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INTRODUCTION GENERALL.

Certaines propriétés physico - chimiques des céramiques sont intéressantes
(masse volumique, conductibilité thermique (sauf exception) et électrique faibles,
dureté, module d'élasticité élevé. Ceci explique le développement des dépots
céramiques réalisés par différentes techniques (C. V. D., P. V. D. assisté ou non
par laser, projection plasma ou au chalumeau, canon a détonation) et des
céramiques massives pour des applications orientées vers différentes industries
(aéronautique, aérospatiale, automobile, opto - électronique, électronique ...).

L'utilisation de céramiques monolithiques ou alvéolaires impose
pratiquement_toujours de réaliser I'assemblage de celles - ci sur une piece
métallique. @ ous nous proposons d'analyser les différentes interactions
envisageables (mécaniques, électriques, chimiques) pouvant expliquer J'aghésion
entre une céramique et un alliage métallique, les différentes techniques pouvant
étre mises en oeuvre sans pour autant étre exhaustif, particuliérement pour les
méthodes utilisées et bien maitrisées industriellement.

Dans le but d'appréhender les problémes posés et la nature des inleractions
qui se produisent lors de la réalisation des assemblages céramo - métalliques,
nous avons considéré deux technologies de liaison, le brasage réactif sous vide
et la thermocompression pour différents couples.

La caractérisation mécanique des céramiques, l'analyse des liaisons
formées d'un point de vue mécanique et physico - chimique, nous a permis
d'évaluer des paramétres de fiabilité des assemblages étudiés.

La fragilité inirinséque des céramiques impose d'analyser la qualité de la
liaison avec des moyens de contréle non destructifs. Nous avons pu vérifier
I'efficacité de certaines méthodes.

Si il est vrai que les céramiques présenient un comporiement purement
élastique, donc fragile, il n'en est pas moins vrai que les matériaux utilisés
couramment dans l'industrie possédent des propriétés mécaniques el un
comportement a la rupture qui sont aussi variés qu'il existe de natures de
matériaux. En fait, nous sommes amenés a nous adapter i la loi de comportement
de ceux - ci et a les utiliser en fonction de leurs propriétés, ce qui est justifié par
un ralentissement de I'engouement connu, il y a quelques années, pour
|utilisation des céramiques dans certaines industries.

Les fravaux présentés peuvent coniribuer a la compréhension de certains
mécanismes développés lors de la réalisation des liaisons céramo - métallique,
bien que certains aspects des problémes abordés doivent étre approfondis, les
résultats obtenus étant incomplets.
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1. ASPECTS DE L'ADHESION SOLIDE / SOLIDE.

1.1. Introduction.

L'assemblage de deux matériaux homogénes ou hétérogénes pose le
probléme de 1'adhérence entre ceux - ci. La compréhension des mécanismes
d'adhésion (mécanique ou réactionnelle) nécessite la connaissance de Ia
géométrie des surfaces et des interfaces, des réactions chimiques pouvant se
produire entre les solides ou le systéme solide / liquide, si une phase liquide
apparait lors de la liaison, des réactions physiques aux interfaces el des
transformations de phases. De ce fait, I'aspect physico - chimique des surfaces,
les mécanismes d'adhésion, la mécanique et la rhéologie sont étroitement liés.

Nous considérons deux types d'adhésion qui se distinguent par la nature
des réactions aux interfaces des solides :

- Adhésion mécanique issue des liaisons a courte distance de VAN DER
WAALS,

- Adhésion réactive générée par des mécanismes de diffusion, ou des
réactions chimiques entre les interfaces, liaisons électroniques, etc...

Le concept d'adhésion peut étre reli¢ au travail nécessaire pour rompre les
liaisons assurant la cohésion de deux solides (liaisons métalliques, ioniques,
covalentes, ou par forces de VAN DER WAALS) /1/.

Si on considére des plans cristallographiques denses, le travail nécessaire
pour rompre la liaison entre deux .plans, et créer une fissure présentant deux
surfaces, est égal a deux fois I'énergie superficielle (2v).

Ce travail correspond a l'aire sous-jacente de la courbe effort -
déplacement (0 = fAa) (figure n° 1). La loi étant supposée linéaire, on peut
écrire : ,

2= L3 W

D’oi la loi 'OROWAN donnant la contrainte théorique de rupture des
liaisons atomiques :

E
o =2 DI )
E : module élastique.

a : distance d'équilibre des liaisons atomiques.
v : énergie superficielle.
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FIGURE 1

Courbe de cohésion d'un solide.

Cette contrainte théorique est trés supérieure aux valeurs expérimentales.
Ceci est dii au fait que la rupture ne s'effectue pas en une seule fois. L'énergie
élastique est emmagasinée progressivement autour d'un défaut existant
antérieurement. Une fissure apparail, puis se propage en rompant les liaisons
atomiques une par uge. L'analyse de GRIFFITH montre que, pour un solide
purement élastique, la contrainte moyenne pour faire évoluer un défaut et
propager une fissure est donnée par la relation :

o = (112 ©)

¢ : dimension du défaut initial.
E : module de YOUNG.
v : énergie superficielle.



Ce raisonnement peut étre appliqué pour expliciter I'adhésion entre deux
solides. L'adhésion entre deux solides peut étre obtenue grice a différentes
natures de liaisons (ioniques, covalentes, métalliques, VAN DER WAALS).
Pour séparer réversiblement les solides en contact, il est nécessaire de dépenser
- les énergies y] et y2 pour créer les surfaces 1 el 2 égales a l'unité. L'énergie
d'interface y13 est récupérée par le systéme lors de la propagation d'une fissure a
I'interface de lLaison des solides (rupture des liaisons d'interface). L'énergie
d'adhésion est exprimée par la loi de DUPRE :

W =91 +72- 712 4)

71 : énergie superficielle du solide 1.
v2 : énergie superficielle du solide 2.
712 : énergie d'interface entre le solide 1 et 2.

La connaissance de I'énergie d'adhésion (W) ne permet pas de prévoir
exactement la force nécessaire pour désolidariser deux solides aprés adhésion.
Un nombre important de facteurs annexes intervient dans la mesure de la force
d’adhésion tel que :

- Nature des liaisons chimiques.

- Propreté des surfaces.

- Traitements des surfaces.

- Géométrie du systéme.

- Propriétés rhéologiques des matériaux.
- Méthode de mesure.

- Raideur du dispositif de mesure.

11 est alors nécessaire de considérer 1'adhésion en fonction des propriétés
mécaniques des matériaux, et de la loi de comportement de ceux - ci sous I'effet
de la température. Les différents systémes d'adhésion sont :

- Les solides élastiques et viscoélastiques.

- Les solides élasto - plastiques.

- Les micro - contacts.

- Adbésion a haute température des métaux.

1.2. Adhésion des solides élastiques.

La liaison par contact adhésif de deux solides élastiques peut étre analysée
selon I'aspect thermodynamique ou & I'aide de la théorie de I'élasticité /2/. Les
résultats obtenus sont identiques, mais I'approche du probléme est différente /31.

L'auteur MAUGIS D. considére deux solides en contact sur une surface
(A). La force appliquée F, qui peut étre de compression ou de traction, est
transmise soit par une masse (M) (figure n° 2) soit par un ressort de raideur Ky
(figure n® 3). _
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Contact d'équilibre entre deux solides €lastiques a charge imposée /3/.
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Contact d'équilibre entre deux solides élastiques
a déplacement imposé avec une machine de raideur Km /1/.
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La surface de contact (A) évolue soit pour une charge (M) imposée soit
pour un déplacement (8) imposé (ceci implique une raideur infinie du systéme
expérimental). On considére en général le déplacement imposé (A).

La téte de fissure sollicitée en mode I (conirainte normale au plan de
contact) est formée par le bord du contact. La fissure se propage ou se ferme en
fonction du sens d'évolution de I'aire de contact (augmentation ou diminution de
la surface).

La variation d'énergie libre du systéme est :

Enpergie dHELMOTZ :

dF = (G - W)dA + Pdé - ST )
Energie de GIBBS :

dG = (G - W)dA - SdT - &dP (6)

Le taux d'énergie libre restituée par le systéme est :

oUE AUE aUp .
G=(zp)8 = (GaJ)p + (P (7)

UE est I'énergie élastique du systéme.
Up est I'énergie potentielle du systéme.

L'équilibre est obtenue pour :
G=W o ®)

(Cette relation lie deux des trois variables 8, P, A, ainsi les courbes
d'équilibre 4 (A), A (P), P () sont fonction de (W)).

La rupture des liaisons d'interfaces nécessite une énergic WdA. L'énergie
supplémentaire (G - W) d A se transforme en énergie cinétique si il n'existe pas
de phénoménes dissipatifs. Si G < W, la surface de contact (A) augmente et la
i('iiss%r; se referme. Si G > W, la surface (A) diminue donc la fissure se propage

e (dA).

L'équilibre peut &tre stable ou instable. Le systéme sera en équilibre stable
sous une conirainte donnée (P = cte ou § = cle) si le polentiel thermodynamique
correspondant est minimum. La stabilité du systéme est donnée pour la condition

G
A >0;dA =0 (9)



Elle dépend de la raideur Ky du systéme expérimental (celui - ci peut
emmagasiner une certaine quantité d'énergie utilisée pour faire évoluer la
fissure). Le domaine de stabilité croit de fagon monotone a chargement imposé
(K = 0) et & déplacement imposé (K = ).

La détermination de I'énergic d'adhésion nécessite des précautions. En
effet, il existe une interaction des forces d'attraction moléculaire (adsorption,
VAN DER WAALS) qui provoque des déformations élastiques. Celles - ci
s'ajoutent a celles imposées par la charge appliquée ou par le déplacement
imposé. Ces déformations élastiques microscopiques permetient d'emmagasiner
de I'énergie élastique qui s'ajoute a l'énergie élastique issue du déplacement.
L'énergie ¢lastique totale emmagasinée par le systéme devient :

dUg-= Pd§ + GdA (10)

ET\er%\‘d“ st C

L'auteur MAUGIS /4/ montre que I'énergie élastique peut étre calculée
pour un poincon sphérique en ajoutant un terme de déplacement a la solution
élastique de HERTZ. Cetle méthode est générale, elle peut étre démontrée pour
des poingons de forme quelconque par la théorie de I'élasticité. Les contraintes
et les discontinuités de déplacement sont équivalentes a celles de la mécanique
de la rupture (théorie de GRIFFITH).

K

o~ GhaT a
-2

(ea) = 45 K1 (512 (12)

K] : facteur d'intensité des contraintes.
p :distance a la téte de fissure.

Le facteur d'intensité des contfraintes est reli¢ a I'énergie libre (G) par les
relations :

Pour une sollicitation en déformation plane :

2 2
1 1-p 1-mpe
G =35 E; * Ep !/ K12 (13)

Pour une sollicitation en contrainte plane :

1,1 1
G=3 (‘E + E_Z) K12 (14)

La formule donnée pour des sollicitations en déformation plane est utilisée
pour des fissures tridimensionnelles (fissures circulaires par exemple).



Un exemple est donné pour le contact de deux sphéres /2/. L'énergie libre
(G) varie avec la surface de contact (A) et la charge P.

G=Ug+Up-W.A -(15)

UE : énergie élastique,
Up : énergie polentielle,
W : énergie d'adhésion,
A :surface de contact.

Le diagramme (figure n° 4) présente 1'évolution de I'énergie libre en
fonction de P et de A. Pour G = W, le systéme est en équilibre (extremum de la
courbe). Si P > P (P¢ charge critique), I'équilibre est stable et la fissure ne peut
pas se déplacer sauf si la charge varie, c'est le cas de la rupture contrdlée d'un
joint adhésif.

Si P = P¢, I'équilibre devient instable et la fissure se propage sous une
charge constante (P¢) jusqu'a la rupture totale de I'interface d'adhésion.

3G
(aA)P <0
L1> éé'mce, \'éfe ée %&geu”e

correspond a la force d'adhésion pour une sollicitation du systéme sous une
charge imposée. Pour un systéme soumis a un déplacement imposé dont la
raideur est Ky le potentiel thermodynamique est plus faible (absorption d'une
certaine quantité d'énergie élastique par le systéme en fonction de la raideur) et la
force d’'adhésion tend a étre plus faible.



FIGURE 4

Energie totale emmagasinée pour 1'adhésion de deux sphéres
en fonction de P et A /2/.

La force d'adhésion élastique (Pg) peut étre calculée pour certaines
géométries selon deux méthodes : par la méthode du bilan énergétique (G) en
s'assurant que la solution donne upe valeur correcte de (6) en téte de la fissure
dans la relation :

g = K
2z p)l2

(des effets de rotation de sections encastrées ou autres solutions élastiques
peuvent perturber le résultat), ou par la méthode du K en analysant les
contraintes en téte de fissure.

L'adhésion des sphéres et des poingons plats a éé étudiée par MAUGIS
/1/. Si on considére un poingon axisymétrique en contact avec un demi espace
€lastique soumis a la charge P qui est appliquée sur une surface (A) de rayon (r),
il est démontré /5/ que :

-2
1-p2 (P1-P)
G =
E 8xr3 (16)

P = P dans la théorie de HERTZ.
P1: charge apparente (P} = O pour un poingon plat).
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Py = 4E13 . _ Exrltgf

our une sphére P our un cone
31-p)R P PR, M1 2wy P

Les forces d'adhésion ne sont pas toujours proportionnelles a 1'énergie
d'adhésion W, elles peuvent étre proportionnelles a (WHYIZ oua (W)2

La charge critique Pc est donnée pour différentes géométries et mode de
chargement.

Pour un poingon plat a charge ou 5 déplacement imposé :
— 3 ) - (17
Pour une sphére a charge imposée :

3

Pc= -57WR (18)

Pour une sphére 4 déplacement imposé :

5
Pc = "% IWR‘ (19)

Pour un cone a charge imposée :

_ - W2
Pe 2 Etg3 B (20)
Pour un cone a déplacement imposé :

_ _6(1-p)W2 oy
P Y 1)

Il peut exister des geomeines pour lesquelles la force d'adhésion ne peut
pas étre déterminée, du fait qu'a I'équilibre :

3G,
Ga)s> O

La stabilité de la fissure est observée pour un déplacement i 1mpose Clestle
cas de I'éprouvetie double cantilever (D. C. B.).
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K2  12p212 2h
= = res 2
G=F =T33 1 +3D 22)

b : largeur de I'éprouvette,
h: épaisseur de I'éprouvette,
L : longueur de I'éprouvette.

La méthode du bilan énergétique permet d'analyser I'influence des
précontraintes et des contraintes résiduelles. Celles - ci augmentent I'égergie
élastique emmagasinée. Donc I'énergie disponible, pour propager une fissure,
croit en présence d'une précontrainte ou de contraintes résiduelles. Ceci tend a
diminuer la force d'adhésion. Ce concept a été vérifié par KENDALL /6/ pour
un film élastique, d'épaisseur (e), de largeur (b), tendu (¢ = dl/l), puis posé sur
un plan rigide. Dans ce cas I'énergie élastique emmagasinée est :

Ug =%82EeA (23)

¢ : déformation élastique du film ou tension du film.
A : surface de contact.

e : épaisseur du film.
-E : module élastique du film.

L'énergie libérée lorsque la fissure se propage de dA est 1/2 EcZe.Ce terme
doit étre ajouté a I'expression (23) pour obtenir 1'énergie libre du systéme. Si on
considére le cas du pelage sous un angle 6 = I1/2

G=‘E+%826E (24)

Pour G ='W la force d'adhésion diminue par unité de largeur d'une valeur
de 1/2 Ecle et s'annule (pelage spontané) lorsque I'énergie élastique
emmagasinée dans le film est égale & I'énergie totale d'adhésion (W x A) a
I'interface d'adhésion. Ceci explique que lorsque le film " plastique " est soumis
a une dilatation thermique (contraintes thermiques), I'épaisseur de celui - ci doit
étre aussi faible que possible pour éviter le pelage spontané.

La théorie de I'adhésion élastique n'est pas vérifite pour des solides
élastiques rugueux, particuliérement si on considére deux sphéres dures en
contact et ayant une surface rugueuse. Ceci est un cas particulier de I'influence
des contraintes résiduelles sur 1'adhésion. En effet, si on considére un plan
rugueux posé sur un plan lisse, le contact ne peut se réaliser que par les sommets
d’aspérités. Les aspérités les plus élevées sont comprimées et les autres tendues.
La mesure de I'adhésion est réalisée a déplacement imposé au niveau d'une
rugosité qui se décollera pour une déformation critique dc. L'adhésion d'un plan
rugueux est analysée par JOHNSON /7/. Celui - ci considére que toutes les
rugosilés ont un rayon (R) et que la distribution des hauteurs est exponentielle.
D*autres auteurs /8/ considérent une distribution gaussienne des hauteurs.
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O = —L— exp. 220 2
@ 2xad)i2 TP 22 (23)

o est la déviation standard. Pour ¢ = o, tous les défauts sont au méme
niveau. Si on considére N défauts par unité de surface, la force d'adhésion est :

F ad =%N1WR (26)

Lorsque ¢ # 0, les aspérités sollicitées en tension se décollent dés que leur
déformation atteint la valeur critique dc. La variation de la force d'adhésion est
liée 4 I'indice d'adhésion & = ofdc. Ce paramétre se met sous la forme :

KR 172432 o
a¥t = OV T WR 27)
- K R12 6372 correspond i la force nécessaire pour déformer une rugosité

d'une quantité 8(3 = o), K étant la raideur du systéme.

- 3/2 ITWR est I'adhésion de la rugosité.

Si le module de YOUNG est élevé (cas des alliages métalliques et des
céramiques), il serait nécessaire d'obtenir des déviations standards inférieures a
quelques dizaines d'angstroems pour avoir un indice d'adhésion élastique égal a
1. En conséquence, 1'énergie élastique emmagasinée est plus élevée que pour
une surface lisse, 1'adhésion tend a diminuer méme & disparaitre lorsque I'on est
en présence d'une surface rugueuse. L'énergie d'adhésion décroit lorsque le
paramétre (o) augmente.

Nous présentons, pour exemple d'adhésion élastique entre deux malériaux,
la technique d'adhérence moléculaire ulilisée dans Iindusirie oplique ou
oploélectronique afin d'assembler des supports de miroir en vitrocéramique

““zérodur” ou en silice sur des supporis en vitrocéramique. Cetie méthode de
liaison (adhérence moléculaire ou " optical contact ") impose des conditions sur
la qualité de surface de jonction, dans la mesure ou les forces de VAN DER
WAALS sont mises en jeu (planéité des surfaces N/S & N20, absence de toutes
pollutions pouvant augmenter l'éne?ie superficielle de contact). La rugosité des

surfaces doit étre de I'ordre de 200 A /9/. La pression a appliquer en fonction de
la surface de contact est donnée par une relation empirique /10/.

P=KHA (28)

P : charge appliquée.

H : dureté du matériau.
K : coefficient reli¢ & la rugosité et a la planéité de la surface de liaison
(en moyenne la valeur de ce paramétre est 0,001 <K < 0,02).
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La distance d’ interaction est de 1'ordre de 10 A. 1a force d'adhésion est
donnée par la relation :

22 hC
F=m T4— (29)

1: distance séparant les deux solides.

Ces liaisons possédent de bonnes caractéristiques d'étanchéité a 1'hélium, et
de tenue au vide. La contrainte de rupture de la liaison est de 1,5 MPa pour une
sollicitation en mode I des interfaces (essai de flexion quatre points) /9/. Celle -
ci augmente lorsqu'un f{railement thermique est réalisé aprés adhésion
moléculaire. La contrainte de rupture est peu sensible & I'élévation de
température post - adhésion. La consolidation de I'adhésion n'évolue que trés
peu pour une température de traitement thermique supérieure a 200°C. Des
résultats sont présentés dans le tableau 1.

Température Contrainte de rupture | Observations
de traitement thermique

O R

(MPa)

230 2,5 Rupture dans le plan de
liaison - Sans altération
des surfaces

560 3 Idem

Tableau 1

Contraintes de rupture de la liaison effectuée par adhésion moléculaire
en fonction de la température de traitement thermique post - jonction.

L'adhésion moléculaire peut s'effectuer sous vide. L'atmosphére de
traitement thermique post - jonction (air, neutre, vide) n'a pas d'influence sur
I'évolution de la contrainte de rupture.
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1.3. Adhésion des solides viscoélastiques.

Un solide n'est pratiquement jamais purement élastique. Certains matériaux
comme les élastoméres ont un comportement viscoélastique. Les contraintes et
les vitesses de déformation sont trés élevées en téte de fissure. Ceci s'explique
par le fait qu'elles dissipent de 1'énergie en téte de fissure pour des sollicitations
cycliques de déformation. S

Si on considére deux solides viscoélastiques en contact, la surface de
contact élant dA, le terme (G - W) dA représente I'énergie cinétique dissipée en
téte de fissure, donc la force d'extension de la fissure. Sous l'action de cette
force la fissure atteint une vitesse limite (v). Il ne peut pas se produire une
augmentation continue de la vilesse de propagation de la fissure comme pour un
solide élastique. On peut donner la relation /1/.

G-W=W® (aT, v) (30)

Il faul exprimer certaines remarques spécifiques aux solides
viscoélastiques.

- Les pertes d'énergie dans le matériau sont négligeables par rapport a
celles qui se produisent en téte des fissures. Ceci explique que les déplacements
restent élastiques et que I'énergie libre (G) restituée par le systéme peut &tre
calculée par la théorie de I'élasticité. Le module de YOUNG relaxé est considéré
dans ce cas.

- Le terme W & (aT , v) cormrespond & un freinage visqueux qui est
proportionnel a I'énergie d'adhésion de DUPRE. Ceci impose que les pertes
d'énergies n'apparaissent que si l'interface est capable de transmettre
intégralement les contraintes. Lorsque I'énergie d'adhésion diminue, la vitesse de
fissuration augmente la dissipation d'énergie étant plus faible. '

Les caractéristiques d'interfaces exprimées par les termes de 1'énergie
d'adhésion (W) sont indépendantes des propriétés élastiques du matériau, des
effets de géométrie, des conditions de sollicitations inhérentes au terme (G) et
des propriéiés viscoélastiques représentées par le terme & (aT, V).

- Le terme ® (aT, v) est un facteur sans dimension. C'est une propriété
intrinséque au matériau pour un mode de sollicitation donné (Mode I, Mode II
par exemple). Des résultals obtenus & différentes températures peuvent &tre
extrapolés a une température de référence a I'aide du facteur de translation aT.
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L'expression empirique permettant de déterminer le facteur aT est :

8,86 (T - T)
log aT = - 151,67+ (T- Tg) (31)

T = Tg + 350
Tg : température de transition vitreuse mesurée a fréquence nulle.

Cette fonction est souvent déterminée expérimentalement.

La force d'adhésion augmente avec le temps de contacl. Si on considére
I'adhésion entre deux polyméres (auto - adhésion) un effet d'interdiffusion des
chaines de reptation peut expliquer ce phénoméne. La théorie et I'expérience
montrent que 1'énergie de rupture croit en fonction de t42, L'explication de ce
résultat peut étre donnée en analysant I'évolution de I'énergie cinétique (G -
W). Si (G - W) diminue avec le temps de contact, W étant constant, c'est le
terme G qui diminue par relaxation viscoélastique des contrainies dans des
rugosités. L'énergie élastique emmagasinée a l'interface de liaison diminue, donc
I'énergie d'adhésion augmente.

1.4. Adhésion des solides élasto - plastiques.

Si on considére une sphére dure en appui progressif sur une plaque
constituée d'un matériau ayant une loi de comportement élasto - plastique, on
observe au début de 1'application de la force, une déformation élastique de la
plaque. La déformation plastique apparait pour une valeur de contrainte (point

de HERTZ qui existe pour un rayon de contact compris entre O et a/2, [a] est le
rayon de contact) égale & :

om=1,1 Re 32)
(Re : limite élastique du matériau).
Laforce appliquée vaut :

Re R2
Fi = (1,1 z)3 2 (33)

Re : limite élastique du matériau.
R :rayon de I'empreinte de la sphére.
K : raideur du systéme.

La conirainle moyenne augmente en méme femps que la zope de
déformation plastique croit, puis devient constante. C'est le domaine élasto -
plastique. La valeur de la contrainie moyenne a I'équilibre est donnée par la
relation :
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F
= — 34
Om 1|.'a2 (34)

‘ 1l existe une expression approchée permetiant de relier la dureté VICKERS
ou BRINELL, la limite élastique du matériau, a la contrainte moyenne /12 - 13/.

= —= ~H =~ 3R 35
O xal — = € | (335)

Re : limite élastique.
H : dureté.

La dureté des métaux et alliages métalliques est au premier ordre
proportionnelle au module d'élasticité en absence de transformation de phase
modifiant la structure de I'alliage, les caractéristiques mécaniques et la dureté.
Une loi est proposée par GILMAN /14/ pour les métaux et alliages dont la maille
cristalline est cubique a faces centrées.

H ~ 3.103E (36)

Cette proportionnalité peut étre expliquée par les interactions élastiques des
dislocations et le blocage de celles - ci (formation de crans, empilement des
dislocations sur les joints de grains...).

JOHNSON /15/ montre que lors du contact sphére / plaque, il existe un
régime rigide - plastique (6m = 3Re) pour un rayon de contact [a] égal a:

a Re
5 > 50 &+ (37)
R E .

a :rayon de contact.

R :rayon de I'empreinte.
Re : limite élastique.

E : module de YOUNG.

Dans ces conditions, la force a appliquer pour obtenir un régime élasto -
plastique s'exprime :

3 (@2
F > Fy = 37 (50)2 @—e)?z@— (38)

On peut noter les remarques suivantes :

Lorsqu'une sphére de rayon R est en appui avec une force Fo > Fy, sur une
surface plane, puis retirée, le rayon d'indentation en absence d'adhésion est :

Fo ' o
a0 = G2 (39)
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Le rayon de courbure de I'empreinte est Ry > R si il y a recouvrement
élastique. Si on réalise des chargements et déchargements successifs sans
dépasser la valeur de la force Fo, le contact est purement élastique sphére dans
sphére. Dans ce cas, la surface de contact de rayon R’ est obtenue par la force
Hertzienne F) pour un rayon d'indentation (a).

g LR 40
al =—f— (40)
a :rayon d'indentation.

R’ : rayon de contact.
K :raideur du systéme.

t_1 .1
R~ Ry + Ry (1)
R} : rayon de contact de la sphére (1).

R7 : rayon de contact de la sphére (2).
L'énergie d'adhésion des deux sphéres est :
(Fo - F1)2
C=W=6xRF, “2)

Dans ces conditions, le rayon d'indentation peut étre déterminé a partir de
I'expression (35) et R’ vaut :
F
om = —> = H=3Re | (43)
T a

a = (o) 12 (44)

R = a3 K _ a3k _ akK _ F01’2K (45)
Fo ~ a2zH zH = (zp)32

Les forces considérées dans ces expressions doivent théoriquement
prendre en compte les forces d'atiraction moléculaire qui s'ajoutent a la force
appliquée. L'expression de la force moyenne montre que la cission théorique (7
= u/30) est obtenue pour une force extérieure nulle, avec une énergie d'adhésion
égalea(W>105E.R):

R=r—— = 105 - (46)
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a titre d'exemple pour le cuivre :
E=1,31011Pa, W=3j/mletR <23 um/2/.

Dans la mesure ol les valeurs théoriques et expérimentales ne sont pas en
parfaite concordance, pour les contacts élasto - plastiques et plastiques, on utilise
par approximation la charge effective pour calculer la contrainte moyenne a
I'équilibre soit :

Fo=F +3IWR + [IWRF + AIIWR)Z]I/2 (47)
F :force appliquée.
W : énergie d'adhésion.

R :rayon de contact.

Si on considére le contact plastique, celui - ci peut s'effectuer avec ou sans

recouvrement élastique. Lorsque la force Fo = IT a? H est suffisamment élevée
(Fo > Re) le recouvrement élastique est négligeable, on obtient 1'adhésion d'une
sphére dans une cavité sphérique. On peut considérer dans ce cas la théorie de
I'adhésion d'un poingon. La force élastique vaut :

36 W2 K2 .
Fe= 3 ) /4 Py 34 » (48)

La force d'adhésion ou force plastique est donnée par I'expression :
Fp| = ITalH = Fq (49)

Lorsque Fp < Fel

36 W2 K2 |
Fo < —=— 50
0 < T (50)
L'énergie d'adhésion plastique sans recouvrement élastique est :
H3
W>5.8’E—2R:1.8.10'2E (51)

R : rayon de contact.
H : dureté.
E : module d'élasticité.

La force d'adhésion est égale a la charge appliquée. Le coefficient

d’adhésion est égal & 1 (F = Fy). Dans ce cas, la rupture ductile avec transfert est
liée a la vitesse de séparation.
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Si la force n'est pas trop importante (F, = IT a2 H avec F > Re), il existe
un recouvrement élastique au moment du relaichement de la charge . On retrouve
les conditions d'adhérence d'un poingon. L'analyse théorique concernant la
détermination du facteur d'intensité critique des contraintes (Kjc) des
céramiques par indentation reprend la théorie du contact hertzien et d'adhésion
des poingons (élasto - plastique).

1.5 Les micro — contacts.

Lorsque le contact d'une trés petite sphére avec un métal ou alliage
métallique est inférieur a la distance moyenne entre les dislocations, les modéles
macroscopiques du contact élastique, viscoélastique et élasto - plastique ne sont
plus applicables. Les contacts a I'échelle microscopique sont caractérisés par une
trés grande dispersion des forces d'adhésion et de la microdureté (ceci peut étre
expliqué par le fait que la microdureté varie en fonction de la charge appliquée et
de la nature des phases ou constiluants en présence dans I'alliage métallique).
Cetie analyse est expliciiée par la loi de MEYER (P = adn). L'auteur MAUGIS
/16/ a établi un modéle qualitatif expliquant les résuliats expérimentaux celui - ci
pose les hypothéses :

a) La charge effective appliquée est plus ou moins élevée en fonction de
1'état de pollution de la surface.

b) Le contact est plastique ou élastique selon que le champ de contrainte
élastique atteint ou non des dislocations existantes et permet leur multiplication.
Pour une faible charge appliquée, le microcontact sera élastique pour des métaux
ou alliages meétalliques a I'état recuit et lorsque la surface est contaminée
(oxydation ou autres). Ceci est dii au fait qu'il existe une faible densité de
dislocations dans un alliage métallique recuit, et que 1'énergie d'adhésion est
faible si la surface est polluée. Le contact sera essentiellement plastique sur des
métaux et alliages métalliques écrouis ou sur des surfaces propres d'un point de
vue atomique. Dans ce cas, la densité de dislocations est élevée et 1'énergie
d'adhésion importante, donc la charge effective augmente.

¢) Un métal ou alliage métallique a I'état recuit dont la surface est polluée
d'un point de vue atomique peut supporter localement des forces irés
importantes pouvant dépasser la dureté macroscopique. Lorsque la
multiplication des dislocations débute, la surface de contact et la force
d'adhésion augmentent trés rapidement avec la charge appliquée, ceci jusqu'a ce
que la valeur théorique macroscopique soit atieinte. Il existe donc une charge
critique au - dessus de laquelle toute adhérence élastique est impossible. La
charge effective devant éire appliquée dépend de la propreté de la surface
(phénoménes dis a 1'adsorption d'atomes en surface, la dureté superficielle qui
évolue avec la pollution de la surface, et 2 la mobilité des dislocations).



Les principaux paramétres expérimentaux a considérer sont :
- La charge appliquée, et I'adsorption physique ou chimique.
- Le temps de contact.

- La vitesse de rupture de |'interface.

Les différentes études montrent que :

a) En général, la force d'adhésion est proportionnelle & la charge
appliquée, ce qui explicite la notion du coefficient d'adhésion /17/.

b) La force d'adhésion est indépendante de la surface apparente de contact,
elle est proportionnelle a la surface réefle de contact /18/. Le coefficient
d'adhésion n'a alors un sens que si la surface de contact est inférieure a la
surface apparente. Si les deux surfaces sont égales, le coefficient d'adhésion tend
vers zéro lorsque la charge augmente.

Ceci explique le soudage  froid aprés fragmentation de la couche d'oxyde
et déformation plastique du métal sous - jacent par laminage, compression ou le
soudage par friction /19 - 20/. L'adhésion est d'autant plus importante que le
pourcentage de métal naissant non pollué est important par rapport a la surface
de contact. De grandes déformations sont souvent nécessaires (10 & 90 % en
fonction des métaux) pour disperser les contaminants (oxydes). De par ailleurs,
si le coefficient de frotitement entre les films d'oxyde est important, la rupture des
films s'effectue avec cohérence vis - a - vis du métal de base et provoque une
extrusion de celui - ci.

¢) L'influence du temps de contact sur I'adhésion des métaux dépend du
type de contact (élastique ou plastique) et de la température. Pour un contact
purement élastique, le temps de contact n'a pas d'incidence sur la force
d'adhésion. Si le contact est plastique, le comportement en fonction du temps de
contact est li¢ a la température. :

Dans le cas d'un contact plastique réalisé a basse température T < 0,3 T¢ (Tt
température de fusion du métal ou alliage mélallique), le mécanisme de
déformation plastique s'explique par le fluage logarithmique. Les dislocations se
déplacent, puis se multiplient par formation des générateurs de dislocations et se
bloquent progressivement (interactions entre dislocations, formation de crans,
empilement aux joints de grains). La surface de contact et la force d'adhésion
augmentent avec le temps avant de se stabiliser.

Pour des températures élevées (T > 0,3 Ty), la mobilité des dislocations
augmente du fait de l'accroissement de l'agitation thermique. La surface de
contact et la force d'adhésion vont croitre avec le temps de contact sous charge.
L'auteur GILBREATH /21/ montre que l'influence du temps de contact croit
pour un rapport T/T¢ croissant (figure n* 5, Pb=0,6; A1=0,32; Cu=0,22;
Zr=0,14).
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*( a) coefficient d’adhésion

10

—— I

Durée du contact ( s )

FIGURE 5

Influence du temps de contact sur le coefficient d'adhésion
de différents métaux. /21/
- Conditions de rupture pression 5.10-10 Torr - température 25°C.

Si la rupture est ductile, la force d'adhésion est fonction du temps
d'application de la contrainte de rupture /22 - 23/, donc de fissuration de
I'interface.

L'auteur BUCKLEY /24/ présente les résultais obtenus pour le contact
entre 1'or (100) et du cuivre (110) figure n° 6.
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FIGURE 6 Durée (s )

Temps nécessaire pour oblenir la rupture cohésive de I'or.
Adhésion Au (100) / Cu (110)
- charge 20 mg, temps de contact 10 s, pression 10-18 Torr.
Température 20°C. /24/.

Cette courbe peut &re présentée en coordonnées logarlthmlques On
obtient alors une droite dont la pente est 1/6,5 ce qui est semblable a la rupture
par fluage du nickel /25/. Il est démontré que pour I'adhésion par micro -
contacts, il existe un paramétre d'équivalence temps - température qui s'exprime
par la loi d'extrapolation des essais de fluage de DORN - SHERBY /26/.

Py = f(0g) = texp. -% avecAH = cte (52)

Cette expression est issue de la loi de LARSON - MILLER /26/ qui est
obtenue en considérant ia relation :

de AH
Ji1- Aexp.-pr (0o = cle) ' . (83)

AH : énergie d'activation de fluage (celle ci depend du mécanisme de
fluage).
T :température.



Deux hypothéses sont posées :

1) t % = cle d’' ou % = Bexp.-%:?- (54)
2) Lot = ‘;—-}1‘ - LoB (00 = cte ,& = cte) o (55)

si: AH=1(05) et B=cte

PL = T (Int + InB) en posant 6, = cle (56)
=cfe

PL = T(C + Int) 5>C>50 (37)

Dans la mesure ol I'on considére que le micro - contact s'effectue sur une
distance moyenne inférieure i la distance entre dislocations, la rupture ductile de
l'interface peut étre assimilée a la rupture par fluage. Le comporiement de
I'interface peut &tre comparé a celui d'un liquide Newtonien ayant une viscosité
7 /27/ qui s'exprime d'aprés EYRING selon la relation /28/.

1=V (58)

f  :force par unité de surface qui se déplace (cm?).

AV . différence de vitesse d'écoulement entre les deux couches atomique
séparées par la distance Aj.

M :distance normale entre deux couches atomiques voisines.

L'auteur P.G DE GENNES /29/ considére que si on définit un couple
force-flux, il y a dissipation d'énergie telle que :

(G-W) = Nsep (39)

Le coefficient d’'ONSAGER nsep peut étre assimilé a la viscosité de
séparation. En effet les conditions d'adhésion de YOUNG sont :

2ycosf = vy (60)
d'ou:
Y = YAL-YB/L (61)

02 = Wiy, ceci pour un petit angle de mouillage.
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En premiére approximation le coefficient de séparation peut s'exprimer :

W
Msep = N~ (62)

pour des angles de mouillage élevés, I'énergie d'adhésion est faible, ce qui
entraine de faibles déformations générées par la rupture..La dissipation d'énergie
tend vers 0 lorsque W -> 0.

1. 6. Adhésion des métaux a haute température.

Lorsque deux surfaces métalliques sont en contact sous une charge (F), au
- dessus d'une certaine température T / Tt > 0,3 et si ces surfaces ont une rugosité
(définie par Ra ; Rm ; Rp) quelconque, celles - ci sont compressées les unes
contre les autres au niveau des sommets de défaut. Les stries de surface
subissent une déformation plastique et un fluage. De ce fait la surface de contact
augmente avec la température et le temps de contact par mécanisme d'indentation
mutuelle des surfaces a haute température. La surface de contact augmente par
les phénoménes de diffusion superficielle ou intergranulaire, qui sont similaires a
ce qui se produit lors du frittage. Ces différents mécanismes sont thermiquement
activés. L'évolution de la surface de contact en fonction de la température
s'exprime par une loi de laforme d'ARRHENIUS :

EA
A = Ag exp.-RT (63)

A :cm?. sl

Ea : énergie d'activation liée au mécanisme expliquant I'adhésion
(diffusion en volume, superficielle, intergranulaire, évaporation,
condensation ...).

Pour un contact réalisé & haute température, la liaison métallique s'établit
trés facilement a 1'interface. La séparation des interfaces s'effectue par rupture -
fluage des métaux ou alliages. On observe une rupture cohésive. La force
d'adhésion peut s'exprimer :

F=KAoy (64)

K : facteur de contrainte compris entre 3 et 1 lorsque la surface des
contacts augmente (effet d'entaille) /1/.

