurs d’onde et de phases différentes. Le profil généré
est ensuite inséré¢ a la surface d’un modéle axisymétrique afin d’étudier 1’effet de la
rugosité (et du coefficient de frottement) sur la détermination de la valeur du module de
Young d’un matériau élastique viscoplastique. Walter et al. [22] ont choisi de simuler la
rugosité de surface d’un matériau en utilisant des profils AFM mesurés sur des films
minces de CrN (R, compris entre 2 et 10 nm). Cependant, cette représentation reste
limitée puisque ces profils ont été insérés dans un modéle axisymétrique, ce qui
correspond donc a la génération de cercles concentriques dans un modele 3D équivalent.
La modélisation la plus complexe recensée a ce jour a été publiée par Walter et al. [9].
Pour investiguer I’effet de la rugosité sur la dispersion des courbes d’indentation et sur la
valeur du module de Young, Walter et al. ont créé un modele 3D ou la hauteur des nceuds
en surface a été interpolée de maniére & reproduire les mesures AFM réalisées sur des
films minces de CrN (R, compris entre 2,6 et 11 nm). Cependant, ce modéle ne prend en
compte que les déformations élastiques puisque le matériau indenté est supposé élastique
tandis que I’indenteur sphérique utilisé est supposé rigide dans les conditions de

sollicitation (la profondeur maximale indentée est égale a 33 nm).
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Ces quelques études soulignent les difficultés de calcul inhérentes a la modélisation de la rugosité. La
simulation de cas réels (i.e. rugosité complexe, matériaux élastoplastiques) nécessite une grande

puissance de calcul et reste difficile & gérer.

IV.2.7. Simulation des contraintes résiduelles
L’introduction de contraintes résiduelles dans la simulation par éléments finis du test d’indentation est
presque exclusivement dédiée a 1’étude de leur impact sur les résultats du test d’indentation ou a la
construction de méthodes permettant leur identification a partir de 1’exploitation des données du test.
Cependant, a cause de la complexité du sujet, ces modeles éléments finis sont en majorité basés sur
des hypothéses simples :
0] Les contraintes étudiées sont principalement uniaxiales ou équi-biaxiales (e.g. [80-83]) et
permettent donc I’utilisation de modeles axisymétriques. Quelques modeles mettent en jeu
des contraintes biaxiales de valeurs différentes mais ils restent peu nombreux (e.g. [84,
85]).
(i) Le champ de contraintes résiduelles étudié est uniforme sur la profondeur sollicitée ou
plus précisément sur la profondeur d’influence de 1’indenteur [80].
(iii)  Le comportement du matériau est souvent simple. Dans la majorité des études, il est
considéré comme élastique-parfaitement plastique (e.g. [84-87]). Seuls quelques études le
supposent bilinéaire [82] ou possédant un écrouissage en loi puissance [83, 88].

L’importance de la prise en compte des contraintes résiduelles a été mise en évidence par des essais
expérimentaux, dans lesquels la dureté mesurée par essais d’indentation conventionnel était impactée
par la présence de ces contraintes. Le développement d’outils informatiques a permis d’accélérer la
recherche sur cet impact et plus particuliecrement sur ’effet des contraintes résiduelles sur les
propriétés identifiées a ’aide du test d’indentation instrumentée. L’une des premiéres études est celle
de I’analyse conjointe de Tsui et al. [89] et Bolshakov et al. [90], mettant en jeu I’indentation d’un
alliage d’aluminium a I’aide d’un indenteur pointu. Cette étude examine I’influence de contraintes
résiduelles uniaxiales et biaxiales sur la détermination de la dureté¢ et du module de Young, a I’aide
d’essais expérimentaux et d’'un modéle éléments finis. La détermination de la dureté a 1’aide de la
méthode d’Oliver et Pharr [91] a tout d’abord révélé une augmentation de la dureté avec I’ introduction
de contraintes de compression (ou une diminution de celle-ci avec I’introduction de contraintes de
traction).

Toutefois, I’observation des aires de contact a 1’aide d’un microscope optique a révélé que cette
variation de la dureté n’était qu’un artefact expérimental : elle est causée par l’apparition d’un
bourrelet ou d’un enfoncement qui modifie la géométrie de contact avec 1’indenteur et fausse le calcul

de la dureté. La valeur de la dureté n’est pas affectée par la présence de contraintes résiduelles si I’aire
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de contact réelle est prise en compte pour son calcul. L’étude de Bolshakov et al. [90] a également
permis de souligner que les contraintes résiduelles ne perturbent pas la détermination du module de

Young mais affectent en revanche la forme des courbes d’indentation.

De nombreuses études ont suivi les travaux de Tsui et al. [89] et Bolshakov et al. [90]. Ces études
poursuivent deux principaux buts :

— Proposer des méthodes permettant d’identifier les contraintes résiduelles du matériau en
quantifiant I’évolution de certains parameétres issus des tests d’indentation (e.g. la taille du
bourrelet),

— Approfondir les précédentes observations sur les effets des contraintes résiduelles sur les
résultats des tests d’indentation en faisant varier les conditions de ’essai : plage de matériaux
plus importante [86], loi de comportement plus complexe [83], changement de forme de
I’indenteur [92].

D’apres les différentes études effectuées sur I’influence des contraintes résiduelles sur les résultats du
test d’indentation, il ressort que les contraintes résiduelles peuvent avoir une influence non négligeable
sur la courbe d’indentation (et 1’aire de contact) et, par conséquent, sur les propriétés mécaniques
déterminées a partir de I’exploitation de cette courbe. Chen et al. [86] ont noté que, dans le cas d’un
matériau suppose élastique parfaitement plastique, la dureté est insensible a la présence de contraintes
résiduelles si E/o, > 300. Si le rapport E/o, est inférieur a 300 alors une diminution de la dureté
mesurée peut apparaitre. Sakharova et al. [81] ont retrouvé les mémes tendances avec une loi de
comportement élastique parfaitement plastique. Avec ’introduction d’un écrouissage non linéaire,
Sakharova et al. ont noté que la sensibilité des matériaux mous dépend de la valeur de 1’écrouissage :
un matériau avec un coefficient d’écrouissage égal a 0,3 est plus sensible qu’un matériau avec un

coefficient égal a 0,01 (c’est-a-dire presque parfaitement plastique).

Ces quelques études montrent que la présence de contraintes résiduelles peut introduire des variations
non négligeables dans les courbes d’indentation et les propriétés mécaniques qui en découlent.
Cependant, cet effet reste encore assez flou car les simulations actuellement menées ne reproduisent
pas la complexité des cas expérimentaux. En effet, les états de contraintes étudiés sont supposés
homogénes dans la zone sollicitée et ne sont pas couplés a d’autres effets comme la présence d’une

rugosité en surface.

IV.3. Difficultés rencontrées: différences entre simulation et

résultats expérimentaux

Nous avons vu que différentes conditions peuvent étre utilisées pour simuler 1’essai d’indentation

instrumentée. Certaines de ces conditions ont un impact non négligeable sur les résultats (courbe
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Effort-Déplacement, profil d’empreinte). Nous allons évoquer ici les difficultés rencontrées lors de
tentatives de reproduction des résultats d’essais expérimentaux a I’aide de la simulation numérique.
Les essais expérimentaux sont souvent entachés d’une variabilité non négligeable. Cette variabilité est
causée par différents facteurs. Il y a les phénoménes de surface e.g. la présence de forces d’attraction
et de répulsion lors de I’approche de la pointe, qui peuvent induire des incertitudes sur la détection de
la surface. On peut également citer les effets associés a la préparation des échantillons pouvant induire
une contamination, une oxydation ou encore un écrouissage en surface, ... L’ensemble de ces effets
perturbent les résultats et I’exploitation des essais d’indentation. Dans le cas spécifique de la nano- ou
micro- indentation, ces différents phénomeénes sont en partie responsables des problémes associés a la
détermination du point de référence et aux effets de taille en nano- ou microindentation (Indentation
Size Effect - ISE).

IV.3.1. Probléme de détermination du point de référence
Le probléme de détermination du point de référence est directement lié aux difficultés a déterminer le
moment ou 1’indenteur entre en contact avec la surface. Les nanoindenteurs et microindenteurs
instrumentés classiques sont, en général, programmés pour contrdler un paramétre, la rigidité de
contact harmonique, dont le seuil est fixé par I'utilisateur. Une fois cette limite atteinte, la profondeur
d’indentation est remise a zéro. La position du zéro est donc considérablement influencée par la
rigidité du matériau, les forces de surface, la présence de pollution, le choix du seuil ou encore la
rugosité de I’échantillon. Pour essayer de compenser la position incertaine du premier contact,

plusieurs méthodes ont été développées.

Fischer-Cripps [93] recense différentes méthodes de correction. L’une d’elle propose de fixer une
force initiale seuil pour la détection du point de contact. Une fois cette force atteinte, le déplacement
est remis a zéro et I’enregistrement de la courbe Effort-Déplacement (P-h) débute. La position du zéro
demeurant incertaine, les données initiales sont décrites a 1’aide de I’ajustement d’une courbe,
extrapolée jusqu’a P = 0. Cette extrapolation fournit une valeur de profondeur de contact initiale, qui
est ensuite soustraite a toutes les valeurs de profondeurs suivantes. Il y a donc une translation de la
courbe P-h vers la droite (cf. Figure 72). Le principal inconvénient de cette méthode est qu’elle
requiert une certaine connaissance des propriétés du matériau pour correctement régler la valeur de la

force seuil.
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Figure 72 : Schéma de la détermination de la pénétration initiale hi, d’apreés [93].

De maniére similaire, Grau et al. [94] ont souligné I’importance du premier point de contact et ont
décrit le chargement initial en ajustant un polynéme de degré 2 a la courbe, ensuite extrapolé jusque
P =0 pour pouvoir déterminer la pénétration initiale. Ullner et al. [95] ont étudié¢ I’impact de cette
méthode sur les résultats et ont conclu que son effet restait trés dépendant de la charge étudiée, de la
dispersion des mesures expérimentales, de I’incertitude pouvant étre acceptée sur la détermination de
la profondeur, de I’intervalle utilisé pour 1’ajustement de la fonction et de la fonction choisie pour
1’ajustement.

Dans le cas des indenteurs sphériques, Chudoba et al. [96] et Kalindi et al. [27] ont proposé
d’extrapoler la courbe P-h prés du point de contact en ajustant les 30 premiers nanométres a 1’aide de
la théorie de Hertz (P est proportionnel & h*?). Cependant, cette méthode ne convient pas & tous les
matériaux car cette portion élastique de la courbe est quasi inexistante pour certains matériaux.

Pour limiter I’impact de la mauvaise détermination du premier point de contact, Brammer et al. [97]
ont construit une méthode d’identification des propriétés mécaniques basée sur la dérivée de la courbe
P-h et non sur la courbe P-h elle-méme. En outre, ils ont choisi de tronquer le début de la courbe P-h
pour éviter toute perturbation des résultats. Ils ont montré que 1’utilisation de la dérivée permettait de
supprimer les erreurs dues a une mauvaise détermination du point de référence lors de d’identification
des propriétés. La troncature de la courbe reste, quant a elle, discutable car cela risque d’éliminer

certaines informations locales du matériau.

La plupart des méthodes développées pour corriger la mauvaise détermination du point de référence
sont basées sur ’exploitation de courbes expérimentales et sur leur extrapolation. Nous avons vu
qu’elles sont souvent adaptées pour des cas particuliers et qu’il est difficile de les généraliser.
Tronquer les premiers nanométres peut étre une solution dans le cas ou la réponse globale du matériau

est recherchée. Toutefois, pour des études a des échelles plus fines, cette troncature est problématique
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car elle risque d’éliminer certains phénomenes prenant place en surface et pouvant étre important pour
la caractérisation locale du matériau. La détermination du point de référence est donc un probleme
complexe et reste une difficulté majeure puisqu’elle introduit de nombreux biais et peut dégrader les

concordances entre les résultats des calculs EF et les résultats expérimentaux.

1V.3.2. Les Effets de taille (ISE)
A de faibles profondeurs, un effet de taille, ou ISE, est observé en indentation traditionnelle et en
indentation instrumentée. Cet effet correspond a une augmentation de la dureté avec une diminution de
la profondeur d’indentation, pour des profondeurs inférieures au micrométre (cf. Figure 73). Toutefois,
dans certains cas, une décroissance de la dureté a été observée (e.g. [98]), on parle alors d’ISE inverse.

Ce dernier étant généralement attribué a des artefacts de mesures, il ne sera pas discuté ici.
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Figure 73 : Schéma illustrant ’ISE, d’aprés [65].
Le plus souvent, I'ISE est observé lors de I’indentation de matériaux a 1’aide d’indenteurs
géométriquement similaires (i.e. coniques ou pyramidaux). Il est souvent difficile d’identifier de
maniére certaine les origines de I’ISE. En effet, une mauvaise calibration de I’aire de contact de
I’indenteur peut induire des erreurs sur le calcul de la dureté. De telles erreurs peuvent étre assimilées
a un ISE. C’est par exemple le cas lorsqu’un indenteur est supposé parfaitement pointu lors du
dépouillement des résultats expérimentaux, alors qu’il présente un défaut de pointe. Cette supposition
amene a surestimer la dureté a de faibles profondeurs a cause de la mauvaise estimation de 1’aire de
contact et peut méme affecter la physique mise en jeu lors du dépouillement. En effet, quand le défaut
de pointe est important, (i.e. indenteur tres émoussé), le contact peut étre de type sphérique au début

du chargement, affectant ainsi la détermination de la dureté pour de faibles profondeurs.

La préparation des échantillons est également cruciale pour une bonne détermination des propriétés
mécaniques a ’aide du test d’indentation. Parmi les principaux problémes rencontrés lors de la

préparation des échantillons, on compte :
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0] Une modification des propriétés de surface causée par le polissage e.g. écrouissage,

(i) Une pollution de la surface e.g. oxydation de la surface,

(ilf)  L’introduction d’une rugosité de surface. Cette derniére impacte particulierement les
résultats lorsque la rugosité est a 1’échelle du contact avec l’indenteur. Comme
précédemment indiqué, la norme européenne EN I1SO 14577-1 [77] conseille d’utiliser
une profondeur d’indentation supérieure a 1’écart moyen arithmétique de la rugosité. Kim
et al. [99] ont par exemple développé un modele d’ISE décrivant I’influence de la rugosité
sur la valeur de la dureté. Pour cela, ils ont supposé que la déformation d’un matériau
rugueux par nanoindentation est issue du couplage de deux événements : 1’aplatissement
de la partie rugueuse et la déformation de la partie plane. En séparant analytiqguement, le
travail fourni pour aplanir la partie rugueuse et celui fourni pour déformer la partie plane,

ils ont proposé un nouveau modele descriptif de I’ISE.

Une mauvaise détermination du point de référence de la courbe d’indentation peut également

induire une augmentation artificielle de la dureté a de faibles profondeurs si elle n’est pas corrigée.

Récemment, Pharr et al. [100] ont également souligné que I’utilisation de la technique CSM a de

faibles profondeurs pouvait induire des erreurs sur la détermination de la dureté.