A : surface de contact.

oy : contrainte de rupture.

La proportionnalité entre oy et la dureté¢ des métaux ou alliages (H = 3 oy)
est vérifiée, el I'énergie d'activation de oy est la méme que celle de la dureté a
chaud.



(65)

La force d'adhésion en fonction de la dureté a chaud des matériaux
s'exprime :

Ea - EH)
F = Ag Ho exp. —LAR“,F— (66)

EH : énergie d'activation de la dureté a chaud.
EA : énergie d'activation de 1'évolution de surface.
Dans ce cas la surface d'adhésion augmente par fluage.
Ho : la dureté initiale.
AQ : la surface d'adhésion initiale.

La surface de contact peut évoluer par frittage selon différents mécanismes
(diffusion en volume, diffusion intergranulaire, diffusion en surface). L'auteur
ASHBY /30/ a établi des diagrammes qui identifient les différents phénoménes
d'adhésion par diffusion en fonction de la température et du temps de contact.
Lors de la premiére phase de frittage (stade I, évaporation - condensation et
diffusion), on considére des sphéres de diamétre D, le rayon de contact étant X.
Celui - ci évolue en fonction de la température selon I'expression :

Sn = By Ea 6
p" = Btexp- gy ©7)
La valeur de I'exposant (n) et l'énergie d'activation sont fomction des

mécanismes de diffusion.

Le diagramme figure n° 7 présente I'évolution du rapport X/D en fonction
de la température pour des sphéres ou des fils d'un diamétre de 25 pm.
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FIGURE 7
Mécanismes d'adhésion en fonction de la température
et du rapport X/D pour des fils en nickel de 25 pum /31/.

Le tableau II consigne les différentes valeur§ de (n) el d'énergie
d’activation pour les mécanismes mis en jeu lors de I'adhésion par frittage.



Diffusion en volume Diffusion Diffusion en surface

intergranulaire
n 5 6 7
Eap Ey = 17,5RT; Ej = 9RIf pourcf.c

Es=15RTg siT>0,75 Ty
Es=6,5RTsiT<0,75 Ty

pourc.c.

Es=17,5RTfsiT> 0,75 T
Es=93RTy siT<0,75 Ty

Tableau Il

Valeurs de n et Es en fonction de la température
(Tt : température de fusion du métal ou alliage, R constante des gaz parfaits).

Toutes les modélisations exposées antérieurement sur l'adhésion des
métaux & haute température ne sont pas vérifiées si le temps de contact est long et
correspond aux phases II et III du frittage (écoulement plastique, fluage,
recristallisation et grossissement du grain). Pour des contraintes appliquées
élevées, ces étapes sont rapidement alteintes, et la déformation plastique, le
fluage des rugosités de surface ayant la plus grande hauteur ne laisseront

subsister que des pores qui disparaitront d'autant plus vite que la contrainte sera
¢levée, en absence d'effet KIRKENDALL.

L'adsorption joue un role important. Elle peut augmenter ou diminuer la
diffusion superficielle ou l'autodiffusion. On observe des phénoménes de
catalyse de la diffusion superficielle provoqués par I'adsorption de certains

élements sur la surface de certains métaux /32 - 33-34-35-36-37 - 38 -
39/.

Ainsi la présence d'impuretés (Pd ; Ni ; Co ; Pt) sur la surface d'un métal
réfractaire comme le tungsténe abaisse la température de frittage, car celles - ci
forment une monocouche a la surface et aux joints de grains. Ces €¢léments ayant
un point de fusion inférieur a celui du tungsténe, vont provoquer le frittage entre
une phase solide et liquide. De ce fait I'énergie superficielle est abaissée aux
joints de grains, ce qui active les mécanismes de frittage. Toutefois des
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Les prédictions et modélisations physiques théoriques sont vérifices
expérimentalement /40 - 41 - 4/, L'influence des paramétres de soudage

1.7. Conclusions.

L'analyse des mécanismes physiques de I'adhésion entre deux solides
permet d'énumérer quelques principes,



Le soudage a froid et par frottement correspondent a I'adhésion de
surfaces métalliques fraiches pour lesquelles les films d'oxydes ont été¢ rompus
par déformation (extrusion).

4) L.'adhésion des métaux 4 haute température s'effectue a une température
telle que T/ T¢> 0,3 - 0,4, ce qui correspond au domaine de fluage restauration
et fluage diffusion. La surface de contact augmenie en fonction du temps de
contact par fluage ou friltage. Les impuretés superficielles peuvent jouer un role
important par catalyse de la diffusion interfaciale. Si la rupture est cohésive,
' accroissement de la ductilité avec la température provoque une diminution de la
contrainte de rupture de la jonction. Ceci est opposé au fait que I'augmentation

de 1a surface de contact accroit I'énergie d'adhésion. Le bilan des deux effets est
fonction de la température.

5) Le coefficient d'adhésion n'a de sens que i la déformation plastique est
proportionnelle la charge appliquée. Ce coefficient n'a aucun intérét pour des
contacts purement élastiques ou a haute température.

L'analyse des paramélres de soudage diffusion vérifie la modélisation de
1'adhésion solide / solide a haute température.

D'autres procédés d'assemblage metient en jeu des réactions d'adhésion
solide / solide ou solide / liquide (brasage) pour lesquelles il existe des
phénomenes liés aux énergies superficielles, mécanismes de diffusion, réactions
chimiques aux interfaces, formation de solutions solides, transformation de
phases.
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I ~MECANISMES DE FORMATION DES ASSEMBLAGES METAL - METAL PAR
BRASAGE ET SOUDAGE DIFFUSION.

I1.1. Le brasage.

La technique d'assemblage par brasage consiste a interposer entre deux
métaux de base, un métal d'apport dont le point de fusion est inférieur a celui des
métaux de base. Le métal d'apport est constitué d'alliages binaires, ternaires,
quaternaires. Parfois, celui - ci peut contenir cing, six constituants, cc qui rend
trés difficile les interprétations des mécanismes qui se produisent aux interfaces
des métaux de base lors de la formation du joint brasé. Le choix du métal
d'apport est lié 4 la valeur du point de fusion des métaux de base (TrMA < TtMB).
3 la réactivité thermodynamique du métal d'apport vis - & - vis des métaux de
base. L'opération de brasage peut s'effectuer entre métaux ou alliages de méme
composition chimique (brasage homogéne) et entre alliages métalliques de
composition chimique différente (brasage bétérogéne). Différents moyens de
chauffage peuvent &tre utilisés (chalumeau, induction de courant a haute
fréquence, bain de sel, four sous flux décapant, four sous atmosphére conirblée,
four sous vide). La technique de chauffage mise en oeuvre dans le contexte des
travaux présentés est le four sous vide. Celui - ci présente I'intérét d'éviter la
pollution des interfaces par oxydation, par la présence de flux décapant, dans la
mesure ou le chauffage sous vide permet d'éviter I'emploi d'un flux lors du
brasage (pression partielle d'oxygéne trés faible). L'analyse des mécanismes de
la formation du joint brasé est réalisée en considérant qu'il n'existe pas d'autres
interfaces (oxydes, graisses, elc...) que Je métal d"apport a 1'état liquide au niveau
des métaux de base.

Le brasage se caractérise par le fait qu'il est possible d'obtenir des jomts
brasés a différentes températures et de réaliser des liaisons d'ensembles de
formes complexes difficiles ou méme impossibles a effectuer par les techniques
de soudage (TIG, MIG, MAG, faisceaux d'électrons et lasers, friction, résistance
électrique, explosion efc...). Bien que cette technique soit utilisée depuis tres
longtemps, les mécanismes fondamentaux qui se produisent aux interfaces sont
encore connus de facon insuffisante a ce jour. Dans le cas du brasage enlre les
céramiques et alliages métalliques, les phénomenes a l'interface du substrat
métallique seront identiques a ceux que I'on décrit. A l'interface de la céramique,
ceux - ci sont différents et sont encore Moins cONNUS que dans le cas des alliages
métalliques. Toutefois, certains auteurs expliquent a travers des théories
quantitatives générales les processus inhérents 2 la formation de la liaison par
brasage au niveau de l'interface des alliages métalliques. Par définition, le joint
brasé est conslitué par la zome de cristallisation qui se forme lors du
refroidissement (zone de liaison) et par les zones de diffusion et de dissolution

formées a I'interface du métal de base.
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IL.1.1 Interaction métal d’apport a I'état liquide / métal de base.

Physiquement, les mécanismes de liaisons entre les métaux ou alliages
metalliques, de composition chimique identique ou différente, s'établissent a
partir de liaisons chimiques fortes ou faibles, selon leur nature, entre les atomes
se situant a I'interface métal d'apport liquide / métal de base. "

Dans une premiére étape, il existe un contact physique entre les atomes a
I'interface solide / liquide. Si on considére un atome libre apparienant au métal
liquide, celui - ci se rapproche de la surface du métal de base qui est a I'état
solide. Cet atome est soumis & une force d'attraction issue de I'action des forces
de VAN DER WAALS (interaction dipdle - dipole) ce qui correspond a
I'adsorption physique de I'atome sur la surface du solide. On peul ensuite
observer une adsorption chimique induite par la réactivité de la surface solide.
Ces phénoménes s'accompagnent d'une variation d'énergie potentielle et
nécessitent une énergie d'activation qui est fournie par I'activation de la surface
solide. Les courbes de la variation d'énergie polentielle liée a I'adsorption
physique et chimique des atomes sont présentées figure n® 8 /46/.

ﬁﬁnergie potentielle ( E )

>

Distance

FIGURE 8

Energie potentielle de 1'atome
en fonction de la distance a la surface du corps solide
pour une adsorption physique (courbe 1)
et pour une adsorption chimique (courbe 2) /46/.

L'intersection des deux courbes correspond au passage de 1'adsorption
physique, due & I'action des forces de VAN DER WAALS, a I'adsorption
activée chimiquement. Cette transition nécessite une énergie d'activation E. La
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décroissance de I'énergie potentielle AL = AHp - Allyy est issue du changement
d'état des électrons de valence di a la création de la liaison métallique, ou autre
type de liaison, entre les atomes provenant du métal a I'état liquide et les atomes
du métal de base. Il existe des cas oi I'adsorption chimique n'existe pas. Ceci est
vérifié si il n'existe pas d'affinité chimique entre les atomes a I'interface (inertic
chimique des gaz rares, présence d'oxydes).

Lorsque 1'adsorption activée chimiquement peut exister (affinité chimique
entre les alomes en présence issus du métal d'apport liquide et de l'interface
solide), les pertes d'énergie générées par l'activation de la surface sont
consommées lors de la rupture des liaisons saturées a la surface du SOl.ldC
adsorbant (métal de base a I'état solide). Ce phénoméne entraine |'apparition
d'électrons libres pouvant participer a la formation d'une liaison ou d'une
réaction chimique en surface.

L'adsorption physico - chimique et les liaisons atomiques qui se créent au
niveau des couches superficielles de I'interface constituent le stade du mouillage.
La formation d'upe liaison chimique stable (métallique, covalente ou muxte,
formation de composés définis) contribue 2 diminuer 1'énergie interfaciale. Des
que ces liaisons stables sont établies, il se produit une redistribution des atomes
dans le plan d'adsorption du fait de la diffusion des atomes présents dans le

liquide et dans le métal de base. La vitesse de diffusion est importante dans les

zones actives de la surface, particuliérement dans les domaines de déformations
élastiques du réseau et au niveau des dislocations (court - circuit de diffusion).
De par ailleurs, le coefficient de diffusion des atomes dans le liquide situés a
l'interface est plus élevé par rapport au coefficient de diffusion des atomes
contenus dans le solide. Cette redistribution d'atomes 2 l'interface génére une
hétérodiffusion ce qui provoque une variation de composition chimique des
phases en présence et une ségrégation chimique.

11.1.2 Mouillabilitérl du métal d’apport a I'état li(]uide_ sur l'interface
solide.

Le mouillage du métal d'apport a 1'état liquide sur I'interface du métal de
base a I'état solide est la conséquence de I'équilibre de trois énergies d'interface
(liquide / vapeur, solide / liquide, solide / vapeur). En effet, I'interface solide est
en équilibre avec I'interface liquide. Mais il existe 4 la température de brasage, en
permanence, en équilibre avec l'interface liquide et le solide, une pression de
vapeur (pression de vapeur saturante issue du métal liquide). Les trois énergies
d'interfaces sont considérées pour une nature d'alliage a I'état liquide, a une
température, pression et concentration définies a l'interface. Les émergies
d'interfaces sont définies par : |

oF \
2A B.T.C) =y (68)

v : somme algébrique des énergies d'interfaces.
F : tension superficielle du liquide.
A : surface de contact.



D’un point de vue thermodynamique, il y aura mouillage du liquide sur le
solide si dFF < 0 et non mouillage si dF > 0.

Le mouillage maximum pour des conditions données (composition
chimique des différentes phases en présence, température et pression), est défini
par I'équilibre liquide / vapeur sur la surface solide {A).

dAyy = dAsn = -dAspy ' (69)
aF

GA)P. T = YLV + YS/L - VSN (70)
avec :

YLV : énergie superficielle liquide - vapeur.
Ys/L : énergie superficielle solide - liquide.
Ys¢v : énergie superficielle solide - vapeur.

aF .. . . .
Le terme -3+ détermine le coefficient d'étalement final oLss (P et T=cte)

sur la surface solide.

OLys = ysv - (YL +S/L) (71)

L'énergie d'attraction entre les différentes phases en equilibre définit
I'énergie d'adhésion. '

Wad = 7LV + VSV - 7L/S | (72)
Cette énergie d'adhésion a I'interface métal d"apport a I'état liquide - métal
solide peut étre considérée comme étant 1'énergie nécessaire a la formation des

surfaces par séparation des différentes phases, a laquelle on retranche I'énergie
libre d'interface solide / liquide.

Wad = vs + 7L - vs/L (73)
avec :

vs : énergie de surface du solide.

YL :eénergie de surface du liquide.

YS/L : énergie d'interface solide / liquide.

Expérimentalement, les mécanismes de mouillage sont mis en évidence par
la goutte Sessile (figure n° 9).
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FIGURE 9

Goutte Sessile.

L'équation de YOUNG - DUPRE donne la relation entre I'angle de contact
et I'équilibre des trois énergies de surface. La variation de surface (A A) de
contact détermine une variation d'énergie A F.

AF = AA(ysL - vsiv) + AAyipv(cos@ - Ab) (79)

(Le mouillage du liquide sur le solide s'accompagne d'un petit changement
de surface (A) de contact dii 4 I'étalement du liquide sur le solide).

L'équilibre par rapport 4 la surface de recouvrement s’exprime :.

. AF
lim IV (75)
AA >0

De ce fait, on peut exprimer I'équilibre des énergies de surface par rapport
a I'angle de contact formé par la goutte liquide déposée sur la surface solide.

YS/L - YSV + YLV cosB =0 (75)

d'ou: '

YS/L = YSV - YLV cos b | n
YSIV - TS/L

wsd = oy (78)
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En remplacant ygy], par sa valeur dans la relation (72), I'énergie d'adhésion
est:

Wad = viw (1 + cos 6) , , (79)

D'un point de vue statique, I'équilibre d'un liquide sur un solide peut
s'établir selon plusieurs régimes :

- Mouillage nul.
- Mouillage partiel.
- Mouillage total.

Si la goutte de liquide est suffisamment petite pour que la différence de
pression hydrostatique entre le sommet et le bas de la goutte soit négligeable
devant la pression de LAPLACE associée a la courbure de I'interface liquide /
vapeur (petite dimension de la goutte par rapport a la longueur capillaire K-1 = (y
! pg) 2, avec p la masse volumique du liquide, g = accélération de la force de
pesanteur), cette goutle prendra la forme d’'une calotte sphérique entiérement
caractérisée par I'angle 6. Le paramétre d'étalement 6 = yspv - (YL ¥ + YS/L)
définit I'angle de contact 6. Si 6 > 0, le liquide s'étale spontanément sur le solide
(diminution de I'énergie d'interface). Si & < O, le liquide ne s'étalera pas
spontanément,d est un paramétre non mesurable. Pratiquement, la géométrie de
la goutte Sessile n'est jamais parfaitement sphérique. En effet, I'équilibre des
energies superficielles n'est jamais rigoureusement atteint. En posant les
hypothéses sur les conditions d'équilibre de la goutte de métal d'apport liquide
sur la surface solide, soit :

- Masse de la goutte négligeable.

- Attraction de la force de pesanteur s'exercant sur la goutte faible par
rapport a I'énergie superficielle v sv, ys/L-

- Il n'existe pas de réaction chimique ou autres entre le métal d'apport
liquide et le métal de base.

Alors 1a géométrie de la goutte Sessile peut étre représentée, dans le plan en
coordonnées cartésiennes, par une ellipse. Dans ces conditions, I'énergie
superficielle y1 /v peut étre calculée en considérant les paramétres géométriques
de la goutte Sessile. Les auteurs ARATANI et TAMAI /47/ propose la relation :
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p.g.X.72
WV = "6 (X-2) (80)
YLV © énergie superficielle du métal d'apport liquide a I'interface de la

phase vapeur.

: masse volumique du métal d"apport liquide:
: accélération de la force de pesanteur. .
: paramétre géométrique horizontal de la goutte Sessile (figure n° 9).
: paramétre géométrique vertical de la goutte Sessile (fligure n® 9).

N ¥oe D

L'évolution en fonction du temps de 1'angle de contact (6) forn}é par la
goutte de métal d'apport liquide sur la surface des matériaux de base s'exprime
par I'équation de NEWMAN /48/.

cos y = cos 0w [1 - aexp. (- bt)] (81)

6~ : angle de contact a I'équilibre.
6t : angle de contact au temps t.

d 6 .
—(—%):—t) = b (cos 0 - cos ) (82)

b : constante spécifique a la vitesse d'étalement du métal d'apport liquide
lors de la phase d'établissement des mécanismes de formation de la
goutte Sessile (b : s1).

a : constante sans unité.

Les constantes a et b sont déterminées expérimentalement.

d cos 6 1
_ , X 83
dt (Cos O - cos 6 .
cos 6 dcos t
a=(l- M) exp. g Cos fco - COS ot] &

Des évaluations théoriques peuvent étre effectuées, les tensions
superficielles étant liées aux énergies de cohésion des différentes ghases en
présence (liquide, solide, vapeur). Cependant, les facteurs a cons:derfzr dans
I'évaluation de & peuvent &tre treés subtils. De ce fait, le calcul des énergies
d'interfaces, de I'angle de contact n'est pas toujours simple. L'auteur ZISMAN
149/ a développé 1a notion de tension critique y¢ , qui permet de caracten§e§' une
surface solide en mesurant I'angle de contact d'équilibre, pour une sere de
liquides isomorphes déposés sur un méme solide. La tension crilique est
déterminée par le diagramme (figure n® 10) cos 6 = fy. Celui - ci permet de
définir, par extrapolation, la tension superficielle critique vc du hc!unde fictif qui
s'étalerait sur le solide (cos § = 1). Le paramétre v est caractéristique du solide
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si le liquide n'a pas d'interaction spécifique avec le sofide. Si le liquide présente
un ¥ < vc ; il s'étalera spontanément sur le solide et 3 Y -Ye-S1y> v le
mouillage sera partiel ou nul.

Cos. Op

FIGURE 10
Diagramme de ZISMAN /49/. _

Donc:0 < Wyq <2¥1v pour 6 [ 180° O° ]

pour 6 = 0°, le mouillage est total et Woq=2 YL
(le liquide s'étale spontanément, figure n° 11).

- pour @ = 180°, le mouillage est nul ; W,q =0.

pour 8 = 90°, le mouillage est critique (¢, cos 6 = 0, figure n° 11) ;
Wad =1L

39



Vapeur

Ysh.
Solide

Solide

« - Mouill 1 ou critique
0 > 90- : Mouillage nul o 9 O < 90- : Mouillage total pour O = 0-

FIGURE 11

Energies de surface’et angle de contact délerminés par la goutte sessile.

Lorsqu'on dépose sur un solide, un film liquide d'épaisseur supérieure a la
distance d'interaction dans celui - ci, I'énergie associée a la création du film est
équivalente a I'énergie de formation des deux interfaces.

La liaison métal d'apport / métal de base se réalise uniquement entre les
alomes de surface sur une monocouche. L'énergie d'adhésion d'un atome en
surface est liée 4 I'énergie d'adhésion du liquide (W,d), a I'énergie des liaisons
formées a I'interface (qs),  la surface occupée par une monocouche (Sy).
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qs = 2,39 . 1011 . Wug . S (85)
I."énergie totale de liaison est donnée par I'expression :
Qs = 3qs = 7.27 . 10-11 Wyg g (86)

La surface occupée par une monocouche atomique est donnée par la
relation /46/.

Sy = K 108 (fj—) 7 87)

A : masse atomique.

p : masse volumique.

K : 1,1 pour le systéme cubique a faces centrées et
1,3 pour le systéme cubique centré.

L'énergie d'adhésion, donc 1'angle de contact formé entre le métal liquide
et la surface solide, varie en fonction de 1'atmosphére utilisée lors du brasage.
Ceci s'explique par la différence des tensions superficielles yi /v , vI/s qui
varient avec la nature des gaz. De par ailleurs, I'énergie de surface évolue en
fonction de la réactivité des gaz avec la surface solide. Le tableau III présente a
titre indicatif des valeurs d'angle de contact et d'énergie d'adhésion pour
quelques métaux /50/.

Métal Température Atmosphére Angle de yL/V | yLIS Wad

liquide contact
(6C) (deg) (Dynes/cm)

Al 710 vide 142 831 2520 176

Al 760 vide 132 726 2350 239

Al 710 Argon 116,7 787 2220 434

Al 760 Argon 99,9 561 1960 464

Zr5 - Be 1030 vide 79,8 625 1940 949

Zr5 - Be 1030 Argon 97 488 1780 576

TABLEAU 111

Angle de contact liquide / solide
en fonction de I'atmosphére et de la température pour quelques métaux /50/.
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L'énergie d'adhésion varie lorsqu'il se forme des composés définis ou des
composés intermétalliques a I'interface du métal d'apport liquide / métal de base.
En général, I'angle de contact et I'énergie de surface diminuent ce qui augmente
la mouillabilité (c'est le cas du cuivre et de I'étain lorsque le composé CugSns
est formé). Ceci s'explique par la modification dec la densite électronique en
surface et des énergies d'adsorption chimique.

11.1.3. Phénomenes d’étalement et de capillarit:é du métal d'apport a
I'étlat liquide.

Ces phénoménes se produisent pour une géométrie d'assemblage favorable
a I'établissement des mécanismes physiques régissant la capillarité. De ce fait, on
considérera les effets de la capillarité pour des assemblages dit " par emboite-
ment " et pour lesquels les jeux d'ajustement permctiront au processus de
capillarité de s'établir (figure n® 12).

] (1) Jeu dassemblage
Pl ‘\ \Nétal d'apport
Métal de base \
\Métal de base
Joinl brasé formé
Ménisque capillarité
Avant assemblage selon la technique de brasage de raccordement
(a) f
Netal de t
Métal de base / N Jetal de
Aprés assemblage selon la technique de brasage (
FIGURE 12
Assemblage par emboilement.
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La capillarité est définie par la loi de JURIN. Celle - ci exprime la hauteur
d"ascension d'un liquide dans un tube capillaire en fonction des paramétres de
mouillabilité (y : énergic d'interface, 6 : angle de conlaci fiquide / solide), la
masse volumique du liquide, et la section du tube capittaire.

o1 de JURIN.

Si on considére un tube capillaire de rayon {r) correspondant au jeu
d'ajustement (J) d'un assemblage par emboitement, le métal d'apport liquide va
remonter sur une certaine hauteur dans ce tube (figure n* 13).

]
]
t
|
]
1
|
'
|
'
t
t
]
|
t
t
1
]
{
[}
]
1
'
|
]
]
[}
|
|
i
]
]
1
1
|
1
b
|
)
]
t

i Métal d'apport liquide

FIGURE 13

Schéma de la formation d'un joint brasé par capillarité.
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L’angle de raccordement sur la paroi est 6 (angle de contact), le ménisque
ayant la forme d'une calotte sphérique a un rayon R, le rayon du tube capillaire

est égal au jeu (J) d'ajustement des deux parties assemblées. A I'équilibre, on
peut écrire :

J = Rcos@ (88)

Au passage du ménisque a I'atmosphére environnante, la pression diminue,
il existe une perie de charge AP.

2y 2+ycos#f
AP=T(-= 3 (89)

La pression étant égale en tous les points du liquide.

2ycos @

p=p-——7J +hpg (90)
2ycos @

hpg = L5 (91)

La hauteur de capillarité est donnée par I'expression :

_2ycos@

b ="T,8 (92)

7 : énergie d'interface.
6 : angle de contact.
I : jeu d'ajustement au rayon a la température de brasage.

Ty

I=@1-n)+ [(ar1 - aprp)dr
Ty

D’un point de vue dynamique et macroscopique, la calotte sphérique est
caractérisée a chaque instant par un rayon R =t 01 et un angle de contact

apparent 0y ~1-9,3 /51/. Le coefficient d'étalement lors de I'écoulement capillaire
du métal d'apport a I'état liquide est :

Ke = 2(ys - vs/1) (93)
La pression capillaire est définie en considérant la force capillaire (F¢ = Kg)

par unité de longueur du front d'écoulement par rapport a la section droite du
métal liquide dans le joint brasé.



2 (ys - ¥s/L)
SN o4)

h : hauteur de remontée capillaire.

Si le mouillage est limité, la pression capillaire est exprimée en fonction de
I'angle de contact. -

291 cos @

B (95)

Pc=

En conséquence, la remontée capillaire (h) du métal d'apport liquide ne
peut s'effectuer que si I'angle de contact entre le liquide et le solide est au
maximum de 90°. Si 6 > 90°, le métal liquide sera expulsé sous l'effet de la
pression capillaire qui s’exerce en sens inverse.

1l existe une égalité entre la force d'écoulement du liquide et la force de
freinage issue de la friction visqueuse (figure n° 14).

/ L
d'avancée
— g métal liquide

P /4////%

WA ///{///////
- Bspacecapillaire/

FIGURE 14

Schéma présentant la distribution des vitesses de pénétration du métal liquide
dans le joint capillaire.

45



P02Y=2n§%L (96)
La distribution des vitesses est obtenue par I'intégration de I'équation (96).

U = Tr}% (C-Y?) . (97)

C : constante d'intégration.
Si on considére la loi de POISEUILLE, le liquide est au repos au niveau

des parois (pour y = h/2;u = 0). Ceci implique C = h2/4.

La vitesse (U) dans le tube capillaire s'exprime :
P p2
U= L 7 - y2) (98)

La vitesse moyenne d'écoulement capillaire est donnée par la relation :

b2

- dL 2

U="g =% Judy (99)
[0

dt w2 P

-1 T (100)

Le temps de remplissage du joint capillaire est donné pour (t=0;L =0).

311L2 6nL2 : '
t= hcosfy © hKe (101)

7 : viscosité du métal d'apport a I'état liquide.

Le joint capillaire peut étre réalisé¢ en position horizontale ou verticale. Si
on considére le remplissage capillaire verticale, il existe une hauteur limite
d'équilibre (Lg) de remontée du métal liquide. Il est nécessaire, dans ce cas, de
considérer I'¢quilibre entre la pression capillaire et la pression hydrostatique de
la colonne de liquide.

2yjcos @ Ke
Lo = pgh = pgh (102)

Le remplissage capillaire vertical se réalise sous 1'action de la différence de
pression qui existe a un instant (1) entre la pression capillaire de la colonne de
liquide et la pression hydrostatique définie par la hauteur (L) du liquide :

AP = Pc - pgL . (103)



En conséquence :

dL K2 27yjcos 0O

dt T 12 ( Lh - pg) (104)

La durée de remplissage du joint capillaire vertical est :

_ 129 Lo

Ceci est vérifié si le régime d'écoulement du liquide est laminaire (Re <
2300). Pour un joint capillaire, le nombre de REYNOLDS est :

2
_ hp dL _ 7icos@hep
Be =% a = 672L (106)

L'étalement du liquide sur une surface libre s'effectue différemment, en
effet (figure n® 15) :

Ke = ¥5 - vL - /L (107)
Fc = Ke 20Ir (108)

r : rayon d'étalement de la goutte liquide.

(2=Vp /=)

*

gre—_—— e —————————_————{————,

FIGURE 15

Ecoulement circulaire sur une surface libre d'un volume fini Vo de liquide.
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La vilesse d'écoulement circulaire est :

dr 3 IIVoKe

ol 109
T (109)

Ke : coefficient d'étalement.

Vy : volume du liquide.
n  : viscosité du liquide.

= —1

11.1.4. Mécanismes réactionnels post — mouillage a l'interface métal
d’apport liquide / métal de base.

Le phénoméne de mouillabilité et d'étalement du métal d'apport li'quide
sur les surfaces & braser sont un préalable nécessaire aux réactions ultérieures

qui détermineront les caractéristiques mécaniques de la liaison. Celles - ci sont de
trois types :

- Dissolution du métal de base par le métal liquide et diffusion a I'interface
métal d'apport / métal de base.

- Cristallisation du métal liquide.
- Diffusion en phase solide a I'interface joint / métal de base.

L'analyse du joint brasé¢ aprés solidification du métal d'apport liquide
monire une zome centrale de cristallisation, une zone de diffusion et de
dissolution du métal de base dans le métal d'apport a I'interface de liaison.

La composition chimique du joint brasé dans la zone de cristallisation est
différente par rapport 4 la composition initiale du métal d'apport. Plusieurs
raisons peuvent expliquer cette évolution de composition chimique.

- Dissolution du métal de base dans le métal d'apport.

- Appauvrissement du métal d'apport en éléments qui diffusent dans une
solution solide du métal de base.

- Formation de phases intermétalliques ou de composés définis par réaction
du métal d"apport avec le métal de base.

- Vaporisation d'éléments constituants le métal d'apport (ceci est fonction
de la température de brasage, pression dans le four, pression de vapeur
saturante des éléments d'alliages formant le métal d'apport 4 la
température de brasage). '



Une loi expérimentale déterminant la vitesse de dissolution du métal de
base dans le métal d'apport liquide est donnée par SHCHUKAROV :

dQ

gt = K(Gol - O)S (111)
dQ .. ] ) ST

gt - Quantite de métal de base dissoute par unité de temps.

S  :surface du métal de base dissous.

COL : conceniration de la solution saturée en élément dissous.

C :concentration réelle de Ia solution a un instant t.

K :constante de la vitesse de dissolution.

Si on pose Q = CVL avec VL le volume de métal liquide, la concentration
(C) aI'instant (1) s'exprime :

C=CoL[1-exp - (K ViL ] (112)

K = D/3, avec D le coefficient de diffusion des atomes dissous dans le
métal liquide et 3 1'épaisseur de la couche de diffusion limite.

La théorie de la diffusion par convection permet de poser I'hypothése que
le transfert dans le liquide s'effectue avec une homogénéisation rapide de la
composition chimique dans tout le volume dissous. Le gradient de concentration
dans cette zone est fonction du temps de réaction métal liquide / métal de base.

L'épaisseur de la zone de cristallisation peut étre déterminée en fonction du
jeu capillaire de brasage..

H = Kh (113)

h : jeu capillaire.
K : coefficient de proportionnalité¢ dépendant des parameétres de brasage
(température, temps, composition chimique du métal d'apport).

L'évolution linéaire de I'épaisseur de la zone de cristallisation en fonction
du jeu initial explique la saturation du métal liquide en éléments du métal de
base, et ceci quelles que soient les valeurs de jeu el parameétres de brasage. La
concentration du métal de base dissous dépend de I'épaisseur de la couche
dissoute.

ViC = 85ps (114)
vpC
6‘= S ps (115)
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G . YL _h
Dans la zone capillaire du joint brase <~ = 5
L'épaisscur de la couche dissoute est :
Col-h 2KT L
6 = 2ps (1 - exp. -—h—) (116)

I'épaisseur maximum de la couche dissoute est donnée par la relation
(pour { = w),

o Co-h 117
max ~ "2 pg (117)
{

Si dans I'expression (116) : exp. __2_i11§t_ =1 - gﬁK—
6 Co”

= s | (118)
Si:
Kt>> h, exp. - -2—;2 —> 0,8 = dpax ¢t d=h

La distribution des concentrations d'éléments du métal de base dissous sur
upe largeur (x) du joint brasé en fonction du temps (1) est. définie par
I'expression : ’

a

4 { . o)l 20+1)I1
Cxt) = Col 1T = e sin (4 n;L.x).exp.(-(u%)—)z.Dt)]
2=0 (119)

Les conditions initiales pour I'équation (119) sont :

Cx)D=0 pourt=0 ; 0<x<h

Les conditions limites pour celte méme équation sont :

Clz) = Cob Wt ; x=0et x=h

La concentration moyenne d'éléments du métal de base dissous dans le
métal d'apport liquide est égale a la concentration moyenne observée dans la

zone de dissolution du joint brasé. La concentration moyenge d'éléments du
métal de base dissous en fonction du temps est donnée par la relation :



h L

=1 8Co 1 o+ m, o

- = " - * — * "'L"_ — T v ———— T e - .

Cy =1 f Cxydx = C 2 > 20t )2 Jexp. ( 14=;'L— 5 ) mﬁ‘
0

n=0 (120)

A partir de cette expression, il est possible de déterminer le temps pour que
la concentration moyenne d'éléments du métal de base dissous atteigne 90 % de
Col. Au premier ordre :

2,312 |
= = 121
t I.Iz D ( )
D : coefficient de diffusion (cm? s-1) des atomes de soluté dans le métal
liquide.

La limitation de la dissolution d'éléments du métal de base dans le métal
d’apport liquide peut étre efficace si un dépot métallique est effectué sur la
surface du métal de base. En principe, on choisit un métal déposé ayant une
solubilité dans le métal d'apport liquide inférieure i celle du métal de base. De
par ailleurs, si I'épaisseur du dépét est suffisante, celui-ci peut étre totalement
dissous sans que le métal de base ne soit affecté.

En général, un dépot de nickel ou de cuivre est réalisé en fonction des
couples métal de base / métal d'apport.

A l'instant de la dissolution totale du revétement, I'épaisseur de la couche
liquide est :

H=nh+2e , | (122)

h : valeur du jeu capillaire.
e : épaisseur du dépot.

La concentration du revétement dans le métal liquide est :

2epy
= 123
Hpr (123)
Si le dépét constitue le métal d'apport :
2 + HC
_ %¢Pm 1 Pma (124)

Hp
pm : densité du métal déposé.
Pma : densité du métal d'apport.
p  :densité de I'alliage liquide formé dans le joint brasé.
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Si Col > C, la dissolution du métal déposé est totale, CoL est alors la
solubilité du métal déposé dans le métal d'apport a la température de brasage.

Les conditions de dissolution totale du revétement sont données par la
relation :

COLP - C1 pm.a
2 (om - PCol)

T < (125)

A la température de brasage, la diffusion a I'état solide d'éléme.nts
d'addition du métal d'apport dans le métal de base peut provoquer la formation
d'une phase liquide a I'interface en fonction de la concentration en atomes des
espéces . Ceci est lié a l'état d'équilibre thermodynamique précisé par le
diagramme d'équilibre des phases. Il existe une zone de diffusion (hétéro-
diffusion) qui s'explique par le gradient de potentiel chimique créé a I'interface
métal de base / métal d'apport. Celle - ci peut avoir une influence importante. sur
les caractéristiques mécaniques de la jonction (fragilisation de la zone de liaison
si il existe des composés intermétalliques). Les phénoménes de diffusion sont
régis par les lois de FICK.

Le flux atomique est déterminé par I'équation :

—-> ->
I =-D.V .C (126)

La loi de conservation de masse s'exprime :
S+VvV.i=o0 (127)

En état transitoire, la distribution des atomes diffusants en fonction du
temps est définie par I'équation différentielle :

_ = =2 32c 3
> = ‘J=DV2‘C=D[ax2+ay2+az2]

(128)
Cetle relation peut étre exprimée selon la loi de MOTANO si on considére
que (D) varie en fonction de la concentration :

TGy G rm G (129)



Le coefficient de diffusion (D) est défini par la loi de ARRENHIUS -

Ea
D = DO exp. ‘R11 (130)

Dy : facteur de [réquence de sauts réussis.
EA : énergie d'activation.

R : constante de gaz parfaits.

T :température.

La distribution de la concentration en éléments diffusants est déterminée
par I'équation :

u
C=A [exp.(u2)du + B (131)
o

En posant les conditions limites :
x=0;u=0; C=Cps ; B=Cyps

t=0 ;: C=0:u=w

0=A fexp.(u2)du + C,5; A = -2 7T
0
Cixt) = Cos (1 -erfu) (132)
_ x-hR2 "
U= 57p R (133)

La masse totale d'atomes ayant diffusés a travers une surface Unitaire
(1cm2) du métal de base pendant un temps (t) est :

Q = 2Cgys (Pﬁ‘-)uz (134)

Si le métal de base et le métal d'apport sont miscibles en toutes proportions
en phase solide, la répartition initiale des éléments du métal d'apport dans le joint
brasé est définie par la relation :

Col w2 B2 -
Ciy = 3 [erf (Gyp0) + erf (o) (135)
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Lorsqu'il existe la formation de composés intermétalliques, la cinétique de
croissance des couches de composés intermétalliques formées lors de la
diffusion avec réaction est exprimée par une relation parabolique en [onction du
temps :

e = kWt | (136)

e : épaisseur de la couche de composés intermélal]iques.
k : constante de la vitesse de croissance.
t : temps de diffusion.

La formation et la croissance des couches dans les zones de diffusion sont
activées thermiquement. Ceci explique que le temps nécessaire a la formation des
phases lors de la diffusion avec réaction dépend de la température et s'exprime
selon la loi :

E
t =1, exp. (ﬁ—‘%) (137)

t :période d'incubation précédant la formation d'une nouvelle phase.
tg :constante.

Ea : énergie d'activation.

R :constante de gaz parfaits.

T :tempeérature.

Les dépdts électrolytiques ou autres réalisés sur le métal de base, afin de
modifier I'interface et améliorer la mouillabilité, diffusent dans le métal de base.
Le calcul de l'évolution de la concentration d'atomes, provenant du dépot et
diffusant dans le métal de base, peut étre effectué en utilisant |'expression :

C ]
Cizy = —22 [t -erf(z%f’)({)] (138)

11.1.5. Solidification du joint brasé - Influence sur la structure du
joint braseé.

Pendant le refroidissement du joint brasé, du fait des mécanismes
réactionnels antérieurs (dissolution, diffusion a I'interface métal d'apport liquide
/ métal de base) et des processus de solidification, la couche de métal d'apport
existante a 1'état liquide 4 la température de brasage (T'p = T{M.A + 20°C 2 50°C)
donne lieu a la formation d'une zone de cristallisation dans le joint brasé. Cette
zone comporte des ségrégations chimiques et ne posséde plus les
caractéristiques initiales du métal d'apport (composition chimique, propriéiés
mécaniques...). Des transformations de phases peuvent s'effectuer ensuite a I'état
solide. Les caractéristiques mécaniques de la zone de cristallisation dépendent
des ségrégations chimiques, physiques et de la structure qui sont spécifiques a
cette zone. La structure de celle - ci peut étre monophasée (solution solide,
composé défini, composé intermétallique) ou biphasée (formation d'un
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eutectique par réaction liquide & « + 8 ou d'un péritectique liquide + o Z B)en
fonction de la pature du diagramme d'équilibre (binaire ou ternaire) des phases
sclon lequel s'cffectuc la solidification. Dans la mesurc ou le gradient de
concentration issu du métal de base dissous dans I'épaisscur du métal d’apport
liquide est cn général faible, on peut considérer que la température du liquidus
du métal liquide est homogéne dans tout le volume du joint brasé a I'état liquide.

Les mécanismes et la cinétique de solidification dépendent des ségrégations
chimiques. A partir d'une certaine température, la phase liquide devient instable
thermodynamiquement. Ceci va générer la transformation liquide -> solide de
facon a ce que le systéme atleigne un niveau d'énergie minimale. '

La solidification s'effectue par mécanisme de germination et croissance a
parlir de germes ayant pris naissance dans la phase liquide. Pour que la
solidification commence, il est nécessaire que le métal fondu soit dans un état de
surfusion par rapport i la température d'équilibre. La croissance des germes ne
pourra s'effectuer que pour une valeur de rayon de ceux-ci supérieure au rayon
critique de germination. Le rayon critique de germination est relié a la valeur de
l'écart de la température par rapport a la température d'équilibre (AT :
surfusion).

_ 2y.TE
Re = A7 L (139)

v :énergie de surface du germe.

TE : température d'équilibre.

L :chaleur latente de transformation liquide -> solide.

AT : écart de la température par rapport a la température d'équilibre
(surfusion).

Une faible valeur de la surfusion est nécessaire dans les conditions réelles
de solidification (1 @ 10°C) pour permettre le développement des germes de
phase solide. La cristallisation débute a partir d'impuretés solides (parois,
interface, solide...). De ce fait, les nouvelles phases formées sont hétérogenes.

Si on considére 1'aspect thermodynamique de la solidification de la zone de
cristallisation lors du refroidissement du métal d'apport liquide, a partir d'une
certaine température la phase liquide devient instable et donne naissance a une
ou des phases solides (solutions solides, composés définis, composés
intermétalliques, constituants eutectiques ou péritectiques). La variation
d'énergie libre du systéme pendant la solidification dépend de I'enthalpie de
dissolution des atomes de nature (B) dans la solution solide constituée d’atomes
de nature (A) /52/.

11 existe une relation entre les courbes d'enthalpie des différentes phases
présentes et les diagrammes d'équilibres de phases.
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A TC

Trois cas peuvent exister :

A)
solide.

La relation entre les concentrations des phases solide et liquide formant
I'alliage en cours de solidification est donnée par le coefficient de partage. Celur-
ci détermine le rapport de la solubilitt du constituant en phase solide de
concentration C; et en phase liquide de concentration Cp. ¢étant en équilibre avec

la phase solide, soit Cs = K CI..

Si le constituant dissous abaisse la température de fusion du solvant K <1
et si il augmente la température de fusion du solvant K > 1 (figure n° 16).

Cs
K= cL | (140)

A g )

Liquide

FIGURE 16

Evolution du coefficient de partage en fonction du soluté.



Les processus de redistribution des atomes sur le front de solidification
(front considéré lisse) permettant un réajustement permanent de la composition
chimique d'équilibre des phases solide et liquide impliquent 'interaction des
phénoménes de diffusion. Celle - ci entraine un enrichissement de [a couche de
métal fondu, qui est adjacente a la surface de croissance, en I'un des éléments de
I'alliage ce qui créé un gradient de concentration de cet élément au sein du
liquide. Il se développe dans la couche liquide des mécanismes de diffusion qui
tendent a équilibrer la concentration de la couche enrichie ef celle des zones du
métal fondu qui sont éloignées du front de solidification .

Pendant la croissance de la zone de cristallisation, la concentration
augmente en élément d'alliage dans les couches externes du mélange et dans la
couche adjacente au métal fondu jusqu'a ce que le régime devienne stationnaire
pour ume vilesse constante de croissance. En régime stationnaire, la
conceniration en élément d'addition en avant du front de solidification a une
répartition bien déterminée qui est liée a la vitesse de solidification. Cette
concentration atteint la valeur limite Co / K. Elle diminue selon une loi
exponentielle au fur et 4 mesure que I'on s'éloigne du front de solidification.

La connaissance des courbes d'enthalpie libre des différentes phases
pouvant thermodynamiquement exister, permet de justifier le nombre de phases
qui coexistent et la composition chimique de celles-ci dans un état d'équilibre et
2 une température donnée. On superpose sur un méme diagramme les courbes
d’enthalpie libre des différentes phases en equilibre a une température définie. La
ou les tangantes communes aux courbes déterminent les domaines d'existence
des différentes phases a I'équilibre (figure n* 17).

AG

FIGURE 17

Diagramme d'équilibre de phase a un seul fuseau
et courbes d'enthalpie libre de formation de phases.
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Dans le cas d'un diagramme d'équilibre & un seul fuseau (figure o° 17),
pour une coupe isotherme a la température Ty, il existe deux phases en équilibre
solution solide o et phase liquide et un domaine biphasé (solution solide o +
phase liquide). A une température T; supéricure a la température de fusion de
I'élément le moins fusible, la phase liquide est stable, la courbe d'enthalpie libre
du liquide se situe alors en dessous de celle de la phase solide. Pour la
température T3, le solide est a I'état stable, la courbe d'enthalpie libre du solide
est située en dessous de celle du liquide.

Le cas d'un diagramme d'équilibre a deux fuseaux peut étre analysé de la
méme fagon (figure n° 18).
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| ! l l I
A CB% _______.» B C% ’ B
FIGURE 18

Diagramme d'équilibre 4 deux fuseaux et courbes d'enthalpie libre.
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Trois types de phases peuvent coexister a I'équilibre (liquide, solution
solide a, solution solide §). A la température de transformation de la phase
liquide de concentration eutectique, la réaction LE -y & + 8 s'effectue dans des
conditions isothermes. Les trois courbes d'enthalpie libre (solution solide a,
liquide, solution solide 8) possédent une tangante commune (niveau d'énergie
identique figure n°® 19).

FIGURE 19

Diagramme d'équilibre de phases
avec transformation eutectique et courbes d'enthalpie libre.

Si on considére une coupe isotherme du diagramme d'équilibre a une
température T} située au - dessus de la température de transformation eutectique,
il existe deux courbes d'enthalpie libre distinctes pour la phase solide (solution
solide « et solution solide 8 - figure n® 20). :
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FIGURE 20

Diagramme d'équilibre de phase avec transformation eutectique
et courbes d'enthalpie libre.

Dans le cas d'un diagramme d'équilibre de phases comportant une réaction
péritectique L + a 55 B (le liquide réagissant avec la solution solide a pour
donner naissance a la solution 8, la cinétique de réaction et les phénoménes de
diffusion ont une grande importance), les deux tangeantes se confondent en une
seule comme dans le cas d'une transformation eutectique. La position relative
des trois courbes d'enthalpie libre est inversée par rapport a la configuration des
courbes AG = F CB % du diagramme d'équilibre présentant upe transformation
eutectique (figure n® 21).

Py,




~Liquide

o + Liquide

53 @ SSa +SSP

FIGURE 21

Diagramme d'équilibre avec transformation péritectique
et courbe d'enthalpie libre.

Un composé intermétallique ou un composé défini est représenié par une
courbe d'enthalpie libre dont le minimum est situé dans les régions centrales du
diagramme d'équilibre. Le domaine d'extension du composé intermétallique
dépend de la forme de la courbe d'enthalpie libre et de la position des courbes
d’enthalpie libre des phases adjacentes aux composés intermétalliques (figure n®
22). - B
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FIGURE 22

Courbes d'enthalpie libre donnant la stabilité d'un composé intermétallique.

Le composé AxBy peut avoir un domaine d'extension réduit en fonction
de I'accroissement de la stabilité des solutions solides a et 8. L'extension du
domaine d'’homogénéité du composé AxBy est d'autant plus faible que le rayon
de courbure du minimum de la courbe d'enthalpie libre est faible. Ceci est

favorisé par une disparité importante des métaux constituants I'alliage (différence
importante d'électronégativite).

Daos le cas du brasage, la chaleur latente de solidification est évacuée par
la phase solide, donc dans le sens opposé a la croissance. On peut négliger le
gradient thermique latéral. Les conditions de solidification correspondent a celles
de la cristallisation orientée des alliages. La solidification de la zone de
cristallisation du joint brasé s'effectue en I'absence d'une résistance thermique
issue des parois limitant le métal fondu et dans des conditions d'évacuation de la
chaleur latente de solidification dans la direction normale i I'interface formée
avec le métal de base.
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De ce fait, la solidification orientée de la zone de cristallisation est
favorisée. Les vitesses réelles de refroidissement du joint brasé (10 a 100 °C
min-1) perturbent les mécanismes de diffusion dans la phase liquide et phases
solides. Ceci engendre souvent que la solidification de la zone de cristallisation
du joint brasé s'effectue dans des conditions hors d'équilibre thermodynamique.
Il en résulte I'apparition de ségrégations chimiques, de constituants hors
d'équilibre, de défauts (soufflures, retassures) dans la zone_ de cristallisation du
joint brasé.

I1.1.6. Résistance mécanique des joints brasés.

Elle est liée a la nature et aux caractéristiques mécaniques du métal de base
et du métal d'apport. La nature des réactions qui se produisent & I'interface du
métal de base pendant le brasage et la géométrie d'assemblage vont aussi avoir
une influence sur la contrainte de rupture du joint brasé /53/.

Deux types d'éprouvettes sont utilisés pour déterminer la contrainte de
rupture pour upe sollicitation en traction (Mode I) ou pour une sollicitation en
traction / cisaillement (éprouvettes définies par la norme NFA - 89420). La
configuration du joint brasé est soit capillaire soit par recouvrement. La valeur
du jeu d'assemblage ou la longueur de recouvrement est un parametre important
sur la résistance mécanique du joint brasé. Pour un assemblage par
recouvrement sollicité par une contrainte en traction uniaxiale, la répartition des
contraintes tangentielles dans le sens d'application des efforts n'est pas uniforme
le long du joint. Le coefficient de concentration des contraintes s'exprime

(figure n® 23).
F - yd '

‘oI :.'——;
< L .|
I SV ——
FIGURE 23

Répartition des contraintes tangentielles
pour une configuration de joint brasé par recouvrement /47/.
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Tmax ol 1+ch gaL) (141)

Tmoy =72 s () ]

2 Ge .y 2Ge
I e, ou =V 236G (1 +peo

(142)

avecE = 2G1 (1 +p)

G : module de cisaillement du métal d'apport.
E : module de YOUNG du métal de base.

e :épaisseur du métal de base.

eg : épaisseur du joint brase.

Gy : module de cisaillement du métal de base.
i : coefficient de POISSON du métal de base.

La figure n° 24 représente la relation entre le coefficent 8 et les
caractéristiques élastiques du métal de base et du métal d'apport.

Wl e —
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i
|
|
| | L |
1 2 3 (e

FIGURE 24
Courbe 8 = f(c) pour une longueur de recouvrement du joint brasé L. = 2e /47/.
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L'hétérogeénéité de I'état de contrainte dans le joint brasé entraine que la
contrainie moyenne de rupture, qui est considérée comme la contrainte maximum
de rupture, diminue lorsque la longueur de recouvrement augmente. On observe
une évolution de la contrainte de rupture en fonction du jeu d'emboitement. La
diminution de (0max) 0u (Tmax) pour des jeux supérieurs ou inférieurs a la valeur
optimale s'explique par I'augmentation de la probabilité d'apparition de défauts
(manque de mouillabilité, soufflures, retassures...) (Iigures n° 25 - n° 26). La
probabilité d'apparition de défauts augmente avec la longucur de joint brasé.
Lorsque e jeu d'asscmblage augmente au - dela d'une valeur optimale, il se
produit une fissuration dans la zone de cristallisation du fait de la rupture de
I'équilibre des énergies superficielles.

AT ( MPa)
2604
240 -

220 +

200 1
180 1 .
160 [
o4 /)

1204 [/ /

100

—_——— e ——_———————— e ————
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|
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FIGURE 25

Jeu d'emboitemen!
J(mm)

Evolution de la contrainte de rupture pour une sollicitation en cisaillement

pour différentes longueurs de recouvrement (L) /47/.

en fonction du jeu d'assemblage (J)
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FIGURE 26

Diagramme général montrant Ia relation entre la contrainte de rupture
pour une sollicitation en cisaillement (7yax) du joint brasé
et le jeu d’emboitement J, la longueur de recouvrement (L),
la contrainte de rupture du métal de base (oyax) /47/.

Il. 2. Brasage diffusion.

Cette technique d'assemblage est définie comme étant une opération de
brasage, de deux alliages dissemblables, régie par les mécanismes de diffusion a
I'état solide et a I'état liquide. Ce phénoméne se caractérise par le fait qu'il se
forme lors du chauffage, a I'interface du couple hétérogéne, une phase liquide
pour une température inférieure a la température de fusion de I'alliage ayant le

Plus bas point de fusion. La phase liquide formée peut jouer le role du métal
d'apport utilisé pour I'opération de brasage.

Ce phénomeéne peut aussi se produire en présence de métal d'apport pour
une lempérature inférieure au liquidus du métal d'apport. Ce procédé est utilisé
pour effectuer I'assemblage d'alliages de titane /54/, des couples alliages
d'aluminium / cuivre /55/, et d'autres couples hétérogénes d'alliages métalliques
ou hybrides (brasage eutectique direct entre céramiques et alliages métalliques
/1S6/).

]l.2.1. Mécanismes de fusion de l’interface.

Ceux - ci se produisent pour des couples d'alliages métalliques formant
entre eux des phases (solutions solides ou des constituants eutectique) pour
lesquels le point de fusion est inférieur 4 celui des matériaux de base.
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Le processus de fusion a l'interface s'ellechse em deux élapes. Si on
considére un couple de deux métaux pouvanl former des afliages déefinis par un
diagramme binaire d'équilibre de phases présentani nn eutertique (figure n° 27)

T(C)A - A

I
I
|
|
I
|
l
P - -

A ¢ C](‘)a o L-p P B

0

FIGURE 27

Diagramme binaire d'équilibre de phase eutectique.

Il se forme dans une premiére phase, du fait de la diffusion des atomes A
dans B et B dans A a l'interface, des solutions solides dont le point de fusion est
faible par rapport a celui des métaux de base. Dans une seconde étape, il y a
apparition et développement de la phase liquide (dissolution). L'interaction de la
diffusion a l'interface des deux surfaces en contact provoque la formation de
couches minces (10 A environ de la solution solide ayant des compositions
chimiques proches de Cgl-8 et Col-a (figure n° 28)). Elles forment
simultanément un film liquide sur toute la surface de contact.
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FIGURE 28

Profil de concentration des phases liquides et solides
lors de la fusion a I'interface.

En considérant la théorie de transformation des phases contrélée par les
mécanismes de diffusion, si la lisison s'effectue a la température T} (figure n°
26), la fusion sera amorcée dés que les solutions solides afteignent la
concentration Cge et Cg8 . La fusion de celles - ci se produit par formation de
germes de phase liquide et croissance de ceux - ci a la surface de contact jusqu'a
ce que la couche de liquide soit continue sur cetle surface. -

AR



Une méthode analytique est proposée par II. MIRKIN /47/ pour
déterminer la cinétique de transformation de phases en volume lors de la fusion.
I'expression donne la relation entre le temps de contact, la surface totale de
liaison (S¢) des alliages participant a la fusion :

St nlIv23
So _ l-exp.(-T3) o (143)

: surface initiale de contact.

: vitesse linéaire de fusion a l'interface au niveau du plan de contact.
: vitesse de formation des germes de phase liquide.

: temps de contact.

~B < W©
o

En général, on considére St/ S = 0,9 en premiére approximation, en
négligeant les paramétres d'interface qui influencent les processus de
propagation de la fusion sur toute la surface (rugosité des surfaces, cinétique de
réaction, contrainte appliquée...). La vitesse de croissance de la phase liquide
dans une direction normale a la surface de contact, si on considére que le
processus est régi par les phénoménes de diffusion en phase liquide, peut étre
reliée a I'épaisseur de la couche liquide formée en fonction du temps. On
considére que les concentrations des phases liquide et solide sont en équilibre a
la température donnée (T : température de brasage diffusion).

(Col B - Col- 9 (ACt + ACY)

2 -
hZ = 2Dt AC] AC, (144)

CgL-8; CgL- o : compositions d'équilibre de la phase liquide a I'interface
avec les phases solides.

CACy, AC; : différence entre les concentrations limites donnée par la
limite de solubilité de Ia phase solide et liquide.
D : coefficient de diffusion a I'état liquide.

Lors de I'évolution de la couche du métal liquide, 1'interface liquide / solide
se déplace vers la phase solide (dissolution du métal de base par le métal
d'apport liquide). Le déplacement de cette interface s'effectue avec une vitesse
(V) dont la solution est donnée par la seconde équation de FICK :

CoS ]
Ciy) = {1 -erf[%l%] + exp. [-%] 1 -erf[%]} (145)

Des études sur la cinétique de fusion a l'interface des substrats /47/ pour le
systéme titane - nickel montrent que les points expérimentaux vérifient la loi
parabolique déterminant I'épaisseur de la couche liquide formée en fonction du
temps et du coefficient de diffusion (figure n® 29).
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FIGURE 29

Courbe de la vitesse de croissance de I'épaisseur (h) de la phase liquide
lors de 1a fusion a I'interface titane - nickel /47/.

l1.2.2. Solidification de I'interface liquide a la température de
brasage diffusion.

La solidification de la couche liquide située a I'interface des deux métaux
de base s'effectue de fagon isotherme. C'est une caractéristique du brasage
diffusion. Le procédé de brasage diffusion se distingue des autres méthodes de
brasage par le fait qu'il est exécuté dans des conditions qui assurent la
solidification de la couche liquide d'interface a la température de brasage.

La solidification intervient a la suite des processus et des transformations
de phase qui se développent dans le systéme constitué par le métal de base et la
couche liquide d'interface du métal d'apport. Ces phénoménes aboutissent & une

composition chimique des phases telle que le sysiéme posséde un ferme
d'énergie libre minimum.

On pose I'hypothése que le brasage diffusion s'effectue entre deux métaux
de base rigoureusement purs a I'état initial, et qu'ils sont susceptibles de former
une solution solide illimitée selon le diagramme d'équilibre de phase figure n®
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27. On suppose que la répartition des masses dans la zone d'interface et
d'interaction liquide / solide (épaisseur du métal de base et de la couche formant
le métal d"apport) correspond a celle de {"alliage de concentratica C en métal B.
L'éncrgie libre AG du systéme est déternunée par le point situé sur la droite qui
relie les deux énergies initiales AGiL- et AG;s sur les courbes donnant la variation
d'énergic libre du systeme en fonction de la concentration en atomes de B. La
valeur d'énergie AG{C est supérieure a celle de fa solution solide AGys formée
pour une méme concentration (C), (figure n® 30). Ceci détermine le passage du
domaine biphasé solide / liquide a I'é¢tat d'une solution solide monophasée pour
le syteme. La phase liquide de concentration CyL et la phase solide de
concentration Cgs ne peuvent se trouver en équilibre stable que si I'alliage initial
posséde une concentration en atome B se situant dans I'intervalle CgL - Cos
(domaine biphasé) et & condition que le systéme posséde une énergie libre
minimale pour cetie concentration (points se situant sur la tangeante commune
aux courbes de variation d'énergie libre des phases solides et liquides en
fonction de la concentration en alomes B pour une température donnée).
L'analyse des interactions métal de base / métal d'apport liquide, dans le
contexte du brasage diffusion, impose de poser plusieurs principes regissant les
mécanismes mis en jeu (les transformations de phases et la cinétique des
transformations sont déterminées par la diffusion).

- A Tlinterface des phases (solide / liquide), il y a co.nservation de
composition chimique des phases en équilibre (liquidus / solidus du diagramme
d'équilibre des phases pour le systéme métal de base / métal d'apport).

- La transformation d'une phase en une autre s'effectue a l'interface.

- Les couches sous - jacentes ne participent pas a la transformation (elles
peuvent influencer la cinétique et I'orientation du fait des relations. épitaxiques).
Ces couches perturbent les compositions d'équilibre des phases a I'interface
dans la mesure ou elles sont le siége de processus de diffusion. Le systéme
réagit par un déplacement de I'interface entre phases, du cété de celle dans
laquelle I'importance du mécanisme de transfert de masse (variation de volume)
est le plus faible. La cinélique de diffusion, donc de transfert, étant plus
importante dans les métaux liquides que dans les solides, c'est la dissolution du
métal de base dans le métal d'apport qui dominera ce stade initial du brasage
diffusion. La dissolution s'arréte lorsque la composition de I'alliage formé a
I'interface dans tout son volume est égale a la composition d'équilibre CgL.
Lorsque la concentration moyenne de la phase liquide reste constante, c'est la
diffusion du métal d'apport dans le métal de base qui est prédominante. De ce
fait, la concentration de la solution solide a I'interface entre les phases doit étre
inférieure a la concentration Cgs. Le rétablissement des concentrations
d'équilibre a l'interface améne la dissolution dans la couche superficielle du
métal de base d'une masse supplémentaire de métal d'apport. Ceci explique que
la couche limite du liquide soit saturée par rapport au métal de base et se solidifie
en donnant paissance a une solution solide de concentration Cps. Ce mécanisme
de solidifications successives du liquide aboutit, en fonction du femps de
maintien a la température (Tp) 4 la disparition totale de celui - ci.
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Schémas relatifs aux diagrammes d' ethbre des phases
et d'enthalpie lors de l'interaction liquide / sohde pendant le brasage diffusion.

La repartnhon de la concentration d'atomes du métal d'apport est presentee
(figure n° 31) /47/. - :
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FIGURE 31
Courbes types

representant le profil de concentration des atomes du métal d'apport
daans la largeur de la zone d'interaction pendant le brasage diffusion /47/.

- La courbe 1 est spécifique a la situation qui se présente au moment ou la
dissolution du métal de base dans le métal d'apport s'arréte.
- La courbe 2 est relative au processus de brasage par diffusion.

- La courbe 3 est représentative du profil de concentration dans la zone de
liaison au moment oi le brasage diffusion s'achéve.
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Le processus de solidification, de la couche liquide située a l'inlerface’du
métal de base, est régi par les mécanismes de diffusion des atomes du métal
d'apport dans le métal de base. Si on considére un systéme a deux constituants
métal de base (métal pur) et métal d'apport pur, ceux ci ne formant pas.de ‘
composés définis ou intermétalliques a la température de brasage et que I'on
pose les conditions (le paramétre température de brasage étant constant)
suivantes : E

- Le coefficient de diffusion ne varie pas avec la concentration.
- La diffusion s'effectue en volume.
- Le front de solidification est plan.

- La masse volumique des phases solides et liquides est identique
(il n'existe pas de phénomene de liquation).

La variation de concentration des alomes du métal d:appqﬂ dans
I'épaisseur de la zone de cristallisation formée (0 < x < y(t)) peut s exprimer par
le systéme de deux équations différentielles.

2
3Cy . 9C

Sx! =D—(—)-ax;’t | (146)
dy@_ D 9Cx1

d —acl3x k=y0 (147)

Ce systéme admet pour conditions initiales et conditions limites :
x=0,1=0 |

La concentration des atomes de métal d'apport diffusant étant :
C(0,0) = Ces.

A l'interface mobile solide / liquide, la concentration d'atomes du métal
d'apport se situant dans la phase solide est a tout instant :

Cl(y.. 1] = Cos

Co$ : solubilité en masse % du métal d'apport dans le métal de base @ la

température de brasage.
y(t) : position de I'interface a I'instant (t).

La résolution du systéme d'équations différentielles /47/ fait apparaitre un
- coefficient sans dimension (analogie au champ thermique lors de la solidification
d’une pi¢ce moulée).



y () = BVDt

D2k g2k +2 8 y)
B=1Fo-2 k+1 @K+t VIT@KF DY (148)
k=o
2Cy8
Bo = JITAC (149)

AC : intervalle de concentration en masse % entre le liquidus et le solidus

du diagramme d'¢quilibre métal de base / métal d"apport 4 la
température de brasage.

En prenant en compte, par approximation uniquement, le premier terme de

I'expression permettant de déterminer le coefficient 8, ce coefficient peut étre
calculé par la relation :

3 g2
B =8 -5 L (150)

La figure n® 32 représente le diagramme permettant de calculer 8 /47/ en

fonction du rapport CgS / AC donné par le diagramme d'équilibre a la
température de brasage.
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FIGURE 32

Diagramme 8¢ = {(8) /471.
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Le temps nécessaire pour atfeindre la fin des mécanismes de brasage
diffusion, pour une température donnée, en fonction de I'épaisseur (h) de la
couche liquide située a l'interface du metal de base peut se déterminer en
fonction du coefficient de diffusion (D) des atomes de métal d'apport dans le
métal de base, de la température de brasage, de la concentration CpS et de AC, ou
cen utilisant le coefficient 5.

h2
462D (151)

t:

La durée du brasage diffusion dépend des paramétres :

- Rapport Cg5 / AC a la température de brasage, défini par le diagramme
d'équilibre de phases métal de base / métal d'apport.

- Coefficient de diffusion des éléments dissous dans le métal de base.
- Largeur de la zone liquide dans le joint.
Le temps de diffusion peut éire diminué, en réduisant 1'épaisseur de la

couche liquide (h) par I'application d'une pression statique pendant 1'opération
de brasage diffusion (diminution de la valeur de h).

11.3. Le soudage diffusion.
Ce procédé d'assemblage consiste a former un joint soudé entre deux

matériaux (alliages métalliques homogenes, alliages métalliques hétérogénes,
couples hybrides du type céramique / alliage métallique) en appliquant une

. contrainte au niveau du plan de liaison, & une température comprise entre 0,5 -

0,9 Tt (Tt est la température de fusion du matériau possédant le plus faible point
de fusion pour le couple formé). La contrainte appliquée peut étre uniaxiale ou
isostatique. L'effet de la température (agitation thermique des atomes, fluage de
I'interface, migration des lacunes, rupture du film d'oxyde superficiel généré par
la dilatation du substrat ...) peut étre assisté par l'effet vibratoire issu d'ondes
ultrasoniques /58/.

Les mécanismes fondamentaux du soudage diffusion ne mettent pas en jeu
la fusion locale de l'interface de jonction. La liaison s'effectue a I'état solide.
Ceci implique I'existence de la formation de solutions solides, composés définis
ou intermétalliques au niveau du diagramme d'équilibre des phases des
matériaux constituant un couple hétérogéne ou hybride. L'absence de
transformation liquide -> solide a I'interface de liaison est bénéfique a la qualité
métallurgique du joint (absence de retassures, soufflures).
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il existe plusicurs technologies d'assemblage a {"état solide :

- Soudage par déformation.

- Colaminage.

- Extrusion.
- Friction.

- Explosion.

- Soudage par dillusion.

- Pressage uniaxial.
- Compaction isostatique.

- Thermocompression.

Ces méthodes possédent un point commun enlre elles dans la mesure ou
les mécanismes de diffusion sont mis en jeu. Mais elles se distinguent I'une par
rapport a I'autre de par les parametres conlrainte - température - temps utilisés
lors de I'opération d'assemblage en fonction de la méthode utilisée.

A titre de comparaison, le tablcau IV présente des paramétres pour les
différents procédés d'assemblage a I'état solide cités 1591.

Procédé / Paramétre Temps ‘Température Pression de
déformation
<secmin h 05Ty T

colaminage
extrusion > Op
friction du niveau du joint
explosion
Soudage par diffusion <20 MPa
pressage uniaxial

200 MPa
T 2SS 20 2 150 MPa
(pressage uniaxial)

TABLEAU IV

Paramétres de différcnts procédés d'assemblage a I'état solide /1591.
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[1.3.1. Mécanismes physiques du soudage diffusion.

Le processus essentiel du soudage est le transport d'un flux d'atomes, la
création ct migration d'un {lux de lacunes a ['interface de liaison (diffusion par
mécanisme lacunaire). Toutefois, avant que les régimes transitoire et permanent
de la diffusion s'établissent, les phénoménes d'adhésion des solides a haute
température (contact physique, fluage des défauts de surface, formation d'une
lisison métallique) générent une liaison primaire des matériaux et créent
l'interface de diffusion. Celle - ci se déplace ultérieurement du fait des
mécanismes de diffusion lors de la formation du joint soudé. Le soudage
diffusion, pour des couples d'alliages métalliques homogenes ou hétérogenes,
peut &tre caractérisé par la relation :

dm = i)z(%‘l (152)

dm : masse de métal transporté dans la section plane perpendiculaire a la
direction de diffusion.

¢/ x: le gradient de concentration dans cetle section.

D :le coefficient de diffusion de I'alliage considére.

A :lasurface de contact.

Les différentes étapes de la formation du joint soudé peuvénl se
représenter selon la courbe ¢ = (1) (figure n° 33) (o) étant la contrainte de
rupture du joint et (1) le temps de soudage.

Conlrainte de rupture du joint {or)
{ MPa)

2

|
]
1
[}
|
1
|
1
\
i —
.',. G .newsdemdl:!(ﬂ

FIGURE 33
Représentation schématique de I'évolution . ,
de la résistance mécanique du joint soudé formé a I'état solide

en fonction du temps de soudage /60/.
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‘La courbe 1 correspond a la période du contact physique des interfaces et
au début de la formation de la liaison métallique. La courbe 2 est caraciéristique
de la formation du joint soudé¢ par la consolidation de la liaison métallique
(pgnode E), de la diffusion a I'interface des solides (période F) et aux
Rhenoménes de relaxation des contraintes internes et de recristallisation (période
G). Le contact physique se réalise plus ou moins rapidement en fonction de la
capacilé de déformation des alliages métalliques en présence. La déformation de
I'interface peut &re élastique, plastique en fonction de Ia température, de la
contrainte appliquée et de la loi de comportement mécanique des matériaux. La
déformation de I'interface s'effectue par fluage. La vitesse de fluage est fonction
d'e la température et de la contrainte appliquée. Ce fluage étant microscopique, il
s'effectue a une vitesse plus importante par rapport au fluage du métal de base.
La déformation des substrats pendant la réalisation du soudage en fonction du
temps est représentée par la courbe ¢ = f({) /61/ figurc n° 34.

Déformation produite par fluage lors du soudage

A

(V)

(m)

(m)
(1)

Temps de soudage diffusion { H )’

FIGURE 34

Schéma de I'évolution de la déformation a I'interface
- en fonction du temps lors du soudage diffusion /61/.
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La rugosité des surfaces de contact influence la vitesse a laquelle peut se
réaliser le contact physique sous I'effet d'une contrainte et d'une température
définies. I.e contact physique est considéré comme étant achevé lorsque sous
I'effet d'une contrainte appliquée (0) une température (I) les aspérités de surface
disparaissent. Ces aspérités définissent la rugosité des surfaces (Ra, Rm, Rp) qui
est obtenue lors de I'usinage ou de la préparation de la surface. La rugosité varie
en fonction de la nature du matériau et des conditions d'usinage ou de
préparation. Il existe des méthodes de mesure de la rugosité de surface (palpeur
électronique ou laser) /62 a 68/ permettant d'analyser la profondeur et
I'amplitude des défauts géométriques de surface). On considere la déformation

d'un pic caractérisant un défaut géométrique de surface selon le schéma (figure
n° 35).

F (T-C)

Pm

FIGURE 35

Schéma représentant un défaut géométrique de surface.

(A) : longueur de la base du pic triangulaire.
b/2 : longueur des cotés du triangle considéré.

Pm : profondeur maximum du défaut déterminant la rugosnte maximum.
¢ :distance entre deux pics aprés déformation.
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Pour des températures supérieures a la température (1'R) de recristallisation
primaire, la vitesse de fluage de / dt s'exprime :

de EA
gt = KDf () avec D = Do exp. - R (133)

Si la contrainte appliquée n'est pas trop importante :

%‘E = kon (n = S en général) (154)

La vitesse de fluage a T > TR pour une contrainle moyenne appliquée est
donnée par la relation :

de EA
dt = On DO exp - RT (155)

¢ :contrainte appliquée.

Dy : facteur de fréquence de saut réussi lors de la diffusion.
E4 : énergie d'activation du processus de diffusion.

T :température a laquelle se produit le fluage.

R :constante des gaz parfaits.

Pour une contrainte constante, la vitesse de fluage ne dépend uniquement
que de la température, elle s'exprime selon une loi analogue a la loi

d'ARRHENIUS.

de Qc
at.= kexp.-pT (156)

Qc: énergie d'activation de fluage, elle est propre au mécanisme de fluage

mis en jeu.
k :constante pour une valeur de contrainte (0) et un allongement (&)
donnés.

Si on considére la vitesse de fluage d'un pic triangulaire représentant un
défaut de surface.

V=d_i’ avec £ =~ ; Vz_At_‘ (157)

t : temps de fluage du pic.

Le déplacement du pic lors de la déformation par fluage s'exprime :

P2 |
(2 2=+ (2 )2 | (158)
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Si on définit le coefficient caractéristique de la surface @ = A/ Py :

P2
(52 =2 (@@ + 1) (159)

C = Pp (c +1)12 o (160)

La déformation du pic est définie par la relation :

C-A (c2+1)172
6= g = = -1 (161)

(a2+1)1/2 s 1

Sia > 1 p 5 o2

D'ou:

C-A 1 1 P
- - 2:
A 2g2 JR P =A

Le temps nécessaire 4 la réalisation du contact physique est lié a la rugosite
de la surface en considérant les équations (155) et (157).

1 Pm 1 EA
1 my A
t =3 ) - ap, P " RT

(162)

~ La durée nécessaire a la réalisation du contact physique peut étre de
quelques minutes en fonction du couple soudé, de la rugosité des surfaces /61/.

Aprés cette élape, les phénomenes de diffusion peuvent s'établir
efficacement. Sous l'influence de la contrainte et de la température, les
phénoménes de déplacement des dislocations et des lacunes sont activés, ce qui
catalyse la diffusion a I'interface du plan de joint. Si la diffusion est controléee par
mécanisme lacunaire, 1'évolution du coefficient de diffusion en fonction de la
température peut s'écrire :

Er + E
D=D, exp. -(— ) (163)

Ef : énergie d'activation de formation des lacunes.
Ep, : énergie d'activation de migration des lacunes.

La recristallisation peut intervenir dans le processus de la formation du
joint soudé. L'augmentation de la densité de dislocations favorise les
phénoménes de diffusion et de recristallisation (croissance de la densité de
germes potentiels pouvant donner naissance a des cristallites).
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En considérant les mécanismes de la formation du joint soudé par la
technique de soudage diffusion, les caractéristiques des alliages métalliques a
prendre en compte et le choix de la configuration du couple d'assemblage
permettant I'optimisation des paramétres sont :

1) Le diagramme d'équilibre de phases pour le couple considéré. Si un
dépot métallique est interposé entre les deux surfaces. formant le plan de joint
(catalyseur de diffusion), il faut analyser les diagrammes d'équilibre de phase
pour chacune des interfaces formées entre les métaux de base et le dépot.

2) Les propriétés physico - chimiques de matériaux a souder :

2-a) Les températures de transformation de phases. En effet, certains
meétaux ou alliages comme le molybdéne, le tungsténe, le zirconium et alliages, le
titane et alliages, peuvent recristalliser irés facilement dans le domaine de la
recristallisation secondaire (grossissement du grain) du fait d'un séjour prolongé
a une température élevée ou d'une transformation de phase /69/. Ceci fragilise
l'interface de liaison et les matériaux de base (augmentation de la densité de
dislocations empilées aux joints de grains et de la ségrégation intergranulaire des
impuretés ce qui diminue 1'énergie de cohésion aux joints de grain).

2-b) Les coefficients d'autodiffusion o d'hétérodiffusion des matériaux.

2-c) La solubilit¢ des gaz dans les métaux de base ou des métalloides
pouvant former des composés fragiles (oxydes, hydrures, nitrures...) et la
stabilitt des oxydes en fonction de la température et de la pression partielle
d'oxygene (diagramme ELLINGHAM - RICHARDSON).

2-d) Coefficients de dilatation linéaires en fonction de la température.

2e) Module d'élasticité, module de cisaillement, limite élastique en fonction
de la température pour chacun des métaux de base.

2-f) Reésistance au fluage (loi de comportement mécanique en fonction de la
contrainte appliquée et de la température).

2-g) La morphologie et orientations de la structure cristalline a I'interface
de liaison.

11.3.2. Paramétres et influence sur les caractéristiques des joints
soudés.

Les variables intervenant dans le soudage diffusion sont :

a) La température et le temps.

Ces paramétres controlent les mécanismes, la cinétique de djffusion et les
transformations de phases qui sont prévues d'un point de vue
thermodynamique. . )
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Le coefficient de diffusion du soluté dans le solvant augmente lorsque la
température croil. Le gradient de concentration en soluté a l'interface de
diffusion est défini par la loi de FICK. Si on considére la diffusion
unidirectionnelle :

IJ=-D g—i’ L (164)
aC o aC
T ax D jx—) (165)

La concentration du solut¢ a I'interface de diffusion est déterminée par la
solution aux équations différentielles de FICK en considérant le coefficient de
diffusion (D) constant en fonction de la concentration.