L’ISE ayant également été détecté lors de I’indentation de matériaux nobles (i.e. contrdle de
I’écrouissage en surface) dans des conditions parfaitement controlées (e.g. absence de contamination
de la surface), des modéeles ont été développés pour tenter d’expliquer 1’apparition de ce phénoméne.
Ces modéles peuvent étre regroupés en deux catégories : les modéles a base physique fondés sur la
théorie des dislocations et les modeles phénoménologiques, basés sur des descriptions
conventionnelles de la plasticité dans lesquelles sont introduits des parameétres d’échelle. Le modele de
de Nix et Gao [101] compte parmi les modeles a base physique les plus connus. Ce modele explique
I’effet de taille observé en faisant appel au concept de dislocations géométriquement nécessaires.
Ces derniéres sont présentes dans la zone indentée pour accommoder la déformation permanente
associ¢e au volume déplacé en surface par I’indenteur. Ces dislocations s’ajoutent aux dislocations
statistiquement distribuées issues de la deéformation du matériau, ce qui donne naissance a un

phénomeéne de durcissement plus important a de faibles profondeurs d’indentation.

L’ISE est donc un phénomene particulierement complexe dont I’origine reste difficile a déterminer.
De nombreux artefacts expérimentaux peuvent en effet donner lieu a I’apparition d’un durcissement en
surface et ces différentes contributions restent impossibles a dissocier, ce qui rend particulierement

difficile leur introduction dans un calcul EF.
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IV.4.  Vers une identification des propriétés mécaniques

IV.4.1. Présentation du modeéle éléments finis

L’étude bibliographique précédente a montré que le remplacement d’indenteurs pyramidaux par des
indenteurs coniques d’aire de contact équivalente n’a aucune influence notable sur la courbe Effort-
Déplacement (notée P-h par la suite). Par conséquent, I’ensemble des calculs présentés dans ce
chapitre sont effectués avec un modele axisymétrique. Deux types d’indenteurs ont été utilisés : un
indenteur Berkovich, modélisé par un céne de demi-angle 70,3° et un indenteur sphérique de rayon
79 um. Ces indenteurs ont tous deux été considérés comme parfaitement rigides puisque les indenteurs
expérimentaux auxquels ils correspondent sont en diamant et possedent donc une rigidité bien plus

importante que celle des aciers étudiés ici.

L’échantillon a été modélisé a I’aide d’éléments 2D axisymétriques a 8 nceuds, a déplacement
guadratique, tandis que les éléments de contact possédent 3 nceuds. Le contact entre 1’échantillon et
I’indenteur a été modélisé a I’aide d’une relation maitre-esclave. Les dimensions de 1’échantillon ont
été choisies de maniére a réduire les temps de calcul sans pour autant affecter la courbe P-h (e.g. par
I’introduction d’une rigidité artificielle causée par 1’adoption de trop faibles dimensions pour le
modéle éléments finis). Pour cela, les dimensions et conditions aux limites des échantillons
expérimentaux ont tout d’abord été reproduites, i.e. encastrement de la partie basse de 1’échantillon et
parties latérales libres. Puis, les dimensions du modele ont été progressivement réduites en veillant a

ne pas affecter la réponse P-h.

Une étude de sensibilité similaire a été réalisée pour le maillage. Ce dernier a été graduellement raffiné
jusqu’a stabilisation de la solution. Il est intéressant de noter que la forme de la courbe P-h est
sensiblement identique quel que soit le nombre d’éléments situés sous I’indenteur. La Figure 74
illustre les courbes P-h obtenues dans le cas de I’indenteur sphérique. Avec un faible nombre
d’éléments sous I’indenteur (6 x 6), la courbe obtenue posséde une forme équivalente en moyenne
mais présente des oscillations témoignant du trop faible nombre d’éléments sous 1’indenteur. Les
champs de distribution de la contrainte équivalente de von Mises sont présentés dans la Figure 75.
Leur allure est en moyenne identique mais I’augmentation du nombre d’élément permet une meilleure

définition de la répartition de la contrainte.

Les calculs sont effectués en statique avec 1’hypothése de grandes déformations. La plasticité est
décrite a 1’aide du critére de von Mises. La sollicitation est programmée grace a un contrdle du
déplacement de I’indenteur. La solution est approchée a 1’aide de la méthode de Newton-Raphson,

dont la convergence est renforcée par 1’utilisation de la recherche linéaire (line search).
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Figure 74 : Courbes de charge P en fonction de la profondeur d’indentation h, pour différents nombres
d’éléments sous un indenteur sphérique.
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Figure 75 : Champs de contraintes équivalentes de von Mises obtenus pour un nombre d’éléments sous
I’indenteur respectivement égal a 6 x 6 et 40 x 40.

1V.4.2. Vérification du modeéle éléments finis

Parmi les principales méthodes utilisées par les numériciens pour valider leur modéle éléments finis,
on compte :
(i) La comparaison des résultats obtenus (i.e. la courbe P-h dans le cas de I’indentation) avec
ceux fournis par un autre modéle éléments finis,
(ii) La comparaison des résultats obtenus avec la théorie : ce cas se limite cependant a une
sollicitation élastique. Dans le cas de I’indentation, nous avons précédemment vu que cela

consiste a comparer les résultats obtenus avec un indenteur sphérique avec ceux prédits par la
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théorie de Hertz. Cependant, cela ne garantit pas la validité du modéle dans le domaine non
linéaire (e.g. plasticité).
(iii) La comparaison de la courbe P-h numérique avec la courbe P-h expérimentale.
La premiére méthode est souvent difficile a mettre en pratique car 1’ensemble des données de la
simulation n’est pas toujours complétement accessible (e.g. taille du maillage, conditions aux limites,
taille du modeéle). La seconde méthode ne concerne que les sollicitations élastiques et les indenteurs
sphériques, ce qui limite son champ d’application. Enfin, la troisiéme méthode est théoriquement la
plus judicieuse mais reste souvent difficilement applicable : les courbes expérimentales peuvent avoir
une certaine dispersion et certains parameétres expérimentaux sont difficiles a contréler et a déterminer
(e.g. le frottement).
Les matériaux étudiés ici présentant une dispersion des courbes d’Effort-Déplacement non
négligeable, nous avons choisi de vérifier notre modele éléments finis en comparant la courbe donnée
par la simulation de I’indentation d’un matériau bicouche, avec la courbe prédite par le modele
analytique de Jonsson et Hogmark [102]. Ce choix est, tout d’abord, motivé par la volonté de
comparer le modéle EF avec des résultats reproduisant au mieux les observations expérimentales.
L’utilisation d’un mode¢le analytique répond a ce besoin. En outre, numériquement, 1’indentation d’un
matériau bicouche (i.e. d’un film sur un substrat) est judicieuse puisque, si la profondeur d’indentation
est suffisante, alors la courbe P-h est affectée par les erreurs relatives au film et au substrat (e.g. les
propriétés insérées dans le code éléments finis, un probléeme de maillage). Cette accumulation
d’erreurs est plus facilement détectée que celles prenant place dans un matériau homogéne. Enfin, le
modéle EF sera utilisé pour étudier la sensibilité de la courbe P-h a la variation d’un changement de
propriétés dans le cas d’un matériau bicouche et d’un matériau a gradient de propriétés.
Le modele Jonsson et Hogmark prédit la dureté « composite » obtenue par I’indentation d’un matériau
bicouche de la maniére suivante :
t L tY

H, = (Hf—HS) ZCZH—C2 (Hj +H;, (21)
ou Hc, Hf et Hs sont respectivement la dureté composite (réponse globale du film et du substrat), la
dureté du film et la dureté¢ du substrat, t est 1’épaisseur du film, h est la profondeur d’indentation
calculée pour un indenteur Vickers et C, est une constante égale a 2sin? (11°).
La Figure 76 présente la superposition des courbes obtenues, pour un film de 1,5 pm d’épaisseur, a
I’aide du modéle de Jonsson et Hogmark et du calcul éléments finis (les indenteurs Vickers et
Berkovich ont tous deux une aire de contact semblable, permettant leur modélisation par un céne de
demi-angle 70,3°). Une trés bonne correspondance est obtenue entre les prédictions du modéle EF
adopté et le modele analytique de Jonsson et Hogmark. Cette démarche a été répétée pour différents
types de configuration (i.e. différentes profondeurs d’indentation, duretés et largeurs de films). De trés

bonnes correspondances ont également été obtenues, ce qui valide le modele éléments finis.
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Figure 76 : Dureté composite H. en fonction de la profondeur d’indentation h. Confrontation des résultats
issus du modeéle élements finis adopté dans ce travail de thése (Données EF) et du modéle analytique de
Jonsson et Hogmark (Prédiction J&H).

IV.5. Sensibilité de la courbe Force-Déplacement

La courbe Force-Déplacement étant la principale information utilisée lors de 1’identification des
propriétés mécaniques par approche inverse, nous avons étudié sa sensibilit¢ a la variation des
paramétres matériau pour évaluer la pertinence de son utilisation pour I’identification du
comportement des matériaux avec un test de microindentation instrumentée. Les parametres matériau
pris comme éléments de référence correspondent a ceux identifiés a partir de 1’essai de traction simple
dans le cas d’un acier AISI 316L (origine 2, cf. Section 11.3). Nous avons, tout d’abord, testé
différentes lois de comportement en faisant varier leurs paramétres matériau pour évaluer leurs effets
sur la partie charge de la courbe P-h. Cette étude de sensibilité a été effectuée dans le cas d’un
matériau homogéne, bicouche et possédant différents profils de gradient de propriétés. Le paramétre
Var défini dans 1’équation ci-dessous a été adopté pour une analyse quantitative de la sensibilité de la
réponse P-h :

Var = Aref _Aest 1 (22)

ref

0U Ay est I’aire comprise sous la courbe de référence et A est 1’aire comprise sous la courbe étudiée.
Nous avons choisi d’effectuer un calcul d’aire plutot que de comparer les résultats point par point pour
éviter tout ré-échantillonnage ou redécoupage des courbes, nécessitant le lissage de la courbe P-h par

une forme mathématique particuliére.

1V.5.1.1. Cas d’'un matériau homogene
Nous avons, en premier lieu, testé la sensibilité de la courbe P-h aux parametres matériau lors de
I’indentation d’un matériau homogéne, dont le comportement plastique est modélisé a 1’aide d’une loi

bilinéaire. Cette loi est gouvernée par deux paramétres : la limite d’¢lasticité o, et le module tangent
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E. Dans un premier temps, nous avons réalise une simulation en prenant un jeu de paramétres
matériau de référence, décrivant au mieux la réponse de I’acier AISI 316L d’origine 2 au test de
traction. Puis, nous avons fait varier ces paramétres de plus ou moins 10% et 20% autour des valeurs
de référence. La Figure 77 présente 1’évolution du paramétre variabilité relative (Var) pour un

indenteur conique similaire a un indenteur Berkovich et pour un indenteur sphérique.
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Figure 77 : Estimation du parametre Var pour différents niveaux de variations de la limite d’¢élasticité o,
et du module tangent E; dans le cas d’une loi de comportement bilinéaire, pour un indenteur similaire a
un indenteur Berkovich avec une profondeur maximale d’indentation de 3 um (noté Berk_3um) et pour
un indenteur sphérique avec des profondeurs maximales d’indentation égales a 3 pm et 8 pm. Les niveaux
d’erreurs expérimentales (Err_) sont également indiqués.

Un changement de la valeur du module tangent E; impacte treés peu la courbe P-h puisque les valeurs
de variation sont comprises entre 0 et 3% quel que soit le type d’indenteur examiné. Les variations
sont plus marquées pour la limite d’élasticité o, puisqu’elles sont comprises entre 7 et 19% pour les
deux indenteurs. Dans le cas de I’indenteur sphérique, une profondeur d’indentation plus importante a
été testée afin d’observer 1’évolution de la sensibilité de la courbe P-h aux changements de paramétres
matériaux, dans le cas d’un indenteur non géométriquement similaire. Les valeurs numériques du
paramétre Var sont sensiblement les mémes a 3 um ou 8 um de profondeur : une augmentation de la

profondeur d’indentation n’induit pas une plus grande variabilité dans la gamme de profondeurs testée.

Lors de I’indentation de 1’acier AISI 316L d’origine 2, une dispersion non négligeable des courbes
expérimentales a été observée. Aprés 100 essais d’indentation a 1’aide d’un indenteur Berkovich et
d’un indenteur sphérique de rayon 79 um, la dispersion des courbes expérimentales a été quantifiée
avec I’Equation (22) ou A est ’aire de la plus basse courbe du faisceau et A est celle de la plus
haute courbe du faisceau. Les courbes réalisées avec I’indenteur Berkovich et I’indenteur sphérique
présentent des variations maximales respectivement égales a 11% et 38% pour une profondeur
d’indentation maximale de 3 um et égale a 13% dans le cas d’une profondeur d’indentation de 8 um

pour I’indenteur sphérique.
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D’aprés les résultats numériques précédents, seules les variations de la limite d’élasticité de +25%
dans le cas de I’indenteur sphérique permettent d’obtenir des variations de la courbe P-h qui sont
supérieures a la dispersion expérimentale.

Nous avons effectué ce type de calcul pour trois autres lois de comportement : la loi d’Hollomon (la
plus utilisée en approche inverse, cf. Equation (8)), la loi de Ludwig (cf. Equation (9)) et la loi de Voce
(pour tester une loi saturante, cf. Equation (10)). Le Tableau 9, le Tableau 10 et le Tableau 11
résument les résultats respectivement obtenus pour les lois d’Hollomon, de Ludwig et de Voce.
Comme pour la loi bilinéaire, seule la variation de la limite d’élasticité de +25% et ’utilisation d’un
indenteur sphérique permettent d’obtenir une réponse de la courbe P-h supérieure a la dispersion

expérimentale.

Hollomon oy n

Var (%) -10% 10% -25% 25% -10% 10% -25% 25%
Berk_3um 7 5 18 15 5 2 11 8
Sphé_3pm 10 5 20 12 4 3 11 4
Sphé_8um 8 7 19 16 3 4 9 9

Tableau 9 : Estimation du parameétre Var pour différents niveaux de variations des paramétres de la loi
d’Hollomon.

Ludwig oy n K

Var

%) -10% 10% -25% 25% -10% 10% -25% 25% -10% 10% -25% 25%
B_3um 8 8 20 20 2 2 6 1 1 1 0 2
S 3um 7 9 21 19 2 1 5 2 0 0 0 1
S 8um 8 8 20 19 2 2 6 3 1 0 2 2

Tableau 10 : Estimation du paramétre Var pour différents niveaux de variations des paramétres de la loi
de Ludwig.

Voce oy Rinf b

Var

%) -10% 10% -25% 25% -10% 10% -25% 25% -10% 10% -25% 25%
B_3um 7 7 19 17 1 1 0 4 1 1 2 3
S 3um 7 11 15 20 1 3 1 1 1 3 1 1
S 8um 7 8 18 18 0 2 1 2 0 2 1 2

Tableau 11 : Estimation du paramétre Var pour différents niveaux de variations des parametres de la loi
de Voce.

1V.5.1.2. Cas d’un matériau hétérogéne : bicouche ou gradient de propriétés
Dans le cadre de la microindentation instrumentée, la section précédente a permis de montrer que la
courbe P-h est surtout sensible a une modification de la valeur de la limite d’élasticité. Dans le cas de

la loi de Voce, un indenteur sphérique permet de détecter une modification de la limite d’¢élasticité a
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partir d’une variation de 25%. L’indenteur conique similaire a un Berkovich est moins sensible
puisqu’il faut atteindre une variation supérieure a 25% pour obtenir une variation de la courbe P-h
supérieure a la dispersion des courbes expérimentales. Si nous supposons maintenant que la dureté est
égale a trois fois la limite d’¢élasticité, cela signifie qu’une variation de dureté H supérieure a 25% doit

étre atteinte pour pouvoir étre détectée a I’aide d’un indenteur conique similaire a un Berkovich.