C= —22[1 it f\/Dte'U ] (166)
(o] .
_ X
U= 2D
x/2

2 Co
7 JVDte™ du=erfu  dob: c=—2[l-erfu]  (167)
o

(C) est la concentration en soluté¢ i la distance (x) de I'interface aprés un
temps de diffusion (1) a la température (T).

Ces phénomenes étant thermoactivés, il est possible d'établir une relation
d'équivalence entre le temps et la température de diffusion (relation de LARSON
- MILLER P = T(c + logt) ; T : température, t : temps). Si on considére les
mécanismes de diffusion mis en jeu, le paramétre d'équivalence s'exprime :

1 R {
P = Tl = (T - E Ln q)'l (168)

T  : température de diffusion.
t  : durée de diffusion.
1 : durée de diffusion de référence considérée égale a I'unité soit 1
heure.
R : constante des gaz parfaits. o
EA : énergie d'activation qui est fonction de la nature du mécanisme de
diffusion mis en jeu.
La dimension des grains de la structure micrographique dans la région de
I'interface de diffusion influence la cinétique de diffusion, I'énergie d'interface et
de déformation, I'énergie du systéme associé aux transformations allotropiques.
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La largeur (S) de la zone de diffusion située a linterface du couple est
fonction du temps pour une température et une contrainte appliquée constantes.

S =k VDt

: largeur de la zone de diffusion.

: coefficient de diffusion a la température de soudage.
: temps de diffusion a la température de soudage.

: constante.

-

Le déplacement de I'interface de diffusion est proportionnel a t 1/2.

b1 : liquée sur le plan de joint.

Celle - ci a pour but d'assurer un contact intime entre les deux surfaces a
assembler en provoquant la déformation plastique des défauts géométriques
caractérisés par la rugosité des surfaces. Si la contrainte appliquée est
insuffisante, des pelils espaces vides peuvent subsister, ce qui aura pour
conséquence une diminution de la résistance mécanique du joint soudé. Une
conirainte -excessive provoque une déformation inacceptable par fluage des
métaux de base. En général, la valeur de la contrainte appliquée n'excéde pas 20
MPa. Elle est souvent comprise entre 1 MPa et 6 MPa. Par analogie entre le
soudage diffusion et la densification par friltage sous contrainte, on peut établir
une relation d’'équivalence entre la conirainte et la température déterminant le
degré d'établissement du contact atomique.

% tact
d% contacl _ { (% contact, Ra, o, - diffusion).
.¢) Etat de surface.

La qualité physico - chimique des surfaces a une trés grande importance
(propreté, pollution par une couche d'oxyde, rugosit¢) /70/. Les paramétres
mécaniques comme la planéité doivent &tre pris en compte.

d) La planéité.

Le positionnement des pieces doit &tre précis. Les contraintes appliquées
étant faibles, les défauts de parallélisme ne pourront pas étre corrigés.

e) Larugosité.

La microgéométric des surfaces intervient dans le processus de contact
physique des métaux de base. Il est parfois intéressant d'utiliser un matériau
intermédiaire (lame intercalaire) positionné entre les deux surfaces a assembler.
Celte lame posséde alors des caractéristiques de déformation plastique plus
importantes que les métaux de base. Ceci peut permettre 1'obtention d'un
meilleur contact physique et de parallélisme aprés soudage.
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f) Les facteurs métallurgiques.

Les caractéristiques mécaniques et la qualité du joint soudé vont aussi etre
reliées aux paramétres métallurgiques, comme la solubilité des alliages I'un dans
I'autre en fonction de la température (lacune de miscibilité), la formation de
composés intermétalliques et de composés définis /71/.

Une différence importante des coefficients d'hétéro - diffusion entre les
deux alliages a assembler peut provoquer des défauts a I'interface de diffusion
par effet KIRKENDALL (formation de porosités). Ceci s'explique par le fait que
le cocfficient de diffusion des atomes du métal A dans le métal B est tres
supérieur au coefficient de diffusion des atomes du métal B dans le métal A. Les
atomes A se déplacant plus vite dans B que les atomes B dans A, il se crée un
flux de lacunes dans le métal A qui reste en place, ce qui est matérialisé par des
peliles porosités a l'interface de jonction.

11.4. Résultats expérimentaux.

Les différentes expérimentations réalisées ont pour but d'analyser le
comporiement des interfaces de liaisons hétérogénes effectuées entre des alliages
métalliques selon les techniques de brasage sous vide, brasage diffusion et
soudage diffusion. Ceci permettra d'évaluer les réactions pouvant se produire au
niveau de I'interface métallique lors des assemblages entre des céramiques et des
alliages métalliques effectués par brasage sous vide ou soudage diffusion.

11.4.1. Brasage sous vide d'alliages métalliques.

Nous avons choisi de considérer deux natures d'alliage pour effectuer le
brasage capillaire, les aciers, et un alliage d'aluminium (alliage 6061). Les aciers
sont le plus souvent utilisés dans I'industrie mécanique, automobile et I'alliage
d'aluminium 6061 dans I'industrie des échangeurs thermiques et électronique. Ils
sont parfois assemblés avec une céramique par la technique de brasage sous

vide.
11.4.1.1. Brasage capillaire hétérogeéne entre aciers.

Les métaux de base utilisés sont :

- Acier inoxydable martensitique de nuance Z30C13.
- Acier allié de nuance 3SNCD16.

La composition chimique, les caractéristiques physiques et mécaniques des
métaux de base sont présentés dans le tableau V.
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Composition chimique %

Nuance C | Mn| si P S | Ni|Cr|Mn « Re | Rm |A%

106 .°x°! | (MPa) | (Mpa)

Z30C13 0,3 13 (20a2500°C) | 850 1000 14
+ 12

35NCD16 0,3 |03 |o,00]| < < 37 |16 {03 ](20a700°C) | 850 1000 | 19
* N

0 o |a Joolojoos| a |a]|a 13,6
a | a [o40 42| 2 |os
03 [06
7]o0
TABLFAU V

Composition et caractéristiques des métaux de base.

+:Re. Ry, A % pour un état trempé a I'huile a 950°C - 1000°C et revenu a
600°C - Ac] =810°C, Acj =880°C
(origine : fournisseur AUBERT et DUVAL).

* : Re, Rm, A % pour un état trempé a I'huile a 875°C et revenu a 650°C -
Ac1 =670°C - Ac3=795°C
(origine : fournisseur AUBERT et DUVAL).

Les métaux d'apport pouvant étre utilisés pour effectuer le brasage sous
vide capillaire de ces aciers sont des alliages base nickel BNi - 1a, BiNi - 2, BNi -
S, BNi - 7 [72. lIs se présentent sous la forme de poudre possédant une
granulométrie contrdlée 73/, ou sont élaborés sous la forme d'alliages
métalliques amorphes ce qui peut permetire pour certaines configurations de
diminuer la contrainte appliquée pendant le cycle thermique de brasage /74/.

Nous avons utilisé le métal d'apport BNi - 2 (selon la norme AWS). Il se
présente sous la forme d'une poudre dont les particules ont une dimension de
150 pm. Elle est mélangée 4 un liquide support (cément Nicrobraz) a base de
polyglycol dont la viscosité est de 1'ordre de 1200 a 1600 centipoises. La
viscosilé de mélange (cément + poudre) doit permetire de déposer le métal
d'apport sur le plan de joint avec une bonne homogénéité et une densité de
particules de métal d'apport suffisante. Le cément s'élimine lors du cycle
thermique de brasage a une température comprise entre 260 a 315°C. La poudre
coalescée par le cément reste en place au niveau du plan de joint. Il n'y a pas de
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pollution des interfaces et de I'atmosphére dans le four de brasage du fait de
cetle volatilisation. La composition chimique du métal d'apport et les

températures de transformation (solidus - liquidus) sont consignées dans le
Tableau VI.

Composition chimique % Intervalles de solidification

Intervalle de la

Solidus Liquidus température

C Fe [Ni [Cr ]| B | Si de brasage

O () (O)Tg
€006 3 | B| 7 |29]45 970 1000 1010 - 1175
Ty moyenne
1040
TABLEAU VI

Composition chimique et intervalle de solidification du métal d'apport BNi - 2
(fournisseur WALL COLMONOY - Référence Nicrobraz L.M.).
11.4.1.1.1. Conditions expérimentales.

2) Matériel utilisé.

Le matériel mis en oeuvre est un four sous vide & parois froides dont les
caractéristiques sont :

- Résistor en graphite.
- Température maximale d'utilisation : 1300°C.
- Pression limite dans le four & 1300°C : P = 10 S mb.

- Refroidissement sous vide, ou sous gaz neutre statique a la presswn

atmosphérique, ou sous gaz neuire avec convection forcée sous une pression
maximale de 4 bars absolus.

- Possibilité d'injection et de régulation d'une pression partielle de gaz
neutre jusqu'a une pressnon de 1 mbar, pendant le cycle thermique de brasage.



- Régularisation thermique pilotée par des thermocouples It / Pt - Rh 10
positionnés au niveau du résistor.

- Mesure de la température lors du cycle (hermique avec des
thermocouples (k) chromel - alumel jusqu'a une température de 1100°C et des
thermocouples Ni / Ni - Mo de 1100°C a 1300°C. Ceux - ci sont mis en place
dans les picces prés du plan de liaison ou dans des éprouvettes auxiliaires de
mesure, réalisées dans un méme matériau que les éprouvettes fonctionnelles et
ayant la mémec masse thermique (masse, conductibilité thermique, capacité
calorifique, rugosité, état physico - chimique de la surface des éprouvettes).

- L'homogénéité thermique dans le volume utile de la chambre du four est
de + ou - 10°C. '

b) Configuration des éprouvettes.

Elles sont constituées d'un cylindre en acier de nuance Z30C13 comportant
un lamage dont le diamétre est de 20 mm et la profondeur de 10 mm. Un
cylindre en acier de nuance 3SNCD16, de diamétre 20 mm eanviron, s'emboite
dans le lamage. Le jeu d'ajustement au rayon est de 0,05 mm. La hauteur totale
de I'éprouvette est de 60 mm. Le métal d'apport est mis en place au niveau du
raccordement plan - cylindre de I'échantillon.

c) Cycle thermique de brasage.

Le fait d'utiliser un métal d'apport constitué d'un alliage a base de nickel
impose d'effectuer le brasage a une température supérieure aux températures de
transformation de phase (points AC{ et AC3) des aciers constituant I'éprouvette.
Ceci implique que les métaux de base subissent une transformation de phase
pendant le cycle thermique de brasage et que les éléments d'additions sont mis
en solution. En conséquence, la vitesse de refroidissement a partir de la
température de brasage doit élre adaptée a la cinétique de transformation des
phases afin d’obtenir une structure micrographique comportant les phases et les
constituants conférant, aux aciers utilisés, les caractéristiques mécaniques
initiales ou souhaitées.

Les courbes de cinétique de transformation anisotherme de ['acier
35NCD16 montrent que la vitesse critique de refroidissement nécessaire pour
obtenir la transformation martensitique (trempe) est suffisamment faible pour que
cette transformation de structure cristalline se produise en effectuant le
refroidissement a I'air (acier auto - trempant) ou sous une pression de 4 bars
absolus d'azote ou autres gaz neutres circulant avec une convection forcée.,
L'acier Z30C13 peut aussi subir une transformation martensitique en réalisant le
refroidissement sous une pression de 4 bars absolus d'azote en imposant une
circulation du gaz avec une convection forcée.

Dans le but d'obtenir une transformation mariensitique des métaux de base,

apres le brasage capillaire du couple Z30C13 / 35NCD16, nous avons effectus le
refroidissement sous une pression de 4 bars absolus d'azote U avec un régime
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d'écoulement du gaz par convection forcée. Celui - ci est refroidi en circulant
dans un échangeur thermique inclus au niveau de 'installation de brasage.

Les paramétres du cycle thermique de brasage sont :

Vitesse moyenne de chauffage : (20 - 800°C) 10°C min-1.

Palier thermique ~ : 800°C - 20 minutes. -

Vitesse moyenne de chauffage : (800°C - 1000°C) 6,5°C min-1.
Palier thermique : 1000°C - 7 minutes.

Vitesse moyenne de chauffage : (1000°C - 1050°C) 2,5°C min-l.
Température de brasage (TB) (°C)  : 1050°C.

Palier thermique a Tp(°C) : 6 minutes.

Vitesse moyenne de refroidissement : (1050°C - 200°C) 180°C.minL.
a1 . ations - Résultals.

Les examens macrographiques monirent une liaison correcte au niveau de
la surface de brasage. Il existe un ménisque de raccordement homogéne entre la
partie cylindrique de 1'éprouvette et le plan tangentiel de celle - ci (planche 1 -
macrophotographie n°1). Les examens micrographiques ne révelent pas de
défauts de mouillabilité ou autres aux interfaces du joint brasé / acier, au niveau
de la zone de diffusion (planche 1 - microphotographie n® 2). Il n'existe pas
de défauts dans la zone de cristallisation. On observe une structure dendritique
trés fine au centre de la zone de cristallisation (planche 1 - microphotographie
n® 3). Des composés fels que les siliciures de nickel, phosphure de chrome,
siliciure de chrome, phosphure de nickel, borure de nickel se forment lors de la
solidification de la zone de cristallisation /75/. L'analyse de la coupe isotherme
de la nappe liquidus du diagramme ternaire Ni - Si - B (expérimental et
théorique) montre que les composés définis NizB, NizB, NigSizB peuvent se
former lors du cycle thermique de brasage. S

La zone de dissolution aux interfaces joint brasé / acier 33NCD16 et joint
brasé / acier Z30C13 a ume épaisseur de 10 pm environ (planche 2 -
microphotographie n® 4). Le refroidissement de I'éprouvetie de brasage
capillaire ayant éé effectué sous une pression de 4 bars absolus d'azote avec une
circulation de gaz par convection forcée, la vitesse de refroidissement obtenue
correspond i une loi de refroidissemesnt, pour le diamétre de I'échantillon utilisé,

{tant d'oblenir la transformation martensitique des deux métaux de base
(planche 2 - micrographies n° 5, n° 6). La dureté Hv49N est de 6440 - 6660
MPa pour I'acier 35NCD16 et de 7000 - 7230 MPa pour I'acier Z30C13.

11.4.1.2. Brasage sous vide homogene d'un alliage d'aluminium.
Le métal de base est I'alliage 6061 (selon la norme AQ2 - 104 fournisseur

SERVIMETAL). La composition chimique, certaines caractéristiques physiques
et mécaniques de celui - ci sont présentées tableau VII.



Composition chimique Intervalle
de solidification

% en poids
: Solidus | Liquidus ; OR

Si |Fe| Cu | Mn [Mg| Cr | Zn | Ti R

(0 ('O 106k-! | (MPa)
0,40 0,15 08 | 0,04 150
0,80 |0,7 | 0,40 | 0,15 | 1,2 } 0,35 | 0,25 | 0,15 580 650 23,6 160

* contrainte de rupture a I'état recuit (To).
TABLEAU VI

Composition et caractéristiques du métal de base.

Les métaux d'apport sont constitués de :

- Un alliage binaire de base argent qui se présente sous la forme d'une
feuille laminée. La mise en oeuvre de cet alliage est réalisée par fonderie sous
vide.

- Un alliage ternaire base aluminium, élaboré dans les mémes conditions
technologiques que I'alliage binaire (fonderie sous vide). Cet alliage ayant la
composition de I'eutectique ternaire Al - Ag -Cu, il est trés fragile. Ceci exclut
toute opération de corroyage du lingot. Des copeaux seront prélevés dans celui-
ci afin de déposer facilement le métal d'apport au niveau de la surface de
brasage. La composition chimique et I'intervalle de solidification de ces alliages
sont consignés tableau VIII.
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Nature de | Composition chimique | Intervalle de solidification
I'alliage
% en poids
Contrainte
Solidus Liquidus de rupture
Ag Al Cu
&) (0 oR (MPa)
Binaire 50 50 566 600 317
Eutectique | 35 45 20 309
ternaire (520
théorique)

TABLEAU VIII

Composition des métaux d'apport (origine COMPTOIR - LYON - ALEMAND).
Analyse thermique différentielle des métaux d'apport
effectuée par le fournisseur.

Les diagrammes d'équilibre de phases sont présentés planche 4
* (diagramme binaire Ag - Al et coupes isothermes de la nappe liquidus du

.. diagramme Ag - Al - Cu). D'autres métaux d'apport peuvent étre utilisés pour

réaliser le brasage des alliages d'aluminium. Ce sont les alliages Al - Mg - Si
(4004, 4104, 4045, 4343) [76/. Ils se présentent sous la forme de feuillard, ot ils
sont colaminés sur le métal de base. Ils sont parfois préparés en poudre avec un
liant /77/. Des alliages métalliques amorphes (Ag - Al, Ag - Al - Cu) pourraient
étre réalisés. Ils présentent un intérét de par leur ductilité plus importante par
rapport aux alliages élaborés selon les méthodes de fonderie traditionnelles. Ceci
facilite 1a réalisation de préforme du métal d'apport.

11.4.1.2.1 Conditions expérimentales.
2) Matériel utilisé.

11 s"agit d'un four sous vide a parois froides pour lequel les caractéristiques
sont : '

- Résistor métallique : alliage Ni - Cr 80 - 20.
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- Ecrans thermiques : deux couches en acier inoxydable réfractaire de

nuance Z15CN25 - 20, trois couches en acier inoxydable de nuance Z2CN18 -
10.

- Un piege a magnésium. Celui - ci est nécessaire dans la mesure o les
métaux de base et métaux d'apport contiennent souvent du magnésium, en
fonction des alliages utilisés. Le magnésium se vaporise pendant le cycle
thermique de brasage (pression de vapeur saturante du magnésium élevée). Le
magnésium contenu dans le métal de base ot dans lc métal d’apport (M.A - 4004,
4104, 4043, 4343) participe 4 la formation du joint brasé en jouant le role de

getler vis - a - vis de I'oxygéne et de la vapeur d'cau résiduclle contenue dans
I'enceinte du four.

i se produit les réactions :
Mg+120; = Mg O
Mg+2H0 Mg (OH); + H;

Certains constructeurs de four facilitent cette réaction en provoquant la
vaporisation de magnésium en excés présent dans le four, el en régulant celle - ci

en fonction de la pression partielle d'oxygéne et de la vapeur d'eau lors du cycle
thermique /78 - 79/.

- Température maximale d'utilisation : 700°C.

- Régulation thermique pilotée par un thermocouple (k) chromel - alumel
situé au niveau du résistor.

- Mesure de la température au niveau des piéces avec trois thermocouples
(k) chromel - alumel. -

- Homogénéité thermique dans le volume utile du four : + ou - 3°C.

- Pression limite dans le four a la température de 700°C : 106 mbar . 105
mbar.

b) Configuration des éprouvettes.

La géométrie de 1'assemblage est définie par les éprouvettes de traction et
de traction - cisaillement (selon la norme NF A 89-420). La configuration de la
surface de brasage est soit par recouvrement , soit par emboitement. Le jeu

d’'assemblage au rayon de I'éprouvette de traction - cisaillement est de 0,026 mm
+ ou - 0,005 mm. ‘

Cette valeur d'ajustement correspond i la borne inférieure de I'intervalle de
jeu permettant I'obtention d'un effet de capillarité des métaux d'apport utilisés
avec le métal de base 6061. L'intervalle de jeu déterminé a I'aide de I'éprouvetie
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a jeu variable est compris entre 0,03 - 0,05 mm et 0,2 mm environ pdur une
hauteur de remonté capillaire de 20 mm environ au maximum.

Le volume de métal d'apport mis en place au niveau de la surface de

brasage est de 500 mm3 pour I'éprouvette de traction et de 250 mm3 environ
pour I'éprouvette de traction - cisaillement.

¢) Cycle thermique de brasage.

c-1) Métal d'apport Ag - Al 50 - 50.

Vitesse de chauffage : (20 - S00°C) 2,5°C . min-l.
Palier thermique :500°C - 2 h.

Vitesse de chauffage : (500 - 600°C) 1, 5°C . min-1.
Température de brasage Tg°C  : 600°C.

Palier thermique a T°C : 7 minutes.
Vitesse de refroidissement : (600°C - 60 °C) 0,5°C . min-1.

La pression dans le four varie de : 1,5. 106 mbar a 10-7 mbar.

La contrainte appliquée sur I'éprouvetie de traction (configuration de la
surface de brasage par recouvrement) est de 5 . 10-2 MPa.

Le cycle thermique de brasage provoque une recristallisation du métal de
base et une mise en solution des éléments d'addition dans la matrice de celui - ci.
Ceci engendre uzne diminution des caractéristiques mécaniques du métal de base.
Nous avons analysé !'influence d'un traitement thermique de mise en solution,
suivi d'une trempe a I'eau et d'un revenu de durcissement structural, effectués
aprés brasage, sur les caractéristiques du joint brasé et du métal de base. Les
conditions de trailement sont :

- Température de mise en solution : 540°C + ou - 5°C.

- Palier thermique a S40°C : 30 minutes.

- Trempe a I'eau.

- Température de revenu : 180°C + ou - 15°C.

- Palier thermique a 180°C :Sh40.

- Pression dans le four :8. 106 mb - 104 mb.

c-2) Métal d'apport A145 % - Ag 35 % - Cu 20 %.

Deux types d'éprouveties ont éié utilisées pour analyser 1'aptitude de ce
métal d'apport a former un joint brasé. L'éprouvette de traction (configuration
d'assemblage par recouvrement) et l'éprouvette de traction cisaillement
(configuration par emboitement permettant la formation du joint brasé par
capillarité). Le jeu d'ajustement est de 0,03 mm au rayon au niveau de la Zone
utile de I'éprouvette de traction - cisaillement.
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Le matériel utilisé est identique 3 celui décrit précédemment (§ 114.1.2.1.a).

Les conditions du cycle thermique de brasage somnt =

Vitesse de chauffage < (20 - 430°C) 2.4°C . min'L,
Palier thermique :450°C - IS me.
Température de brasage Tp°C : 520°C.

Palier thermique a Tg°C : 6 minutes.

Vitesse moyenne de refroidissement : 1,3°C . minl.

La pression dans le four varie entre 106 mbar et 105 mbar pendant ce
cycle.

Une contrainte de 3 . 10-3 MPa est appliquée sur la surface de brasage de
I'éprouvelte présentant une configuration d'assemblage par recouvrement (cetle
éprouvette est usinée aprés brasage afin de réaliser la zone ulile de I'éprouvetie
de traction et de concentrer 1'effort appliqué au niveau de la section comporiant
le joint brasé).

L'analyse métallographique de I'alliage constituant le métal d'apport, aprés
recuit d'homogénéisation (310°C - S5 minutes), montre une structure
micrographique hypereutectique homogéne. Celle-ci est constituée de la phase v
riche en argent et de la phase ¢ riche en aluminium (planche 3 - micrographie
n® 7). Le diagramme d'équilibre Ag - Al (planche 4) montre que les
caractéristiques mécaniques (Re, Rm, dureté) doivent pouvoir &tre améliorées
par un traitement thermique de mise en solution, trempe et revenu de
durcissement structural, dans la mesure ou la solubilité de I'aluminium dans
I'argent varie de facon importante en fonction de la température. La solubilité
maximale de Al dans Ag est de 44,4 % en poids i la température de 566°C.

Les examens micrographiques effectués sur les éprouveties de cisaillement
montrent une dissolution importante du métal de base dans le métal d'apport
(planche 3 - micrographies n°® 8, n° 9). La zone de diffusion et de dissolution
présente une largeur de I'ordre de 0,2 mm de part et d'aulre de la zone de
cristallisation. Celle - ci a été évaluée par uae filiation de microdureté AHV 9,8 N
= f(dmm) par rapport a chacune des interfaces zone de cristallisation / zone de
réaction (courbe AHV = fd - planche 5). La structure micrographique de la zone
de cristallisation est hétérogéne. Elle comporte des ségrégations d'une phase
riche en argent qui se présente sous la forme d'ilots ou d'aiguilles (planche 6 -
micrographies n° 10, n°* 11). Ceci s'explique par les mécanismes de la
formation du joint brasé et par le fait qu'il existe une solubilité importante de
I'aluminium dans I'argent. On observe parfois quelques petits défauts du type
retassures dans la zone de cristallisation (planche 6 - microphotographie n°
12). Des microanalyses semi - quantitatives réalisées a la microsonde a
dispersion d'énergie montrent qu'il existe une phase riche en argent (plages
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blanches) dans la zone de cristallisation (planche 7 - micrographies n® 13, n°
14) et confirment une réaction importante de dissolution du métal de base dans
le métal d'apport. Ceci se manifeste par un gradient de concentration en argent a
partir du joint brasé vers le métal de base.

Nous avons déterminé la contrainte de rupture du joini brasé pour une
sollicitation en cisaiilement et en traction avant traitements thermiques de mise en
solution, trempe et revenu de durcissement structural. L'influence du traitement
de durcissement structural n'a été amalysée que pour une sollicitation en
cisaillement.

La contrainte de rupture du métal de base a I'état de livraison (T6) pour
une sollicitation en traction est de 404 MPa. Elle est de 160 MPa aprés un recuit
effectué dans les mémes conditions thermiques que celles utilisées lors du
brasage.

La contrainte de rupture du joint brasé avant traitement de durcissement
structural est de :

pour une sollicitation en traction :164 MPa o=+ ou-3.
pour une sollicitation en cisaillement : 94 MPao =+ ou-8.

La contrainte de rupture pour une charge appliquée en cisaillement apres
traitement thermique de durcissement structural est de 163 + ou - 47 13 MPa.
L'augmentation de la charge de rupture du joint brasé aprés traitement tl}erml’quc?
(Ao = + 69 MPa) peut s'expliquer par un effet de consolidation du joint brasé
(durcissement structural). La contrainte de rupture du joint brasé est trés proche
de celle du métal de base aprés recuit. Des examens fractographiques par
_ microscopie électronique a balayage ont été effectués aprés rupture des
“éprouveties de traction brasées.

La rupture se produit dans le joint brasé (planche 8 - microfractographies
n° 15, n° 16). Le faciés de rupture est hétérogéne sur une méme éprouvette. On
observe des zones de rupture ductile avec des cupules de dimension assez
homogéne, des zones de rupture fragile, des zones de rupture mixie (dm.:tlle -
fragile) et des zomes de collage (planche 8 - microfractographie n’ 17,
planche 9 - microfractographies n® 18, n° 19). La répartition des différents
faciés de rupture varie d'une éprouvetie a I'autre. Ceci s'explique par les.
ségrégations chimiques qui existent dans le joint brasé et qui sont generees par
les mécanismes de formation de celui - ci (planche 9 - microfractographie n
20, planche 10 - microfractographie n® 21).

Des microanalyses ont été réalisées par microsonde i dispersion d'énergie
pour les différents faciés de rupture. Au niveau des zones de collage, on observe
une conceniration trés élevée en aluminium pour certaines phases (phases
sombres planche 11 - spectre qualitatif n° 1) et une concentration élevée en
argent pour d'autres (phases claires planche 11 - spectre qualitatif n® 2). Ceci
peut étre dit a la présence d'alumine sur la surface de brasage. Cette couche
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d'oxyde se brise lors du chaullage (effet de la différence de coefficient de
dilatation entre le substrat et la couche d'oxyde). Il existe une certaine
distribution d'oxyde Al;03 sur la surface de liaison qui géne les réactions de
diffusion et de dissolution en fonction de I'¢paisseur de cette couche. L'adhésion
est tres faible dans ces zones. Le faciés de rupture ductile présente une
concentration tres faible en argent (planche 12 - spectre qualitatif n® 3), alors
que le faciés de rupture fragile comporte une concentration en aluminium moins

elevée par rapport au faciés de rupture ductile (planche 12 - spectre qualitatif
n° 4).

La formation des différentes zones présentant un faciés de rupture ductile,
fragile ou mixte s'explique du fait qu'il existe une ségrégation chimique
importante dans la zone de cristallisation du joint brasé et dans la zone de
dissolution. Ceci génére la formation de phases plus ou moins ductiles lors de fa
solidification et formation du joint brasé.

d-2) Brasage
Cu20%.

La structure micrographique de l'alliage constituant le métal d'apport est
homogéne. Elle présente upe structure eutectique fine et quelques plages
dendritiques (planche 10 - microphotographie n° 22).

Les examens micrographiques effectués sur 1'éprouvette de ftraction -
cisaillement montrent une bonne mouillabilité du métal d'apport sur la surface de
brasage et une hauteur de remontée capillaire de celui - ci correspondant a toute
la hauteur utile de I'éprouvette (planche 10 - microphotographie n® 23). Le
joint brasé est homogéne. On observe une dissolution du métal de base dans le
métal d'apport équivalente a celle déterminée antérieurement (planche 13 -
microphotographies n® 24 - n° 25) pour le brasage 6061 / Ag - Al 50 -50. Il
~ ‘exisle une ségrégation d'une phase riche en argent au centre de la zone de
cristallisation. Le joint brasé réalisé sur I'éprouvette de traction (configuration de
I'assemblage par recouvrement) est homogéne. I présente la méme structure que
celle observée sur le joint brasé de 1'éprouvette de traction - cisaillement
(planche 13 - microphotographie n° 26). ‘
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N1 G =45

ACIER-35§ NCD16

ACIER Z30C13
— '

Réactil d'attaque : FeCl3 + JIC]

N°2 G =200

ACIER 35 NCD16

joint brase

ACIER 730C13

Reéactif d'attaque : (3SNCD16)
Nital 3 %

«ACIER 35NCD16

sans altaque

Acier Z30C13 joint brasé (zone de cristallisation).

PLANCHE 1
Macrophotographies des joints brasés pour le couple 35NCD16/ 7 30C13.
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«—ACIER 35NCD16

Reéactif d'attaque : Nital 3%.

7Zone de dissolution | zone de dissolution
zone de cristallisation

ACIER 35NCD16

Structure martensilique

Réactif d'attaque : Nital 3 %.

ACIER Z30C13

Structure martensitique

Réactif d'attaque : Marble.

Microphotographies du joint brasé 35NCD16/ Z30C13.
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Métal d'apport initial recuit
a 310°C pendant 55 minutes
phase vy -+ phase ¢

» . '

HCl1% +HNO31 %
+ 0,5 % NaF dans 1'eau.

i r\Métal de base

<— Zone de dissolution et de
diffusion

&—Zone de cristallisation
KZone de dissolution et de
diffusion

Maétal de base

Meétal de base

Zone de dissolution et de
diffusion

Zone de cristallisation

PLANCHE 3

Macrophotographies et microphotographies
du joint brasé 6061 / Ag - A1 50 - 50.
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Ag-Al Silver-Aluminum

Atomic Percentage Aluminum

°C
1020 40
1000 50 60 70 80 85 20 95
1800F
961.93°

900

1600F

800 . L

1800F
700
1200F
600 |- 6017 cio*
1900F (ag) Y |52 zs_ 44.4 (Al
500 3 H
5.9/ 450°

66037

B20F

400
700F
* Be
300
SO0F

200
Ag 10 20 30 40 50 60 70 80 ‘90 Al
L.A. willey Weight Percentage Aluminym

PLANCHE 4

Diagramme d'équiljb’re Ag - Al )
Coupes isothermes liquidus Ag - Al - Cu.
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A Hv 9,8 N

]
Métal de base o Métal de base
60,
50
40] - ~
30; +« |
o .

-2 -1,6 -1,2 -0,8 '—(-),4 0‘,4 08 1,2 1,6 2

' PLANCHE 5

Filiation de dureté aux interfaces du'joint brasé alliage 6061 / Ag - Al 50 - 50. ﬁg'z 3
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¢ Joint brasé (ségrégation centrale
dans la zone de cristallisation).

Meétal de base.

Zone de cristallisation du joint
brasé (ségrégation en ilots et
en aiguilles d'une phase riche
en argent).

Présence de microretassures
dans la zone de cristallisation
du joint brasé.

Reéactif d'attaque de KELLER :
HCl1% + HNO31 % + 0,5 %
NaF dans l'eau.

PLANCHE 6
Microphotographies du joint brasé 6061 / Ag - Al150 - 50.
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N®13 G =100

Joint brasé
Ag - A150-50/6061.

Profil de concentration en
argent.

Raije L. c.

N° 14 G =200

Joint brasé Ag - Al 50 - 50.

Profil de concentration en
argent.

Raie Lo
Zone de ségrégation centrale,

dans la zone de cristallisation,
d'une phase riche en argent.

PLANCHE 7

Microphotographies électroniques et profil de concentration en Ag, raie (Lc).
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Z.one de rupture ductile.
Z.one de rupture fragile.

Zoue de collage.

VIANCHE §

Microfractographies des eprouvettes de traction 6061 [ Ag - AL S0 - 50.



NT1E G = 400

Faciés de rupture ductile avec
fins cupules. :

PLANCHE 9

Microlractographics des éprouvettes de traction.
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N°21 G =800

Faciés de rupture mixte
(ductile - fragile)

Eprouvette 6061

brasée avec le métal d'apport
Ag-AlS0-50

4 Eutectique ternaire + plages
8 dendritiques.

”, . .

NH40H 30 ml
H;0 70 ml
quelques gouttes H;0;.

Eprouvette de traction -
cisaillement.

PIANCHE 10

Microfractographie et microphotographies des joints brasés.
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Spectre n° 1 Phase sombre.

Fi

L

| p o
Specire n° 2 Phase claire
G
A
L
S

'"-‘""‘ \-

—

Spectres de microanalyses effectués sur les faciés de rupture.

PLANCHE 11
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Spectre n° 3 Facies de rupture ductile.

A
L
A
Loy
Spectre n° 4 Faciés de rupture fragile.
A
L
A
" :
Sk

PLANCHE 12

Spectres de microanalyses effectués sur les faciés de rupture.
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Meétal de base.

Joint brasé ségrégation centrale
d'une phase riche en argent.

Métal de base.

~
Meétal de base.

Joint brasé ségrégation centrale
d'une phase riche en argent.

Métal de base.

Microphotographies du joint brasé 6061 / Al - Ag - Cu.
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[14.2. Brasage diffusion.

Les métaux de base utilisés sont 1'alliage d'aluminium 6061 et le cuivre
(qualite C1).

Les métaux d'apport mis en oeuvre sont l'alliage d'aluminium AS10G
(référence 4004, Si 10 % - Cu 0,25 % - Mg 1,5 %) et Falliage d'argent Ag - Al
50 - 50.

l1.4.2.1. Configuration des assemblages.

Les éprouvettes sont constituées par une plaque en cuivre de dimension :
40 mm x 40 mm x 10 mm environ, et d'un cylindre en alliage d'aluminium de
nuance 6061, de dimensions : diamétre 20 mm ; épaisseur 10 mm environ. La
géométrie de la liaison est du type par recouvrement. Le métal d'apport est
interposé entre les deux surfaces a assembler. Celui - ci est découpé, sous la
forme d'une pastille de diamétre 20 mm, dans du feuillard de métal d'apport
d'épaisseur 0,4 mm pour 'alliage de nuance 4004 (volume 126 mm3 environ) e
d’épaisseur 1,7 mm pour I'alliage Ag - Al 50 - 50 (volume 530 mm3 environ).

11.4.2.2. Mode opératoire de brasage diffusion.

11 est identique pour les couples Cu / 4004 / 6061 et Cu/ Ag - Al 50 -50 /
6061, ceci dans la mesure ol l'intervalle de solidification des deux métaux
d’apport utilisés est trés proche (alliage Ag - Al 50 - 50 : solidus 566°C - liquidus
600°C, alliage d'aluminium de nuance 4004 : solidus 559°C - liquidus 593°C).

Une contrainte de 5 . 10-3 MPa est appliquée sur la surface de brasage afin
d'assurer un contact correct entre les surfaces a assembler.

Vitesse de chauffage : (20°C - 450°C) 7°C min’!
Palier thermique : 450°C - 30 minutes
Vitesse de chauffage : (450°C - 520°C) 1°C min!
‘Température de brasage diffusion  : 520°C

Palier de brasage diffusion : 1 heure

Vitesse moyenne de refroidissement : 2°C min-1

Pendant le cycle thermique, la pression dans le four varie de : 106 mbar <
P < 1,5 x 101 mbar.

11.4.2.3. Investigations - Résultats.

Les examens visuels des éprouvettes montrent une bonne mouillabilité du
joint formé sur le cuivre et l'alliage d'aluminium 6061 (formation du ménisque

de raccordement a I'interface de liaison planche 14 - microphotographie n°
27). .
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Les examens micrographiques effectués sur le couple Cu / 4004 / 6061
montrent upe dissolution importanie du cuivre dans le métal d'apport et la
diffusion du silicium dans le métal de base de nuance 6061 (planche 14 -
microphotographies n° 28, n® 29). Il existe quelques petits défauts du type
retassures & l'inlerface de liaison (planche 15 - microphotographie n® 30). Le
profil de la concentration en aluminium a l'interface Cu / métal d'apport,
déterminé par microanalyse a la microsonde a dispersion d'énergie, monire un
gradient de concentration en aluminium dans le cuivre sur une profondeur de 45
pm environ (planche 15 - microphotographie n° 31).

L 'analyse métallographique du couple 6061 / Ag - Al/ Cu montre :

- Une dissolution importante du cuivre dans le métal d'apport. Ceci
s'explique par le fait qu'il existe un eutectique ternaire Al 45 % - Ag 35 % - Cu
20 % pour lequel le point de fusion est de 520°C (planche 15 -
microphotographie n°® 32).

- Une dissolution importante du métal de base de nuance 6061 (planche 16
- microphotographie n® 33) dans le métal d'apport.

- La présence d'un constituant eutectique, et de solutions solides dans la
zone de dissolution, selon la structure micrographique de celle - ci.

Le profil de concentration des é&léments Ag - Al (planche 16 -
microphotographie n°® 34), Cu et Mg, ont éé déterminé par microanalyse semi
- quantitative a la microsonde a dispersion d'énergie. On observe un gradient de
concentration en aluminium et en argent dans la zone de dissolution. Une
microanalyse ponctuelle a été effectuée afin d'essayer d'évaluer les constituants
et phases formés, et de déterminer le profil de concentration pour chaque
élément. Les différents points de microanalyse sont présentés (planche 16 -
microphotographie n° 35).

La répartition des différents éléments en fonction des zones analysées est :

- Dans le métal de base (repére 7), prés de la zone de diffusion, il existe
une concentration trés faible d'aluminium et quelques traces de magnésium.

- Dans la zone de diffusion a I'interface Cu / joint (repéres 1 et 2), on
observe upe concentration élevée en aluminium. Celle - ci reste faible en
magnésium.

- Dans la zone de dissolution, la concentration des différents éléments est
fonction de la nature des phases ou du constituant formé. Il existe une phase
(repére 3) pour laquelle la concentration en aluminium et en cuivre est de I'ordre
de 50 %. On trouve des traces de magnésium. L.a phase (repére 6) comporte une
proportion d'aluminium trés élevée par rapport a la concentration en argent et en
cuivre (quelques %). Les phases (repéres 4 et 5) contiennent de 1'aluminium, de
I'argent et du cuivre. La phase (repére S) est plus riche en aluminium.
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Dans la mesure ou l'analyse effectuée est semi - quantitative (sans
correction de Z.AF.), l'erreur réalisée sur la mesure de la concentration des
différents éléments peut étre importante. Dans ces conditions, il est impossible de
déterminer exactement la nature des phases formées. Cette analyse permet de
déterminer la distribution des différents éléments contenus dans les phases en
présence (les specires précisant le profil de concentration des différents
éléments, pour les points prospectés, sont présentés planches 17, 18, 19, 20).

Les investigations de microanalyses monirent une hétérogénéité et une
ségrégation chimique importante de I'aluminium, de l'argent issus du meétal
d'apport et du cuivre provenant du métal de base, au niveau de la zone de
dissolution et de diffusion aux interfaces de liaison. Ceci s'explique par les
mécanismes de la formation du joint brasé (formation d'un eulectique ternaire
- Ag - Cu a une température de 520°C inférieure a la température de fusion du
métal d'apport et de phases ayant un point de fusion compris entre 520°C et
600°C). :

11.4.3. Soudage diffusion.

11.4.3.1. Couple argent — acier inoxydable.
Les métaux de base sont :

- Acier inoxydable Z8CND 17 - 04.

- Argent pur (Ag 1000).
Paramétres de soudage diffusion.

Température de diffusion : 680°C.

(T/T = 0,7, avec T¢ température de fusion de I'argent).

Palier thermique de diffusion  : 5 heures.

Contrainte appliquée :1,2 MPa.

Vitesse de refroidissement : 1°C . min-l,

Pression dans le four lors du cycle thermique de diffusion
:2.106 mb a 105 mb.

Les examens micrographiques montrent une bonne cohésion & I'interface
de la lisison (planche 21 - microphotographie n* 36). On observe une
recristallisation du métal de base argent, I'indice de grain est Ig = 6 (planche 21
- microphotographie n® 3) et une structure sorbitique au niveau du substrat en
acier. Ceci est di au fait que la température de soudage diffusion (0,7 Tt de
I'argent) permet un réarrangement des défauts (dislocations, lacunes, évolution
des joints de grains) contenus dans I'argent provoquant ainsi la recristallisation
de celui - ci. De par ailleurs, I'acier possédant a l'origine une structure
martensitique, il se produit une décomposition de ce constituant a la température
de soudage diffusion (décomposition de la mariensite, coalescence et
globulisation du carbure de fer Fe3C).
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[1.4.3.2. Couples zirconium / litane et zircaloy / litane.

Le titane et le zirconium sont isomorphes. Ils cristallisent dans le systeme
hexagonal compact a la température ambiante (phase o du titane c/a = 1,586,
phase « du zirconium c/a = 1,593). Ces métaux sont polymorphes. La phase (c)
hexagonale se transforme en phase (8) qui cristallise dans le systéme cubique
centré a une température de 882,5°C pour le titanc et a une température dc
863°C pour le zirconium /80 - 81/. De ce fait, ils forment une solution solide
illimitée dans le domaine de la phase « et de la phase 8 (diagramme d'équilibre
planche 22). Ces métaux ou alliages sont anisotropes, les propriéiés physiques
telles que le coefficient de dilatation, le module de YOUNG et les caractéristiques
mécaniques (limite élastique, contrainte de rupture) vont étre lices aux
paramétres cristallographiques (axes cristallographiques de la maille élémentaire,
texture). Ceci présente des conséquences importantes sur la formation des
contraintes résiduelles générées par la contraction différentielle des matériaux
aprés soudage (I'influence de I'anisotropie du coefficient de dilatation linéaire,
du module de YOUNG sur la distribution des contraintes résiduelles générées,
lors de I'assemblage entre céramiques et alliages métalliques, est amplifiée).

11 est nécessaire de réaliser le soudage sous vide. Le titane et le zirconium
possédent une grande affinité chimique avec I'oxygeéne (formation d'oxyde TiO2
et Zr0;3). Des oxydes, formés sur la surface de liaison, généraient les

mécanismes de diffusion.

Les substrats utilisés sont des toles de 1 mm d'épaisseur présentant une
texture (pole central, pole transversal). Un recuit de recristallisation sous vide
(pression dans le four 106 mb a 6 . 105 mb) a une température de 700°C
pendant 30 minutes a été effectué sur les métaux de base. L'évolution de la
structure micrographique et de la dureté des matériaux en fonction de [I'état
métallurgique est présentée (planche 21 - microphotographie n° 38, planche
23 - microphotographies n° 39, 40, 41, planche 24 - microphotographies n°
42, 43, 44, planche 25 - microphotographie n” 45).

Les couples réalisés sont :
Titane pole central [ zircaloy pole transversal.
Titane pole transversal / zircaloy pole central.

Titane pole central [ zirconium péle central.
Titane pole central [ zircaloy péle central.
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Les parameétres de soudage sont :

Contrainte statique appliquée :1,5. 102 MPa,

Pression dans le four :105mba2. 104 mb.
Vitesse de chauffage : (20 - 800°C) 10°C . min-1.
Palier thermique de dégazage : 800°C - 20 min.

Vitesse de chauffage : (800°C - 950°C)-5°C . minrl,
Température de soudage (Tj) : 950°C.

Palier thermique a (T °C) : 60 minutes.

Vitesse moyenne de refroidissement : 3°C . min -1.
(Ts = 0,6 Ty, Tt : température de fusion du titane).

L'analyse micrographique des joints soudés montre :

" - Un joint homogéne sur tout le plan d'assemblage pour tous les couples
réalisés (planche 25 - microphotographie n° 46, planche 26 -
microphotographie n°® 49, planche 27 - microphotographie n® 52, planche
28 - microphotographie n°® 55).

- Une augmentation de la dimension du grain des substrats en titane, en
zirconium et en Zzircaloy (planche 25 - microphotographie n® 47, planche 26 -
microphotographie n°® 50, planche 27 - microphotographie n* 53, planche
28 - microphotographie n°® 55). Ceci s'explique par le fait que la température
de soudage diffusion soit supérieure a la fempérature de transformation
cristalline solution ¢ <5 solution solide 8 du titane, du zirconium et de I'alliage
zircaloy. La phase 8 cristallise dans le systéme cubique centré. Le déplacement
des dislocations et les mécanismes de diffusion s'établissent plus facilement pour
cette phase par rapport a la phase o (systéme cristallin H.C), (augmentation de
l'agitation thermique, du coefficient de diffusion) ce qui favorise Ie
grossissement du grain.

- La présence de macle, d'une structure orientée a 1'interface substrat titane
[ joint soudé (planche 26 - microphotographie n° 48, planche 27 -
microphotographie n°® 51, planche 28 - microphotographie n® 54). La
morphologie de la structure micrographique montre des relations entre
I'orientation de I'interface de diffusion et des joints de grains ou des macles. Ceci
peut s'expliquer par le fait que le joint soudé se forme par épitaxie a I'interface
de diffusion entre les substrats (relations cristallographiques entre plans et
directions des systémes cristallins des subsrats). L'analyse de la texture et la
détermination de la fonction de distribution d'orientation pour les couples

soudés peuvent permetire de déterminer les relations d'épitaxie et de cohérence
ou de semi cohérence d'interface de Liaison.

IL.5. Conclusions.

Les techniques d'assemblages d'alliages meétalliques par brasage, brasage
diffusion, soudage diffusion permettent de réaliser des liaisons enire matériaux
homogénes (nature de liaison chimique assurant la cohésion du solide et
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composition chimique identique des métaux de base), matériaux hétérogénes
(nature de liaison chimique assurant la cohésion du cristal identique et
composition chimique différente des métaux de base).

Les réactions qui se produisent aux inlerfaces de la jonction sont liées a la
nature des matériaux et dépendent des mécanismes d'adsorption physique,
chimique, réactivité chimique, différence d'é¢lectronégativité entre les matériaux,
miscibilitt des métaux ou alliages en présence. l.es mécanismes physiques
prépondérants sont :

- La mouillabilit¢ d'un métal liquide a I'interface d'un métal solide, ou a
I'interface de jonction solide / solide.

- La diffusion des différentes espéces chimiques situées a 1'interface de
iraison.

- La formation de composés définis ou intermétalliques.

- ILa formation de solutions solides du fait de la miscibilité des matériaux en
présence.

Les résultals expérimentaux présentent des couples homogénes ou
hétérogenes obtenus soit par brasage, brasage diffusion ou soudage diffusion.
Les réactions analysées aux interfaces mettent en évidence les mécanismes de
mouillabilit¢ d'un métal d'apport sur l'interface d'un métal de base, la dissolution

d'un métal de base dans le métal d'apport et la diffusion des alliages métalliques
aux interfaces de jonction.

Dans le contexte de liaisons entre alliages métalliques et céramiques
réalisées par les techniques de brasage, soudage diffusion ou a l'état solide
(thermocompression), il est indispensable de considérer deux natures
d'interfaces, l'interface métal de base / métal d’ apport el I'interface métal
d'apport / céramique (techniques de brasage et de liaison a 1'état sohde) Pour la

technique de soudage diffusion, il existe uniquement I'interface céramique /
métal.

La nature des mécanismes physiques mise en jeu et assurant la cohésion
des interfaces (adsorption physique mouillabilité, réactions chimiques) sont
semblables a I'interface de la céramique / alliages métalliques par rapport a ceux
qui se produisent 2 l'interface métal / métal. Toutefois, les liaisons chimiques
permettant la cohésion des céramiques sont différentes de la liaison métallique,
ce qui explique la complexité des réactions assurant I'adhésion entre céramiques
et alliages métalliques.

Les phénomenes de dissolution ct de diffusion qui se produisent aux
interfaces métal / métal provoquent une ségrégation chimique importante a
I'interface de jonction Ceci peut avoir une interaction importante sur la réactivité
de I'interface céramique / métal. Dans ces conditions, il est indispensable de
considérer toutes les interfaces (métal / métal et céramique / métal) pour analyser
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les réactions ol mécanismes physiques expliquant I'adbésion entre un alliage
métallique et une céramique. Il est impossible de considérer les assemblages

céramique / métal d'unc maniére générale. Le plus souvent, il sera nécessaire
d'aborder les probléemes de liaison céramo - métallique en considérant :

- La famille de I'alliage métallique, le groupe de céramique (oxyde, non
oxyde), constituant le couple céramique / métal.

- La technique d'assemblage utilisée.

Il faut connaitre les réactions a l'interface métal / métal, et a l'interface
céramique / métal et I'interaction de l'une sur l'autre en fonction du couple
considéré. D'autres paraméires peuvent présenier une grande importance
(géométrie des subsirats, caractéristiques élastiques et physiques des matériaux,
critéres de la mécanique de la rupture).
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N°27

Cu/Ag - Al50-50/6061 Cu /4004 / 6061

@ Maétal de base 6061
&présence de silicium
a I'interface de liaison.

Zone de diffusion a I'interface
Joint / Cu.

N°29  alliage 6061 G =375

——

Zone de réaction.

A@tal de base 6061 / joint 4004,

= Front de dissolution et de
diffusion.

Réactif d'attaque de KELLER.

Métal d'apport 4004

PLANCHE 14

Macrophotographies et microphotographies des joints
obtenus par brasage diffusion.
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Profil de I'aluminium dans le
cuivre a I'interface.

AS10G/Cu.

~ Métal d'apport Cu
% Al en poids

Alliage 6061.
Zone de dissolution.

Cuivre.

PLANCHE 15

Microphotographies des joints obtenus par brasage diffusion.
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Zones de microanalyse
semi - quantitative.

Cu Z.0ne de dissolution.

PLANCHE 16

Microphotographies des joints obtenus par brasage diffusion.
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PLANCHE 17

Microanalyse ponctuelle dans la zone de dissolution et de diffusion.
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PLANCHE 18

Spectre de microanalyse ponctuelle dans la zone de dissolution el de diffusion.
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PLANCHE 19

Spectre de microanalyse ponctuelle dans la zone de dissolution et de diffusion.
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PLANCHE 20

Spectre de microanalyse ponctuelle dans la zone de dissolution et de diffusion.
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PLANCHE 21

Microphotographies des joints soudés par diffusion.
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PLANCHE 22

'Diagramme d'équilibre titane - zirconium.
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PIANCHE 23

Zirconium pole 1.
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Microphotographics des substrats zirconium et titane aprés recristallisation.
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PEANCHE 25

Microphotographies des joints soudés.
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Couple zircaloy pole central /
ttape pole transversal.

Couple zirconium pole central /
titane pole central.

*
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HF :3ml
HNOQO3:7 ml
H20 :90 ml

Couple zirconium pole central /
titane pole central.

(titane)

(zirconium)

PLANCHE 26

Microphotographies des joints soudés.
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Couple zirconium pole central /
titane pole central.

(titanc)

(zirconium)

Couple zircaloy pole central /
titane pole central.

Couple zircaloy pole central /
titane pole central.

Microphotographies des joints soudés.
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PLANCHE 28

Microphotographies des joints soudés.

132



CHAPITRE 111

LIAISONS CERAMO - METALLIQUES
MECANISMES DE FORMATION.



1 - LIAISONS CERAMO — METALLIQUES. MECANISMES DE FORMATION.

L1 Introduction.

Les céramiques sont des matériaux non métalliques inorganiques, se
formant par des liaisons chimiques forles a caractére covalent, ionique, le plus
souvent iono - covalent. -

Les propriétés physiques, mécaniques, chimiques sont liées 2 la nature des
liaisons chimiques assurant la cohésion des cristaux et polycristaux constituant
les céramiques. Celles - ci possédent des propriétés d'isolants ou de semi -
conducteurs. Certaines céramiques présentent des propriélés de conduction
électrique. Elle s'effectue par déplacement ionique ou des lacunes contenues dans
le réseau cristallin. On distingue deux groupes de céramiques :

- Les céramiques oxydes.
- Les céramiques non oxydes.

Céramiques oxydes Céramiques non oxydes
AbO3, BeO, ZrOp, MgO Si3Ny, Sialon —> Si (6 - 7) AlZ N(8 - 7)
ThO3, ALO3 + Si0), BaTiO3, 07, SiYON —> Si3N4 - Si0p
U0, Si0y, Al O3 - AION Y503, SIMON, SiC, TaC, TiC, B4C,
AIN, TiN, TaN, BN, MoSip, WC,
TiBy, CaFj .....

La structure d'une céramique dépend de la nature, de la structure
électronique, de la taille des atomes formant ce matériau. Le nombre de
coordinence et la géométrie de polyédre de coordinence dépendent du rapport rc
/ ra (rc : rayon cationique, r : rayon anionique). En fonction du nombre de
coordination, la structure cristalline de la maille élémentaire d'une céramique
pourra étre représentée par la géométrie du polyédre de coordinence qui sera soit
linéaire, triangulaire, tétraédrique, octaédrique, cubique centrée, cubique a faces
centrées ou hexagonal compact selon rc / ry. Il peut exister plusieurs polytypes de
la structure cristalline pour une nature de céramique (3 C - SiC phase 8 SiC, 4 H
- SiC phase @, 15 R - SiC phase a, 6 H - SiC phase a) selon I'empilement
séquentiel non aléatoire des plans cristallographiques de la maille élémentaire.

Ceci impose un ordre cristallographique a trés longue distance qui
s'explique par la présence de marche en spirale générées par les dislocations
présentes dans le germe de croissance /82/. La cohésion d'une céramique est
souvent assurée pour une fraction de liaison ionique et de liaison covalente en
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fonction de la différence d'électronégativité (Ae) qui exisle entre les atomes.

AFraction ionique Fraction covalenle A

1 &

094

0.8

0.7 }

06T

0.5 —te
0.4
03T

0.2

01t

]
1 2 3 Ae

La différence de nature de liaison, qui existe entre les métaux, les alliages
métalliques (liaison métallique formée par une nuage électronique et caractérisée
par la présence d'électrons libres) et les céramiques, esi matérialisée par une
différence de puits de potentiel sur la courbe d'énergie de cohésion. Ceci
implique une différence de réactivité de la surface des céramiques vis - a - vis des
gaz, des métaux liquides par rapport & une surface métallique (énergie de surface
élevée, énergie d'adhésion métal / céramique faible). Au niveau des assemblages
céramo - meétalliques réalisés par la technique de brasage sous vide, les
paramétres et phénomenes physiques qui régissent la formation du joint brasé
seront proches de ceux présentés dans le contexte des liaisons brasées métal -
mélal. Toutefois, il sera parfois nécessaire de modifier la nature de la surface de la
céramique, selon la technique de brasage ou d'assemblage & 1'état solide utilisée,
afin d'augmenter 1'énergie d'adhésion de I'interface céramique / métal. Dans ce
cas, des traitements de surface (métallisation, oxydation...) sont effectués afin de
modifier I'activité de la surface de la céramique d'un point de vue
thermodynamique vis - & - vis de la surface métallique.
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l1.2. Analyse des mécanismes physico — chimiques liés a la formation
de la liaison céramo - métallique.

L'adhésion eptre les céramiques et un métal ou un alliage métallique est
complexe du fait de la différence, par rapport aux métaux, des propriétés
électriques, thermiques, mécaniques et de la stabilité thermodynamique de celles -
ci. Ceci se concrétise par une courbe d'énergie de cohésion présentant une
énergie réticulaire et un puits de potentiel trés différents pour les céramiques
(composés ioniques, covalents ou iono - covalents).

La cohésion d'un ‘solide, si elle est assurée par un champ du type
Coulombien, s'exprime par la somme de deux énergies, 1'énergie de répulsion et
1'énergie d'attraction. Selon la loi de BORN (F = nx/r+1) /83/, elles sont données
par les relations : ,

x .

Energie atiractive E, = - RO (169)
E ie répulsive E; = X 170
vergie répulsive By = - (170)

L'énergie potentielle du systéme est donnée par :

Y X

Ep=E¢+Er=-R—m- RO (171)

Ep : énergie potentielle du systéme.

Ea : énergie d'attraction.

Er : énergie de répulsion.

R : distance d'équilibre entre deux atomes.

XetY :conslantes caractéristiques a chaque structure cristalline formant le
solide. L

metn :exposants liés i la structure électronique des atomes constituant
chaqy': réseau cristallin du systéme.

Les forces intefatomiques dérivent de I'énergie potentielle.
|

© M.E
_ b % X mY
F=-V.E, = "R = Retl "R+l (172)

A T'équility v’, I'énergie potentielle est minimale, la force F est nulle. La
distance interat¢ ique moyenne, dans ces conditions, est:

R=% = (%{X)n-m (173)

/
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Cette distance correspond au minimum de la courbe d'énergie de cohésion.

La valeur du puits de potentiel est définie par 1'énergie potentielle minimum de la
courbe Ep = f (R).

Ep = X@/m-1) “R/o‘ﬁ'l (174)

Si on considére un cristal ionique, I'énergie potentielle est définie par la
somme de I'énergie de COULOMB et de I'énergie de répulsion.

Ep = ER+E¢ (175)
-X
ERr = 21] [n(Rij)n] (176)
_ ZiZje2
Ec=2j I Rj; ] (177)

->
Zi, Zj est la charge de I'ion situé au point R; et R;j la distance entre les jons i
et j. La sommation sur ij s'étend a tous les ions du cristal.

En limitant la sommation aux premiers voisins :

N . ZsZje2
E. =52._.__]‘__

i Ry (178)

N : Nombre d’Avogadro (6,02 1023),

L'interaction électrostatique entre les ions i et j est définie par I'énergie de

+
MADELUNG. En considérant le coefficient de MADELUNG (a = Zj %3‘)
I'énergie totale devient :
__Nae2 =Y |
Ep=-"Ro (- R0 (179)
o 1 1 1 1
-R-=2[-R'-'2—R'+‘3T{'-ﬁ+ ....... ] i (180)

par analogie au développement limité de la fonction %ﬁ«‘ 1+ x), le
coefficient = 2Lp2. : '

@,
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La constante (c) de MADELUNG est caractéristique de la structure du
cristal ionique considéré /83/. Le terme -N a eZ / Ro correspond a I'énergie de
MADELUNG et le coefficient Y est égal a (0,1 Ro). La valeur faible de Y / Ro
montre que la répulsion s'effectue a courte distance.

Les forces d'atraction interioniques sont trés fortes entre les ions de signe
opposé dans le réseau cristallin des céramiques. Ceci engendre une attraction a
courte distance beaucoup plus forte comparativement a celle qui se produit pour
la liaison métallique dans le contexte du modéle de la structure cation / gaz
électronique. Les coefficients n et m ne sont pas trés différents entre les deux
matériaux, o > 3 pour les céramiques, mais Ro donc Roh est beaucoup plus petit
pour les céramiques. Il en résulte que le puits de potentiel est plus important pour
les céramiques (schéma de la courbe d'énergie potentielle CONDON -MORSE
pour les métaux figure n® 36, pour les céramiques figure n°® 37). Le module
élastique (Y) est déterminé par la tangante a l'origine a la courbe force

Php
dRr2
pour R = Ro figure n® 38). Cetle constante élastique dépend uniquement de la
composition chimique, elle évolue avec la température (variation de I'amplitude
vibratoire des atomes avec la fempérature), et de la texiure des matériaux
(orientations préférentielles). De ce fait, pour un matériau donné, le module
élastique diminue lorsque la température croit, en fonction de I'augmentation de
I'amplitude de vibration des atomes autour de leur position d'équilibre.

d'attraction interatomique = f (distance interatomique), (Y = -g-ll% ouY =

1
1
\ Répulsion = Y / K"
\“
\\
\
\\\
i SN
1 //
o
//
orbd R min. 4 Rmax.  T>CK
'/RIIO’.
1
]
Q% ' Miracion =-X/R
FIGURE 36

Schéma de la courbe d'énergie potentielle
,LCONDON - MORSE pour les métaux /84/.
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AEp

Répulsion = Y / "

T>0K

)1
Rmax.  praction=-X/R

Puils de Polentiel !

FIGURE 37

Schéma de la courbe d'énergie potentielle
- CONDON - MORSE pour les céramiques /84/.

~—
e
———

Rp . Distance interatomique ( R ) >

n+l
Attraction F=-nX /R

FIGURE 38

Courbe force d'attraction interatomique position moyenne.
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Le module d'élasticité (module de YOUNG) peut étre défini comme étant
I'énergie nécessaire pour déplacer deux atomes de leur position moyenne
d'équilibre. Le coefficient de dilatation est lié 4 la symétrie de I'onde de la courbe
d'énergie de cohésion de CONDON - MORSE. Pour les céramiques, I'amplitude

moyenne de vibration R® augmente trés lentement en fonction de la température
(profondeur du puits de potentiel plus importante par rapport aux métaux). Ceci
explique que le coefficient de dilatation linéaire moyen soit faible pour ces
matériaux comparativement a celui des alliages métalliques. La profondeur du
puits de potentiel de la courbe d'énergie de cohésion des céramiques est
responsable de I'immobilité relative des atomes, de la présence d'un réseau de
dislocations assez stalique (coefficient de self - diffusion trés faible). Ces
caractéristiques physiques sont a 1'origine des contraintes résiduelles engendrées
a l'interface céramo-métallique et aux difficuliés rencontrées pour relaxer celles -

ci(Ec.oc # En.any).

11.2.1. Influence des propriétés physico — chimiques des surfaces et
de I'interface céramo - métallique.

La surface métallique comporte des électrons libres, alors que la surface
dela céramique, qui est constituée essentiellement d'ions oxydes, présente des
charges négatives issues de plans cristallographiques denses a empilement
compact (indices de MILLER faibles) /85/. Il existe une répulsion des charges
négatives par le nuage électronique présent 4 la surface du métal. Ceci explique
que la mouillabilité du métal liquide soit faible sur la surface d'une céramique et
que I'angle de contact entre le_métal liquide et la céramique soit élevé (énergie
d'adhésion faible) a condition qu'il n'existe pas de réactions pouvant modifier la
distribution des charges électriques a la surface ou I'énergie superficielle de la
céramique. L'auteur WEYL /86/ propose un modéle selon lequel il existe un
réarrangement de la structure électronique de la surface. Une polarisation des
jons de la surface s'effectue dans les cristaux ioniques. Il se produit un
changement de structure électronique de la surface. La distribution des champs
anioniques et cationiques est modifiée sous l'effet de la polarisation. Une
diminution du champ positif se produit aprés relaxation. La surface est donc
formée par un film de dipédles orientés pour lesquels la charge négative va étre
dirigée vers l'extérieur du cristal ionique. Les liaisons non saturées vonl
permetire des réactions a I'interface formée par les surfaces de la céramique et du
métal. v

La structure de la surface de la céramique a des conséquences sur
I'adhésion entre la céramique et le métal. La distribution des charges surfaciques
est considérée dans un plan de I'oxyde (les ions étant assimilés a des sphéres
dures), I'énergie d'adhésion peut s'exprimer selon une relation de la forme 1871 :
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W = A exp. - (*Z———C-) (181)

Z : charge de I'ion.
C : énergie de contact entre les ions.
d : distance entre les ions.

Les interactions a l'interface céramo - métallique sont fonction de la
distribution des charges de surface. Les charges positives situées prés de la
surface de la céramique vont subir une force d'attraction électrostatique par les
charges négatives présentes sur la surface métallique (figure n® 39). Ce
contact adhésif qui se produit a Iinterface va s'effectuer selon des plans
cristallographiques denses (plans de faibles indices de MILLER) /87/. 1I peut
exisler des relations d'épitaxie entre les plans cristallographiques de la surface de
la céramique et du substrat métallique.

Interface de liaison céramo - métallique

Substral métallique [ 110 ]

§@®9/ o} '
o® O% QQQ@QQ ;

® ® O ® | i
()@OOOQG> |

Cation

© jl) © o
Anion
Substrat céramique [ 110 ]
FIGURE 39
Interaction électrostatique 4 I'interface céramique - métal.
Cette phase d'interaction électrostatique constitue la premiére étape
d’adhésion entre la céramique et le métal. Le mouillage du métal liquide sur la

surface de la céramique intervient ensuite.

L’adhésion céramique - métal s'explique selon trois concepts du fait de la
complexité des mécanismes physiques mis en jeu soit :

- Le concept mécanique et thermodyhimique.

- La théorie de la diffusion qui modélise I'aspect de I'adhésion réactionnel 4
I'interface céramique - métal.

- Modéle électrique.
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L'interaction électrostatique justifiant de 1'adhésion primaire entre les deux
matériaux peut étre assimilée a un condensateur plan pour lequel les plaques sont
constituées par une double couche électronique présente au contact céramique -
métal. L'énergie d'adhésion entre les deux matériaux de nature différente est
équivalente a I'énergie nécessaire pour écarter les deux plaques du condensateur
soil :

211 c2e
&

W = (182)

o : densité de charges surfaciques.
e : distance de séparation des charges.
¢ : permittivité du milieu.

La distance de séparation des charges peut étre reliée par approximation a la
différence de potentiel qui existe entre les plaques du condensateur par la loi de
PASCHEN. En effet, dans un tube & décharge, la différence de potentiel
nécessaire pour amorcer la décharge est fonction de la pression du milieu gazeux
dans lequel se produit la décharge. En effet, la densité de charges surfaciques (0)
est liée a la distance qui existe entre les deux surfaces d'interaction. De par
ailleurs, il existe une relation entre I'énergie des électrons émis et I'adhésion du
systéme. Des électrons sont émis par la surface métallique, de ce fait, celle - ci
posséde une charge négative. Ceci explique la formation d'une double couche
électronique qui résulte du transfert d'électrons vers la céramique. L'importance
du transfert électronique, donc de 1'énergie d'adhésion, dépend directement de la
hauteur de barriére de potentiel a I'interface qui peut étre représentée par le
diagramme d'énergie de I'interface métal - céramique (figure n°® 40).

0 Bande de conduction
Niveau de Fermi
Niveau de Fermi
Bande de conduction
iBande de valence
Métal ’ Céramique
FIGURE 40

Diagramme d'énergie de I'interface métal - céramique.
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L'auteur STONEHAM /88/ montre que le mouillage d'un métal liquide sur
un matériau isolant, comme une céramique, s'effectue lorsque la fréquence
plasmon (W) du métal liquide est inférieure a une fréquence plasmon critique
(Wc) qui dépend de la fréquence plasmon de la céramique (W5) et de la largeur
de la bande interdite A (figure n°® 41) :

%Wm / Wi

2L
Substrat Métallique )
15.L :
6c<x /2 I~ >
Mouillage
Substrat Substrat céramique
1+ Metallique
Oc>x /2
Non mouillage
Substral 1/2
05| /. Céramique Ve =2828 [ (W4 2€ ) - 2A |
Cdo Diamant
ama
J oy ZrOZ“io yzo
Y PYyy ¥\ |
01 02 03 04 05 06 07 08 A/ W

FIGURE 41

Diagramme théorique entre le mouillige
et le non mouillage /88/ d'un métal liquide sur une céramique.

l1.2.2. Mouillabilité métal liquide - céramique.

La liaison entre une céramique et un alliage métallique peut étre définie
empiriquement par la force de liaison. Fondamentalement, elle est définie par
I'énergie d'interface. Il est donc nécessaire de déterminer la relation qui existe
enire les énergies de surface du métal liquide, de la céramique et I'énergie
interfaciale solide - solide.

En I'absence de toute réaction chimique, I'énergie totale du systéme est
donnée par I'équation de GIBBS.

AG = AG1 V] + AG2 V72 + y12 A2 (183)

V1, V2 sont les volumes respectifs des deux phases en contact.
712 est I'énergie d'interface formée entre la céramique et le métal.
A2  estlasurface totale de contact.
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HONDROS /89/ définit I'énergie d'adhésion entre le métal liquide et la
céramique comme étant I'énergie nécessaire pour provoquer la séparation des
deux phases (phases condensées) en contact. Ceci s'exprime par la relation :

Wad = v¢ + m - % (184)

La condition pour qu'une interface (i) puisse se former s'exprime :

RN<7t+th (185)

De ce fail, il sera mécessaire de diminuer I'énergie d'interface (¥) au
maximum pour obtenir une énergie d'adhésion la plus grande possible. La
corrélation entre 1'énergie d'adhésion et 1'énergie d'interface est présentée pour
différents couples céramique / métal figure n® 42.

3000 @Fe —15 Cr / A1203 ,
Co — 40 Ni / A1203 ;
@Fe / Fe0

@ & Fe / FelC
2000, @
Fe - 5 Cr / Ni203 @ Pt/ N203

®
Cu / Si02

Fe—40—Ni—10Cr/A1203. .Fe—ﬁMo/AlZOS

1000 -
Au / A1203 g Py l-‘fe / A]Z(());
ag / A203 g @ Ni / A2
Cu / AI03 @
| } }
0 1000 2000 3000
yi{mj.m™)

FIGURE 42
Diagramme Wad = f pour différents couples céramigue / métal /89/.

Les énergies de surface et d'interface sont trés difficiles a déterminer. Elles
sont reliées a I'angle de contact que forme le métal liquide sur la céramique. Celui
- ci est délerminé expérimentalement, comme dans le cas du brasage des alliages
métalliques, par la goutte Sessile (figure n° 43). .
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\ | Substral céramique
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FIGURE 43

Goutte Sessile formée sur la surface d'une céramique.

L'équilibre des forces qui s'exercent sur la goutte Sessile en équilibre sur la
surface de la céramique est défini par la loi de YOUNG :

Yo - ¥i = ym cos @ (186)

Ye - M
Tm

cosf = (187)

L'énergie d'adhésion s'exprime :
Wad = yy (1 + cos 6) \ (188)

Les angles de confact sont mesurés par technique métallographique pour
différentes conditions expérimentales, nature des substrats, atmosphére, métal
d’apport, état de surface /90/. Pour un angle de contact de 90°, on définit I'angle
critique de mouillage. Les variations d'énergie libre associées aux évolutions de
surface ou d'interface s'expriment :

AG=AI('yc-'yi)dAi+A I‘YmdAm (189)
i m

Ceci est traduit par la courbe figure n° 44 représentant I'évolution de
I'angle de contact en fonction des caractéristiques géométriques de la goutte
sessile formée par le métal liquide en contact sur la surface de la céramique.
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10

124 108 078 0.:17

(A/VO)2/3 (1 /p) )

Interface métal / Vapeur
e

Interface céramique / métal

= ! P>
180 ' l '
120 90 45 Angle de contact 0
(6)
FIGURE 44
Variation de I'angle de contact

en fonciion de la géométrie de la goutte sessile /91/.

L'énergie de surface du métal liquide étant supérieure i I'é¢nergie de surface
de la céramique, I'angle de contact est souvent supérieur ou égal a 90°
(inversement, un oxyde a I'état liquide présente une meilleure mouillabilité sur Ia
surface d'un métal solide, 1'énergie de surface de I'oxyde liquide étant inférieure a
celle du métal solide).

L'énergie de surface du métal liquide (ym) correspond a la somme des
énergies de surface (y'w) qui existent au niveau du contact du métal liquide avec
chaque joint de grain qui se situe a la surface de la céramique. I est donc
nécessaire de déterminer & I'équilibre les angles de contact entre les joints de
grains et I'atmosphére ambiante, puis ceux qui existent entre les joints de grains et
le métal liquide (figure n® 45).
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Y. f Métal liquide
Vapeur

Grain 1 Grain 2
Grain 1 Grain 2

\ & \ &

FIGURE 45

Schéma de I'équilibre des énergies de surface entre le métal liquide,
I'aimosphére environnante et les joints de grains a la surface de Ia céramique.

A I'équilibre et si il n'existe pas de réactions chimiques a I'interface ou une
structure électronique qui se développe v¢ < %< YL, I'épergie d'interface )
tend vers I'énergie de surface la plus faible. Une interaction dipéle - dipéle
(liaison par forces de VAN DER WAALS) fait tendre I'énergie ¥ vers 1'énergie
de surface la plus forte. Cette interaction est en relation avec les propriétés
diélectriques de la céramique.

L'énergie d'interface v est déterminée par les relations :

Yi_ cosyf2

Yo cos¢2 (190)
. _ _ cosyf2

W= e ool (191)

Le tableau IX consigne les valeurs d'angle de contact et d'énergie
d'adhésion du métal liquide sur la surface de la céramique pour différents couples
céramique / métal /92/.
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Couple Température Atmosphére Angle Energic
de contact d'adhésion
o) @) (m].m2)
Ni/MgO 1500 vide 1321 530
Fe/MgO 1550 He 130 462
Si/Al,03 1450 He 100 580
Ni/Aly03 1500 He 140,7 340
Fe/Al,O3 1550 He 128,7 540
Ni/BeO 1500 He 146 233
Fechor 1550 Hp 147,4 190
Ni/ZrOy 1500 | Hy 130,7 540
Fe/Z1O; 1550 Hy 111 890
Fe/Y,03 1550 Ar 118 915
Ni/Y503 1550 Ar 121 685
Cu/Y,03 1550 Ar 128 450
PtBeO 1800 He 110 800
PYZ1O, 1800 He 85 1950
stabilisée
avec Y503

TABLEAU IX

Angle de contact et énergie d'adhésion du métal liquide
pour différents couples céramique / métal 92.

Si on considére l'angle de mouillage entre les deux matériaux (métal,
céramique) 2 I'état solide, les techniques d'analyse de la mouillabilité¢ pour le
couple métal liquide / céramique ne peuvent pas éire considérées. Une expression
reliant I'angle de contact formé par une goutle de métal liquide solidifiée sur la
surface de la céramique, la force tangentielles nécessaire pour arracher cetle
goutte, le diamétre de celle - ci et Ia contrainte normale de rupture de la liaison est
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proposée /93/.

_4F tang (6°-90°)
I ( dm/2 )2

(192)

F  :force tangentielle d'arrachement de la goutte de métal solidifiée.
6° : angle de contact métal solidifié. s

dm : diameétre de la goutte de métal solidifié.

ON :contrainte normale de rupture.

Deux régimes de rupture sont observés.

A Contrainle de rupture ( o, )

(2)

1 1

+ 1
90- 108- Angle de mouillage ( 62) 180

FIGURE 46

Diagramme représentant la contrainte de rupture
en fonction de I'angle de mouillage /93/.

Dans la zone (a), la contrainte de rupture est indépendante de I'angle de
mouillage, Ia rupture ayant lieu par cisaillement de I'interface. Dans la zone (b), Ia
ruplure se produit avec une sollicitation en mode I. La contrainte de rupture (oN)
est assez importante méme pour des angles de contact proche de 180° (oy = 20
MPa avec 6 = 150° et 110 MPa pour 6 = 108°). Ceci peut étre li¢ au fait que la
contrainte de rupture des liaisons céramique / métal soit diminuée dans la mesure
ou il est difficile de créer une grande surface de contact, la mouillabilité du métal
liquide sur la céramique étant hétérogene. L'angle de contact pour différents
couples métal solide / céramique est présenté tableau X.
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Couple Température Angle de contact Energie d'adhésion
(‘C) @) (mlJ. m'2) _
Au/Si 1050 120 700
Acier 304L/A15,04 1200 104 1440
Ni/ThO, 1200 120 1100
Ni - Cr 80-20/ThO, 1200 131 700
TABLEAU X

Angle de contact métal solide - céramique pour différents couples /93/.

N1.2.3. Influence de la pression partielle d’'oxygéne et des impuretés
sur la mouillabilité du métal liquide sur la surface de la céramique.

Les phénoménes d'adsorption et de ségrégation modifient la réactivité de la
surface des matériaux métalliques et céramiques en provoquant un gradient de
potentiel chimique. Les impuretés jouent un role important en modifiant le
coefficient de diffusion superficiel des atomes métalliques du métal d'apport
liquide. Les gaz adsorbés sur la surface sont piégés par les défauts (cranms,
lacunes, marches...) /94 - 95/ et peuvent réagir avec les atomes situés en surface
pour former des composés chimiques stables thermodynamiquement.