Nous nous sommes ensuite intéressés a la réponse d’un matériau bicouche. Pour cela, nous avons
repris la loi de VVoce et en supposant que H = 3oy, nous avons simulé des matériaux bicouches ou la
dureté du film varie entre 1,5 et 10 fois celle du substrat. Nous avons choisi de ne faire varier que la
limite d’élasticité comme il s’agit du paramétre le plus sensible d’apres les observations précédentes.
Pour simplifier les observations, le substrat est également modélisé avec la loi de Voce et posséde les
mémes constantes Ry et b que le film. Dans un premier temps, nous comparons les courbes obtenues
avec les matériaux bicouches a celles d’un matériau homogéne de dureté égale a celle du film du
matériau bicouche. En prenant le matériau homogéne comme référence et en faisant varier la
profondeur d’indentation, nous obtenons la Figure 78. Nous retrouvons les tendances de la Figure 77.
L’indenteur sphérique présente la meilleure sensibilité si nous conservons les critéres de dispersion
expérimentale précédents : il permet une meilleure détection de la présence d’un matériau bicouche
que I’indenteur conique similaire a un indenteur Berkovich. En effet, ce n’est qu’avec une variation de
la dureté d’un facteur 3 entre le film et le substrat et seulement au-dela d’une profondeur d’indentation
égale a 1’épaisseur du film, que les variations de la courbe P-h sont détectables (i.e. elles sont
supérieures a la dispersion expérimentale). Or, avec des profondeurs d’indentation égales a 50% ou
100% de I’épaisseur du film, nous sommes en présence d’une dureté composite : la dureté du film
ainsi caractérisée est affectée par celle du substrat. Ici, nous avons choisi de comparer la réponse du
film a celle d’'un matériau homogéne de dureté égale a celle du film. En conséquence, a des
profondeurs d’indentation égales a 50% ou 100% de 1’épaisseur du film, nous maximisons les

différences de comportement. Cela montre une fois encore le manque de sensibilité de 1’indenteur.

Les matériaux a gradient étudiés dans le Chapitre 11 présentent, d’aprés les profils de dureté effectués,
un rapport de dureté entre la surface et le cceur du matériau approximativement compris entre 0,5 et
3.,5. D’apres les résultats précédents, si la dispersion des courbes expérimentales n’est pas diminuée,
nous nous situons dans un domaine ou la sensibilité de la courbe P-h produite a 1’aide d’un indenteur
Berkovich est réduite. L’indenteur sphérique serait, sans doute, plus apte a déterminer les variations de
dureté dans ce domaine. En outre, la majorité des traitements étudiés induisent une rugosité non
négligeable en surface, ce qui aurait tendance & diminuer la sensibilité des courbes P-h dans le cas ou

une rectification du matériau n’est pas possible.
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Figure 78 : Estimation du parametre Var pour des films de 1,5 fois a 10 fois la dureté du substrat Hgp,
pour des profondeurs d’indentation égales a 50% ou 100% de I’épaisseur du film, pour un indenteur
conique similaire a un indenteur Berkovich et pour un indenteur sphérique.

Dans un second temps, nous avons souhaité comparer les courbes P-h obtenues avec la sollicitation
d’un matériau bicouche a celles obtenues avec un gradient de type exponentiel ou linéaire, pour
différentes valeurs de dureté. Les propriétés du matériau bicouche et des matériaux a gradient
reprennent les hypothéses précédentes : la loi de Voce est utilisée pour décrire le comportement du
film, du substrat et du gradient. Comme précédemment, les mémes valeurs numériques sont utilisées
pour les constantes Rset b, dans le substrat, le film et le gradient.

Pour le gradient de type exponentiel, la limite d’élasticité varie selon la relation suivante :

Oy =0y qp K EXP _ki : (23)

2

y

ol o, est la limite d’¢élasticité du substrat, z est la profondeur, k; et k, sont des constantes dépendant
de la forme du gradient. La constante k; est déterminée de maniere a ce que le matériau a gradient ait
la méme valeur de limite d’élasticité en surface que le film (ki = Oy fim - Oysubstrat). L@ CONStante k; est,
quant a elle, réglée de maniére a obtenir une valeur de limite d’élasticité égale a celle du substrat a une
profondeur égale a 1’épaisseur du film (i.e. k, = 1 um pour une épaisseur de film de 3 um).

La Figure 79 illustre la variation de la limite d’¢élasticité en fonction de la profondeur pour le gradient

de type exponentiel et le gradient de type linéaire.
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Figure 79 : Représentation de la variation de la limite d’¢élasticité en fonction de la profondeur avec un
gradient de type exponentiel (a gauche) et linéaire (a droite).

Si nous prenons maintenant comme référence les courbes P-h obtenues avec les matériaux bicouches,
nous obtenons la Figure 80 pour I’indenteur conique similaire a un Berkovich et la Figure 81 pour un
indenteur sphérique. Pour simplifier les représentations, nous n’avons indiqué que la dispersion des
courbes expérimentales obtenue pour une profondeur d’indentation égale a 100% de 1’épaisseur du
film (ou du gradient). Pour I’indenteur sphérique, cela n’est pas problématique car la dispersion des
courbes expérimentales est du méme ordre. En revanche, pour I’indenteur Berkovich, la dispersion des
courbes expérimentales diminue significativement pour une profondeur d’indentation égale a 20% de
1’épaisseur du film puisque le parametre Var est égal a 28%. Il semblerait qu’il y ait une divergence du
faisceau de courbes d’indentation expérimentales avec 1’augmentation de la profondeur. Nous allons
prendre en compte cette valeur pour I’ interprétation.

Pour des profondeurs comprises entre 20% et 100% de 1’épaisseur du film, il est trés difficile de
distinguer la réponse fournie par 1’indentation d’un matériau au gradient linéaire de celle fournie par
un matériau bicouche, quel que soit I’indenteur utilisé. La seule configuration permettant d’obtenir des
résultats supérieurs a la dispersion expérimentale est I’indentation d’un matériau présentant un rapport
de dureté surface-cceur égal a 5, a ’aide d’un indenteur sphérique et pour une profondeur égale a 20%
de I’épaisseur du gradient.

Il est également difficile de faire la différence entre la réponse fournie par un matériau bicouche et un
matériau a gradient de type exponentiel. Pour I’indenteur conique similaire a un indenteur Berkovich,
une profondeur d’indentation égale a 20% (respectivement 50%) de I’épaisseur du gradient ne permet
d’obtenir des résultats supérieurs a la dispersion expérimentale que si le rapport de dureté surface-
cceur du matériau est supérieur ou égal a 5 (respectivement 10). Pour I’indenteur sphérique, le rapport
Var est supérieur a la dispersion expérimentale pour une profondeur égale a 20% (respectivement
50%) de I’épaisseur du gradient et un rapport de dureté supérieur ou égal a 2,2 (respectivement 3).
Globalement, nous avons une meilleure sensibilit¢ pour de faibles profondeurs d’indentation

(inférieures a 20%), nous retrouvons la méme sensibilité qu’avec un matériau bicouche : plus la
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profondeur d’indentation est élevée, plus la réponse du substrat est importante et donc plus il devient
difficile de distinguer la réponse du gradient et ses spécificites.

Ces quelques tests nous ont permis de voir qu’un gradient linéaire est trés difficile a différencier d’un
matériau bicouche dans les conditions d’essai testées. Ce manque de sensibilité est problématique d’un
point de vue expérimental, si seule la courbe de chargement est utilisée pour identifier les propriétés
d’un matériau. En revanche, cette information est intéressante d’un point de vue simulation
numérique, car elle implique sans doute qu’un gradient de type linéaire peut étre modélisé par un
matériau bicouche. Pour I’ordre de grandeur des rapports de dureté entre surface et coeur du matériau
des échantillons a gradient précédemment étudiés (cf. Chapitre Il), seul I’indenteur sphérique permet
de différencier la réponse d’un matériau présentant un gradient de type exponentiel de la réponse d’un

matériau bicouche.

Ces quelques comparaisons montrent une fois encore les difficultés a distinguer les différences de
propriétés a I’aide du test d’indentation si ’on se base sur le simple effet du gradient sur la courbe P-h.
L’indenteur sphérique a, dans notre cas, entrainé une dispersion des courbes expérimentales plus faible
que celle de I’indenteur Berkovich. Cela a permis I’obtention d’une plus grande sensibilité¢ de la

courbe P-h a la variation des propriétés du matériau.
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Figure 80 : Estimation du parametre Var pour un gradient de type linéaire et un gradient de type
exponentiel avec une dureté en surface de 1,5 fois & 10 fois la dureté du substrat Hg,,, pour un indenteur
conique similaire a un Berkovich, pour des profondeurs d’indentation correspondant a 20%, 50% et
100% de I’épaisseur du gradient.
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Figure 81 : Estimation du parametre Var pour un gradient de type linéaire et un gradient de type
exponentiel avec une dureté en surface de 1,5 fois & 10 fois la dureté du substrat Hg,, pour un indenteur
sphérique, pour des profondeurs d’indentation correspondant a 20%0, 50% et 100% de I’épaisseur du
gradient.

IV.5.2. Discussion

L’étude de la réponse de la courbe P-h a un changement des propriétés du matériau dans le cas d’une
indentation a I’aide d’un indenteur sphérique ou Berkovich a clairement mis en exergue la sensibilité
réduite de la courbe aux variations de propriétés. En effet, bien que des variations de la courbe P-h
soient constatées, elles restent souvent de 1’ordre de la dispersion expérimentale, ce qui ne permet pas
de détecter avec précision des changements de propriétés du matériau. Ce manque de sensibilité est
problématique dans le cas des matériaux homogénes mais également dans le cas de matériaux
bicouches ou a gradient de propriétés mécaniques.

La difficulté a identifier des propriétés mécaniques avec I’utilisation d’un unique indenteur
pyramidal a déja été soulignée dans différents travaux [103-106]. Les indenteurs pyramidaux
respectent le principe de similarité géométrique : les mémes champs de déformations et contraintes
sont obtenus quelle que soit la profondeur indentée, a un facteur prés. lls ne permettent donc 1’accés
gu’a un seul point de la courbe Contrainte-Déformation. Il y a, par conséquent, une absence d’unicité
de la solution. Le manque d’unicité est également causé par I’existence de matériaux dits
« mystiques » (terme utilisé dans la littérature e.g. [103]), cf. Figure 82. Ces derniers sont des
matériaux qui possedent des propriétés mécaniques différentes mais qui produisent des courbes P-h

identiques.
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Figure 82 : Exemples de courbes d’indentation identiques pour des matériaux aux propriétés hautement
élastiques (i.e. large oy/E a gauche) et hautement plastiques (i.e. petit o,/E, a droite), d’apreés [106]. Le
comportement est décrit par la loi de Hollomon.

Pour pallier les problémes d’unicité, certains auteurs ont suggéré 1’utilisation de plusieurs indenteurs
coniques d’angles distincts [44, 107, 108]. Cependant, cela nécessite ’utilisation d’indenteurs aux
angles considérablement dissemblables pour mettre en place un type de sollicitation différent et ainsi
permettre 1’obtention d’informations supplémentaires. L’emploi d’indenteurs a angles aigus (e.g. le
cube corner) reste également problématique. De tels indenteurs sont plus sensibles au frottement que
les indenteurs conventionnels (Vickers, Berkovich). Les méthodes basées sur 1'utilisation de plusieurs
indenteurs sont également remises en question comme 1’illustrent les récents travaux de Phadikar et al.
[109]. A I’aide d’une étude de sensibilité, ces auteurs ont montré que 1’exploitation simultanée de
courbes P-h issues d’essais d’indentation réalisés a I’aide de deux indenteurs d’angles 50° et 80°
améliorait la qualité de I’identification des propriétés mécaniques (module de Young, limite
d’¢élasticité et coefficient d’écrouissage). Toutefois, en introduisant une erreur sur les parameétres
matériau, ils ont montré que les variations expérimentales devaient étre limitées a +1% pour garantir la
robustesse de la méthode. Phadikar et al. ont souligné qu’au-dela de 5% d’erreur expérimentale,
aucune des trois propriétés matériau ne pouvait étre déterminée avec fiabilité.

D’autres équipes de recherche (e.g. [60, 110]) préconisent I’utilisation d’un indenteur sphérique car
il n’est pas géométriquement similaire et permet donc d’accéder a différents points de la courbe
Contrainte-Déformation, contrairement aux indenteurs coniques, qui ne permettent I’accés qu’a un
seul point. L’unicité semble donc assurée avec ce type d’indenteur. Toutefois, les résultats de
I’indenteur sphérique ne sont pas simples a analyser puisqu’ils engendrent, dans un premier temps, un
champ de déformation élastoplastique avant 1’apparition d’une déformation plastique complete [111].
Ce type d’indenteur est également plus difficile a usiner : des défauts de sphéricité peuvent compliquer
I’analyse. En outre, comme pour I’indenteur conique a faible angle, I’indenteur sphérique est
relativement plus sensible aux frottements que les indenteurs pointus traditionnels. L’identification des
propriétés a 1’aide d’un indenteur sphérique est également limitée a un certain niveau de déformation.
Liu et al. [112] ont montré que le test d’indentation ne permet pas d’explorer les propriétés du

matériau au-dela d’une certaine déformation critique, malgré des profondeurs d’indentation

143



importantes. Enfin, des travaux récents [113] ont montré que I’indentation sphérique ne permettait pas

d’assurer une identification précise des matériaux (i.e. fournir une seule courbe Contrainte-

Déformation) mais fournissait plutét un faisceau de courbes Contraintes-Déformation.

L’étude de sensibilité présentée dans ce paragraphe, et plus généralement la revue des travaux de la

littérature sur D’exploitation de I’essai d’indentation pour I’identification du comportement du

matériau, mettent en exergue les limites de la courbe P-h comme seule donnée expérimentale pour

I’identification des propriétés mécaniques des matériaux. Plusieurs pistes peuvent étre envisagées pour

enrichir I’information expérimentale, comme :
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(i)

(i)

(iif)

Solliciter le matériau avant de P’indenter pour accéder a des informations
supplémentaires. En effet, en faisant varier les champs de déformations, de nouvelles
informations pourraient sans doute étre obtenue. Cette solution peut, toutefois, étre limitée
par ’endommagement et la fissuration prématurée du matériau du fait de la sévérité des
champs de contraintes imposés.

La multi-indentation est également une piste possible pour 1’acquisition d’informations
additionnelles. Des micro ou nano-indentations pourraient étre faites prés de macro-
indentations préalablement réalisées dans le matériau. Comme précédemment, ce type de
solution permettrait d’¢largir les sollicitations imposées au matériau. Cependant, la
réalisation d’empreintes préalables entraine souvent une évolution de la planéité en
surface (présence de bourrelet, d’enfoncement), ce qui peut affecter la qualité des
indentations ultérieures.