Des modeéles ont été développés /96 - 97/ permettant de prédire 1'évolution
de I'angle de contact des métaux liquides sur la surface des céramique en fonction
de la pression partielle d'oxygéne & l'interface de liaison et de la concentration
d'atomes d'oxygene adsorbés sur la surface de la céramique (des cas particuliers
ont &té étudiés pour les céramiques Si3N4, SiC, Si02, Al303, AIN).

La variation d'enthalpie libre (a température et pression constantes) d'une

réaction d'oxydation s'exprime en fonction de I'enthalpie libre standard (AGTO),
des activilés (a;) des corps en présence et de la pression d'oxygéne.

X 2
23 M + 02 2 § Maly

_ ajoxyde 0 |
AG = AGTO + RT L, a métal . pOy AGTY + RT Ly PO),

(193)
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A l'équilibre AG = 0

AGTO =-RT LpKp ' (194)
_ 1
Kp = Ln ﬁz_

(ai oxyde et aj métal = 1 si I'oxyde ne présente pas d'écart de composition
chimique vis - a - vis de la composition stoechiométrique et a condition que le
métal soit & I'état standard).

AGTO = AHTO - TASTO = -RT L4 P_(B_z) = RT Ly P(0) (195)

L'oxygéne présent a la surface de liaison est dissous dans le métal liquide
qui a une réactivité avec la surface de la céramique. La variation d'énergie
supetficielle (yy) du métal liquide en fonction de la concentration et de la

pression d'oxygéne est donnée par la relation :
Ym® - Ym = RT B¢ Ln (1 + Kaj) (196)

Ym?® : énergie superficielle initiale du métal liquide.

Ym : énergie superficielle du métal liquide en présence d'oxygéne.

Bio : coefficient d'adsorption des atomes d'oxygéne a la surface de la
céramique.

a :activité de I'oxygene.

K : constante de recouvrement de la surface indépendante de 1'adsorption
d’'oxygéne a la surface de la céramique.

Pour des conditions isothermes :

Ki = 1-g; (197)

6; : % d'atomes recouvrant la surface de la céramique.

¢idYm 9Ym

Bio = - RTdc; = RTLjd¢ (198)

Pour une faible concentration en atomes d'oxygéne contenue dans le métal
d'apport liquide.

oo .l 9Mm m
Bi® = “RT 314[05] ~ RT (199)
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3Ym
B = 31,107] (200)

La concentration critique en atomes d’oxygene correspondant a une valeur
d'énergie superficielle (ypy)c du métal liquide est donnée par la relation :

Tm Ly [02]

fa Tm= -M f aLp[02]c (201)
(Yym)c Ly [02]c
soit :
Yo = (Ym)e - m[Ln[02] - La[O2]c] (202)

Si on considére I'expression de YOUNG définissant I'angle de contact du
métal liquide sur la surface de la céramique, I'énergie superficielle du métal
liquide en présence d'oxygéne est donnée par la relation :

£ = ve - [0.95 70 - 5y (L [02] - Ln[02]c)] cos 0 (203)

_ Yo - i
€088 = 1095 yq© - RT/SN (Lg[02] - Ln [0210)] (209)

_ 1
Bi°® N

S 1 (N : nombre d'AVOGADRO)

yp = 0.95ym® /98I,

Lorsqu'il se forme un composé a I'interface (oxyde ou phase spinelle) entre
la céramique et le métal liquide, en présence d'une pression partielle d'oxygeéne,
I'angle de contact, I'énergie libre du systeme varient en fonction de la
concentration en oxygéne. Il est possible de déterminer I'énergie d'interface v; et
I'angle de contact en fonction de la variation d'énergie libre a la température de
réaction et de la concentration en oxygéne. Les courbes angle ¢ = fLy [07] (figure

AGO
n° 47) et (?’rl" =3 L: ?O 51 (figure n° 48) permettent de déterminer les

coefficients bz, by, m2, my utilisés dans les relations exprimant la valeur de vi et
I'angle de contact. Les diagrammes présentés concernent les couples Cu / Al;03,
Ag [ Al;03, Ni/ Al203.

152



AAngle de contact ( 0, )

1504~ Ag Ni
1404
120 +
120 4

110 4-

100 4+

FIGURE 47

Valeur de I'angle de contact
en fonction de la concentration en oxygéne pour les substrats métalliques.
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FIGURE 48
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Variation d'énergie de réaction en fonction de 3L, (07

153



L'angle de contact a I'interface de liaison avant formation de I'oxyde est
défini pour les différents métaux purs par la relation :

6 =mj Ly [0z2] + by (205)
_ 9
= a Ly [02]

by est donné par le point d'intersection des droites représentées sur le
diagramme 6 = { Ly [07] .

De par ailleurs :
AGTO
'ETT— =mymq + by (206)

by est déterminé par I'intersection des droites représentées sur le diagramme
A0T0 _ 30
T a Ly [02}"

L'angle de contact s'exprime :

AGTO -
0 = X Lafodl + b @o7)

% = e - [YmO -y @n[07]- Ln [02)0)] cos 6 .

AGTO/T -
e 2 1021+ b1 | (208)
Yo = 7m0 - S Ln[02] - Ln[O2le (209)
(AGTO/T - bp)

% = Yc - Ym cos [ Ln[02] + bi] (210)

m)

L'influence de la pression partielle d'oxygéne et des composés formés par
réaction chimique a l'interface de la Liaison peut éire prévue par calcul. Des
résultats obtenus par expérimentation pour des systémes Si / SiC, Si/ Si3Ny, Si/
AIN en fonction de la pression partielle d’oxygéne et du temps de maintien en
présence d'oxygéne /97/ montrent I'incidence d'un gaz réactif sur I'angle de
conlact, les énergies superficielles et d'interface pour les couples considérés

(Tableau XI).
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Pression (O5)

Couple Temps cos 8 Yc % Y Y
-LaP 02
(atm) (min) (crg.cm'z) (crg.cm’z) (crg.cm'z)
Si/SiC 46,1 1] 0,788 1844 ~ 1215 629
46,1 360 0,888 1844 1133 71t
434 0 0,656 1736 1211 525
43,4 360 0,751 1736 1136 600
SifSi3Ny 46,6 0 0,607 1154 668 486
46,6 20 0,639 931 512 419
46,6 60 0,666 670 136 534
43,7 0 0,523 1082 668 414
43,7 20 0,567 873 420 453
43,7 60 0,611 626 139 487
SIVAIN 46,55 0 0,465 2383 1995 388
46,55 20 0,552 2570 2132 438
46,55 60 0,600 2420 1938 482
46,55 240 0,637 1936 1426 510
46,55 360 0,666 1527 993 - 534
433 0 0,276 2212 1995 217
433 20 0,332 2390 2124 266
433 60 0,390 2250 1937 313
433 240 0,488 1800 1410 390
433 360 0,544 1420 984 436
TABLEAU X1

Angle de contact en fonction de PO2 i 1430°C /97/.

lI1.3. Réactions chimiques & I'interface de liaison.

Différentes réactions peuvent se superposer a la mouillabilité du métal
d'apport liquide sur la céramique et expliquer 1'adhésion, I'énergie d'adhésion et
la résistance mécanique de la liaison céramo - métallique. La nature des réactions

est fonction de la comp
techniques d'assemblag

osition chimique des matériaux en présence, des
e mises en oeuvre, des ségrégations chimiques 4 la

surface de la céramique, des défauts de structure de surface e dans la céramique,
de la stabilité thermodynamique des mécanismes réactionnels qui s'établissent
dans les conditions expérimentales de température et de pression.
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Les réactions pouvant se produire en fonction des conditions
thermodynamiques (P, T°C) sont :

- Formation de composés chimiques définis ou de phases nouvelles a
I'interface.

- Corrosion de la céramique polycristalline en surface, ou sur une certaine
profondeur. En effet, un polycristal contient des joints de grains. Il existe une
densité de défauts (lacunes, bilacunes, dislocations empilées aux joints de grains,
...) trés importante au niveau des joints de grains. Ceci explique que les joints de
grains soient la zone présentant une grande perturbation, donc un niveau
d'énergie maximum dans le polycristal Il existe des points triples pouvant
présenter une structure et composition particuliére (phase amorphe, présence de
phase spinelle ...).

De ce fait, le métal d'apport peut corroder les céramiques au niveau des
joints de grain (corrosion intergranulaire). Le métal d'apport liquide situé sur la
surface de la céramique peut réagir avec les éléments ou phases ségrégeant aux
joints de grains ou constituant les points triples. Le métal d'apport s'infilire par
capillarité dans les joints de grains sur une certaine profondeur. La réaction du
métal d'apport liquide avec les composés situés aux joints de grains provoque la
formation de spinelle ou anti - spinelle ou d'autres phases, ce qui génére une
variation de volume (en général une augmentation de volume). Ceci modifie
localement I'état de contrainte, augmente I'énergie d'interface, diminue I'énergie
de cohésion. Il se crée un dommage de la céramique pouvant aboutir trés
rapidement sous I'effet de contraintes résiduelles i la fissuration sous contrainte
de la céramique. Celte réaction est fonction de I'activité des éléments I'un par
rapport a 1'autre /99 - 100/ et donne toujours licu 4 la formation de phase
spinelle, solutions solides, oxyde mixte, génération de défauts charggs ...

"Des assemblages réalisés avec des céramiques monocristallines
permettraient de confirmer 1'influence des joints de grains sur I'altération des
céramiques polycristallines par les métaux d'apport liquide.

- Phénoménes d'évaporation - condensation avec pénétration des atomes
métalliques aux joints de grains de la céramique. Ce mécanisme est issu de la
différence des pressions de vapeur qui existe a I'interface a cause de la différence
de rayon de courbure des cavités et des défauts de surface présents sur la
céramique, des variations de potentiel chimique des matériaux a la température de
liaison /101/.

- Réaction d'oxydo - réduction.
- Réaction mettant en jeu les mécanismes de diffusion.

- Réactions avec les défauts de structure de la surface (marches, lacunes,
terrasses).
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- Réactions avec des chaines pendantes (pontage) ou avec des défauts de
structure cristalline de la céramique (lacunes, défauts chargés ...).

Si il n'existe pas de réaction a l'interface, l'adhésion est purement
mécanique ou générée par des interactions électrostatiques (forces VAN DER
WAALS).

Lorsque la réaction se produit, avant d' avoir alteint I'état d équilibre
chimique a l'interface, I'évolution de langle de contact est déterminée par
|'enthalpie de réaction (AGR).

v; + AG
Y - (IT.IR) = cos (0 + Af) (211)

Les mécanismes réactionnels a l'interface sont souvent compliqués du fait
du caractére d'affinité chimique qui peut exister entre les matériaux ou entre le
métal et les gaz présents, aussi par la présence d'un film d'oxyde sur la surface du
métal de base qui géne la réaction entre le métal d'apport et la céramique. On
constale une évolution de I'angle de contact en fonction de la concentration en
éléments d'addition contenus dans le métal d'apport et réagissant avec la
céramique (Ti, Cr, Zr, Ni). En effet, la présence d'é¢léments réactifs comme le
titane, le zirconium, le nickel, le chrome ont une trés grande influence sur
I'énergie interfaciale a cause de leur affinité importante pour I'oxygéme. La
pellicule d'oxyde formée sur la surface du métal de base modifie I'énergie
d'adhésion a I'interface de liaison. Une relation entre I'enthalpie de formation de
I'oxyde métallique et I'énergie d'adhésion du métal sur la céramique est donnée
/102 - 103/.

Wad = Eg + a (- AGgx) (212)

Les éléments réactifs (Ti, Zr, Ni...) en formant un oxyde ou un composé
chimique défini (TiN, SiTi, Al3Ti, AI3Ni...) diminuent I'énergie de surface du
métal, de la céramique et I'énergie d'interface. En conséquence, I'angle de contact

formé entre le métal liquide et la céramique diminue et la mouillabilit¢ du métal
d’apport augmente.

Il1.4. Nature des réactions chimiques.
On distingue deux familles de réaction :
- Les réactions d'addition.
- Les réactions d'échange.
Les réactions d'addition donnent naissance a des solutions solides qui

provoquent un changement de nature des ions sans modifier la structure
cristalline. Elles sont régies par les lois de diffusion (lois de DARKEN).
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- | d (Lpai1)
D=D1T C+DTCy (1 + m) (213)

aij : coefficient d'activité du composeé.
CietCy :fractions molaires respectives des composés 1 et 2.
D1T, D;T : coefficient de diffusion déterminé avec des radiotraceurs.

Si on considére une solution idéale :
D = DiTCy + DT Cy (214)

Cette relation n'est pas exacte car il existe toujours dans les céramiques un
effet KIRKENDALL dans la mesure o une espéce chargée diffuse plus vite que
I'autre dans le milieu électrochimique. Ceci donne naissance a des lacunes et a
I'association lacune - cation. Le cation ayant une plus grande mobilité que
I'anion, il diffusera plus vite.

La solubilité des oxydes étant trés faible, la diffusion conduit 2 la formation
d'un nombre trés imporiant d'oxydes mixtes. Le caractére hétéropolaire de la
liaison ionique explique que Ia force de liaison soit fonction de la densité de
charge des ions et de la distance entre ceux - ci.

La théorie des champs cationiques montre qu'il existe une relation entre la
force de liaison chimique et la réactivité des solides. Ceci s'exprime par la loi de
DIETZEL.

.

Zme™ . Zoxye @15)

F-= a2

e : charge de I'électron.

Z : valence du cation ou de I'anion.
d : distance anion - cation.

Ces réactions sont du type :

M=R02- + Sid+.20%- ——> M=+, Si03-

Elles donnent naissance aux phases spinelles qui se forment par réaction
entre deux oxydes A0 et B;03 par transport de I'oxygene a l'interface ou a travers
I'interface de liaison.

A0 + B03 —> AB04

Ce type de réaction se produit lors de la métallisation de I'alumine par
frittage d'une couche Mo - Mn.

MnO + AbO3 —> Mn AkO4
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Si la réaction s'effectue a travers l'interface, celle - ci est régie par la
diffusion mutuelle de deux cations, 1'un issu du matériau A et I'autre du subsirat
B. La croissance de la couche formée par la phase spinelle est donnée par une loi
parabolique : x = K (1) 12,

Les réactions d'échange générent deux composés issus des matériaux
d’origine. :

A+BO —> AO +B

Deux mécanismes sont décrits par JOST et WAGNER. JOST propose un
modéle selon lequel les réactifs sont séparés par les produits formés, la couche
(AQ) croit et recouvre le substrat A. Le composé B se forme de la méme facon
sur (BO). Ceci implique qu'il existe une solubilité de A dans AO et de B dans
BO. WAGNER considére que la mobilité et la solubilit¢ de A dans AO et de B
dans BO sont trés faibles, que les strates de composés se forment lentement, que
d’autres mécanismes réactionnels peuvent étre prédominant aprés la nucléation
des composés.

Ce type de réaction d'échange existe lorsque des métaux d'apport contenant
des éléments réactifs sont en contact a I'état liquide ou solide avec des
céramiques dite " oxydes " (Al;03, Z103). Si on considére 1'enthalpie libre de la
formation de TiOy, celle - ci est supérieure a I'enthalpie libre de formation de
I'alumine (Al303). De ce fait la réduction de Al03 par Ti est
thermodynamiquement impossible. Le titane et d'autres métaux réactifs possédent
un domaine de solubilité¢ important avec I'oxygéne et forment des oxydes stables.

De ce fait, il ne se trouve que trés rarement 4 1'état standard et aux conditions
stoechiométriques :

x A03 + Ti —> Ti(0)3x + 2x Al
Les calculs thermodynamiques et 1'expérimentation montrent que deux
natures de réaction peuvent se superposer /104 - 105/, Dans le cas du brasage de
I'alumine avec un alliage réactif du type Ag - Cu - Tj, il est observé les réactions :
AlRO3 + 3Ti —-> 2Al1+3TiO
Al + 6Ti > 2°Ti3 Al
Ces deux réactions se produisent simultanément. La réaction globale est :
AlO3 + 9Ti —-> 2Ti3Al + 3 Tib
Plusieurs réactions possibles peuvent étre en compétition. C'est la stabilité

thermodynamique qui déterminera la nature de la réaction ou des réactions aux
interfaces.
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La condition thermodynamique pour qu'une réaction se produise est :

AGTO .
(:}T < 0.
AGTO = -RTLyKT o (216)
AGTO AGTO
RT_ = "InKT (KT = exp. - T (217)

La valeur de KT (constante d'équilibre de réaction) ne dépend que de la
température.

A I'équilibre :
AGTO
Lo KT = fg > 0 (218)
AGTO = AQT
AQT = SpiGhT - SpiGT (219)
Git = Hit - TS (220)
Hir = HoiTo + JCpitTdT + fcpm& dT + AHTyp (221)
To Tp
T
P gr I dT AHrp
Sit = SoiTo + [CpitT 77 + [Cpi2T T + —7,— (222)
T, Tp P

AQT : variation d'enthalpie libre de GIBBS lors de la réaction.
AHTp : chaleur latente de transformation de phase.
C,  :capacilé calorifique du composant formé.

La capacité calorifique s'exprime selon une forme polynomiale .
Cpir = Ai + Bil + CiTZ + Dil33 (223)

L'accommodation des surfaces a I'élat solide (céramique, métallique),
. nécessaire pour que le contact d'interface s'effectue et que les réactions se
réalisent, dépend de la différence de certaines propriétés physiques qui existent
entre les deux matériaux, et plus particuliérement, le coefficient moyen de
dilatation linéaire. En effet, le coefficient de diffusion des ions ou des atomes
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dans la structure cristalline est fonction de la concentration en défauts (lacunes,
dislocations...) mais aussi de la distance atomes - défauts, de la dimension des
atomes, de |'amplitude de vibration des atomes. De ce fait, la vitesse de réaction a
I'interface dépend du coefficient de diffusion des atomes dans la céramique et des
ions dans le substrat métallique. L'auteur WROSINSKI a établi une relation
définissant le taux de réaction 8 en fonction de l'enthalpie libre de GIBBS
définissant I'équilibre du systéme en contact (somme. des (rois énergies
superficielles), le coefficient de diffusion des atomes dans la céramique, du
coefficient de diffusion des ions dans le substrat métallique, du temps, et du
rapport des coefficients moyens de dilatation linéaire Ac.

am
Ao =—— (224)
-AG + (K1 vDp + Ky VD) Vi

= Aa

(225)

Da  :coefficient de diffusion des atomes métalliques dans la céramique.
DB  :coefficient de diffusion des atomes ou des ions, issus de la
céramique, dans le substrat métallique

t : le temps de réaction.
K1, K3 : constantes liées aux conditions expérimentales (pression, rugosité
des surfaces...).

L'effet des contraintes résiduelles générées par I'écart des coefficients de
dilatation qui existe entre les matériaux est défavorable. Parfois une
transformation de phase a l'interface dans la zone de réaction peut permetire la
relaxation des contraintes résiduglles. Il a éé établi /105/ que la qualité de la
liaison est fonction du coefficient 8 :

B>350 .  :adhésion et liaison satisfaisante.
25 <3<350 :adhésion et liaison moyenne.

0<B8<25 :adhésion et liaison mauvaise.

111.5. Conclusions.

Les mécanismes de formation de la liaison entre une céramique et un alliage
métallique sont liés a la nature des liaisons chimiques assurant la cohésion des
matériaux en présence. L'adhésion peut étre purement mécanique (adhésion
solide - solide) ou réactive.

Il existe une interaction électrostatique a 1'interface entre les ions situés sur
la surface de la céramique et les électrons de la surface du substrat métallique.

Les réactions pouvant se produire en fonction de la stabilité
thermodynamique et de I'affinité chimique qui existent pour un couple céramo-
métallique sont :
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- Réactions d'oxydo - réduction.
- Réactions d'addition.
- Réactions d'échange.

- Réactions mettant en jeu des mécanismes de diffusion, d’évaporation -
condensation.

- Interactions avec les défauts de structure de la céramique
(défauts de surface, lacunes, chaines pendantes...).

La mouillabilitt joue un réle trés important sur I'adhésion céramo-
métallique. L'ampleur de la surface de liaison conditionne la force de liaison qui
existe entre les interfaces.

La présence de gaz (02, N7 ...) et d'impuretés sur la surface, les ségrégations
chimiques, jouent un réle important sur la mouillabilité du métal sur la céramique.

La différence de coefficient de dilatation qui existe enire les matériaux pose
un probléme au niveau du taux de réaction et de recouvrement de l'interface.
Celui - ci est déterminé & partir de l'enthalpie d'équilibre, des tensions
superficielles, des coefficients de diffusion, des différentes especes chimiques et
du temps de réaction.

L'un des paramétres important est 1'accommodation des surfaces des
matériaux qui est rendue difficile du fait de la différence des propriétés physiques
et élastiques qui existe entre les métaux et les céramiques (o # o, Ec # En)- Ceci
impose de considérer le rapport :

ccEc

omEm

1

afin d'évaluer les possibilités d'accommodation de !'interface de liaison.
Toutefois, ce probléme devient trés complexe lorsqu'il se forme des produits de
réactions susceptibles de fragiliser I'interface (oxydes mixtes ou phases spinelles,
composés définis...).

L'analyse du probléme posé par I'adhésion céramo - métallique montre que
celui-ci peut étre abordé selon trois concepts :

- Aspect mécanique.

- Aspect réactionnel (réaction chimique, diffusion).
- Aspect électrique.
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CHAPITRE IV

TECHNIQUES D’ASSEMBLAGES
CERAMO — METALLIQUE.



IV~ TECHNIQUES D'ASSEMBLAGES CERAMO — METALLIQUE.

IV.1. Introduction.
Il existe deux familles de technologies d'assemblage céramo - métallique.

A) Les méthodes de liaison mécanique (elles sont utilisées pour certains
couples céramique / métal dans I'industrie mécanique et automobile).

- Insertion & la coulée /106/ (Si3N4/ alliage d'aluminium).
- Frettage /107/.

Cest Ia différence de coefficient moyen de dilatation linéaire entre les
matériaux qui permet la mise en oeuvre de fa technique de frettage. Dans le cas
de I'insertion a la coulée, il faut en plus considérer la mouillabilité du métal
liquide sur la céramique et I'aspect réactionnel céramique / métal.

B) Les techniques d'assemblage qui mettent en jeu les phénomeénes de
mouillabilité, les réactions chimiques et les mécanismes de diffusion a I'état
liquide ou solide. L'adhésion ou accrochage mécanique peuvent exister pour
permetire soit une premiére étape d'adhésion, soit la liaison d'unme couche
intermédiaire.

Nous distinguons :
- Les méthodes de brasage.
- Les liaisons 4 I'état solide : le soudage diffusion, la thermocompression.

Parmi les méthodes de brasage, il existe celles mettant en jeu une ou des
réactions entre la céramique et le métal ou matériaux d’apport, constituants ou
phases d'interface et les techniques nécessitant la modification de la nature
physico - chimique de la surface de la céramique par la réalisation d'un dép6t
métallique.

Nous énumérons quelques procédés utilisés :

- Le brasage par métallisation directe (frittage d'une couche métallique sur
la surface de la céramique).

- Le brasage avec métallisation de la céramique, ou dépt d'une céramique,
permettant d*améliorer la réactivité, la mouillabilité et I'énergie d'adhésion
a I'interface. Ceux - ci sont effectués par les techniques de dépot sous
vide (C.V.D., P.V.D. assisté ou non par laser, dépét de céramique par
projection au plasma ou canon a détonation ...).

- Le brasage actif.
- Le brasage réactif.
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- Le brasage eutectique direct.

Upe technique mettant en jeu une réaction d'oxydo - réduction
exothermique est proposée par les auteurs ODAWARA et IKEUCHI /108/, c'est

|' aluminothermie.
3Fe304 + 8Al 22 4A103+9Fe, AG = + 780 Kcal / mole.

La quantité de chaleur dégagée par cetle réaction peut permetire d'atteindre
une température de I'ordre de 3000°C instantanément.

Cette méthode est connue dans le contexte du soudage des rails de chemin
de fer. Elle est développée pour une application particuliére d'assemblage d'un
couple céramique - composite / métal (Al;03 - fibre / acier).

IV.2. Brasage par métallisation directe.

C'est 'une des premiéres techniques d'assemblage céramo - métallique
utilisée dans l'industrie électronique /109/ pour les céramiques oxydes (Alz03,
Be0, ThO3...).

Cette méthode consiste @ fritter upe couche métallique constituée d'un
mélange de poudre Mo - Mn ou Mo - Mn - Ti ou Mo - oxydes ou tungstene -
oxydes ou d'un mélange d'oxydes (Al;03 - Si02 - MnO - Al;03 - Si0z - Mg0 -
Ca0). Le mélange Mo - Mn (80% Mo - 20% Mn) est le plus utilisé. La poudre
est mélangée a un solvant nitrocellulosique, puis déposée au pinceau ou par les
techniques de sérigraphie. L'épaisseur de la couche de poudre devant étre
déposée dépend de la dimension des grains et des porosités ouvertes en surface
de 1'alumine, de la taille des particules constituant la poudre. Le mélange poudre
/ solvant doit avoir une viscosité permettant de déposer celui - ci avec une
densité de particules homogéne et suffisante pour recouvrir la surface de la
céramique.

Le frittage s'effectue a une température pouvant varier de 1300°C a 1550°C
sous une almosphére d'hydrogéne humide (point de rosée + 25°C) en fonction
de la composition chimique de la poudre (cette composition est fonction de la
constitution et de la concentration de la phase vitreuse intergranulaire contenue
dans 1'alumine). Les auteurs TWENTYMAN et HANCOCK /110/ montrent que

*adhésion de la couche métallique frittée Mo - Mn est de nature mécanique pour
le couple Al203/ Mo - Mn 80-20 (la poudre posséde des particules de Mo de

4 pm et de Mn de 10 pm).

Le manganése s'oxyde & partir de 800°C en présence de la vapeur d'eau
issue de I'aimosphére d'hydrogene humide selon la réaction :

Mn + H;0 === Mn0 + H; AG = - 28 cal/mol
() . (® (s (@ a 1000°C
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P (Hlp)
AGOT = - RTL,4 P (H,0)

L'oxyde de manganése réagit avec I'alumine a partir de 900°C pour former
une phase spinelle (galaxite).

Mn0 + Al;03 ——> Mn Al04

Cette phase ségrége préférentiellement aux joints de grains de I'alumine. Le
coefficient de dilatation de Ia phase vitreuse intergranulaire étant différent de
celui de ['alumine, la phase spinelle diffuse dans la phase vitreuse (elle est
conslituée par les éléments d'addition Si0z - Mg0 - Ca0), puis sera complétement
dissoute dans celle - ci 4 partir de 1450°C. A la température de 1500°C, la
viscosilé de Ia phase vitreuse est suffisamment faible pour qu'elle puisse migrer
par capillarité dans les pores de la couche métallique frittée (figure n°® 49) /111/.
La mouillabilité du molybdéne sur la céramique doit étre suffisante, sinon la
couche vitreuse se développe uniquement 4 la surface de la céramique, ce qui
fragilise la liaison. La mouillabilité du molybdéne est favorisée par Ia formation
d’un eutectique formé entre Si0z et MnO 2 partir de 1208°C.

Porosité du dépot
; —»

Couche métallique

Phase vitreuse

- Grain AlI203 & e Grain Al203 & ¢

—— e e i — — . —— — — — o — i o

——

FIGURE 49

Schéma de la remontée capillaire de Ia phase vitreuse intergranulaire de I'alumine
dans les pores de la couche métallique frittée /111/.
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La pression dans les capillaires de la couche métallique frittée est donnée
par la relation :

4 v py cos Oy

Pp = o | (226)

La pression dans les capillaires de la céramique est donnée par
['expression:

4y oy COS O
P = —%——c (227)

Ypv : énergie superficielle de Ia phase vitreuse.
Om : angle de contact métal / phase vitreuse.
Oc : angle de contact céramique / phase vitreuse.

fm :diamétre de la goutte de phase vitreuse formée dans la couche

R¢ :diamétre de la goutte de phase vitreuse présente aux joints de grains
de la céramique.

Pour que la phase vitreuse puisse migrer par capillarité dans les pores de la
couche métallique fritiée a 1500°C - 1600°C, il faut que Py < P, en présence
d'atmosphére réductrice Paim + Py < Pc. Le taux de remontée capillaire de la

phase vitreuse dans les pores de la couche meétallique est donné par fa relation de
WASHBURN /112/.

dL T'm Ypv €0S Oy

I = vy A (228)

1 : longueur du capillaire de la couche métallique.
7 : viscosité de la phase vitreuse.

Si on considére, une alumine présentant des grains de longueur L, que
I'étalement de la phase vitreuse est homogéne dans la couche métallique fritice,
que la dimension des pores (ry) du film métallique est du méme ordre de
grandeur que celui des particules contenues dans la poudre, alors I'épaisseur du
joint de grain de I'alumine est donnée par une relation prenant en comple la
dimension moyenne des grains d'alumine et le pourcentage d'alumine dense

(F%).

L3
F% = m . 100 (229)

La phase vitreuse pénétre dans la couche métallique frittée pour laquelle la
taille des porosités est rm. Si Py < P, la valeur de I'angle de contact de Ia phase
vitreuse sur la céramique étant proche de celle observée pour I'interface phase
vitreuse / couche métallique frittée (6m ~ 0¢), ceci impose rm < R¢. La remontée

167



capillaire de la phase vitreuse sera homogéne dans toute I'épaisseur de la couche
métallique frittée si I'épaisseur critique de migration de la phase vilreuse est e¢ =
L/2. Pour un taux de frittage (A) de la couche métallique, la dimension optimale
des particules de la poudre initiale est donnée par ['expression :

Ip = (1Ich) L (230)

Tm —

Dans ces conditions, ['épaisseur initiale du film a appliquer sur Ia
céramique est liée au taux de frittage de la couche métallique et a ['épaisseur
finale critique permettant d'obtenir un tube capillaire.

e L/2
€ = 3(1-A) = I(1-4) (231)

ey : épaisseur initiale du film métallique.

ec : épaisseur critique de la couche métallique frittée permetiant d'obtenir
un tube capillaire.

A :taux de frittage de la couche métallique.

L :dimension du grain d'alumine.

L'alumine utilisée pour effectuer les assemblages céramo - métallique
contient en moyenne 95% a 96% d'alumine et présente une dimension de grains
de I'ordre de 25 pum en moyenne. De ce fait I'épaisseur de la couche (Mo - Mn)
déposée initialement est de 20 um environ. La contrainte de rupture de la couche
métallique frittée est liée a la température de frittage et a I'épaisseur du film fritté,
pour une dimension initiale donnée des particules métalliques (figure n* 50
111/).

A“r( MPa)
70 _l . l&ﬁum
v 1
i
% !
1
l
50 1
' 14.7pm
w0} l
| 6.7pm
i
30 -

B

Y y 1 J Tm (€
1200 1300 1400 1500 1600 (<)

FIGURE 50

Contrainte de rupture en fonction de la température de frittage /111/,
(taille des particules initiales 19,5 ym).
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La contrainte théorique de rupture du film est fonction de I'énergie
d'adhésion /113/.

1,03 Wad
oR =g — (232)

orR : contrainte de rupture de la couche métallique frittée.
Wad : énergie d'adhésion du film métallique.
d :distance entre I'interface métallique et la céramique.

L'énergie d'adhésion est fonction de I'angle de contact (celui - ci diminue
lorsque la température augmente) et des énergies superficielles. Ceci impose de
déterminer le point de rosée ou le potentiel d'hydrogéne nécessaire pour que la
réaction d'oxydation du manganése soit optimale en fonction de la température,
afin d' obtenir I'énergie d'adhésion maximum. Une méthode de calcul du point de
rosée est proposée /114/. En effet Ia réaction entre 1'hydrogéne et un oxyde

métallique est représentée par I'équation.

MpOn + nHz & M + oH20
(s) (8 (s) ®

L a constante d'équilibre du systéme est :

P (H,0)"

Kp =" P (Hy)" (233)
L 'énergie a I'équilibre s'exprime :
P (Hp0)0

AGOT = - RTL, P (Hy)" (234)
La pression totale du systéme est :

PH;0 + PHz = 1 atmosphére (235)
PH; = 1 - P(H0) (236)
En remplagant la valeur des pressions dans I'expression (234) :

P H20 (aim) = 1+10Q (237)

A GOT
Q=2576nT (238)
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Si on considére les réactions de formation d'oxyde et de vapeur d'eau 4 la
température de friftage :

MuOq = mM + n/20; | (mAGOT 1)
nHz + n/203 22 nH0 (nAG'r‘J 2)
MwOn + nH 2 mM + nH0 (nAGOTr)
AGOT(r) = nAGOT2 - mAGOT1 | (239)
AG = AHg + 2,303 aTlogT + 10-36T2 + 105T-1 + T (240)

AHg est I'enthalpie libre standard de formation de ['oxyde. A I'équilibre Ia
valeur du point de rosée est : '

o A
T™C = 3303708 1o P(,0) 7B - 273 (241)
A = -2387,718

B = - 6401

(Les coefficients A et B sont déterminés i partir de la relation 240).

Le traitement de métallisation déstabilise la phase vitreuse présente aux
joints de grains de la céramique, ce qui fragilise I'alumine (on observe une
diminution de la contrainte de rupture d'un facteur 2 aprés meétallisation).
L'interface couche métallique fritiée / céramique est fragile du fait de la présence

de la phase vitreuse et de la phase spinelle dans les pores du film métallique
frive.

Aprés la réalisation de la métallisation (Mo - Mn), un dépot de nickel mat
est effectué par électrolyse (bain de watt ou au sulfamate de nickel). L'épaisseur
de ce dépot est de I'ordre de 10 4 15 um. Le dépdt de nickel peut étre réalisé par
frittage réducteur d'oxyde de nickel /115/. Un traitement thermique sous vide de
diffusion est ensuite effectué 4 700°C - 800°C pendant 10 a 15 minutes (pression
dans le four 105 & 106 mb). Le brasage céramo - métallique peut ensuite étre
mis en oeuvre en utilisant un métal d'apport compatible avec le métal de base et
l'interface métallique de fa céramique. Toutefois la formation du joint brasé ne
doit pas s'effectuer a4 une température trop élevée dans la mesure ou les
contraintes résiduelles générées dans la céramique et a l'interface de liaison
peuvenl provoquer la fissuration de Iinterface couche métallique frittée /
céramique. Les contraintes résiduelles ont pour origine la différence de
coefficient de dilatation, de module d'élasticité qui existe eatre les matériaux et
lécart de température (AT) intervenant lors du refroidissement. Par
approximation le niveau maximum des contraintes résiduelles engendrées dans
la céramique est déterminé par une relation classique considérant AT et les
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caractéristiques physiques et élastiques du substrat métallique. On considére que
les contraintes sont dues uniquement a la loi de comportement thermique du
substral métallique, soit la relation de KINGERY :

EaAT
1-p

f(8) (242)

E :module d'élasticité du substrat métallique.
a :coefficient de dilatation du substrat métallique.
AT: (Tp-TR),

Tp = température de brasage,

TR = température de référence.
p  :coefficient de poisson du substrat métallique.
f :nombre de BIOT.

En général le brasage céramo - métallique est effectué en utilisant un métal
d'apport Ag - Cu de composition eutectique (71,9 % Ag - 28,1 Cu) a Ia
température de 820°C - 850°C sous vide ou sous atmosphére contrlée (la
température de fusion du métal d'apport est 779,4°C).

D'autres procédés peuvent étre utilisés pour métalliser la céramique en
substituant le manganése par des oxydes ou du tungsténe, en procédant a la
réduction d'oxyde de molybdéne MoO3 sous hydrogéne sec. Les techniques de
cofrittage de poudres métalliques avec la céramique formée en cru donnent des
résultats intéressants.

Des dépdts de chrome, nickel, coball, molybdéne, TiSi, peuvent &lre
réalisés par les techniques de C.V.D. ou P.V.D. sur cerlaines céramiques (SiC,
Si3N4 /116/) pour améliorer la mouillabilité du métal d'apport (alliage de nickel,
ou alliage de métaux précieux) sur 'interface de liaison céramique - métal.

Un dépot de chrome effectué sous vide a une tempéraiure de 1000 -
1250°C sur le carbure de silicium décompose la céramique selon la réaction
1171.

St+C —_— SiC AGj
32Cr + C _ 172 Cr3C; AG3
32Ct + SiC —> 1”2CrCz + Si AG3

AG3 = AG2 - AGy

Le brasage entre le substrat métallique et la céramique métallisée peut étre
réalisé sous vide en utilisant un métal d'apport du type Ag - Cu eutectique ou
autres alliages. Des assemblages brasés sont effectués avec des alliages Au - In,
Ag - Sn, Ag - Sn - Pb /118 - 119 - 120/ aprés avoir déposé une couche de Ni -
Cr, Ni et Au par P.V.D. sur la surface de la céramique et une couche d'or sur le
substrat métallique par électrolyse.
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IV.3. Brasage actif.

Cetle méthode est mise en oeuvre depuis longtemps pour réaliser
I'assemblage céramique - métal avec des céramiques du type oxydes (Al;03,

Be0, Z103...).

Elle consiste a déposer sur la surface de la céramique des matériaux ayant
une réactivité chimique importante avec I'oxygéne. Les métaux pouvant étre
utilisés sont : le titane, le zirconium, le tantale, le niobium, I'aluminium... La
technique la plus utilisée est celle de BRADLEY qui consiste 4 déposer par
pulvérisation un film d'hydrure de titane (TiH) ou de zirconium d'une épaisseur
de 10 & 20 um sur l'interface céramique. La métallisation s'effectue
conjointement & ['opération de brasage. Les métaux d'apport utilisés sont
souvent des alliages Ag - Cu, mais d'autres métaux ou alliages peuvent étre
employés (Ag - Cu - Zr ou Ag - Cu - Ti).

L'adhésion du métal d'apport sur la surface de la céramique s'explique par
la réaction chimique qui se produit entre le titane et la surface de la céramique.
La dissociation de I'hydrure de titane & la température de brasage libére de
I'hydrogéne ce qui génére une réaction d'oxydo - réduction i I'interface de Ia
céramique du type oxyde (Alz03). L'aluminium naissant i I'interface alumine -
titane diffuse dans le titane et donne les composés définis du type Al3Ti, Al;Ti

6 TiH = 6 Ti+ 3H;

Al03+3H; 2= 2 Al + 3H20

3Ti+6Al = 3TiAlp

ou

3Ti+9Al = 3TiAl3

L'action du titane peut &tre amplifiée en mélangeant I'hydrure de titane a

I'alumine lors de la formation du " cru " au niveau de la surface de Liaison. Il se
forme le composé Al Ti a I'interface /121/.