Exploiter I’information issue de I’empreinte laissée par 1’indentation. La morphologie de
cette empreinte pourrait aider a caractériser le matériau. L’avantage de cette source
d’information est que Sa mesure peut &tre réalisée avec des techniques d’observation
simples, rapides et pouvant méme étre automatisees. Cela donne acces a 1’aire de contact
exacte. La présence d’une asymétrie pourrait &étre une source d’information sur la
variabilité dans le matériau : il pourrait étre intéressant de comparer les profils d’une
méme empreinte mais également les profils de différentes empreintes. Quelques études
[51, 84, 114, 115] ont suggéré son utilisation pour I’identification des propriétés
mécaniques du matériau ou des contraintes résiduelles. Ces études proposent des
approches inverses enrichies grace a 1’étude de la morphologie de I’empreinte (son aire de
contact) et montrent que cet apport d’information permet une identification plus fiable des
propriétés. Cependant, aucune vérification expérimentale n’est proposée : seuls des
calculs EF sont présentés. Or, 1’utilisation de 1’empreinte semble effectivement étre une
source d’information intéressante mais une utilisation pertinente de cette dernicre
nécessite un travail de réflexion. Une étude bibliographique sur I’empreinte d’indentation
[116] a en effet montré qu’aucun indicateur n’était prédominant pour son étude. Ce point a

été illustré en énumérant les différents indicateurs utilisés pour examiner les bourrelets



prenant place autour de I’indent. Ainsi, certains auteurs préferent quantifier le volume
[117]. D’autres préferent mesurer la hauteur maximale du bourrelet [118], ou encore le
quantifier grace a une mesure dans le plan [119]. Il semble nécessaire d’étudier les
différents parametres pouvant décrire la morphologie de I’empreinte afin de construire un
indicateur pertinent pouvant étre utilisé dans les approches inverses. Cette construction ne
sera pas aisée puisqu’elle nécessite de définir une référence pour la mesure : certains
préférent définir un plan de référence pour calculer des hauteurs (e.g. [32]) tandis que
d’autres utilisent des comparaisons relatives en mesurant la surface avant et apres
indentation (e.g. [120]). Il faut également pouvoir gérer la rugosité ainsi qu’une possible
asymétrie de I’empreinte. De nombreuses questions devront donc étre examinées pour
garantir une certaine richesse d’information.

(iv) Une autre source d’information supplémentaire peut étre obtenue grace a la
caractérisation de la microstructure des matériaux. Dans le cas des matériaux a
gradient de propriétés, des informations sur 1’évolution de la composition chimique en
profondeur, sur la taille des grains ou encore sur les désorientations présentes dans le
matériau peuvent aider a caractériser le gradient. En exprimant, par exemple, la limite
d’¢lasticité en fonction de la composition chimique du matériau ou en identifiant
préalablement 1’épaisseur du gradient, le nombre de paramétres a identifier pour décrire le
comportement du matériau pourraient étre réduits. Toutefois, ces analyses nécessitent
généralement une destruction de la piéce étudiée (souvent a haute valeur ajoutée) et sont

majoritairement longues a réaliser.

IV.6. Conclusion

A travers l’analyse d’une centaine d’articles portant sur la simulation de 1’essai d’indentation
instrumentée, nous avons investigué I’influence des hypothéses utilisées dans les modéles éléments
finis sur les résultats et mis en exergue le manque d’homogénéité des différentes stratégies de
modélisation employeées (i.e. modélisation en 2D ou 3D, prise en compte du frottement, modélisation
des conditions aux limites, etc).

Nous avons ainsi constaté la prédominance des modeles 2D, appréciés pour leur simplicité et rapidité.
L’axisymétrie employée dans les modéles 2D se préte trés bien a la modélisation de formes de
révolution comme la sphere ou le céne. Dans le cas des indenteurs pyramidaux, cela nécessite de
remplacer I’indenteur étudié par un indenteur conique d’aire de contact équivalente. Toutefois, cette
hypothese n’affecte pas la courbe Force-Déplacement pour la majorité des matériaux. Dans certaines
configurations, le modéle 3D reste indispensable, c’est par exemple le cas pour la modélisation de la
rugosité. Dans ce cas, les conditions aux limites du modéle doivent étre choisies avec soin : pour
restreindre le nombre de degrés de liberté du modéle, seul un faible volume de matériau peut étre

modélisé. La proximité de la zone sollicitée avec les bords du modele peut considérablement affecter
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les résultats du calcul (e.g. la courbe P-h). La sous-modélisation est une solution pertinente dans ce
type de configuration. Dans le cas ou la taille du modéle est moins contraignante (e.g. modélisation
2D), les conditions aux limites n’ont que peu d’influence si elles sont situées assez loin de la zone
sollicitée (substrat semi-infini). Nous avons également répertorié les différentes lois de comportement
utilisées dans les modéles. Méme si elles sont relativement nombreuses, la loi d’Hollomon reste
prédominante par sa simplicité et I’utilisation d’un faible nombre de paramétres pour décrire le
comportement du matériau. En comparant les différentes études réalisées sur I’influence du frottement
sur les résultats du test d’indentation, il est apparu que le frottement doit étre plus particulierement
étudié si I’indentation est réalisée avec des indenteurs sphériques ou des indenteurs pointus a angles
aigus (e.g. cube corner). La valeur du coefficient de frottement impacte les courbes d’indentation mais
également |’empreinte.

La rugosité et la présence de contraintes résiduelles peuvent également fortement impacter les courbes
d’indentation ou le profil d’empreinte. Ces deux configurations restent cependant difficiles a
modéliser (colteux en temps) ou a reproduire fidélement. D’autres phénomenes introduisent
d’importantes différences entre les résultats des modeles éléments finis et ceux fournis par les essais
expérimentaux : la mauvaise détermination du point de contact ou la présence d’effets de taille sont,

par exemple, difficiles a gérer.

A T’aide d’un modéle éléments finis 2D, nous avons testé la sensibilité des courbes d’indentation a une
variation des parametres matériau, avec un indenteur conique et un indenteur sphérique, dans le cadre
de la microindentation. La validité de ce modéle a tout d’abord été vérifiée en comparant ses résultats
aux prédictions du modele de Jonsson et Hogmark, dans le cadre de 1’indentation d’un matériau
bicouche (film sur substrat). Une trés bonne correspondance a été obtenue entre la variation de la
dureté composite calculée a I’aide de notre modele et celle estimée avec le modéle analytique.

Ce modéle a ensuite été utilisé pour étudier la sensibilité de la courbe de chargement a des variations
des parameétres matériaux, dans le domaine du comportement plastique. Dans un premier temps, nous
avons étudié¢ un matériau homogene, modélisé a 1’aide de quatre lois de comportement différentes :
bilinéaire, Hollomon, Ludwig et Voce. L’influence de la variation des paramétres matériaux a été
évaluée en comparant les variations de la courbe d’indentation (selon une courbe de référence) aux
écarts expérimentaux obtenus avec un matériau aux propriétés proches de celles testées. 1l a été montré
que la courbe de chargement est relativement peu sensible & un changement de paramétres matériau.
Comme I’indenteur sphérique a généré une faible dispersion expérimentale, il a été jugé plus apte a
détecter les variations de paramétres matériau. Cette détection reste néanmoins limitée puisque seule la
limite d’élasticité induit des variations assez importantes pour étre distinguées. Le coefficient
d’écrouissage ou les autres constantes des lois de comportement étudiées présentent des variations
bien inférieures a la dispersion expérimentale relevée. De méme, en introduisant une variation

décroissante linéaire ou exponentielle de la limite d’élasticité, nous avons montré que la courbe de
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changement est peu sensible a la forme du gradient. Ces différentes observations rejoignent celles
récemment émises dans la these de Charbel Moussa [113] : les informations fournies par la courbe
d’indentation ne permettent pas d’identifier une unique courbe Contrainte-Déformation décrivant le
comportement du matériau mais plutét de déterminer un faisceau de courbes Contrainte-Déformation.
D’aprés ces résultats, il semble que 1’unicité de la solution identifiée a I’aide d’un essai d’indentation
ne peut &tre garantie qu’en enrichissant les données d’entrées des procédures d’identification.
L’utilisation de I’empreinte constitue une piste intéressante mais qui nécessite de nombreuses

investigations (e.g. étude de sa variabilité, recherche d’un indicateur morphologique pertinent).

A travers ce chapitre, nous avons également surligné I’importante dispersion des courbes d’indentation
expérimentales obtenues & ’aide d’un Berkovich, pour une profondeur de quelques micrometres. Il
est, en effet, difficile de générer une information expérimentale précise en surface car beaucoup de
phénomenes perturbateurs sont présents (e.g. écrouissage di a la préparation du matériau, rugosite).
Réduire cette dispersion permettrait de réduire les erreurs commises lors des identifications et
contribuerait a améliorer leur robustesse. C’est dans cette optique que nous avons développé un

traitement statistique des courbes d’indentation avec prise en compte des effets de surface.
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Chapitre V : Traitement statistique des courbes d’indentation avec

prise en compte des effets de surface
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V.1. Introduction

La nano- ou microindentation instrumentée sont particuliérement appropriées pour la caractérisation
des matériaux en surface ou ceux possedant une structure entravant l’utilisation de tests plus
traditionnels tels que la traction : films minces, matériaux a gradient de propriétés. Toutefois, ces tests
restent difficile a exploiter car 1’indentation normale des matériaux suppose la prise en compte de
différents problemes de surface : la présence d’effets de taille (Indentation Size Effect - ISE), de
perturbations en surface (films passifs, écrouissage), de la rugosité... Ces différents phénomeénes
peuvent entrainer une importante variabilité des résultats, ce qui peut étre un obstacle a la
détermination de propriétés telles que la dureté.

Pour pallier ce probléme, nous avons élaboré une méthodologie originale de traitement des courbes
d’indentation dans le cas d’indenteurs pointus, permettant de dissocier la dureté des effets de surface,

ou plus précisément de la rugosité et de I’ISE.

V.2. Présentation du modele de traitement des courbes

d’'indentation

V.2.1. Théorie
La partie chargement de la courbe d’indentation obtenue avec des indenteurs pointus est généralement
décrite en utilisant une relation parabolique entre la charge P et la profondeur d’indentation h. Ce
modele est connu sous le nom de Loi de Kick [1] et s’exprime de la maniére suivante :
P = Ch?, (24)
ou C est une constante dépendant de la géométrie de la pointe et des propriétés du matériau. Ce
modele est en fait un cas particulier de la Loi de Meyer [2], plus connue par certains groupes de
recherche.
Cette description de la charge est cependant rapidement devenue insuffisante pour décrire les courbes
expérimentales. Zeng et al. [3] ont montré que ce modele ne peut pas décrire le début de la courbe de
chargement de plusieurs matériaux, comprenant notamment 1’aluminium ou encore la silice fondue.
Cette déviation a été préalablement remarquée par Bernhardt [4] qui a proposé de corriger la formule
de Kick en ajoutant un terme linéaire a cette expression (i.e. un terme décrivant la zone ou I’effet de

taille est observe) :

2
ou a4 et o, sont des constantes dépendant de la géométrie de la pointe de 1’indenteur et des propriétés
du matériaux.

L’inclusion d’un terme linéaire est utilisée pour caractériser la dépendance de la charge a

I’augmentation de la profondeur d’indentation au début de la courbe de chargement (ISE). Ce modele
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est similaire au modéle de Li et Bradt, communément appelé PSR pour Proportional Specimen

Resistance [5] :

ou d est la diagonale d’indentation (indenteur Vickers) et b; et b, sont des constantes dépendant des

caractéristiques de I’indenteur et du matériau.

Vingsbo et al. [6] ont également proposé un modéle équivalent basé, cette fois, sur I’expression de la

dureté et non de la charge :

H=H, +E, (27)
d

ou Hy est la macrodureté et k une constante déterminée a 1’aide des données expérimentales. Comme

résumé par le travail de Sangwal [7], différents chercheurs ont établi ce type de relation en analysant

les courbes d’effort-déplacement ou 1’évolution de la dureté avec la profondeur, obtenues avec des

indenteurs pointus. Dans ce manuscrit, nous nous référerons a ce type de relation en utilisant

I’expression « modele de Bernhardt » puisqu’il a été le premier a le formaliser.

Afin de prendre en compte le retour élastique, la profondeur h est remplacée par la profondeur de

contact h, définie par Oliver et Pharr [8] comme suit :

h, = h - ¢P/S, (28)
ou € est une constante dépendant de la géométrie de I’indenteur (e.g. 0,75 pour un indenteur
Berkovich) et S représente la raideur de contact. La combinaison de cette expression avec 1I’Equation

(25) permet I’obtention de la relation suivante :
P = afHohZ +ph, |, (29)

avec a une constante dépendant de la géométrie de I’indenteur, Hy la macrodureté et B le facteur
d’ISE. A partir de cette équation, nous supposons que les courbes expérimentales peuvent présenter
une certaine déviation par rapport a ce modeéle, suivant 1’axe des abscisses, pouvant notamment &tre
induite par la présence de rugosité. L’ajout de la déviation Ah, a la profondeur de contact h, dans

I’équation précédente permet d’obtenir la relation qui suit :
2
P = a{HO(hC+AhC) +B(hC+AhC)}. (30)
Le développement et la réorganisation de 1’équation précédente induit :
P = a{HOhg+(2H0Ahc+B)hC+HOAh§+BAhC}. (31)

Cette expression est la base de notre méthodologie qui consiste & traiter un ensemble de courbes
expérimentales en vue d’accéder a des propriétés mécaniques statistiquement représentatives du
matériau. Pour cela, nous considérons un ensemble de N courbes expérimentales que nous décrivons a

I’aide du modéle de Bernhardt (Equation (31)). Puis, une de ces courbes est choisie arbitrairement
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parmi toutes les courbes expérimentales pour servir de référence. Nous déterminons ensuite le terme
Ah, de maniére & minimiser les déviations entre la forme et la position de la courbe de référence,
prédite par le modéle de Bernhardt, et celles des autres courbes.

Une autre caractéristique innovante de ce modéle est la prise en compte de I’ensemble des courbes
pour la détermination des propriétés mécaniques. Pour cela, la macrodureté et le facteur d’ISE sont
supposés homogenes sur chaque échantillon étudié. La minimisation effectuée s’exprime comme sulit :

n_ BPi 2
min ZZ[PU—O‘ (Hohg,j"'(ZHOAhc,i+B)hc,j+HOAh§,i+BAhc,i):| , (32)

Ho,Ahl....Ahn ,Bi=1 j=l

ou I’indice j fait référence a un point appartenant a la courbe d’indice 1.

V.2.2. Statistiques : utilisation du Bootstrap
Afin de judicieusement estimer la précision des résultats donnés par notre méthode, nous déterminons
des intervalles de confiance a I’aide d’une technique de ré-échantillonnage récente : le Bootstrap.
Cette technique consiste a créer de nouveaux échantillons a partir des données existantes a 1’aide d’un
tirage avec remise. Ici, nous utilisons un double Bootstrap, répété 1000 fois, afin de représenter la
variabilité de I’essai mais également une possible hétérogénéité¢ du matériau. Le principe du Bootstrap
est le suivant : parmi les N courbes expérimentales, N courbes sont tirées au hasard avec remise. Puis,
pour chacune de ces courbes contenant M points indépendants et identiquement distribués, M points
sont tirés avec remise. Cela permet donc d’obtenir N courbes statistiquement représentatives de la
variabilité de 1’essai et de I’hétérogénéité du matériau. C’est sur ces N courbes qu’est appliquée

I’optimisation décrite par I’Equation (32), dans le cas de notre méthode.

V.3. Comparaison du modele avec des modeles intermédiaires
La robustesse de la méthodologie proposée est évaluée en comparant notre approche a des méthodes
dites « intermédiaires », dans le sens ou ces modeles ne prennent en compte que certaines hypotheses

(telles que la présence d’un ISE), pour évaluer leurs impacts sur la détermination de la dureté.

V.3.1. Données expérimentales et prétraitements
Les résultats du traitement des courbes d’indentation par 1’approche proposée sont comparés aux
résultats issus de modéles intermédiaires en exploitant 100 courbes d’indentation réalisées sur des

échantillons d’acier AISI 316L possédant différents niveaux de rugosité.

V.3.1.1. Préparation des échantillons
Les échantillons d’acier AISI 316L ont tous été abrasés a I’aide d’une polisseuse automatique
permettant d’effectuer des mouvements de rotation excentrés et alternatifs. L’ensemble des
échantillons a été poli jusqu’a un état poli-miroir (i.e. jusqu’a un papier SiC de grade 4000). Cette
premiére étape permet 1’obtention d’états de surface similaires, dont la reproductibilité est assurée par

’utilisation d’une nouvelle feuille de papier SiC a chaque étape du polissage. Puis, plusieurs
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amplitudes de rugosité ont été créées en utilisant différents grades de papier SiC, sous des conditions
de pression et de temps de traitement identiques (150 N, 3 minutes), a 1’aide d’une lubrification a
I’eau. Les différents états de surface sont obtenus en utilisant un papier SiC de grade 80, 120, 180,
220, 320, 550, 800, 1000, 1200, 2400 ou 4000. Dans la suite de ce chapitre, les résultats sont présentés
en faisant référence au grade du papier abrasif.

V.3.1.2. Mesures des rugosités

La topographie des échantillons abrasés est mesurée a ’aide du profilométre tactile TENCOR™ P10,
permettant 1’obtention de mesures 2D et 3D. La rugosité est mesurée a 1’aide d’un stylet de pointe
2 um sous une charge égale a 5 x 10 N, avec une résolution verticale de ’ordre du nanométre. Afin
d’estimer la texture de la topographie, une série de mesures préliminaires a été réalisée en trois
dimensions sur des aires de 4 x 4 mm?. Ces premiers résultats ont confirmé 1’hypothése d’isotropie de
la rugosité, permettant de faire des analyses 2D sur des longueurs de 5 mm avec une fréquence
d’échantillonnage plus haute. Pour chaque échantillon, 30 profiles 2D de 25 000 points ont été
mesurés de maniére aléatoire sur la surface, avec une vitesse égale a 200 um/s. Des exemples de
profils pour les échantillons 120, 500, 1000 et 4000 sont donnés dans la Figure 83.
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Figure 83 : Profils de rugosité des échantillons 120, 500, 1000 et 4000.

L’écart moyen quadratique Ry, utilisé pour étudier les relations entre la déviation Ah; et la rugosité est,
comme précédemment, calculé sur différentes échelles d’évaluation afin d’identifier I’échelle la plus

pertinente.
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V.3.1.3. Tests d’'indentation et prétraitements
Les essais d’indentation ont été réalisés avec un Nanoindenteur XP® équipé d’une pointe Berkovich.
Les conditions d’essais sont les suivantes : température ambiante, utilisation de la méthode de mesure
continue (CSM), taux de déformation constant égal & 0,05 s™ et profondeur d’indentation maximale
fixée a 3 um. Chaque échantillon a été indenté 100 fois, en espacant les mesures de 100 um pour
s’assurer qu’aucune interaction n’a lieu entre les indentations. La Figure 84 présente les 100 courbes

d’indentation obtenues avec les échantillons polis a I’aide des papiers de grade 80 et 4000.
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Figure 84 : Courbes de chargement obtenues pour les échantillons polis avec le grade 80 (a gauche) et
4000 (a droite).

L’application de notre méthode repose uniquement sur I’exploitation des courbes de chargement. Pour
éviter tout artefact statistique, trois prétraitements sont effectués. Tout d’abord, la partie chargement
des courbes d’indentation a été extraite en tronquant les courbes a 85% de la charge maximale. Cette
troncature permet d’avoir une méme valeur de charge finale pour toutes les courbes et permet donc
d’éviter tout artefact statistique lors du traitement des données. Le second prétraitement consiste a
transformer la profondeur d’indentation h en une variable indépendante et identiquement distribuées
afin d’éviter tout biais lors de la régression non-linéaire. Enfin, dans le dernier prétraitement, la

profondeur d’indentation h est transformée en profondeur de contact, h, suivant I’Equation (28).

V.3.2. Présentation des méthodes intermédiaires

Cinq types de méthodes de traitement des courbes d’indentation sont comparées afin d’évaluer
I’approche proposée.

La premiere méthode, notée par la suite « Méthode A », correspond a notre modele, décrit par
I’Equation (32). Ses caractéristiques principales sont : le traitement simultané de toutes les courbes de
1’échantillon, la prise en compte du facteur d’ISE et la localisation des courbes par rapport a un repére
relatif et non absolu. En effet, les courbes sont représentées par leur déviation par rapport a une courbe
de référence alors, qu’ordinairement, elles sont repérées a 1’aide d’une valeur particuliére.

Pour tester ’influence du référentiel sur les résultats, une seconde méthode est créée : la Méthode B.
Cette derniére reprend les mémes hypotheses que la Méthode A excepté pour la nature du repére qui
est cette fois absolue : I’origine des courbes est définie telle que la charge soit égale a zéro pour une

profondeur d’indentation nulle. Pour cela, toutes les courbes expérimentales ne respectant pas cette
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condition sont translatées suivant I’axe des abscisses avant la minimisation. L’optimisation est cette

fois décrite par I’équation suivante :

n Pi 2
I’Doi’p;%[')i,j—a (Hohg,j+th,j):| , (33)

La Méthode C est, comme la Méthode A, basée sur I’utilisation d’un repére relatif et prend en compte
le facteur d’ISE, mais met en jeu un traitement individuel des courbes. Elle s’apparente donc aux
méthodes utilisées usuellement ou un ensemble de parametres matériaux est calculé a partir de
I’exploitation d’une seule courbe expérimentale. Lorsque plusieurs courbes sont présentes, ces
méthodes les traitent séparément en calculant pour chaque courbe un ensemble de données avant d’en
faire la moyenne. Dans le cas du traitement des 100 courbes, cela signifie ici qu’un jeu de parameétres
est identifi¢ par courbe, suivant I’utilisation de 1’équation suivante :
Pi 2
min Z[Pi,j - a(HO,ihg,j + (ZHO,iAhc,i +B; ) he;+ HOAhg,i +BiAh; )J . (34)

Ho,Ah; B j=1

Une fois cette minimisation terminée pour toutes les courbes expérimentales, la moyenne de la

macrodureté et celle du facteur d’ISE sont calculées comme suit :

— 1 n

Ho :_Z[Ho,i} (35)
Ni=

=I
S|

é[ﬁi ] (36)

La Méthode D suppose un traitement simultané des courbes mais ne prend pas en compte I’ISE et ne
met en jeu aucun décalage des courbes (Ah, = 0). Cela signifie donc que les courbes sont décrites par
la Loi de Kick. L’équation de minimisation se résume donc a :

2

minii[ﬂ,j—a (Hohg,j)} - (37)

Ho.p i=1 j=1
La Méthode E met également en jeu un traitement simultané des courbes, ne prend pas en compte

I’ISE mais suppose le décalage des courbes non nul. L’équation de minimisation devient donc :

n Pi ’
min ZZ[PH—OL (Hohgj+(2H0Ahcyi)hc,j+H0Ah§,i)} ) (39)

Ho,Ahl....Ahn i=1 j=1
Enfin, la Méthode F prend en compte I’ISE et traite les courbes de maniére simultanée mais ne met en

jeu aucun décalage (Ah, = 0). L’équation de cette méthode est par conséquent la suivante :

n_ Pi 2
rpoip;%[*’i,j—a (Hohg,j"'th,j):l : (39)

Le Tableau 12 résume les différentes conditions des méthodes A a F.
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Méthode Type de traitement Facteur d’ISE B Décalage

A Simultané B#0 Avec Ah,

B Simultané B=0 AvecP =0
C Individuel B=0 Avec Ah,

D Simultané B=0 Pas de décalage
E Simultané B=0 Avec Ah,

F Simultané B#0 Pas de décalage

Tableau 12 : Résumé des hypothéses des méthodes A a F.

V.3.3. Influence du choix du référentiel

Une importante source d’erreur des tests de hano- ou microindentation instrumentée est la mauvaise
détermination du point de référence des courbes effort-déplacement. Malgré I’amélioration de la
précision des appareils de mesure, la position du point d’origine demeure incertaine a cause de la
présence d’effets de surface, de pollution ou encore de rugosité. La mauvaise identification du point
d’origine (i.e. la position de h = 0) peut nuire au calcul de caractéristiques mécaniques telles que la
dureté. Les méthodes usuelles permettant de corriger la position du point de référence définissent en
général ce point au travers d’une valeur ou d’un point précis (e.g. h =0 lorsque P = 0). Elles supposent
donc ’utilisation d’un référentiel absolu, comme la Méthode B, ce qui s’oppose a la méthodologie
proposée (Méthode A).

La Figure 85 représente la minimisation de la dispersion des courbes de chargement de 1’échantillon
4000 en utilisant la Méthode A et la Méthode B.
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Figure 85 : Minimisation de la dispersion des courbes de chargement de I’échantillon 4000 en utilisant la
Méthode A (a gauche) et la Méthode B (a droite).

Les deux méthodes permettent d’obtenir une importante réduction de la dispersion des courbes par
rapport aux courbes originales (cf. Figure 84). Toutefois, la Méthode A donne de meilleurs résultats
puisque les courbes sont difficiles & distinguer les unes des autres alors que la dispersion des courbes
reste non négligeable en fin de chargement lorsque la Méthode B est appliquée. Cette premiere
comparaison montre déja que 1’utilisation d’un référentiel relatif permet une meilleure correction de la
position des courbes que 1’utilisation d’un référentiel absolu.

Grace a I’utilisation d’un double Bootstrap pour les deux méthodes considérées ici, les valeurs
moyennes et les écarts-types de la macrodureté et du facteur d’ISE sont calculés. Le Tableau 13

résume les résultats obtenus pour I’échantillon 4000. Les valeurs moyennes de la macrodureté données
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par les deux méthodes sont trés proches. En revanche, 1’écart-type de la Méthode B est 2,5 fois plus
¢élevé que celui donné par la Méthode A. Cela montre une fois encore que repérer les courbes a 1’aide
d’un référentiel relatif est plus pertinent puisque cela permet d’atteindre une meilleure précision.

Cette différence de précision est moins marquée dans le cas de la détermination du facteur d’ISE
puisque les valeurs moyennes calculées sont tres proches, tout comme les écarts-types. Pour vérifier
les valeurs moyennes identifiées pour le facteur d’ISE, les empreintes d’indentation réalisées sur
I’échantillon 4000 ont été¢ observées a I’aide d’un microscope interférométrique. Elles présentent
toutes un bourrelet. Un exemple de mesure de ces empreintes est donné dans la Figure 86.
L’observation d’un bourrelet indique qu’une valeur positive devrait étre identifiée pour le facteur

d’ISE [9], ce qui est en accord avec I’identification du facteur d’ISE des méthodes A et B.

Méthode Ho (GPa) B (MN/nm)
Moyenne Ecart-type Moyenne Ecart-type
1,863 0,004 1114 30
B 1,836 0,011 1271 29

Tableau 13 : Valeurs moyennes et écarts-types de la macrodureté Hy et facteur d’ISE B, obtenus avec les
méthodes A et B.

Figure 86 : Observation du bourrelet prenant place dans I’échantillon 4000, a I’aide d’un microscope
interférométrique.

V.3.4. Traitement individuel versus traitement simultané

Comme précédemment indiqué, notre méthode met en jeu un traitement simultané de toutes les
courbes expérimentales pour la détermination d’un jeu de paramétres. Cela s’oppose aux méthodes
traditionnellement utilisées, qui déterminent un jeu de parametres par courbe et calculent ensuite la
moyenne de ces paramétres pour obtenir une meilleure représentativité. Cette section vise a identifier
le gain de précision donné par un traitement simultané des courbes en comparant les résultats obtenus
avec notre méthode (Méthode A) et avec la Méthode C (représentant 1’utilisation d’un traitement
individuel).

Les deux méthodes sont basées sur I’optimisation d’une fonction donnée, a 1’aide d’une descente de

gradient. L’optimisation mathématique utilisée ici consiste a minimiser la fonction étudiée en
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choisissant de maniere systématique des valeurs comprises dans un domaine défini. A cause de la
haute non-linéarité de I’Equation (32), un schéma itératif d’optimisation doit étre utilisé [10, 11]. Nous
avons choisi d’utiliser 1’algorithme Levenberg-Marquardt qui est une procédure d’optimisation
relativement classique et disponible dans de nombreux logiciels. Toutefois, cet algorithme ne garantit
pas I’obtention du minimum global. Par conséquent, comme les variations de la fonction restent
inconnues, plusieurs points de départ doivent étre testés pour éviter d’identifier un minimum local a la
place d’un minimum global. En utilisant différents points de départ, notre méthode donne des résultats
similaires (probléme bien posé). Au contraire, la méthode C, traitant les courbes séparément, méne a
I’obtention de résultats différents (probléme mal posé). La minimisation de la dispersion des courbes

obtenue avec cette méthode, a partir de 3 points de départ différents, est représentée dans la Figure 87.
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Figure 87 : Minimisation de la dispersion des courbes de chargement obtenue avec la Méthode C, pour les
points de départ 1, 2 et 3.

Parmi les trois points de départ présentés, le point 1 donne la meilleure minimisation de la dispersion
des courbes. Les courbes restent toutefois bien plus dispersées qu’avec la Méthode A (cf. Figure 85).
Le décalage obtenu avec le point de départ 2 a donné naissance a deux sous-populations. Ces
premieres observations révélent que la méthode traitant les courbes séparément est dépendante des
valeurs initiales et par conséquent instable, comparée a I’approche proposée. Le Tableau 14 détaille les
résultats obtenus avec les trois points de départ et rappelle les valeurs obtenues avec notre méthode.
Quels que soient la méthode employée et le point de départ utilisé, les valeurs moyennes obtenues
pour la macrodureté sont quasi identiques. Pour la méthode traitant les courbes séparément, la

moyenne de la macrodureté est égale a 1,852 GPa et les écarts-types sont compris entre 0,007 et 0,008
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GPa. Ces valeurs restent, certes, peu élevées mais seulement parce que la macrodureté est déterminée
a I’aide de 100 courbes d’indentation. En outre, 1’écart-type calculé pour la Méthode A est
approximativement deux fois plus bas que ceux calculés avec la Méthode C. Si les données
expérimentales suivent une distribution assimilable a une Gaussienne, cela implique que quatre fois
moins de courbes expérimentales sont nécessaires avec notre méthode pour obtenir la méme précision

que celle obtenue avec la Méthode C.

Méthode H, (GPa) B (MN/nm)
Moyenne Ecart-type Moyenne Ecart-type
A 1,863 0,004 1114 30
C (point de départ 1) 1,852 0,007 1153 25
C (point de départ 2) 1,852 0,008 914 63
C (point de départ 3) 1,852 0,008 -1157 26

Tableau 14 : Valeurs moyennes et écarts-types de la macrodureté Hy et du facteur d’ISE obtenus avec la
Méthode A et la Méthode C avec trois points de départs différents pour I’optimisation.