IV.4. Brasage réactif direct.

Les métaux d'apport contiennent des éléments d'alliages possédant une
réactivité chimique avec la céramique (Ti, Zr, Al..). Iis permetient d'effectuer
I'opération d'assemblage céramo - métallique par brasage sans réaliser un dépat
sur la surface de liaison de la céramique comme cela a été décrit précédemment
(métallisation directe, brasage actif). L'élément ou les éléments réactifs sont
inclus dans le métal d'apport lors de I'élaboration de celui - ci. Le brasage peut
s'effectuer avec un métal d'apport constitué d'un métal pur réactif /122/.
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Les réactions qui se produisent  l'inferface dépendent de la nature de la
céramique. Elles sont de la forme :

AB + M —> MA +B
SisNg + M —> SizM +2 N2
SisNg + 4M  —> 4MN + 3Si

La formation d'un composé peut étre prépondérante par rapport a un autre
en fonction de la stabilité thermodynamique du composé formé dans les
conditions (T°C, P) expérimentales. C'est le composé présentant I'énergie la plus
faible et I'activité chimique la plus importante qui se formera.

Les céramiques de type oxydes et non oxydes peuvent étre assemblées par
la technique de brasage réactif a des alliages ferreux, alliages de nickel,
molybdéne.... On distingue les métaux réactifs contenant du titane (alliage a base
d'argent) et d'autres alliages pouvant réagir avec la céramique par réaction
d'échange ou d'addition /123 - 124 - 125 - 126/. Ces métaux d'apport sont
élaborés par la technique de fonderie sous vide, dans des conditions de propreté
trés importantes, afin d'éviter les pollutions pouvant modifier fa mouillabilité du
métal d'apport sur la céramique et le métal de base. La nature de I'alliage est
choisie en fonction de sa réactivilé avec la céramique mais aussi de sa
compatibilité avec le métal de base /127/. Les alliages a base d'argent possédent
une mouillabilité médiocre sur le molybdéne, ceci impose d'effectuer un dépot
de nickel par électrolyse sur ce métal de base et un traitement thermique de
diffusion afin d'augmenter la mouillabilitt du métal d'apport, de favoriser la
diffusion a I'interface métal de base/métal d'apport. Ce type de trailement pourra
&tre réalisé sur d'autres substrats métalliques si cela est nécessaire. Les
principaux alliages a base d'argent pouvant &tre utilisés sont présentés tableau
XTI, I'angle de contact formé entre des métaux réactifs el cerlaines céramiques
{ableau XIIL Celui - ci diminue lorsque la concentration en poids en tilane
augmente jusqu'd une valeur qui varie entre S el 10 % en fonction de la nature de
fa céramique puis devient constant au dela de cet intervalle de concentration

/128/.
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Nature de I'allhiage Composition Solidus | Liquidus | Températuse
chimique de brasage
(% en poids) (°C) ‘o ()
Ag-Cuv-In-Ti 72,5-195-5-3 730 760. | - 850-950
Ag-Ti 96 - 4 970 1000 - 1050
Ag-Cu-Ti 70,5-26,5-3 780 805 850 - 950
Ag-Cu-Ti 64-345-15 770 810 850 - 950
Sn-Ag-Ti 86-10-4 221 300 850 - 950
Pb-In-Ti 92-4-4 320 325 850 - 950
TABLEAU XiI
Alliages d'argent réactif.
Eléments | A0 | BeO | MgO [Si0; [TiO, | TiN | sic [wc | ¢ | BN |TiB,
3
Ag 114 | 137 | 136 | 139 128 136 | 140
Al 118 140 53 | 4 157 67
Av 138 138 145
Co 114 109 0 9 | I
Cr 65 100 | 160
Cu 138 1140 | 123 | 148 155 30 | 140 | 137 | 142
Fe 141 | 127 | 116 132 0 37
In 124 155 130 14
Ni 128 | 128 | 152 | 125 | 104 65 0 a4 | 75
TABLEAU XII

Angle de contact formé entre des métaux réactifs et certaines céramiques /128/.
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Au - dela de la température de brasage de 1000°C, si celui - ci est réalisé
sous vide, la pression dans le four devra étre adaptée afin de limiter la
vaporisation de I'argent. En effet a partir de 1000°C, la pression de vapeur
saturante de I'argent est importante.

Actuellement cefte technique est souvent utilisée pour effectuer
I'assemblage entre du nitrure de silicium ou du carbure de silicium et un alliage
métallique /130/. Les réactions qui se produisent sont :

SisNg + 4Ti —> 4TiN + 3Si

SiC + Ti —> TiC + Si

Avec une céramique de type oxyde :

AR0O3 + 3Ti —>  3Ti0 + 2 Al

L'enthalpie de réaction est liée 4 I'activité du titane sur ['alumine.

AGOR = 3AGOTjQ - AG°ADO3

_ [aAl2[aTiO]3 . _ (aAD? 243
AGOR = RTly [(aA1203) (aTi)3] = Rilg (aTi)3 (243)
3TiO —>  Ti+ Ti03

Le cuivre contenu dans le métal d'apport peut se combiner avec le silicium
libre pour former du siliciure de cuivre.

Les composés formés a I'interface de liaison peuvent donner ligu a une
autre nature de céramique. C'est le cas lors de la réaction entre le nitrure de
silicium (Si3N4) et le métal d'apport constitué d'aluminium pur /131/.

Al + 02 + SisNgy ——> Al - Si -0+ N2
amorphe

ou:

Al + 02 + SigNgy —> g Sigz Alp Oz Np

La contrainte de rupture de I'interface est liée a la fragilité des composes
formés lors des réactions entre la céramique et le métal d'apport, le métal
d'apport et le métal de base, aux contraintes résiduelles générées a ['interface et
dans la céramique et aux changements de structure de la céramique dans la. zone
de liaison /132/. En effet certaines céramiques (zircone, par exemple) subissent
une transformation martensitique dans un domaine de température proche de la
température de brasage appliquée pour les métaux d'apport constitués d'alliage
d'argent. Les contraintes résiduelles engendrées par la variation de volume issue
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de la formation des composés de réactions et par la contraction différentielle des
matériaux peuvenl provoquer la (ransformation martensitique lors du
refroidissement (libération de ['énergie élastique stockée a I'interface de liaison).
Cect peut étre observé pour la zirconme (transformation martensitique entre
1150°C et 1000°C) lors du brasage avec un alliage Ag - Cu - Ti. La contrainte
appliquée pendant le brasage influence la contrainte de rupture de la liaison
/133/. Ceci s'explique par ['influence de la surface de contact, du taux de
recouvrement du joint brasé sur la contrainte de rupture de la jonction.

IV.5. Brasage eutectique direct.

Cette méthode consiste & former a la surface du substral métallique un
eulectique dans le systéme métal - gaz (métal - oxyde, métal - sulfure, métal -
phosphure). En général le systéme métal - oxyde est le plus souvent utilisé, sa
stabilité¢ thermodynamique étant plus importante. Différents couples peuvent étre
formés (Tableau XIV).
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Nature de I'eutectique Pourcentage Température Température de fusion
cn massc de gaz du point cutectique du substrat métallique
(%) | (*C) 0
Cuivre - oxygeénc 0,39 1065 -1 1083
Fer - oxygéne 0,16 1523 1535
Nickel - oxygéne 0,24 1438 1452
Cobalt - oxygéne 0,23 1451 1480
Cuivre - sulfure 0,77 1067 1083
Argent - sulfure 1,8 906 960
Argent - phosphore 1 878 960
Cuivre - phosphore 84 _ 714 1083
Aluminivm - silicium 11,7 577 660
TABLEAU XIV

Systémes eutectiques métal - gaz pouvant étre utilisés
pour le brasage eutectique direct.

Le couple Al203 / Cu - Cuz0 est particuliérement utilisé dans I'industrie
électronique.

Le cuivre est oxydé soil a basse température (150°C) soit a température
élevée selon la réaction.

2Cu + 1202 Z=2 Cu0
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Deux difficultés se présentent :

- L'obtention d'une couche d'oxyde Cuz0 d'épaisseur homogene et
adhérente.

- Le maintien de I'oxyde Cuz0 4 I'interface Cu / Al;03 pendant tout le cycle
thermique de brasage et I'obtention d'une liaison.continue exempte de
défauts de mouillabilité, de soufflures.

La cinétique d'oxydation thermique du cuivre obéit a plusieurs lois /134 -
135/ en fonction de la température d'oxydation.

La vitesse d'oxydation pour les films formés jusqu'a une température de

185°C peut étre régie par différentes lois, selon la théorie de WAGNER, en
fonction des conditions expérimentales. On distiague :

- Loi logarithmique = K log (++1)

- Loi antilogarithmique '\l,— = K log (;t;+ 1)

- Loi linéaire V =kt

- Loi cubique V3 = Kkt

Au - dessus de 185°C, la cinétique d'oxydation est parabolique v = kvi.
L'oxydation peut s'effectuer a I'air. Le diagramme (figure n° 51) présente

les différents domaines d'oxydation en fonction de la pression d'oxygéne et de
la température.
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FIGURE 51

Domaine de formation des oxydes Cuz0 et Cu0
en fonction de la température et de la pression d'air ou d'oxygene /134/.

L'oxyde se forme par épitaxie sur le substrat en cuivre selon les plans de
grande densité atomique [110]. Une direction [110] de Cuz0 est paralléle a une
direction [110] du cuivre. L'oxyde Cu0 se forme 4 partir de I'oxyde Cuz0, il ne
posséde donc pas d'orientation préférentielle par rapport au cuivre.

Cu0 +120; == 2Cu0

L'oxyde CuO est fragile. De ce fait son adhésion sur le subsiratl est
mauvaise.

Le cuivre oxydé est positionné sur I'alumine. L'ensemble est porté a une
température supérieure au point de transformation solide - liquide de
I'eutectique. Le potentiel d'oxygéne pendant le cycle thermique de brasage doit
étre déterminé en fonction de ['équilibre thermodynamique (diagramme figure n°
52) déterminant la stabilité de I'oxyde Cuz0 a ['interface Cu / Alz03. La réaction
qui se produit est /91/ :

Cuz0 + Al03 == 2CuAlQ;
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FIGURE 52
Diagramme P [0;] = f T °C.

La stabilité thermodynamique, des composés formés (figure n® 53) définie
par les diagrammes d'équilibre, permet de prévoir la présence du composé Cu
AlOz a I'interface. Ceux - ci se formeront en quantité plus ou moins importante en
fonction de la nature de l'oxyde (Cuz0 ou Cu0) présent a la température de
brasage (1072°C), de la durée du maintien & la température de brasage et de la

cinélique de refroidissement pour des températures comprises entre 1000°C ef
800°C.
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Systéme Cuz0 - Al;03 coupes isothermes et pseudo - binaires.

La concentration d'oxygéne i la température de brasage ( 1072°C) peut étre
comprise entre 20 et 50 ppm /136/ ou entre 100 et 5000 ppm /137 - 138 - 139 -
140/ en fonction de la technologie du four utilisée (four a passage a zones de
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L'épaisseur de la couche d'oxyde formée ne doit pas étre trop importante,
En effet I'eutectique Cu - Cu30 se forme en surface du substrat métallique et aux
joints de grains. Si la couche de Cuz0 est trop épaisse, il se produit une fusion
intergranulaire du fait de la présence de I'eutectique Cuz0 - Cu et de la migration
par capillarité de celui-ci aux joints de grains (planche 29 - microphotographies
n® 56 - 57 -58). La stabilité des interfaces est liée a la solubilité de I'oxygéne
dans le cuivre. S

L'épaisseur critique de Cuz0 devant &re formée est fonction de la
concentration initiale en oxygéne dissout dans le métal de base, dans I'oxyde et
de Ia géométrie de I'assemblage /141/. Il existe un critére (le rapport efl)
déterminant I'épaisseur critique de Cu0 assurant la stabilité de I'interface. Si on

considére la réaction qui se produit 4 ['interface, avant décomposition de I'oxyde
Cu;0 et diffusion de I'oxygéne, nous pouvons écrire la relation :

CoVo = CaVm (244)
Co : concentration en oxygéne dans I'oxyde.
Cum : concentration en oxygéne dans le substrat métallique.

Vo : volume total de I'oxyde.
Vm : volume total du métal de base.

Le rapport critique % est donné par des relations prenant en compte la

géométrie de I'assemblage.
, : e Cm
Configurations : plane 1°C, (245)
. e 1
cylindre 7= 'i(Eo— (246)
. . e _ 1
sphérique 1= 3(-58- (247)

La valeur de % est fonction de la température, puisque la dissociation de

I'oxyde Cuz0 dépend de la concentration en oxygéne a une tempéraiure donnée
(équilibre thermodynamique) et que le coefficient de diffusion de I'oxygeéne
augmente lorsque la température croit.

&) = K & exp. -< .
(Pe=K Co exp. -~ RT (248)
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(ae- R-bT) définit la cinétique de diffusion de ['oxygéne dans le substrat

métallique qui est liée a la solubilit¢ de ['oxygene dans le métal de base et a la
température. La dissolution maximum de I'oxyde situé a I'interface dans le métal
de base dépend du temps de maintien (lo) & la température de brasage. Le temps
nécessaire avant d'atteindre la saturation du métal de base est donné par
différentes relations selon la géométrie d'assemblage /141/.

Géométrie d'assemblage :

2
plane g = 1,7 i—)' (249)
12
cylindrique : 4 = Ty (250)
. 12
sphérique :tg = 06 , (251)

D : coefficient de diffusion de I'oxygéne dans le substrat métallique.
L'oxydation du cuivre s'effectue par différentes techniques :
- Voie thermique (température 150°C - 200°C, temps 15 2 30 mn).
- Voie chimique ou électrochimique.
- Dépét réalisé par pulvérisation cathodique.

L'épaisseur de Cuz0 pouvant donner le meilleur résultat est de 1'ordre de
1500 & 2000 A.

L'un des principaux problémes renconirés est la présence de défauts de
mouillabilité issus soit d'une hétérogénéité d'épaisseur de la couche d'oxyde
Cuz0 (planche 29 - microphotographie 59) soit de la présence de gaz adsorbés
sur la surface de la céramique.

Cette technique est utilisée pour la fabrication des substrats hyperfréquence
dans I'industrie électronique /142 - 143 - 144 - 145/. Le couple est constiué
d'une plaque en cuivre et d'alumine de quelques dixiémes d'épaisseur. Il est
possible de réaliser une liaison entre des substrats en nitrure de silicium Si13N4 ou
sialon, nitrure d'aluminium AIN et du cuivre avec le procédé d'assemblage par
brasage eulectique direct /146/. La formation d'upe couche d'alumine par
oxydaﬁondelasurfacedelacéramiqueAlNetauxjointsdegrainsdecel]e-ci
favorise la formation du composé CuAlO3.
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IV.6. Liaisons céramo — métalliques formées a I'état solide.

Les assemblages entre céramiques et alliages métalliques peuvent étre
effectués sans intercaler un métal d'apport entre les deux matériaux (soudage
diffusion /147 - 148 - 149 - 150/, soudage par friction /151/) ou en interposant
entre les deux surfaces a relier un métal réactif vis - 4 - vis de la céramique. Celui
- ci ne subira pas la transformation solide  liquide lors de la formation de la
jonction (soudage diffusion /152 - 153 - 154/, thermocompression /155 - 156Y).
Des comportements mécaniques particuliers liés a la structure micrographique de
la céramique (dimension du grain faible) et i I'orientation de certains plans
cristallograpliiques par rapport a un axe (direction de déformation) peuvent
permetire de réaliser des liaisons entre céramiques de différentes natures. C'est le
cas de Ia superplasticité /158 - 159/.

IV.6.1. Soudage diffusion.

Cetle opération est réalisée par ['action simultanée d'unme contrainte -
appliquée sur les interfaces de liaison et d'une température qui est égale a4 0,7 T
(Tt : température de fusion du matériau ayant le point de fusion le plus bas).

Les paramétres de soudage 4 considérer sont identiques i ceux qui ont été
précisés antérieurement (§ 11.4.3.) dans le contexte du soudage diffusion des
alliages métalliques.

- Etat physico - chimique de la surface des substrats méialliqﬁes et
céramiques (rugosité, pollutions, présence d'oxydes sur la surface métallique...).

- Contrainte appliquée.

- Température de diffusion.

- Temps de diffusion.

- Atmosphére environnante pendant le cycle thermique de diffusion.

La contrainte peut étre appliquée par pressage uniaxial ou isostatique /158/.

D'un point de vue réactionnel, aprés accommodation des surfaces (fluage
de Ia surface métallique, contact mécanique), plusieurs natures de réactions sont
possibles & I'interface céramique - métal en fonction des matériaux mis en
présence.

- Evaporisation - condensation.

- Réaction chimique
(oxydo - réduction, réaction d'échange ou d'addition) /161/.

- Formation d'un composé défini /162/ en surface et aux joints de grains
si une phase liquide se forme 4 la température de soudage diffusion ou
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pendant le cycle (hermique
(celle - ci migre par capillarité aux joints de grain}.

- Diffusion intergranulaire ou en volume.

métal de base, ce qui permet une adhésion mécanique primaire dans la mesure
ou le métal liquide s'infilire par capillarité dans les pores de la céramique
(I'adhésion réactive est ensuite générée du fail des réactions chimiques ou autres
qui se produisent a I'interface de liaison).

Lors du soudage par friction, il apparait une phase liquide a I'interface du

Un métal ou alliage métallique est parfois déposé entre la surface métallique
et la céramique afin d'améliorer la réactivité aux interfaces de liaison et le
comporiement mécanique de la jonction /163/.

Les mécanismes de diffusion a I'interface céramique / métal impliquent que
I'électroneutralité des cristaux ioniques constituant la céramique soil respeciée.
La diffusion se produit par déplacement des atomes ou ions dans le réseau
cristallin. La mobilité des atomes ou des ions est liée 4 la concentration en
défauts (FRENCKEL, SOOCKLY) /164/. La cinétique des mécanismes de
transport (évaporation - condensation) est fonction du coefficient de diffusion du
métal dans la céramique, de I'énergic de surface du substrat métallique, du
volume des porosités de la céramique /165/. Les mécanismes de diffusion dans
la céramique, pour une géométrie sphérique des porosités peuvent étre explicités
au premier ordre par les relations :

PM 112
Q=c
T 12

(252)

: quantité de métal évaporé par unité de surface (cm?)
el unité de temps (s).

: pression de vapeur saturante du métal.

: masse atomique du métal.

: température (* Kelvin).

: constante.

AHZY O

Le temps de condensation pour que le mécanisme d'évaporation -
condensation se produise pour une monocouche est :

_p |
-8 (253)

_ QaTln
{ =
cP,M12

p : masse volumique du métal évapore.
a : paramétre réticulaire de la maille cristalline du métal.
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La vitesse de remplissage du volume des porosités dans le volume de la
céramique par mécanisme de self diffusion est définie par ['expression :

dgv 8.I1.D;.N.y.Q
- RT | (254)
V  : volume des pores sphériques.
t : temps de diffusion.
N : nombre d'Avogadro.
v : énergie superficielle des porosités.
Q : volume atomique des espéces diffusantes.
R : constante des gaz parfails.
T : température (° kelvin).
D; : coefficient de diffusion.

Ea

Da = Doexp - 3T (255)

Si on considére les mécanismes d'évaporation - condensation a ['interface
céramique - métal, la variation de volume des porosités & ['interface liée au
transport d'un flux atomique s'exprime par la relation générale de

KRUCZYNSKI.
dv _2ADQyN
&= 2RT (256)
V : volume des porosités.
t : temps de diffusion.
A : surface d'évaporation ou de transport de matiére par flux atomique.
D : coefficient de diffusion du métal dans Ia céramique.
Q : volume atomique.
vy : énergie de surface du métal.
N : nombre d'Avogadro.
R : constante des gaz parfaits.
T : température (° kelvin) de liaison.
r : rayon des pores.

La force motrice de diffusion est définie par le potentiel chimique. Celui - ci
est déterminé par la différence de rayon de courbure qui existe entre les
porosités & la surface de la céramique et les défauts de surface (rugosité) du
métal de base situé a I'interface de la céramique. Les conditions limites de

I'équation de KRUCZYNSKI imposent le facteur [1 - (Ft_a)] avec (b-a)la
distance de diffusion.

Si on considére la diffusion superficielle du métal, le flux atomique est
limité & un film mince de surface As sur une profondeur égale a I'unité.
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La variation de volume des pores en fonction du temps s'exprime :

dv  2QegDgyN r

5= SRt -5 a) 237)

es : épaisseur du film de diffusion.
D : coefficient de diffusion superficielle.

Dans le contexte de la diffusion en volume du métal, Ia surface de diffusion
est considérée comme équivalente au rayon de courbure proche de I'interface.

dv _29DyN r
a = rrr 1759 (258)

Il existe une autre forme de diffusion en présence d'une interface, la
diffusion le long de la jonction métallo - céramique. La force motrice de
diffusion est donnée par le gradient du potentiel chimique le long de I'interface.
La présence de contrainles résiduelles influence le potentiel chimique a
l'interface de liaison. La variation de volume des pores du fait de la présence
d'un métal d'apport i I'interface est donnée par la relation :

dvi 3QADN , b y ¥
d - RTa Pa-a v

(259)

p : masse volumique du métal.
y : énergie superficielle du métal sur la céramique.

Si le mécanisme d'évaporation - condensation s'effectue en surface ou en
volume, la surface d'échange est considérée égale au rayon de courbure.

dvi, 3QrDyN
d = RTa

b
0213 asoy

dVis_SQeiDivN b v 7
dd -~ 2RTa G 2" 7

(261)

La profondeur de diffusion est donnée par la relation :
x = VDt (262)

D : coefficient de diffusion.
t : temps de diffusion.

La nature des réactions et des composés formés dépend de la stabilité
thermodynamique de ceux - ci, donc de la nature du couple céramique / métal. Si
on considére le couple SigN4 / métal /166/ ou SiC / métal 1167/, le nitrure et le

carbure de silicium sont souvent déstabilisés par les métaux pour former des
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siliciures (Ni5Si, Ni3Si, NbsSi3, NbSiy par exemple). L'équilibre de la réaction
est lié a la solubilité du silicium dans le métal et i la pression partielle d'azote
libérée lors de la réaction.

1/3Si3Ng + 3Ni —> Ni3Si + 2/3 N3
AG = AGOR + RTL, [(aSi). P23 (N2)] E- (263)
A I'équilibre, la pression de N7 est :

3 AGOR
PNy = exp- 2 CrT + La® (264)

X : concentration du silicium dans le nickel.
IV.6.2. Thermocompression.

Cetle technique consiste a interposer entre les deux matériaux a assembler
un joint métallique déformé plastiquement 4 une température comprise entre 0,5 -
0,9 T (Tt : température de fusion du métal ou alliage formant le joint).

Le joint initial peut se présenter sous différentes géomeétries :

- Torique, comportant une solution de continuité et un recouvrement a ce
niveau. Il est mis en forme a partir d'un fil /168/.

- Circulaire a section hexagonale /169/.
- Circulaire 4 section carrée, rectangulaire, elliptique /170/.

La con&ainte de déformation plastique du joint peut étre appliquée par
pressage uniaxial ou isostatique /171/.

V.6.2.1. Parametres de thermocompression.

a) Composition chimique des métaux ou alliages wtilisés pour le joint
de thermocompression.

Les métaux ou alliages formant e joint de thermocompression doivent &tre
réactifs vis - 4 - vis du substral métallique et de la céramique. Ils doivent
permettre d'effectuer I'assemblage & une température inférieure a la température
de transformation de phase de Ia céramique (température de transition vitreuse
d'une vitrocéramique par exemple /169/) si celle - ci est irréversible et affecte
cerlaines propriéés physiques du matériau.
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b) Pression de vapeur saturanle duv matériau formani le joint a Ja
température de thermocompression.

On distingue deux natures de métaux ou alliages :

- Les métaux pour lesquels I'oxyde est stable (aluminium et alliages,
plomb..), il ne pourra &re réduil pendant le cycle thermique de
thermocompression. Dans ce cas, les mécanismes d'évaporation - condensation
pe participent pas a la formation de la jonction a l'interface céramique / joint. La
pression de vapeur saturante ne doit pas élre trop importante a la température de
liaison afin d'éviter la formation d'une couche de caléfaction 4 la surface du
joint. Celle - ci empécherait les mécanismes d'adhésion de s'établir (adhésion
mécanique par frottement, adhésion réactive).

- Les métaux présentant des oxydes instables a la température de liaison ou
pendant le cycle thermique de liaison. L'un des mécanismes formant la liaison
céramique / joint est le phénoméne d'évaporation - condensation (cuivre, argent,
nickel, zinc ...). Pour ces métaux ou alliages, la pression de vapeur saturante doit
étre supérieure d 10-10 torr a la température de liaison. La figure n° 54 présente

T,
les courbes Pvs) = f (chl) pour différents métaux ou alliages pouvant étre utilisés

pour former le joint de thermocompression (Tq : température de déformation
plastique du joint, T : température de fusion du matériau).
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FIGURE 54
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c) Electropositivité du méltal ou alliage formant le joint vis - a - vis
des éléments des substrals.

It faut éviter d'utiliser des métaux ou alliages susceptibles de former des
composés définis ou intermétalliques avec les matériaux a assembler, car cela
risque de fragiliser les jonctions aux interfaces de liaison. De par ailleurs, une
différence d'électropositivité trop imporlante entre les matériaux favorise les
phénoménes de corrosion (formation de couples électrochimiques). En effet,
deux éléments présentant une différence d'électroposivité importante entre eux
formeront facilement des composés définis, et la différence importante de
potentiel entre ces éléments favorisera les mécanismes de corrosion
électrochimique.

d) Contrainte de dé{ormation du joint - vitesse d’application de Ia
charge de dé{ormation.

La contrainte de déformation du joint est définie comme étant le rapport de
la force uniaxiale appliquée (thermocompression uniaxiale) a I'équilibre sur la
surface apparente de contact aprés déformation du joint. Pour un joint de forme
torique, la contrainte de déformation est donnée par la relation :

Fq
% = MMdy, b (265)

Fg : force appliquée.

dy : diamétre moyen du joint (il est égal au diamétre moyen du joint
torique avant déformation).

b :largeur apparente de contact du joint déformé.

La contrainte de déformation devant étre appliquée dépend de la nature et
des caractéristiques métallurgiques du métal ou alliage formant le joint, de Ia
géométrie de celui - ci et de la stabilité thermodynamique de I'oxyde formé sur le
métal d'apport constituant le joint de thermocompression.

En effet, les oxydes métalliques sont en général plus volumineux que les
métaux sur lesquels ils se forment. Le coefficient d'expansion de la couche
d'oxyde MO (y = volume mole (MO) / volume atome - gramme M) est plus

d que 1. Ceci a pour conséquence la mise en compression de la couche
d'oxyde métallique, le substrat métallique élant en tension. Il existe des
conlraintes résiduelles dans la couche d'oxyde, inhérentes a la croissance du film
d'oxyde lors de sa formation sur le métal. En premiére approximation, on peut
estimer que [l'intensité des contraintes est proportionnelle au coefficient
d'expansion de la couche d'oxyde /172/. Lorsque I'on applique une contrainte
mécanique sur un matériau, il se produit pour une valeur critique de la contrainte
un relichement des contraintes résiduelles de la couche d'oxyde soit par
déformation plastique du film d'oxyde ou du métal support, soit par fissuration
de Ia couche d'oxyde. De ce fait, la contrainte de déformation plastique du joint
sera relativement faible pour les métaux dont les oxydes formés ne sont pas
stables (hermodynamiquement (réduction thermique ou par I'hydrogéne) et
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permetiant une jonction par les phénoménes d'évaporation - condensation (une
contrainte de quelques MPa sera suffisante). La contrainte de déformation est
comprise entre 10 et 100 MPa pour les métaux a oxydes stables (aluminium,
plomb...). L'application de cette contrainte et la vitesse de déformation rapide du
joint permetient de provoquer la rupture de la couche d'oxyde et de créer des
sites actifs de métal pur qui seront favorables aux réactions formant la liaison &
I'interface céramique / joint.

Les paramétres contrainte - vitesse de déformation, température jouent un
role important sur le comportement mélallurgique du joint de
(hermocompression. La déformation plastique s'effectue par le déplacement des
dislocations contenues dans les polycristaux selon des mécanismes de
glissement ou de montée si ceux - ci possédent au moins cing systemes de
glissement. Au cours de la déformation plastique, la densité de dislocations
augmente. Si la vitesse de déformation est grande, la mobilité des dislocations
devient faible par rapport a la vitesse de déformation, ce qui se traduit par un
ancrage des dislocations, la relaxation de celles - ci n'ayant pas le temps de
s'effectuer. La contrainte d'écoulement (0p) du métal formant le joint augmente
lorsque la vitesse de déformation plastique croit. Une relation contrainte - vilesse
de déformation pour un régime stationnaire est proposé par SELLARS et
TECART.

d
?f = Brm) (shxa)n (266)

a el n sont des constantes indépendantes de [a température.

L'expression tend vers une loi parabolique pour les faibles contraintes et
vers uge loi exponentielle pour les fortes contraintes. :

L'analyse de la répartition de la contrainte appliquée, lors de Ia
déformation plastique du joint, montre l'existence de trois zones. La loi de
comporiement mécanique du métal formant le joint (contrainte d'écoulement o
= Re limite élastique), le coefficient de frotiement & I'interface entre les matériaux
mis en contact (celui - ci dépend de la nature des matériaux, de la rugosité des
surfaces, de I'état physico - chimique de celles - ci) influencent I'adhésion
mécanique du joint sur la surface de la céramique et du substrat métallique. La
distribution de la contrainte appliquée sur les matériaux peut étre déterminée par
la méthode des tranches (lechnique appliquée pour le matricage, le forgeage).
L'application de cette modélisation impose de poser les conditions :

- La charge appliquée a une tranche résulte des contraintes internes et du
cisaillement issu du frottement d'interface métal / céramique et métal /
métal (la céramique et le substrat métallique sont considérés purement
élastique pendant la thermocompression).

- Les contraintes principales sont constantes dans une tranche.

- La déformation est homogéne dans tout le volume.
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- Le volume du joint reste constant lors de la déformation (Soho = Sghq).

Ceci implique que la somme des vitesses de déformation soit nulle :
i

(? ¢ij = 0)
i

_ Cetle méthode peut étre appliquée quelle que soil la géométrie initiale du
joint de thermocompression. Si on considére un joint torique, la répartition des
contraintes planes de déformation et les différentes zones formées sont
présentées (figure n°® 55).

Métal d'apport
./ en aluminium
n

a5

::::::::::d)

J I,
M

ANPEES [P SN P,

Y
b

\ Vitrocéramique

Métal d’apport en aluminium en court
de déformation plastique

zone i
zone 111

) d
Fe-Ni—Co

|
@ Substral en Vitrocéramique

Figure 55

Distribution des contraintes biaxiales
de déformation du joint de thermocompression.
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On distingue trois zones :

- Une zone de frottemesnt coulombien (zone I).

- Une zone d'adhésion par frottement de couche limite (zone II).
- Zone de pression hydrostatique (zone III).

La contrainte moyenne de déformation se décompose en une contrainte
normale 4 la surface de liaison (vy), en une contrainte longitudinale de
compression (0x) et ume contrainte de cisailliment 7yy générée par les
mécanismes de frottement qui se produisent aux interfaces de liaison.

L'équilibre des contraintes selon I'axe (x) des coniraintes longitudinales
s'exprime par la relation :

[ox - (0x - dox)]h + 27xydx = O (267)

La relation entre [a contrainte normale oy et la contrainte ox est donnée par
le critére de VON MISES ou d'énergie de déformation, pour les conditions de
distribution des contraintes prenant en compte la contrainte d'écoulement du
matériau formant le joint sous une charge uniaxiale.

_ox-oy=72§ gg =ox + P (268)

P : la contrainte appliquée sur le joint.

La répartition des contraintes, pour les différentes zones formées lors dela
compression du joint, est déterminée a partir de ces deux équations.

- Zone de frottement de COULOMB (zone I).

2 @pbh2)-
o = 5 exp [(FE (269)
Txy = WOy (270)

p : coefficient de frotiement entre les matériaux en présence.

- Zone d"adhésion (zone II, frottement de couche limite).

: 2 -

%
Txy = Tmax = 75' (272)
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- Zone de pression hydrostatique (zone III).

oyl = oyl + 573 o) (273)

X -
ay = Tuax (o) (274)

La contrainte de cisaillement décroil linéairement. Cetle zone correspond
pratiquement a la zone de contact initial. De ce fail, si il existe une couche
d'oxyde stable sur la surface du joint, la densité d'oxyde est plus importante
dans cette zone.

La contrainte moyenne de déformation a appliquer est donnée par la
relation :

_b __b
xXT2 ¢ XT3
4hoy 1 2
0m=§r,7§[ﬁ+—32+”(1+ﬂ0+2#)1 (275)
b La2p
@=Gr-"25 -1 (276)

Cetle relation est & peu prés linéaire pour des valeurs de coefficient de
frottement supérieurs a 0,25.

La largeur de Ia zone I est déterminée a partir de la relation définissant Oyl.
Si7=p, 06y > Tmax = 0p/V3 en considérant que le frottement aux interfaces ast
identique sur toute la surface de comtact. La valeur relative de Ia largeur de la
zone I pour x = xy est donnée par la relation :

ln2p b/2-x
T Tk (277)

Les valeurs expérimentales déterminées pour différents couples montrent
que la largeur de Ia zone I vaut 0,65 h en moyenne /173/ et celle de Ia zone III

1,3 h. La largeur moyenne de la zome d'adhésion (zone II) observée
expérimentalement est égale & :

bw = bc - 1,3h (278)

b : largeur de la zone d'adhésion.
be : largeur de contact du joint.
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Il existe une relalion enire la largeur apparente de contact du joint (bg), la

largeur de la zone d'adhésion, le rapport de déformation l—xc el la contrainte de

rupture de la liaison (figures n® 56 - 57).

A2 (X -%c)/h

20—
16—
12 1
8
4 _—
] J‘ |
5 10 15 bo/ b
FIGURE 56

Relation entre la zone d'adhésion et le rapport%

pour une liaison aluminium - silice fondue /173/.
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FIGURE 57

Contrainte de rupture pour une sollicitation en traction
be

en fonction du rapport f pour une liaison Al/ Al;03 /173/.

Nous montrons expérimentalement que ['étanchéité et la contrainte de
b
rupture de la jonction sont faibles lorsque _hs < 9. Les propriétés mécaniques de

b
la liaison sont maximales lorsque _Ec 2 13. Celles - ci peuvent étre influencées de
la durée du palier thermique sous contrainte, i la température de déformation
plastique du métal d'apport en fonction de la nature des réactions qui se

produisent & I'interface métal d'apport / céramique el des phases formées au
niveau de cetle interface (phases spinelles )

e) Influence de la température.

La déformation plastique du métal d'apport constituant le joint de
thermocompression (température : 0,5 Tf < Tp < 09 Tt) s'effectue par
déplacement des dislocations. Les mécanismes pouvant élre mis en jeu

(glissement - montée) sont des mécanismes thermoactivités. Ils sont régis par la
loi d'ARRHENIUS.

= & exp. - AG—K.I@)- | 279

196



€0 el AG sont des fonctions de la contrainte et de la température. On relie la
contrainte de déformation plastique du joint, la vitesse de déformation et Ia
température Tp par I'expression :

de h a g)R
-dT=Ceexp.-Q'(S—Ri—:r-)— | . (280)

£=La(l+A) : A=h,'mh°

ho : épaisseur initiale du joint.
h :épaisseur finale du joint.

C, @, 1 sont indépendants de la température. L'énergie d'activation Q est
déterminée en tragant les courbes :

Lpe = f% (o=cte)

ou: Ly (shao) = f % (e =cte).

L'effet de la température intervient sur la cinétique de réaction aux
interfaces joint / céramique et substrat métallique / jomt si un mécanisme
réactionne] est possible thermodynamiquement pour le couple considéré métal
de base / joint / céramique.

La consolidation du métal formant le joint, issue de la déformation
plastique, est compensée par le mécanisme de recristallisation secondaire qui se
produit sous I'effet de la température (0,5 - 0,9 T¢) et de la durée du maintien a
cetle lempérature.

La température de déformation doit &tre inférieure a Ia température
d'équicohésion afin d'éviter une décohésion infergranulaire dans le matériau
constituant le joint de thermocompression.

1) Temps de maintien sous contrainte i la température de déformation.

L'influence de [a durée du maintien sous contrainte i la température de
déformation plastique du joint est fonction de Ia cinélique de la réaction qui se
produit aux interfaces joint / céramique, joint substrat métallique.

Si il existe uniquement une adhésion mécanique, une durée de maintien trés
courle sera suffisante (sous la contrainte et 4 la température de déformation) pour
obtenir I'énergie d'adhésion maximale par contact. Le temps de palier thermique
4 Tp sous op peut étre compris entre 1 minute et plusieurs heures. En général, Ia
contrainte de rupture de la liaison croit lorsque Ie temps de maintien augmente i
TD sous ap /173/. Toutefois si il existe la formation de phase de type spinelle a
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I'interface de la céramique, ceci fragilise fa liaison et peut favoriser la diminution
de la contrainte de rupture en fonction de la durée du maintien i Tp sous ap.
Ceci est lié a I'épaisseur de la couche de phase spinelle qui augmente avec la »
durée du palier. La fragilisation de la liaison est d'autant plus importante que

cetle couche est épaisse. '

8) Influence de la rugosité des surfaces de liaison.

La rugosité des surfaces des substrats métalliques modifie le processus de
déformation du joint métallique. Au cours de la déformation plastique du métal
d’apport, celui - ci s'ancre dans les interstices générés par les aspérités de surface
et bouche celles - ci. De ce fait, le fluage du joint diminue localement ce qui
entraine une diminution des sites actifs de métal pur formé par la rupture de la
couche d'oxyde présente sur la surface du métal d'apport. Les surfaces de
contact aluminium pur / interface de liaison soni plus faibles. 11 se crée des zones
libres dans lesquelles la liaison par frottement ne peul pas s'effectuer. Il existe
une adhésion globale du join, mais I'étanchéité a I'hélium n'est pas
reproductible. Celle - ci ne peut &tre obtenue que pour des défauts maximum de
rugosité présentant une dimension inférieure a 30 um.