Les valeurs moyennes du facteur d’ISE trouvées avec les trois points de départ sont trés différentes. Le
premier point de départ donne une valeur moyenne égale a 1153 mN/nm, ce qui est similaire a celle
obtenue avec notre méthode. L’écart-type obtenu avec ce point de départ est également similaire a
celui de la Méthode A. En revanche, le second point de départ donne une valeur moyenne 1,3 fois plus
petite et un écart-type 2,5 plus grand que celle donnée par le premier point de départ. La Figure 88
montre la distribution des facteurs d’ISE obtenus pour chaque courbe expérimentale analysée avec la
Méthode C et le deuxiéme point de départ. Deux sous-populations de facteurs d’ISE peuvent y étre
distinguées. La premiére population posseéde un facteur d’ISE négatif alors que la seconde possede un
facteur d’ISE positif [9]. Ces résultats expliquent pourquoi deux sous-populations peuvent étre
également distinguées dans la Figure 87. Cependant, les observations au microscope interférométrique
ont permis de montrer que seuls des bourrelets étaient présents autour des empreintes d’indentation, ce
qui se traduit par I’obtention d’un facteur d’ISE positif. De méme, le facteur d’ISE identifi¢ avec le
troisiéme point de départ est incorrect puisqu’une valeur négative est identifiée, avec un écart-type de
I’ordre de celui donné par notre modele. Ces différents résultats montrent que la Méthode C, traitant
séparément les courbes, manque de robustesse. Les écarts-types calculés a 1’aide des points de départ 1
et 3 sont légerement moins élevés que celui donné par notre modéle. Cette tendance peut étre
expliquée par un meilleur ajustement des courbes avec la Méthode C. En effet, chaque courbe est
ajustée en utilisant une valeur différente pour la macrodureté et le facteur d’ISE. Au contraire, avec

notre méthode, ces valeurs sont identiques pour I’ensemble des courbes.

168



4000

(7]
o
] 1
s I
» . 3000 ) iy
5 @ i
o w 4 7
S 9 i
] iy
5 2000 i
11ttt
° 3 s
o M.
- Q 7 191590
S 1000 T,
c T T
o M sigsstaigtiniitil
94%%5%%5 4 549459549591,
P o ML i W R
-1600 -800 0 800 1600 2400
B (MN/nm)

Figure 88 : Distribution des facteurs d’ISE obtenus avec la Méthode C et le point de départ 2.

Il est important de noter que les meilleurs résultats pour la détermination du facteur d’ISE et de la
macrodureté sont obtenus lorsque le décalage des courbes est réussi. Pour expliquer cette tendance, les
valeurs des écarts entre les courbes et la forme prédite par le modéle de Bernhardt, Ah., sont étudiées
en fonction de la valeur du facteur d’ISE. Pour cela, un Bootstrap est réalisé afin d’obtenir 1000
couples de valeurs. La Figure 89 montre les résultats obtenus avec la Méthode C et la Méthode A.
Avec la Méthode C, les déviations Ah, diminuent de -1200 a 200 nm avec une augmentation de la
valeur du facteur d’ISE de 0 a 2500 mN/nm. Cette évolution montre que, dans 1’Equation (34), la
valeur du facteur d’ISE B est liée a celle de I’écart Ah.: il y a donc une corrélation entre ces
paramétres. Ces résultats expliquent la dépendance des résultats avec la valeur du point de départ
utilisé dans la minimisation. Dans notre modéle, 1’écart Ah. et le facteur d’ISE semblent étre
indépendants. En effet, le facteur d’ISE ne varie que de 1010 a 1220 mN/nm tandis que la valeur de la
déviation est comprise entre -1100 et 20 nm. Cela prouve que le facteur d’ISE n’est pas dépendant de
la valeur de la déviation Ah,. Cette derniére observation confirme que le traitement simultané de toutes

les courbes confére une meilleure robustesse a la méthode.
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Figure 89 : Valeurs des écarts Ah. en fonction des valeurs des facteurs d’ISE obtenus avec la Méthode C et
le point de départ 1 (& gauche) et avec la Méthode A (a droite).

V.3.5. Influence de la prise en compte de I'ISE
Jusqu’ici les progrés apportés par notre méthode (Méthode A) ont principalement été quantifiés a

I’aide d’une étude statistique. Nous analysons dans ce qui suit sa robustesse en observant les résultats
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expérimentaux des onze échantillons abraseés. Notre méthode est maintenant comparée aux méthodes
D, E et F supposant également un traitement simultané des courbes mais mettant en jeu des hypothéses
différentes au niveau de la prise en compte de I’'ISE et des décalages. Les variations de la macrodureté
obtenues avec les méthodes A, D, E et F ainsi que la macrodureté mesurée expérimentalement sur

I’échantillon 4000 sont représentées dans la Figure 90.

La méthode F, ne prenant pas en compte le décalage des courbes, donne des valeurs erronées : une
macrodureté négative est calculée pour I’échantillon 80 tandis qu’une macrodureté nulle est obtenue
pour les échantillons 80 et 220. Les valeurs de macrodureté des autres échantillons sont également
sous-estimées puisque une valeur égale a 1,00 GPa est obtenue pour 1’échantillon 4000 alors que la
macrodureté expérimentale est égale a 1,83 GPa. Ces résultats montrent donc I’importance de la prise

en compte des décalages d’origine lors de 1’optimisation.

La méthode D ne prenant en compte ni les décalages, ni le facteur d’ISE, tend, quant a elle, a
globalement surestimer la macrodureté, sauf pour I’échantillon 80 présentant une valeur anormalement
basse, égale a 1,20 GPa. Il semble donc que la prise en compte des décalages, mais également celle du
facteur d’ISE, soit primordiale pour la caractérisation des propriétés du matériau.

Les variations de la macrodureté obtenues avec les méthodes E et A sont physiquement cohérentes : le
polissage avec des papiers a faible grade (i.e. avec de gros grains d’abrasifs) tend a durcir la surface du
matériau tandis que ces effets sont moins importants avec des papiers a fort grade (i.e. avec de petits
grains abrasifs). L’écrouissage en surface peut également étre renforcé par la transformation de
I’austénite en martensite a cause du frottement [12]. La martensite étant une phase plus dure que
I’austénite, cela peut également contribuer a 1’augmentation de la dureté. Toutefois, les mesures de

magnétisme et EBSD n’ont pas permis de détecter de changement de phase.
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Figure 90 : Valeurs de la macrodureté Hy calculés pour tous les échantillons abrasés en utilisant les

méthodes A, D, E et F. La ligne en pointillés représente la macrodureté macroscopique mesurée sur
I’échantillon 4000.
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La Méthode E donne des valeurs de macrodureté globalement plus élevées que celles calculées a
I’aide de la Méthode A. Pour I’échantillon 80, la Méthode E donne une valeur de macrodureté égale a
2,80 GPa alors qu'une macrodureté égale a 2,20 GPa est obtenue avec la Méthode A. Les valeurs de la
macrodureté obtenues pour 1’échantillon 4000 sont plus proches puisque la Méthode E donne 1,94
GPa et la Méthode A donne 1,89 GPa. La tendance globale de la Méthode E & surestimer la
macrodureté montre 1’importance de la prise en compte de I'ISE lors de 1’analyse des courbes

d’indentation.

Il est également important de noter que la Méthode A donne une valeur de macrodureté plus faible
pour 1’échantillon 80 que celle trouvée pour I’échantillon 120. Cette évolution va a I’encontre de nos
attentes. Pour tenter d’expliquer cette valeur, les empreintes d’indentation ont été observées a 1’aide
d’un Microscope Electronique a Balayage. La Figure 91 montre une empreinte d’indentation
représentative de 1’échantillon 80. Cette empreinte est de taille inférieure a celle mesurée sur
I’échantillon 4000 (cf. Figure 86). Il semble qu’a cause des importants sillons laissés par le polissage,
I’échantillon tend a se comporter comme un matériau poreux, ce qui explique 1’obtention d’une valeur

inférieure pour la macrodureté.

Les facteurs d’ISE obtenus pour I’ensemble des échantillons a 1’aide des méthodes F et A sont
représentés dans la Figure 92. La Méthode A donne un facteur d’ISE qui décroit de 4000 mN/nm a
1500 mN/nm avec une augmentation du grade des papiers. La Méthode F donne, quant a elle, des
valeurs d’ISE fluctuantes, avec des valeurs particuliérement élevées pour les échantillons 80, 200 et
1000. Nous avons précédemment observé qu’une diminution du grade du papier induit une
augmentation de la macrodureté. Ce phénoméne est causé par 1’écrouissage du matériau. Selon [13,
14], le bourrelet est plus grand dans les matériaux qui présentent peu de potentiel d’écrouissage.
D’aprés [9], un bourrelet plus important donne lieu a un facteur d’ISE plus élevé. Cette observation
corrobore les résultats donnés par notre méthode comme un facteur d’ISE plus grand est trouvé pour
les échantillons polis avec les grades les plus faibles. Toutefois, comme indiqué dans le chapitre
précedent, il est important de noter que I'ISE peut avoir diverses origines. Pour les matériaux
cristallins, il peut étre causé par des problemes de préparation (écrouissage en surface, présence
d’oxydes), un défaut de pointe de I’indenteur, la présence de rugosité ou encore une mauvaise
estimation de la surface de contact (présence d’un bourrelet). Des phénoménes microscopiques
peuvent également étre a 1’origine de cet effet. L’apparition de dislocations géométriquement
nécessaires pour accommoder le volume du matériau déplacé a la surface par ’indenteur peut
également induire la présence d’une plus forte dureté en surface [15, 16]. Dans la suite de
I’investigation de la robustesse de notre méthode, nous avons cherché a déterminer ’origine des écarts

entre la forme des courbes et celle prédite par la loi de Bernhardt.

171



Bum,

Figure 91 : Observation des empreintes d’indentation réalisées dans I’échantillon 80 a I’aide d’un
microscope €lectronique a balayage.
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Figure 92 : Valeurs des facteurs d’ISE calculées pour I’ensemble des échantillons abrasés, a I’aide des
méthodes F et A.

V.3.6. Origine des déviations

L’observation des courbes d’indentation expérimentales permet d’identifier deux types d’erreur, quel

que soit le grade de papier SiC utilisé pour abraser I’échantillon, comme illustré dans la Figure 93.
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Figure 93 : Illustration des origines des écarts entre la forme des courbes de chargement et celle prédite
par la loi de Bernhardt (Ah.) a I’aide des résultats de 1’échantillon 2400.
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La premiére sous-population regroupe la majorité des courbes et présente une faible dispersion. La
seconde population rassemble les courbes présentant une faible charge pour des profondeurs
d’indentation importantes. Ces deux sous-populations sont également visibles lors de I’étude des
valeurs des écarts Ah,, comme illustré dans la Figure 93. L’enregistrement d’importantes profondeurs
d’indentation pour de faibles charges est di a la mauvaise détermination du point de référence par le
nanoindenteur et peut, par exemple, étre causé par la présence de pollution en surface. Cela fait partie
des erreurs systématiques. La premiére sous-population est, quant a elle, issue de différents
phénomeénes tels que des bruits de mesure, la présence d’un défaut de pointe, des variations de la
température ambiante pendant I’essai ou encore la présence de rugosité.

En utilisant les topographies mesurées sur les onze échantillons abrasés, 1’effet de la rugosité sur la
valeur de I’écart Ah; est investigué. A I’aide des 100 courbes d’indentation expérimentales et du
double Bootstrap, les écarts-types Ah de la déviation sont générés pour 1’ensemble des échantillons.
Les valeurs calculées sont ensuite représentées en fonction de 1’écart moyen quadratique (Root Mean
Square) Ry de la rugosité. La meilleure corrélation est identifiée pour une longueur d’évaluation

environ égale a 15 um et est donnée par une relation linéaire, comme illustré dans la Figure 94.
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Figure 94 : Ecarts-types des déviations Ah; en fonction de I’écart moyen quadratique de la rugosite R,
L’écart-type de la déviation Ah. et I’écart moyen quadratique R, varient respectivement de 25 nm a
210 nm et de 10 nm a 310 nm. Ces deux parameétres présentent donc un méme ordre de grandeur quel
que soit I’échantillon analysé. Un autre facteur important est 1’identification de cette relation a une
échelle d’évaluation environ égale a 15 um, ce qui correspond a I’échelle des empreintes
d’indentation. Cela montre que les déviations entre la forme des courbes expérimentales et celle
prédite par Bernhardt sont clairement associées a la rugosité. Cette derniere observation confirme la

robustesse de notre méthode et sa pertinence.

V.3.7. Conclusion

En comparant les hypotheses de notre méthode avec les considérations usuelles (e.g. utilisation d’une

seule courbe pour les calculs), nous avons souligné I’importante dispersion des données d’indentation
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et son influence sur I’identification de parameétres mécaniques tels que la dureté. L’identification des
propriétés mécaniques est toujours I’objet d’importantes discussions, comme 1’illustrent les nombreux
articles publiés sur ce sujet (e.g. [17-19]). Ces résultats montrent que 1’amélioration de la précision de
I’identification des paramétres mécaniques ne pourra étre faite qu’a travers 1’analyse de la corrélation
pouvant exister entre ces parametres ainsi que grace a 1’évaluation de I’impact de la détermination du

point de référence sur les résultats des tests d’indentation.

V4. Application de I'approche proposée aux échantillons grenaillés

par ultrasons

V.4.1. Introduction
En utilisant le méme protocole que celui décrit dans la Section V.3.1.3, 100 tests d’indentation ont été
conduits sur les huit échantillons grenaillés par ultrasons (Section 11.4.1) ainsi que sur un échantillon
de référence poli-miroir, nommé par la suite USP 0. Ces essais vont nous permettre d’évaluer
I’approche proposée sur des échantillons plus représentatifs des besoins industriels. En reprenant les
mesures de rugosité effectuées sur ces échantillons (Section 111.2), nous allons également tenter de

déterminer s’il existe une relation entre la rugosité et la dureté de ces échantillons.

V.4.2. Résultats des tests d’indentation
Les 100 tests d’indentation réalisés sur les huit échantillons grenaillés par ultrasons présentent une

forte dispersion, comme I’illustre la Figure 95.
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Figure 95 : Courbes d’indentation des échantillons grenaillés par ultrasons USP1 et USP_B6.

Les déviations entre la forme des courbes expérimentales et celle prédite par le modele de Bernhardt
sont calculées a 1’aide de I’Equation (32), pour les huit échantillons grenaillés par ultrasons et pour
I’échantillon de référence. Les résultats de ces calculs sont présentés dans la Figure 96. Globalement,
les histogrammes possédent une forme gaussienne. Seul 1’échantillon USP 7 s’éloigne de cette
tendance a cause d’un effet de discrétisation. Cette discrétisation est due au trop faible nombre de
courbes d’indentation utilisées pour construire ce graphique. En effet, toutes les courbes
expérimentales n’ont pas pu étre exploitées car plusieurs d’entre elles présentaient d’importantes

ruptures de pente causées par I’importante rugosité de cet échantillon (S, ~ 3,1 um). La suppression de
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ces derniéres a conduit a [’utilisation de trente courbes d’indentation seulement, ce qui a induit I’effet
de discrétisation observé. Toutefois, cet effet aurait pu étre supprimé, soit en augmentant le nombre de
tests d’indentation, soit en utilisant une méthode statistique d’estimation par noyau. L’échantillon de
référence présente, comme attendu, le plus faible écart-type EC, approximativement égale a 28 nm.
L’échantillon possédant la plus large déviation (151 nm) est ’échantillon USP_7. Les autres

échantillons présentent, quant a eux, des déviations comprises entre 40 nm et 72 nm.
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Figure 96 : Histogrammes des déviations Ah, calculées pour I’échantillon de référence et les 8 échantillons
grenaillés par ultrasons.

Les valeurs de ces déviations sont sans doute associées a ’effet de I’amplitude de la rugosité sur la
dispersion des courbes d’indentation. Pour évaluer cet effet, I’écart-type de la déviation Ah. est
représenté comme une fonction linéaire du paramétre de rugosité S, (les mesures ayant été réalisées en
trois dimensions, le parametre 3D S, est calculé a la place du paramétre 2D R, mais ils sont
mathématiquement équivalents). Cette relation a été calculée sur plusieurs longueurs d’évaluation pour
déterminer 1’échelle a laquelle la meilleure relation est obtenue. La Figure 97 représente la pertinence
de la pente de cette relation linéaire en fonction de la longueur d’évaluation choisie pour calculer le
parametre S, La meilleure pertinence est identifiée pour une longueur d’évaluation
approximativement égale a 15 um, avec un coefficient de corrélation égal a 0,94. La relation linéaire
entre 1’écart-type des déviations Ah, et le parametre de rugosité S, est représentée dans la Figure 98.
La dispersion des courbes d’indentation est clairement corrélée a I’amplitude de la rugosité, a 1’échelle

des empreintes d’indentation (15 pm).
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Figure 97 : Représentation de la pertinence de relation linéaire entre I’écart-type des déviations Ah.et le
parametre de rugosité S, en fonction de la longueur d’évaluation L.
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Figure 98 : Evolution de I’écart-type des déviations Ah. en fonction du parametre de rugosité S,

La distribution de la dureté a également une forme « de cloche », caractéristique d’une distribution
Gaussienne, comme 1’illustre la Figure 99.

Comme pour les écarts Ah, précédemment étudiés, 1’échantillon présentant la plus large dispersion est
I’échantillon USP_7. Les échantillons présentent globalement des valeurs de macrodureté
significativement différentes. Avec une moyenne égale a 3,5 GPa, I’échantillon de référence posséde
la macrodureté la plus basse. Les échantillons USP_2, USP_3, USP_1 et USP_4 ont des macroduretés
moyennes respectivement égales a 4,2 GPa, 4,3 GPa, 4,4 GPa et 4,5 GPa. Les échantillons USP_5 et
USP_8 présentent des résultats similaires puisqu’ils ont une macrodureté environ égale a 4,9 GPa avec
des distributions quasi identiques. Les échantillons USP_6 et USP_7 possédent les valeurs de
macrodureté les plus élevées, respectivement égales & 5,3 GPa et 5,7 GPa.

Les valeurs de macrodureté calculées sont globalement moins élevées que les valeurs de dureté en
surface associées aux profils de la Figure 46 (cf. Section 11.4.2). Toutefois, ces différences restent de

1’ordre des écarts-types de la Figure 46.
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Figure 99 : Distributions des valeurs de macrodureté Hy pour I’échantillon de référence et les huit
échantillons grenaillés par ultrasons.

L’Equation (32) permet également la détermination du facteur d’ISE B pour I’ensemble des
échantillons. La Figure 100 décrit les facteurs d’ISE identifiés pour 1’échantillon de référence et les
échantillons grenaillés par ultrasons. Les valeurs médianes sont toutes comprises entre 1000 et
2200 mN/nm, indiquant donc I’apparition d’un bourrelet lors de I’indentation. Pour confirmer ce
résultat, les empreintes d’indentation ont été observées a 1’aide du MEB. En tiltant les échantillons
d’un angle de 65°, un bourrelet a pu étre décelé, comme indiqué dans la Figure 101.
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Figure 100 : Médianes et intervalles de confiance du facteur d’ISE B, calculés pour I’échantillon de
référence et les échantillons grenaillés par ultrasons.
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Figure 101 : Image MEB d’une empreinte d’indentation réalisée sur I’échantillon 7. L’image a été prise en
tiltant I’échantillon a 65°.

V.4.3. Relation entre la rugosité et la dureté
Dans la section précédente, nous avons observé les déviations de forme entre les courbes
expérimentales et celles prédites par le modele de Bernhardt. Grace a cela, nous avons montré que ces
déviations étaient proportionnelles a ’amplitude de la rugosité lorsque cette derniere est évaluée a
I’échelle des empreintes d’indentation (15 um). En prenant en compte cette déviation et la présence
d’ISE, la macrodureté Hy de ’ensemble des échantillons a été calculée. Les valeurs de macrodureté
identifiées pour les différents échantillons présentent des écarts non négligeables. Nous allons

maintenant tenter de déterminer si ces valeurs sont directement reliées a la rugosité des échantillons.

En suivant I’approche proposée dans le cas des échantillons abrasés, nous examinons la relation entre
la dureté et la rugosité pour les échantillons obtenus aprés grenaillage par ultrasons. Les valeurs de
différents parametres de rugosité, simulées par Bootstrap (cf. Section I11.2), sont exprimées en
fonction des valeurs de la macrodureté, également simulées par Bootstrap. Pour chaque paramétre de
rugosité associ¢ a une longueur d’évaluation et un type de filtre Gaussien robuste (passe-haut ou
passe-bas), quatre types de relation avec la dureté ont été testées. Les relations évaluées sont de type
linéaire-linéaire, linéaire-logarithmique, logarithmique-linéaire ou logarithmique-logarithmique. Ces
combinaisons ont donné naissance a approximativement 10 000 relations ou modéles, évalués en
utilisant la valeur du coefficient de corrélation R®.

La meilleure corrélation entre la rugosité de surface et les valeurs de la dureté est obtenue en utilisant
un filtre passe-haut, une loi puissance et le parameétre de rugosité Ssy, défini comme la hauteur des
cing points les plus bas de la surface. Cette relation a ensuite été testée sur un nombre important de
longueurs d’évaluation afin de déterminer plus précisément la valeur de la longueur d’évaluation la

plus pertinente, comme représenté dans la Figure 102. La variation du coefficient de corrélation en
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fonction de la longueur d’évaluation présente un maximum unique, correspondant a une longueur

d’évaluation approximativement égale a 100 pm.
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Figure 102 : Evolution du coefficient de corrélation R? en fonction de la longueur d’évaluation L.
La meilleure relation entre la dureté et la rugosité est donc une loi puissance, de coefficient de
corrélation égal a 0,73 et s’exprime comme suit :

Hy =2,8(Ssy +2,71)".

(40)

Elle est représentée dans la Figure 103. Il est important de noter que ce modele a été construit en
n’utilisant que les huit échantillons traités. Par conséquent, la valeur expérimentale de la macrodureté
calculée pour 1’échantillon de référence peut Etre utilisée pour tester la validité du modele. En effet,
lorsque la valeur du parameétre de rugosité Ssy est égale a zéro dans 1’équation précédente, la loi
puissance devrait pouvoir prédire la macrodureté expérimentale. Comme indiqué dans la Figure 104,
I’Equation (40) prédit une valeur moyenne de la macrodureté égale a 3,7 GPa, avec un écart-type
(déterminé par Bootstrap) de 0,3 GPa. Expérimentalement, la valeur de la macrodureté calculée est de
3,48 £ 0,02 GPa pour I’échantillon de référence. Cet intervalle étant inclus dans le précédent, cela

confirme la valeur prédictive du modéle.
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Figure 103 : Evolution de la macrodureté Hy en fonction du paramétre de rugosité Ssy.
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Figure 104 : Histogramme de la macrodureté Hy de I’échantillon de référence USP_0, prédite par le
modele donné par I’Equation (40).

La détermination du paramétre Ss, est directement basée sur la taille des motifs identifiés (cf. Figure
55). Par conséquent, pour confirmer une possible relation entre ce paramétre et I’impact des billes, les
motifs obtenus avec un filtre passe-haut et une longueur d’évaluation égale a 100 pm ont été étudiés.
La Figure 105 montre la hauteur moyenne des motifs des échantillons USP_3 et USP_4 en fonction du
diamétre des motifs. D’aprés cette figure, une hauteur environ égale a 0,3 um correspond a un
diamétre de motif compris entre 50 et 60 pum.

Or, en premiére approximation, I’indent formé par la pénétration d’une bille dans un matériau peut
étre décrit par I’expression suivante :

d? = 4uD, (41)
ou u est la profondeur de I’indent, d est le diamétre de ’indent et D est le diamétre de la bille. Pour
une profondeur d’indent environ égale a 0,3 um et un diametre de bille de 2 mm, cette formule prédit
un diamétre d’indent environ égal a 50 um. Cette valeur est en accord avec la valeur du motif
identifiée a I’échelle d’intérét (cf. Figure 105). Cela confirme donc I’existence d’un lien direct entre le
paramétre Ssy et les impacts de bille. Le diamétre d’indent calculé est également du méme ordre de
grandeur que la longueur d’évaluation utilisée pour construire I’Equation (40) (i.e. 100 um). Il semble

donc que la longueur d’évaluation identifiée soit directement liée a I’échelle des impacts des billes.
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Figure 105 : Diamétre des motifs en fonction de la hauteur moyenne des motifs, calculés avec un filtre
passe-haut et une longueur d’évaluation égale a 100 pm, pour les échantillons USP_3 (billes en 304L) et
USP_4 (billes en 100C6).

Pour confirmer la relation entre le modéle développé et 1’échelle identifiée, la longueur
d’autocorrélation a été calculée pour I’ensemble des échantillons, comme indiqué dans la Figure 106.
La longueur d’autocorrélation fournit une information spatiale sur la topographie : elle correspond a la
longueur a laquelle la surface est corrélée avec elle-méme (a titre d’exemple, dans le cas d’une
sinusoide, la longueur correspondante est égale a un quart de la période). Plus simplement, c’est un
outil mathématique pouvant étre utilisé pour caractériser la longueur a laquelle le profil « perd sa
mémoire ». Pour comparer différentes topographies, il faut choisir la valeur maximale de la longueur
d’autocorrélation afin d’éviter toute perte d’information sur les profils. Ici, le maximum est trouvé
pour 1’échantillon USP_5 et est approximativement égal a 90 um. Cette valeur est du méme ordre de
grandeur que la longueur d’évaluation utilisée pour trouver 1I’Equation (40). Cela confirme donc que la
meilleure relation entre la dureté et la rugosité se situe a une échelle correspondant a la taille des

impacts des billes (= 100 pum).
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Figure 106 : Médianes et intervalles de confiance de la longueur d’autocorrélation calculés pour huit
échantillons grenaillés par ultrasons.
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V.5. Discussion et Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons présenté une nouvelle méthodologie de traitement des courbes
d’indentation permettant de dissocier la dureté, des effets de surface (ISE et rugosité). Ce modele est
construit a partir de la loi de Bernhardt qui, en plus d’une relation parabolique entre la charge et la
profondeur d’indentation, inclut un terme linéaire caractérisant la dépendance de la charge avec la
profondeur d’indentation au début de la courbe de chargement. Ici, nous avons proposé de modifier
cette loi en incluant une erreur (Ah). Le positionnement de cette incertitude peut é&tre questionné. En
effet, dans la premiére approche proposée [20, 21], le placement de cette incertitude n’était pas le
méme, ce qui a conduit & ["obtention d’une fonction différente pour la minimisation. Le premier
modéle n’est pas présenté ici pour ne pas perturber le lecteur. La principale différence entre ce premier
modele et le modele actuel est la présence d’une singularité a 1’origine qui conduisait a I’obtention
d’une dureté infinie lorsque la profondeur d’indentation tendait vers zéro. Cette différence est due a la
maniére dont I’incertitude é€tait introduite et distribuée dans le modéle. 11 est tres difficile d’introduire
une incertitude, déterministe ou aléatoire, dans un modele non linéaire car sa propagation peut étre
complétement modifiée suivant son placement et 1’ordre des distributions effectuées.

La méthodologie présentée ici semble néanmoins étre pertinente puisqu’elle nous permet de
déterminer les valeurs de la macrodureté et du facteur d’ISE avec une bonne précision, tout en
intégrant dans notre analyse la morphologie de surface liée a des traitements de surface tels que le
grenaillage. En outre, nous avons pour le moment obtenu une relation linéaire entre 1’écart-type des
rugosités et 1’écart-type des déviations, a 1’échelle de I’indenteur, pour les trois matériaux testés i.e. un
acier inoxydable AISI 316L ayant une dureté comprise entre 2 et 5,7 GPa (elle est dépendante de
I’origine de I’acier et du traitement subi) [21, 22], un alliage de titane TiAI6V4 [23] d’une dureté
comprise entre 3,6 et 4,1 GPa (non présenté ici) et un alliage d’aluminium AU4G [24] d’une dureté de
I’ordre de 2 GPa (non présenté ici) et les différents traitements de surface étudiés i.e. abrasion [21-23],
sablage [24] (non présenté ici), grenaillage.

La précision fournie par ce modele nous a également permis de construire une relation entre la dureté
et la rugosité pour les échantillons grenaillés étudiés ici. Cette relation devra étre testée par la suite a
I’aide d’une base de données plus compléte pour confirmer sa robustesse mais elle semble étre

prometteuse.
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Conclusion générale et Perspectives

Cette these constitue un travail prospectif sur la caractérisation multi-échelle des propriétés des
matériaux a gradient industriels. Pour conserver un caractere général, nous avons investigué un large
spectre de traitements de surface, de nature thermochimique ou mécanique, introduisant une variation
des propriétés sur une profondeur allant du micrometre au millimétre afin de couvrir une large gamme
d’applications. A I’aide d’une étude bibliographique sur la simulation éléments finis de 1’essai
d’indentation instrumentée et d’une étude de sensibilité de la réponse de la courbe d’indentation a une
variation des propriétés mécaniques d’un matériau, nous avons souligné le manque d’unicité des
modeles éléments finis et discuté des enrichissements possibles pour garantir la robustesse des
méthodes d’identification du comportement. Plus précisément, nous avons tenté de répondre a trois

questions principales.

Les essais de caractérisation de la microstructure et de la composition chimique sont-ils adaptés
aux matériaux industriels ? Est-il possible d’identifier ce qui est a I’origine du durcissement ?
La caractérisation des matériaux a gradient de propriétés a porté sur une large gamme de traitements,
méme si seuls ceux effectués sur un acier AISI 316L ont été détaillés ici, i.e. une nitruration associée a
une surcarburation, une implantation ionique d’azote, une cémentation basse température, un
grenaillage de précontrainte et un grenaillage par ultrasons. Pour caractériser I’effet des différents
traitements sur différentes échelles, nous avons utilisé sept techniques expérimentales :

- Le Microscope Electronique a Balayage : information sur 1’état de surface, la microstructure

(taille des grains, présence de précipités, ...).
- L’EBSD : quantification des désorientations aux joints de grains et des orientations des grains,
taille des grains,

- Spectrométrie a sélection d’énergie : composition chimique,

- Spectrométrie a Décharge Luminescente : teneur relative en éléments,

- Nano- et micro-indentation instrumentée : dureté,

- Microscopie interférométrique : rugosité,

- Diffraction des rayons X : contraintes résiduelles.
Nous avons examiné les apports des différentes techniques de caractérisation a différentes échelles et
I’existence d’une possible signature des traitements de surface étudiés sur le matériau. Ainsi, dans le
cas des traitements mécaniques analysés (i.e. le grenaillage de précontrainte a air comprimé et le
grenaillage par ultrasons), aucun lien direct n’a été observé entre 1’évolution de la dureté en fonction
de la profondeur et une modification de la microstructure pour la majorité des échantillons : absence
de fragmentation, peu d’évolution des désorientations intra- et inter-granulaires (ou sur une faible

profondeur), pas d’évolution du taux de maclage ou de changement de phase (traitement réalisé sur un
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acier AISI 316L austénitique). Cela laisse penser que les traitements mécaniques agissent
essentiellement sur 1’évolution des contraintes résiduelles. Une investigation compléte des profils de
contraintes résiduelles n’a pas pu étre menée dans ce travail de thése (indisponibilité de I’équipement).
Il serait intéressant d’effectuer des mesures de 1’évolution de ces contraintes en profondeur afin de
compléter I’analyse multi-échelle proposée dans ce travail. Cela permettrait notamment d’examiner les
corrélations entre les profils de dureté en profondeur et le profil des contraintes.

Par ailleurs, une importante évolution de la rugosité a été mise en exergue avec les traitements de
surface de type mécanique. La rugosité peut étre une source de concentrations de contraintes et donc
diminuer la durée de vie d’une pi¢ce par amorce prématurée de fissures. L’analyse fine de 1’évolution
de la rugosité des échantillons traités par grenaillage a ultrasons a permis de mettre en exergue
I’importance du choix du paramétre de rugosité ainsi que 1’échelle d’évaluation de ce dernier pour
obtenir une quantification pertinente des modifications provoquées par des changements de conditions
de traitement. L’¢étude multi-échelle de la rugosité a permis d’établir une relation entre les paramétres
procédé et la rugosité obtenue. Cette derniere pourrait &tre étendue a une plus large base de données en
augmentant le nombre de configurations testées ou en croisant les types de condition (e.g. observer en
parallele les effets d’une augmentation du diamétre des billes et un changement de matériau). Cette
approche pourrait également étre appliquée a d’autres procédés de traitement de surface ou dans le cas
d’une combinaison de procédés (e.g. observer I’impact du couplage nitruration et grenaillage). Cette
relation entre paramétres procédé et rugosité pourrait étre utilisée pour ajuster les modeles de fatigue
existants : adaptation des modeles de fatigue établis en fonction des paramétres de rugosité obtenus via
I’analyse multi-échelle pour permettre d’établir un lien direct entre paramétres procédé et durée de vie
a partir des mesures de rugosité. L’étude multi-échelle de la rugosité a également permis de lier
rugosité et dureté en surface. De méme, la relation identifiée pourrait étre testée sur une plus large
gamme de conditions de traitements ou méme étre étendue a d’autres types de procédés a impact (e.g.
vérifier sa validité dans le cas du SMAT).

Dans le cas des traitements thermochimiques et pour des températures de traitements élevées (cas de la
nitruration ~ 1000°C), une relation étroite a été relevée entre 1’évolution de la dureté et celle de la
microstructure (i.e. évolution de la taille des grains, de la densité de précipités). L’évolution de la
microstructure est elle-méme liée a la variation de la composition chimique en fonction de la
profondeur. Pour des températures de traitement plus basses (> 500°C), I’évolution de la dureté suivait

essentiellement celle des profils des concentrations chimiques en éléments.

Est-il possible d’identifier le gradient de propriétés d’un matériau industriel a I’aide d’un essai
en surface et quels sont les éléments nécessaires pour la mise en place d’une procédure
d’identification fiable ?

Pour répondre a ces questions, une recherche bibliographique détaillée a été réalisée sur la simulation

de DI’essai d’indentation instrumentée par éléments finis en croisant les résultats d’une centaine
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d’articles. Cette recherche nous a permis de mettre en relief le manque d’homogénéité des différentes
stratégies de modélisation employées (e.g. 2D versus 3D, prise en compte du frottement, loi de
comportement choisie, conditions aux limites, ...) et d’évaluer I’influence de ces hypotheses sur les
résultats (e.g. la courbe d’indentation ou les champs de contraintes).

Nous avons recensé les différentes implications relatives a 1’utilisation d’un modéle 2D axisymétrique
pour la modélisation du test d’indentation :

- La modélisation d’un indenteur Berkovich ou Vickers par un céne d’aire de contact
équivalente n’a pas d’influence sur la courbe d’indentation pour la majorité des matériaux.
Cette hypothese ne peut en revanche pas étre faite dans le cas ou les champs de contraintes ou
de déformations sont examinés ou encore si la forme de I’empreinte est étudiée.

- La modélisation de la rugosité a I’aide d’un modéle 2D n’est pas représentative de la réalité
(trop rigide) : I’utilisation d’un modele 3D s’impose pour son étude.

- L’utilisation d’un modéle axisymétrique est limitée aux matériaux isotropes ou dont la
configuration est compatible avec I’hypothése d’axisymétrie (e.g. gradient selon la profondeur
ou modélisation de contraintes résiduelles biaxiales).

Nous avons rappelé I’importance du choix des conditions aux limites du modé¢le dans le cas ou le
nombre de degrés de liberté devient important, e.g. modélisation 3D de I’indentation d’un échantillon
rugueux par reproduction de mesures expérimentales. L’influence de la valeur du coefficient de
frottement a également été discutée. En comparant les différentes études réalisées sur ce sujet, il est
apparu que le frottement a un effet particulierement important sur les courbes d’indentation et le profil
de ’empreinte dans le cas des indenteurs pointus a angles aigus (e.g. cube corner) et des indenteurs
sphériques. Pour ces derniers, I’influence du frottement est particuliérement importante pour de larges
rapports de la profondeur d’indentation sur le rayon de I’indenteur et pour des matériaux ayant un
faible coefficient d’écrouissage.

Les effets de la rugosité ou de la présence de contraintes résiduelles sur les courbes d’indentation ont
également été soulignés. Ces phénomenes restent néanmoins difficiles a modéliser : nécessité d’avoir
un modéle 3D pour la rugosité ou de simplifier la répartition des contraintes résiduelles (i.e. biaxiales,
homogenes). Dans le cas d’une comparaison avec des essais expérimentaux, il est difficile de gérer les
phénomenes de surface et donc de parfaitement faire correspondre les résultats du modele éléments
finis avec les résultats expérimentaux. Les principaux phénomeénes perturbateurs sont :

- la mauvaise détermination du point de référence des courbes d’indentation pouvant par
exemple étre provoquée par I’action de forces d’attraction et de répulsion lors de 1’approche
de la pointe, la présence de rugosité ou de pollution,

- les effets de taille provoqués par une mauvaise estimation de 1’aire de contact, un probléme de
préparation des échantillons (e.g. pollution, oxydation, écrouissage), ou encore une mauvaise

détermination du point de contact. Ces effets de taille en indentation sont également
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interprétés dans la littérature par la présence de dislocations géométriqguement nécessaires

quand les profondeurs d’indentation sont de 1’ordre de quelques nanométres.
Le travail réalisé sur 1’étude des hypothéses des modéles éléments finis pourra étre valorisé en
retravaillant le modéle 3D de contact statique entre une surface rugueuse et un plan rigide, développé
au laboratoire. Dans ce modéle, la surface est décrite par une distribution sinusoidale d’aspérités de
tailles identiques. L’extension de ce modele a I’indentation d’une surface rugueuse modélisée a I’aide
de mesures AFM ou interférométrique permettrait de tester le modele statistique de traitement des
courbes d’indentation pour une configuration d’essai bien connue (i.e. connaissance des propriétés du
matériau, etc).
Sur la base de cette revue bibliographique détaillée, nous avons construit un modéle éléments finis 2D
axisymétrique pour tester la sensibilit¢é des courbes d’indentation & une variation des parameétres
matériau, avec un indenteur conique similaire a un indenteur Berkovich et un indenteur sphérique. Ce
modeéle a été vérifié en comparant ses résultats aux prédictions du modéle analytique de Jonsson et
Hogmark, dans le cadre de I’indentation d’un matériau bicouche. La bonne correspondance obtenue
entre la variation de la dureté composite prédite par le modele analytique et celle estimée par notre
modele éléments finis nous a permis de valider ce dernier.
Ce modeéle a ensuite été utilisé pour tester la sensibilité de la courbe de chargement a une variation des
paramétres matériau, dans le domaine du comportement plastique. Pour cela, nous avons d’abord
étudié un matériau homogene dont le comportement a ét€ modélisé a I’aide de quatre types de lois
(bilinéaire, Ludwig, Hollomon et Voce). Nous avons fait varier les parametres matériau et avons
comparé les écarts entre les courbes d’indentation obtenues aux écarts mesurés expérimentalement
avec un matériau aux propriétés proches de celles utilisées dans notre étude par éléments finis. La
courbe de chargement est relativement peu sensible a un changement de paramétres matériau.
L’indenteur sphérique est plus apte a détecter les variations puisqu’il présente une dispersion
expérimentale inférieure a celle obtenue avec I’indenteur Berkovich. La détection de ces variations
reste néanmoins limitée puisque seules des variations de la limite d’élasticité de plus ou moins 25%
ont été détectées tandis que le coefficient d’écrouissage et les autres constantes du comportement du
matériau présentaient des variations inférieures aux incertitudes expérimentales. En outre, pour un
matériau a gradient modélisé par une variation décroissante linéaire ou exponentielle de la limite
d’élasticité en fonction de la profondeur, nous avons montré que la courbe de chargement était peu
sensible & ces changements de forme du gradient. Ces observations rejoignent celles émises dans de
récents travaux : les informations fournies par la courbe d’indentation ne permettent pas une
identification unique des propriétés du matériau mais permettent de donner un intervalle de confiance
de la solution identifiée. Elles rejoignent également d’autres travaux de la littérature portant sur
I’évaluation de 1’unicité de la solution proposée dans les méthodes d’identification des propriétés des
matériaux a ’aide de ’essai. De ce fait, il devient nécessaire d’enrichir les données d’entrée des

approches inverses pour assurer une identification robuste des propriétés des matériaux. L’empreinte
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d’indentation constitue une piste intéressante mais nécessite des investigations pour prendre en compte
les variabilités associées a sa mesure, déterminer un indicateur morphologique fiable. L’étude
bibliographique sur I’empreinte d’indentation a en effet montré qu’aucun consensus n’existait sur la
mesure des caractéristiques morphologiques de 1’empreinte, comme la présence d’un bourrelet.
Certains auteurs ont recours a une mesure de la hauteur du bourrelet ou basent leur calcul sur le
diametre du bourrelet tandis que d’autres ont recours a la mesure de ’aire ou du volume du bourrelet.
Cela rend difficile toute étude comparative de la pertinence de ces différentes méthodes de
caractérisation morphologique. Ainsi, 1’¢laboration d’indicateurs morphologiques pour la
caractérisation de I’empreinte devient nécessaire avant toute exploitation de cette information
expérimentale dans 1’identification du comportement des matériaux par 1’essai d’indentation. Le
probléme de la gestion de profils asymétriques d’empreinte ou encore la reproductibilité des mesures
n’ont pas non plus été¢ adressés. S’intéresser a la variabilit¢ des mesures entre empreintes ou d’un
profil & autre constitue siirement une source d’information non négligeable sur le matériau. Cette
maitrise de la mesure de I’empreinte pourrait également étre utilisée dans le cas de la multi-indentation
(i.e. indenter au voisinage d’autres indents). Cette méthode de caractérisation pourrait en effet
constituer une autre source d’information pour enrichir les méthodes d’identification des propriétés
des matériaux. Toutefois, 1’exploitation de la multi-indentation nécessiterait sans doute la prise en
compte de la non-planéité de la surface et de son impact sur ’empreinte d’indentation (I’absence de
planéité peut engendrer des problémes de détermination de I’aire de contact et donc impacter les

propriétés matériau calculées).

Comment mieux maitriser la reproductibilité de I’essai d’indentation instrumentée ?

A travers la réalisation d’un nombre important d’essais d’indentation (une centaine par échantillon)
sur des surfaces de morphologies différentes, nous avons examiné deux phénomeénes affectant
principalement les résultats des essais de nano- et micro-indentation : les effets de taille (i.e. variation
de la dureté du matériau avec la profondeur d’indentation) et la rugosité. Une approche originale de
traitement des courbes d’indentation a été proposée pour évaluer la dureté d’un matériau modifié par
un traitement de surface donné (e.g. par sablage, grenaillage de précontrainte) sans altérer la surface
par une rectification ou un polissage (nécessaires pour assurer la bonne qualité des résultats
d’indentation). Le développement d’un modé¢le statistique de traitement des courbes d’indentation a
permis de corriger les erreurs de détermination du point de référence et de prendre en compte
I’influence des effets de taille et de la rugosité sur la détermination de la dureté du matériau. En outre,
le modele développé a permis de réduire de maniére significative la dispersion des courbes
expérimentales en générant une courbe maitresse plus représentative de la réponse du matériau.
L’utilisation d’une telle courbe dans I’identification des propriétés des matériaux par 1’essai
d’indentation permet de réduire les incertitudes expérimentales et contribue a augmenter la robustesse

de ces méthodes.
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Le modéle statistique de traitement des courbes d’indentation avec prise en compte des effets de
surface a été testé sur différents matériaux (acier AISI 316L, alliage d’aluminium AU4G, alliage de
titane TiAI6V4) et sur différents types de traitement (abrasion, sablage, grenaillage a ultrasons) pour
examiner sa validité sur un large spectre de morphologies de surface ou de caractéristiques matériaux.
Son application pourrait étre étendue aux indenteurs sphériques. Cela nécessiterait de remplacer la loi
de Bernhardt par une loi empirique décrivant au mieux I’évolution de la charge en fonction de la
profondeur d’indentation pour un large éventail de matériaux. De méme, la prise en compte des effets
de taille nécessite d’étre adaptée au cas de I’indenteur sphérique : cet indenteur présente un effet de
taille surtout en lien avec le diametre des sphéres (i.e. des spheres avec un diametre inférieur ou égal a

100 um produisent des duretés plus élevees).
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Annexe : Exemples d’autres matériaux et traitements de surface

étudiés

Microstructure de I'acier 32CrMoV12-9

Figure 107 : Image MEB de la microstructure d’une coupe transversale de I’acier 32CrMoV12-9 (centre
de I’échantillon).

Martensite

100

Figure 108 : EBSD de la microstructure d’une coupe transversale de I’acier 32CrMoV12-9 (centre de
I’échantillon).
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Cémentation de I’acier 32CrMoV12-9

Figure 109 : Image MEB de la microstructure d’une coupe transversale de ’acier 32CrMoV12-9 cémenté
(le bord de I’échantillon est en haut de ’image).

Nitruration de I'acier 32CrMoV12-9

Couche de
combinaison
(= 25 ym)

Figure 110 : Image MEB de la microstructure d’une coupe transversale de ’acier 32CrMoV12-9 nitruré
(le bord de I’échantillon est en haut de I’image).
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Acier 100Cr6 (acier a roulement) apres usinage de haute précision

BNl

e

Figure 111 : Image MEB de la microstructure d’une coupe transversale de ’acier 100Cr6 aprés usinage
de haute précision (le bord de I’échantillon est en haut de I’image).
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