Certains auteurs /174/ montrent qu'il est possible d'obtenir des laisons
étanches de fagon reproductibles sur une surface granuleuse avec une alumine
(o) en utilisant un joint en aluminium AS, plomb /175/, indium en maintenant [
contrainte moyenne de déformation du joint i Ia température de déformation
pendant trente minutes. II est parfois nécessaire de déterminer la durée du
maintien sous confrainte i la température de déformation par élalonnage en
fonction de la rugosité des surfaces de liaison. L'adhésion s'effectue
préférentiellement sur le sommet des défauts. Les défauts plus élevés sont en
compression alors que les défauts de plus faible altitude sont sollicités en
traction. De par ailleurs, il peut exister une possibilité de relaxation des
contraintes résiduelles par fluage du joint en fonction de Ia loi de comportement
mécanique du métal d'apport. Les défauts de rugosilé peuvent perturber ce
phénomeéne. :

La limite du rapport de déformation % 2 9 nécessaire pour obtenir

I'adhésion du métal d'apport déformé fixe les limites d'irrégularités du joint
thermocompressé et des défauts de rugosité. Elles sont données par la relation :

b .
Hmax < § - bmin (281)
Humax : épaisseur maximum du joint.

bw  :épaisseur minimum du joint.
b :largeur du joint cotrespondant a la zone de contact d'épaisseur
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b) Influence de la nature de I'aimosphére et de la dissolution des gaz
dans les matériaux.

La contrainte de rupture des interfaces de liaison est fonction de ['énergie
d'adhésion du métal d'apport constiluant le joint et des composés formés aux
interfaces. La nature des réactions pouvant se produire est fonction des
conditions thermodynamiques (P, T), de I'état physico.- chimique des surfaces,
des phénomeénes d'adsorption et de dissolution des gaz, de I'atmosphére
environnanie. On observe des réactions prévisibles d'un point de vue
thermodynamique.

On peut distinguer deux natures de réactions en fonction de I'atmospheére
/176 - 177 - 178/ :

- Les réactions donnant lieu a la formation de composés définis ou de
solution solide /179/.

- Les réactions d'oxydo - réduction, d'échange ou d'addition créant des
oxydes mixtes ou phases spinelles.

La formation de phases mixtes entre le métal d'apport et la céramique n'est
pas la seule possibilité de réaction. On observe souvent la formation d'un oxyde -
sur le métal, c'est le cas des couples niobium / alumine, tantale / alumine pour -
lequel il se forme I'oxyde Taz05 qui réagit avec I'alumine pour donner la phase
spinelle Ta AlxOy.

L'oxygéne nécessaire a la réaction et a la formation de I'oxyde peut étre -
issu de I'atmosphére environnante, d'atomes d'oxygéne adsorbés sur la surface -
ou dissous dans les matériaux.

La présence d'oxygéne dans I'almosphére est trés importante pour les
couples comportant des métaux dont I'oxyde est instable (Cu, Pt, Ni, Au, Pd,
Ag). Un recuit du substrat métallique, qui sera en contact avec la céramique, en
milieu oxydant réalisé préalablement a I'opération de liaison peut augmenter
considérablement la contrainte de rupture de la jonction (couple Cu / Al03, Ag /
Alz03, Au / Al;03). L'adhésion du métal sur la céramique peut devenir nulle
lorsque la concentration en oxygéne dans ['almosphére environnante passe de
quelques centaines de ppm a quelques dizaines de ppm /180/ - couple Ag /
Al203. Si la concentration en oxygéne est trop faible, I'oxyde formé dans les
conditions thermodynamiques se dissocie thermiquement pendant le cycle
thermique (diagramme ELLINGHAM - RICHARDSON). Une certaine quantité
d'oxygene se dissout aux joints de grains du substrat métallique ou du métal
d'apport et ne participe plus & la formation des composés.

Plusieurs auteurs précisent que les données thermodynamiques des métaux
massifs ne peuvenl pas &tre considérées pour les réactions de surface /181 -
182/. 1l est nécessaire de prendre en comple les énergies de surfaces. La

formation d'un oxyde sur les premiéres couches atomiques de la surface est
définie par la relation :
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v
AG(s) = AGy) + (Yw0 + YOV - "uiV) ¢ (282)

A%
e
AGy)

Y

: volume molaire.
: épaisseur de la couche d'oxyde.
: variation d'enthalpie libre lors de la formation de I'oxyde

: énergies de surface et d'interface (oxyde, vapeur, métal). .

Dans le cas des métaux nobles, la température de décomposition des
oxydes dans I'oxygéne a la pression d'une almosphére dépend de leur énergie

de formation (tableau XV).
Oxydes AGf Température de dissolution
pour une pression d'atmosphere
Kj . mol1 de 1 atmosphére
IryO -133,98 800 °C
P07 - 79,55 585 °C
PdO - 58,62 868 °C
AgrO - 10,89 230°C

TABLEAU XV

Energie de formation et température de dissociation d'oxydes de métaux nobles

Ces oxydes se dissocient d une température

/181 - 182/.

inférieure a la température de

liaison ou de déformation plastique du métal d'apport. L'oxyde de platine est

instable a une température inférieure a 5
existe sur le métal de base pour des épaisseurs pouvant alteindre

00°C sous une atmosphére d'air, mais il
50 A entre

500°C et 900°C en atmosphére oxydante. L'enthalpie libre de formation des
oxydes de métaux nobles est présentée figure n° 58.
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FIGURE 58

Enthalpie libre de formation des métaux nobles.

L'auteur DE BRUIN émet ['hypothése que I'énergie d'interface des métaux
nobles en contact avec les céramiques de type oxyde (Al203, Mg0, Zr0;...) est
reliée & I'énergie de formation de I'oxyde qui croit au fur et @ mesure que
I'épaisseur de la couche d'oxyde diminue (figure n* 59).
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FIGURE 59

Plusieurs oxydes mixtes ont &€ mis en évidence par diffraction X aprés
réaction a haute lempérature entre des métaux nobles et des oxydes (tableau
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Couple Température Atmosphere Produit de Structure Température
de réaction réaction cnstalline de dissociation

(T°C) (T°C)

BaO - PtO, 1050 - 1030 air Ba3Pt;0, - hexagonal 1050

ZnO - P10, | 500 - 1600 air ;n2RO4 spinclle / 830

MgO - PtO, 500 - 1600 air Mg,>PtO4 spinelle

CdO - PtO, 500 - 1600 air CdyPtO4 spinclle 840

Ca0 - P10, 800 - 1300 air CaPtOg cubique 1000

Ca0 - PO, 800 - 1300 air CaPtOy4 cubique 1081

TABLEAU XVI

Oxydes ternaires observés par diffraction X et conditions de formation
d'aprés les auteurs SIEGEL, Mc DANIEL, HENDERSON, SHEER.

La nature des réactions est du type :

Mx 0Oy + Mz0y ——> MxMz0y
3Ba0 + 2Pt0; —> Ba3Pt;07
2700 + Pt0; —> ZnaPt04

2Mg0 + PtO; —> Mgz Pt 04
2Cd0 + PLO; —> CdaPt04
2Ca0 + Pt0z —> CazPt04
4Ca0 + Pt0O; —> CagPL0g

D e 2 ) é par

thermocompression sur la céramique du type d'oxyde, il existe des impuretés
qui peuvent présenter une affinité plus importante pour I'oxygéne que d'autres
éléments, ce qui augmente la résistance mécanique de la liaison (impuretés telles
que Cu et Ag dans I'or, Li, Be, Al, Zr dans le cuivre, Mg et Be dans le nickel).
Un recuit effectué, avant thermocompression, peut engendrer une ségrégation
superficielle des éléments d'additions plus oxydables, ce qui est favorable a
I'augmentation de I'énergie d'adhésion et de la résistance mécanique de la
jonction.
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Toutefots, 1l est possible d'obtenir une liaison par thermocompression entre
céramique de type oxyde et des métaux nobles sous atmosphére réductrice (N +
H3) ou sous vide. Dans ce cas, il se produit une réduction du cation de Ia
céramique. L.a formation de composés définis & haute température, en présence
d'hydrogene diminue Ia chaleur de réaction, ce qui facilite la réaction et la rend

possible (tableauv XVII).



Céramique Tempérﬁture Composé formé
O
TiOy 1200 Pd3Ti
AbO3 1300 7 PdjAl
AlbO3 1300 Pd3Aly
AlhO3 1300 PdAl
AhO3 1200 Pt3Ti
AlO3 1500 PiyAl3
AlO3 1250 PtsAl3
AlpO3 1200 Pt3Al
MgO 1100 Pti3Mg
MgO 1100 Pt7Mg
Y203 1200 PisY
TABLEAU XVII

Formation de composés définis avec les métaux nobles

par réduction des cations de la céramique de type oxyde /179/.




Les réactions sont de la forme :
AlO3 + 6 Pt —> 2PiAl + 320;
Al03 + 6Pt + 3H; —> 2 P;Al + 3H;0

Les composés PisY ou Pt3Y sont identifiés pour des couples Zr0; stabilisé
avec Y303 / platine, assemblés par thermocompression et portés a 1400°C
pendant 670 heures dans I'air /179/. T

L'expérience montre I'évolution de la contrainte de rupture de la liaison
pour différents couples en fonction de I'atmosphére, de la température et dp
temps de maintien dans les conditions d'atmosphére et de température, soit
pendant I'opération d’'assemblage, soit aprés liaison. L'analyse de I'inﬂuenge de
I'atmosphére environnante lors de fa thermocompression doit étre effectuée en
considérant I'état de surface de la céramique /183/ (tableau XVIII).



Couple Température de Contrainte de | Atmosphére | Etat de surface | Contrainte de
thermocompression | déformation rupture
du joint
(Tp °C) o4 (MPa) oR (Mpa)

ZrO/AV 610 12,5 vide sablage 13
Nimonic 1076 torr polissage 30
80 A
ZrOy/AY 610 12,5 vide rectification 17,5
Nimonic 102 torr
80 A
Z10y/AV 610 12,5 Ar-H, sablage 67
Nimonic 90- 10 polissage 88
80 A 1 torr
Sialon/AV 610 125 vide sablage 25
Nimonic 10°6 torr rectification 42
80 A polissape 58
Sialon/AV/ 610 12,5 vide rectification 30
Nimonic 10-2 torr
80 A
Sialon/AV 610 125 Ar-Hy sablage 76
Nimonic 90 - 10 polissage 82
80a 1 torr
SigNg/AV 610 125 vide sablage 2
Nimonic 106 torr polissage 35
80 A
SigNy/AV 610 125 vide rectification 1,8
Nimonic 102 torr
80 A
SigNy 610 12,5 Ar-H, sablage 24
Nimonic 90- 10 polissage 12
80A 1 torr

TABLEAU XVII

Influence de I'atmosphére de liaison et de la rugosité de surface de la céramique
sur la contrainte de rupture /183/.



Les résultats préseniés dans ce tableau montrent que pour les couples
considérés, la contrainte de rupture augmente en général lorsque la rugosité de la
surface de la céramique diminue et si la liaison est réalisée ou sollicitée dans une
atmosphére réductrice (Ar - Hz, 90 - 10 P = 1 Torr).

Des résultats obtenus avec les métaux nobles (Pt, Au, Ag) montrent que la
contrainte de rupture évolue en fonction de la nature de I'atmosphére et du temps
de maintien /184/ pour une température précise (figure n® 60) de sollicitation
(tableau XIX /184/).

A or ( MPa)

100 4

80 —

60 -

40 -

20 -

- L 1 i1 | |
l2 fl1 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24 i.(]'l)>
FIGURE 60
Couple Pt/ Al;03 /184/.



Température Durée Atmosphére | Contrainte de rupture
d'exposition | d'exposition pour une sollicitation
en cisaillement
(I°C) (H) oR (MPa)
1050 4 air 52,2
1050 24 air S5
1050 100 air 69,2
1050 4 Ha 25,6
TABLEAU XIX

Influence de I'atmosphére et du temps d'exposition
sur la contrainte de rupture pour le couple Au/AlyO3/184/.

V. 7. Conclusion.

Les différentes techniques d'assemblage, par brasage, soudage diffusion et
{hermocompression, enire une céramique et un alliage métallique qui ont é&
analysées (cerlaines seront expérimentées § IV.8) montrent que :

A) Pour le brasage: L'un des paramétres prépondérant est la mouillabilité
du métal d'apport sur la surface de fa céramique. Ceci est lié 4 la différence de
réactivité chimique qui existe entre les céramiques et les alliages métalliques du
fait de la nature des liaisons chimiques qui assurent la cohésion de ces matériaux
(§ 1II). Les facteurs définissant la mouillabilité d'un métal liquide sur une
céramique sont identiques & ceux présentés dans le contexte du brasage des
alliages métalliques.

La mouillabilité, I'énergie d'adhésion, qui sont en relation avec les énergies
de surface et d'interface peuvent &tre améliorées en modifiant la nature physico -
chimique de la surface de la céramique par des dépdts métalliques ou par des
réactions qui se produisent entre des éléments actifs vis -4 - vis de la céramique.
o1 dis "'“i 1 differente : - asSage permeliail d'z rer une bonne

mouillabilitt du métal d'apport liquide sur la céramique (brasage par
métallisation directe, brasage actif, brasage réactif, brasage eutectique direct). La
nature physico - chimique de la surface, les ségrégations de cerlains éléments
actifs contenus dans le métal d'apport ou sur la surface de la céramique,
modifient la mouillabilité du métal d'apport liquide sur la céramique. Celle - ci
est sensible & la nature et valeur de la pression partielle des gaz. Les réactions
pouvant se produire entre le métal d'apport ou le substral métallique et la
céramique dépendent de la réactivité thermodynamique des surfaces pour les
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matériaux considérés et de la nalurg' de I'atmosphére. On distingue les réactions :
- Echange.
- Addition.
- Oxydo - réduction.
- Evaporation - condensation.

- Pontage sur les chaines pendantes, liaisons sur des lacunes ou autres
défauts situés 4 la surface (marche, terrasse).

- Liaisons de VAN DER WAALS ou du type électrostatique.

Le métal d'apport doit aussi permettre les réactions et mécanismes qui se
produisent a la surface du métal de base (§ II) lors de la formation du joint
brasé. Les effets de la dissolution du métal de base dans le métal d'apporl: des
ségrégations chimiques dans le joint brasé de certains éléments d'additiog issus
du métal de base ou du métal d'apport peuvent modifier les réactions a
l'interface de la céramique du fait de I'affinité chimique existante entre les
différents éléments en présence (ions ou atomes issus de la céramique / alomes
métalliques).

B) Pour le soudage diffusion : 11 existe des réactions de diffusion du
substrat métallique dans la céramique en volume ou aux joints de grains. Des
techniques de liaison comme le soudage par friction (céramique / métal) donnent
ieu 4 la formation d'une phase liquide a I'interface et favorisent les mécanismes
de diffusion, d'évaporation - condensation.

C) Pour la thermocompression : 1l existe une adhésion primaire
mécanique, entre le métal d'apport 4 I'état solide et la céramique, qui se produit
par froltement (contrainte de cisaillement de COULOMB, cisaillement des
couches limites) lors de la déformation plastique du métal d’apport constituant le
joint de thermocompression. Les réactions pouvant se produire aprés mise en
forme du joint et permettant une adhésion réactive dépendent de la réactivité du
métal d'apport vis - a -vis des matériaux de base (évaporation - condensation,
oxydo -réduction, pontage sur des chaines pendantes, liaisons sur des défauts de
surfaces...). Cette technique se différencie du soudage diffusion par le fait qu'_une
déformation plastique du métal d’apport est réalisée 4 une température qui se
situe dans le domaine du fluage restauration. Le choix du métal d'apport va étre
lié 4 la nature des matériaux i assembler, aux conditions de sollicitations
ultérieures (contraintes, température, atmosphére). Différents couples peuvent
étre réalisés (figure n® 61 /185/).
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L Céramiques oxydes Be0, Al203, Zr0z, Si02

et alliage
Cu et alliages
Superalliages
Zr et alliages
Ti et alliages
fontes

Verres Céramiques non oxyde
Vitrocéramique SiC, Si3N4, sialon,
(Zérodur) B4C, AIN

FIGURE 61

Couples céramique / métal formés par thermocompression.

Il peut étre parfois intéressani de mellre en oeuvre cetie méthode
d'assemblage pour réaliser des liaisons entre alliages métalliques, bien qu'il
existe d'autres techniques de soudage industrielles (T.L.G., M.ILG., MAG,
faisceaux d'électrons, faisceaux laser, brasage).

Plusieurs applications industrielles d'assemblage céramo -métallique par
thermocompression existent actuellement :

- Fabrication de tubes électroniques.
- Fabrication de capteur a oxygéne /186/.

- Assemblage d'électrodes de gyrométre laser sur bloc optique en
vitrocéramique /187 - 188/.

- Fabrication de substrats élec troniques hyperfréquences.

Cetle liste n'est pas exhaustive, d'autres réalisations industrielles sont
envisageables - dans différentes industries  (électronique, aérospatial,
aéronautique, automobile...).

Aujourd'hui, la thermocompression par pressage uniaxial est plus souvent
utilisée, ceci autorise de réaliser des liaisons uniquement sur des plans, mais la
mise en oeuvre du pressage isostatique peut permetire d'envisager des liaisons
pour différentes géométries. Il sera dans tous les cas nécessaire d'adapter les
sections des piéces  assembler et la configuration de la surface de liaison.
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IV.8. Résultats expérimentaux. _-

IV.8.1. Brasage sous vide réactif entre céramiques et alliages
métalliques.

IV.8.1.1. Matériaux utilisés.
a) Céramiques (fournisseur céramiques et composites).

Nitrure de silicium (8 Si3N4), carbure de silicium (8 - SiC oxydé ou non),
zircone - alumine (Zr0; + AL03). Les caracléristiques physiques et mécaniques
sont présentées planche 30. La nature des phases présentes dans chacuge des
céramiques a éé déterminée par diffraction X (anticathode en cuivre).

b) Substrats métalliques.
Acier inoxydable martensitique de nuance Z30 C13,

Des t6les en titane, en zirconium, en zircaloy présentant différentes textures
aprés laminage el recuil ont été utilisées, afin d'analyser ['influence de
l'orientation préférentielle des plans et directions cristallographiques sur le
comporiement mécanique et les réactions a I'interface joint brasé / téle. Nous
distinguons les métaux de base laminés suivants :

Titane T35 - péle transversal
Titane - pole central
Zirconium - péle transversal
Zirconium - pole central
Zircaloy - pole central
Zircaloy - pole transversal

Les propriétés physiques et mecaniques de ces métaux ou alliages sont
présentés planche 31. Les figures de péles illustrant la texture des t6les avant et
aprés recuil sont présentées pour les différentes tles planche 32.

¢) Métaux d’apport.

Les métaux d'apport sont des alliages ternaires réactifs (fournisseur

WESGO ou DEGUSSA) Ag - Cu - Ti pour lesquels la composition chimique,
les caractéristiques physiques et mécaniques sont consignées planche 33.

IV.8.1.2. Préparation des surfaces,
a) Céramiques.
Toutes les céramiques sont dégraissées selon différents (raitement de

surfaces.
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- Dégraissage dans un solvant chloré (Fréon T.M.C.) avec agitation
ultrasonique pendant cing minutes,  latempérature ambiante.

- Dégraissage chimique avec les conditions :
Composition de la solution sapounifiante :

Soude :20¢g .11
Carbonate disodique :20g . I
Phosphate trisodique :40g . I!
Silicate de sodium  :20g.F!

Température :80°C
Durée : 30 minutes
Ringage 4 I'eau et dans I'éthanol.

b) Métaux de base.

Les traitements de surfaces effectués sont identiques & ceux réalisés avant
le brasage homogéne ou soudage diffusion des alliages métalliques (§ I1.4).

Les substrals en titane et zirconium ou allisge de zirconium sont préparés
dans les conditions suivantes :

- Recuit sous vide a la température de 700°C pendant trente minutes
(§ 11.4.3.2).

- Dégraissage dans un solvant organique (acélone), puis dans I'éthanol
avec agitation ultrasonique pendant cinq minutes a la température
ambiante.

- Décapage dans une solution constituée d'un mélange d'acide (acide
pitrique 40 % en volume + acide fluorhydrique 20 % en volume dans de
I'eau distillée) pendant dix secondes.

- Ringage dans I'eau courante, puis distillée et dans I'é¢thanol.

L'acier subit un dégraissage au solvant chloré (Fréon T M C) avec
agitation ultrasonique pendant cinq minutes,  la température ambiante, puis un

dégraissage chimique pendani cinq minules (solution saponifi
celle utilisée pour les céramiques) et un dégraissage électrochimique selon les
conditions : -

Electrolyte :

Soude :85¢g.H
Carbonate disodique :25g.H
Phosphate trisodique :12g .1
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Silicate de sodium | :12g. 1

Température : 76°C
Densité de courant cathodique : 4A.dmZ(J = I/S)
Durée : S minutes

Anodes en acier inoxydable Z2CN18 - 10

surface anodique 2
surface cathodique ~

Les éprouveties sont ensuite rincées a ['eau et 4 ['éthanol.
¢) Métaux d’apport.

Ils sont nettoyés dans un solvant chloré (Fréon T.M.C.) avec agitation
ultrasonique pendant cinq minutes, a la température ambiante, puis décapés dans
un solution d'acide nitrique, dilué & 5 % en volume dans I'eau, pendant cing
minutes ou dans une solution d'acide nitrique concentrée a 50 % en volume dans
I'eau pendant trente secondes. Un ringage a I'eau et a I'éthanol est ensuite
effectué.

IV.8.1.3. Géométrie des assemblages.

La configuration de la surface de brasage est du type par recouvrement. Le
substral en céramique est formé soit d'une pastille de diamétre 30 mm et
d'épaisseur 3 mm, soit d'un parallélépipéde de section carrée de 10 mm de cdté.
Le métal de base est constitué soil d'un cylindre de diamétre 30 mm et de
hauteur 30 mm, soit d'une t5le de forme carrée de 15 mm de coté et de 1 mm
d'épaisseur (litane, Zr et alliage Zircaloy 2).

IV.8.1.4. Conditions expérimentales de brasage.

Le métal d'apport se présente sous la forme d'un feuillard d'épaisseur 0,1
mm. Il est découpé aux dimensions de la surface de brasage. Le volume initial de
métal d'apport est soit de 10 mm3 (éprouvettes céramique / métal
parallélépipédique) soit de 71 mm3 (éprouvette céramique / métal cylindrique).

- La rugosité des matériaux de base est mesurée avec un palpepr
électronique (marque HOMMEL TESTER). La valeur de (Ra) est comprise
entre 0,21 um et 0,78 um pour les céramiques et 0,26 um et 0,48 um pour les
substrals métalliques (profils de rugosité présentés planches 34 - 35 - 36). Le
brasage est réalisé dans un four sous vide a parois froides (§ I1.4).

Paramétres de brasage.
La contrainte appliquée sur la surface de brasage est comprise entre :
2.103MPaet5. 103 MPa,
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Le cycle thermique est différent en fonction de la composition chimique du
métal d'apport.

Métal d apport Ag - Cu - Ti

(Ag - 62,94 %, Cu - 354 %, Ti-1 66 %)

Vitesse de chauffage . (20°C-750°C) 9 °C min'l. -
Palier thermique : 750°C - 30 minutes.

Vitesse de chauffage . (750°C - 840°C) 3 °C min-l.
Température de brasage (IB) : 840°C.

Palier a Tp : 20 minutes.

Vitesse moyenne de refroidissement : (840°C - 340°C) - 4°C min-1.
(340°C - 100°C) - 1°C min-l.
Pression dans le four : 106 mb -1,5. 104 mb.

Métal d'spport Ag - Cu - T1

(Ag - 68,8 %, Cu - 26,7 %, Ti - 4,5 %)

Vitesse de chauffage : (20°C - 800°C) 11 °C mim’L.
Palier thermique . 800°C - 35 minutes.
Vitesse de chauffage . (800°C -900°C) 5 °C min'l.
Température de brasage (T'B) : 900°C.

Palier a Th : 7 minutes.

Vitesse moyenne de refroidissement : (900°C - 380°C) - 5°C min-1.
(380°C - 80°C) - 1°C min-1.
Pression dans le four . 5.106mb-1,5.104 mb.

IV.8.1.5. Investigations — Interprétations.

I'examen visuel des différenis couples céramique / métal d'apport / métal
évi i ion d'un point de vue de I'aspect (planche

37). Nous observons soit des liaisons ne présentant pas d'anomalies {(planche
38 - photos n® 56 - 57 - 58) détectables a I'échelle macroscopique, soit des
couples présentant une fissuration de la céramique, soit une rupture de la liaison
au niveau de I'interface céramique / métal. A ce stade d'investigation, il est bien
évidemment impossible d'affirmer la ou les causes de la rupture de la liaison, ou
de la fissuration de la céramique (effet des contraintes résiduelles, modification
de la composition chimique a I'interface et corrosion intergranulaire de la
céramique, changement de phase et de structure de la céramique a I'interface de
jonction, influence de la présence de certains atomes issus du métal de base et
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dissous dans le métal d'apport sur les réactions 4 ['interface joint brase /
céramique). Toutefois, il semble que la rupture de la liaison a ['interface
céramique / joint ou la fissuration de la céramique soit systématique pour les
couples zircaloy 2 / SiC oxydé, zirconium / SiC oxydé. Ceci quelle que soit la
concentration en titane dans le métal d'apport. Nous observons une modification
de la couleur de la céramique Zr0z + Al303 au niveau de la zone de liaison
céramique / métal sur une hauteur soit de 0,5 mm environ (couple Ti/ Ag - Cu -
Ti 4,5 % / céramique) , (planche 38 - photos n° 59 e 60) soit de 1,6 mm
environ (couple zircaloy 2 / Ag - Cu-Ti 4,5 % / céramique), (planche 38 -
photo n® 61). Ceci peut étre significatif d'une modification de [a composition
chimique et structurale de la céramique engendrée par la réaction entre le métal
d'apport et I'interface de la céramique. Des analyses par diffraction X pourraient
permettre d'identifier les composés formés et la structure de la céramique dans la
zone de liaison.

Les examens macrographiques et micrographiques effectués montrent :

- En général une bonne mouillabilité des métaux d'apport (Ag - Cu - Ti) sur
la surface des matériaux de base (planche 39 - piiotos n® 62, 63, 64, 65, 66).

- Des défauts de mouillabilité a I'interface de la céramique (planche 39 -
photo n® 67) dispersés a l'interface. Dans ces conditions le faux de
recouvrement peut varier de 30 % 4 90 %. Le taux de recouvrement du joint

brasé est donné pour un plan de coupe micrographique par la relation :

- L
R% = IC—LC—TD | | (283)

Lc : longueur totale de Ia liaison.
LTD : longueur total des défauts de mouillabilité observés sur la coupe

- Une zone de dissolution du métal de base plus ou moins importante en
fonction de la nature du métal de base et de la concentration en titane dans le
métal d'apport. La réaction métal d'apport - substrat métallique semble plus
importante avec les métaux de base constitués par le titane et I'alliage zircaloy 2.
Des profils de concentration effectués avec une microsonde i énergie dispersive
ou i sélection de longueur d'onde devraient permetire de confirmer cette analyse
des investigations métallographiques..

- Une zone de réaction de largeur comprise entre 6 pm et 8 um environ a
I'interface joint brasé / céramique (pour les couples métal de base / Ag - Cu - Ti/
Zc0z + Al203 - planche 40 - photos n° 71,72).

La profondeur de cetle zone dépend de Ia nature de la céramique, de la
concentration en titane dans le métal d'apport et des parameétres de brasage soit,
le palier thermique 4 la température de brasage, I'atmosphére, I'état physico -
chimique de Ia surface de la céramique, I'influence des effets des ségrégations
chimiques et de la dissolution du métal de base dans le métal d'apport. Elle est
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de 2 um a5 pm pour le couple Ag - Cu - Ti/ SisNget de 1 pm a 2 ym pour le
couple Ag - Cu-Ti/ SiC.

- Une hétérogénéité de structure micrographique du joint brasé
(ségrégations chimiques, effets de la dissolution du métal de base dans le métal
d'apport (planche 40 - photos n® 70, 71, structure micrographique de type
eutectique Ag - Cu). S

Pour les couples formés avec les métaux de base zircaloy 2 (pole
transversal ou central), titane, zirconium et la céramique ZrQz + Al;03 avec pour
métal d'apport I'alliage Ag - Cu - Ti 4,5 %, nous observons des zones de
fissuration soit a I'interface de la liaison céramique / joint brasé (planche 40 -
photo n° 73), soit a I'interface joint brasé / métal de base (planche 41 - photo n°
74). 11 existe parfois plusieurs fissures initiées dans la céramique qui se propage
dans le joint brasé (planche 41 - photos n® 75, 76, 77). Certaines fissures
traversent toute I'épaisseur du joint brasé et la zone de dissolution du métal de
base (planche 41 - photos n° 78, 79). Des mesures de microduretés VICKERS
effectuées sous une charge de 0,981 N, dans le joint brasé au niveau des zones
fissurées et des zones saines, monirent une augmentation de la dureté par rapport
i la dureté initiale du métal d'apport. En effet, la dureté initiale des métaux
d'apport réactifs constitués d'alliage base d'argent est de I'ordre de 1000 MPa -
1100 MPa. La dureté VICKERS mesurée dans le joint brasé au niveau d'une
zone présentant des fissures varie de 2360 MPa a 3830 MPa pour le couple
zircaloy 2 pole central / Ag - Cu - Ti 4,5 % / ZrOz + Al;03, elle est de 2970 MPa
dans une zone saine du joint brasé. Pour le couple zirconium pdle transversal /
Ag - Cu-Ti4,5 % / Z10z + Alz03, la dureté VICKERS est de 1810 MPa a 2540
MPa dans une zone non fissurée du joint brasé et de 3220 MPa dans une zone
comportant des fissures. Cet effet de durcissement de I'alliage formant le joint
brasé et I'hétérogénéité structurale ne peuvent avoir pour origine qu'une réaction
(dissolution, diffusion) entre le métal d'apport et le métal de base (Ti, Zr ou
zircaloy 2). La fissuration du joint brasé peut s'expliquer par la formation de
composés intermétalliques ou définis générés par la dissolution et diffusion
d'atomes du métal de base dans le métal d'apport ou réciproquement métal
d'apport dans métal de base el par la présence de contraintes résiduelles
engendrées dans la céramique et & I'interface de liaison du fait de la contraction
différentielle des matériaux (on observe souvent un prolongement de la fissure,
initiée dans la céramique, au niveau du joint brasé et dans les zones de diffusion,
de dissolution du métal de base).

L'analyse des diagrammes d'équilibre de phases concernant les différents

éléments en présence lors du brasage (Zr - Cu, Ag - Zr, Ti - Cu, Ag - T peut—
expliquer la formation de phases fragiles dans la zone de dissolution et dans le

joint brasé. En effet i la température de brasage (900 °C pour le métal d'apport

Ag - Cu - Ti 4,5 %) la solubilité du titane dans I'argent est trés faible, celle du
zirconium est nulle. Par contre la solubilité de 1'argent dans le titane est de I'ordre

de 25 % en poids et dans le zirconium de 6 % en poids (diagrammes Ag - Ti, Ag

- Zr - planche 42).
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De ce fait la dissolution d'une certaine quantité d'argent, issue du métal
d'apport, dans les métaux de base donne lieu 4 la formation de la phase y pour le
couple Ag - Ti et 3 pour ie couple Ag - Zr (composés intermétalliques).

Si on considére les diagrammes d'équilibre des phases pour les couples Cu
- Ti et Cu -Zr (planche 43), il existe une solubilité du titane dans le cuivre de 5
% en poids environ. Celle du cuivre dans le titane est rés faible. La solubilité du
cuivre dans le zirconium est de quelques % a la température de brasage, elle est
pratiquement nulle pour le zirconium dans le cuivre (quelques dixiémes de %
/189/). Des composés intermétalliques (phase y pour le couple Cu - Ti) et des
composés définis, pour le couple Cu - Zr (ZrCu, ZrCu, ZrCu3, ZrzCus,
ZrCus), se forment lors de la dissolution du métal de base dans le métal d'apport
Ag - Cu -Ti (couple Cu - Ti) ou du métal d'apport dans le métal de base (couple
Cu - Zr la température de brasage el pendant le refroidissement (le métal
d'apport contient 26,7 % de cuivre). Des microanalyses effectuées avec une
microsonde a dispersion d'énergie et 4 sélection de longueur d'ondes devraient
permettre de vérifier le profil de concentration des éléments dans le joint brasé et
a l'interface du métal de base, justifiant ainsi la formation de phases
intermétalliques ou de composés définis dans ces zones. Un dépét de nickel
réalisé sur les métaux de base (Ti - Zr) par voie électrochimique ou chimique
peut servir de barriére de diffusion et de dissolution du métal de base dans métal
d'apport, si celui - ci est suffisamment épais, adhérent (un traitement de diffusion
du nickel dans métal de base augmente I'adhésion du dépét) et non microfissuré
(présences de microfissures issues des contraintes résiduelles générées dans le
dépdt par la présence d'hydrogéne inclus dans celui - ci). Les diagrammes
d'équilibre de phases Zr - Ni, Ti - Ni montrent une solubilité¢ pratiquement nulle
du nickel dans le zirconium. Toutefois, il existe une solubilité importante du
nickel dans le cuivre, elle est pratiquement nulle dans I'argent (planche 44). Ceci
implique la dissolution d'une certaine masse de dépot de nickel dans le métal
d'apport Ag - Cu - Ti (§ II). Le cuivre et le nickel forment une solution solide
illimitée & la température de brasage, on observe un effet KIRKENDALL pour
ce couple. Ces résultats montrent ['importance des réactions qui se produisent a
I'interface métal d'apport / métal de base, et de la stabilité thermodynamique des
produits de réactions formés. Les effets de dissolution sont trés différents en
fonction de la nature du métal de base et du métal d'apport. A titre d'exemple,
nous présentons le couple XC18 / Ag - Cu - Ti / zircone + Al;03 pour lequel il
n'existe pas une dissolution importante du métal de base dans le métal d'apport
(planche 45 - photos n*® 80, 81).

La fissuration de la céramique peut s'expliquer par la migration capillaire
du métal d'apport dans les joints de grains el la réaction de celui - ci avec des
éléments de ségrégation intergranulaire (corrosion intergranulaire par formation
de composés aux joinis de grains, augmentation de volume qui génére des
contraintes locales importantes), par la formation de composés définis issus de Ia
réaction en volume entre les éléments réactifs contenus dans le métal d'apport et
la céramique (augmentation de volume générant des contraintes résiduelles en
volume), et par les contraintes macroscopiques issues de la contraction
différentielle qui existe entre la céramique et le métal de base lors du cycle
thermique de brasage. Ces causes de fissuration sont plus ou moins importantes
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en fonction de la distribution de la population des défauts de surface et de
volume. L 'énergie élastique se dissipe lors de la propagation des défauts et de la
fissuration de la céramique.

IV.8.2. Thermocompression.

IV.8.2.1. Matériel mis en oeuvre.

Nous avons développé un four presse a parois froides pouvant étre utilisé
sous vide ou-sous atmosphére controlée (N2 + Hz 90 - 10, planche 45 - photo n°
82). La force de déformation du métal d'apport est appliquée de fagon uniaxiale
avec simple effet (action d'un seul vérin).

Ses caractéristiques sont :
- Capacité utile : hauteur 200 mm environ, diamétre 160 mm environ.

- Résistor : Thermocoax (résistance Ni - Cr 80 - 20 gainée dans un tube
d'acier inoxydable ou Inconel rempli Al03 + Mg0).

- Température maximale d'utilisation : 700°C.

- Mesure de la température et régulation thermique pilotée par des
thermocouples (k) chromel - alumel positionnés daas les piéces.

- Caractéristiques du vérin pneumatique : diamétre de la chambre de
compression 125 mm - pression maximale 10 bars.

- Force maximale appliquée (vérin pneumatique) : 13500 N.

- Mesure de la force appliquée avec un capleur résistif de force en
compression.

- Pression limite dans le four : 105 a 104 mbar ou atmosphere réductrice
dynamique a la pression almosphérique (N2 + Hz-90 - 10 ) ou neutre.

V.8.2.2. Matériaux utilisés.
a) Céramique.

Nitrure de silicium 8 Si3N4, carbure de silicium, zircone + alumine (Zr0z +
Al03) (§ Tv.8.1.1), alumine 97 8 Alz03, quartz de synthése (fournisseur
DEGUSSA), vitrocéramique * Zérodur * (fournisseur SCHOTT).
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Celte vitrocéramique posséde un coefficient de dilatation trés faible
(quelques 10-7 0k-1). Celui - ci varie trés peu en fonction de la température
Jusqu'a la température de transition vitreuse de ce matériau (820°C /169/). Les
caracléristiques physiques de la vitrocéramique " Zérodur " sont présentées
planche 46.

La composition chimique de ce matériau a é(é déterminée par ['analyse de
la fluorescence de rayonnement X et Spectrométrie d'absorption atomique. La
composition moyenne est ;

Si0; S5,5%
Al303 25,3 %
P;0s 7.9 %
Li;0 3,7%
Zn0 1,4 %
Mg0 1 %
Ti0z 23%
7103 19%
Nay0 0,5%
As203 0,5 %

Les éléments Si0,, P20s, As03 sont formateurs, les oxydes Liz0, Naz0 sont
modificateurs, Al;03, Mg0, Zn0 sont des constituants intermédiaires (formateurs
ou modificateurs en fonction de Ia composition chimique du verre ou de la
vilrocéramique dans laquelle ils sont inclus / 190/). Les oxydes Ti0; et Zr0; sont
des éléments inoculants. Ils cristallisent lors du traitement thermique de
céramisation pour donner lieu a la formation de cristaux d'aluminate de titane
Al;Ti207 et d'aluminate de zirconium AlpZr207 autour desquels se forment
ensuite les cristaux mixtes d'aluminosilicate de lithium du type quartz 8 /191 -

coefficient de dilatation moyen de ce malériau. L'influence de la composition
chimique sur le coefficient de dilatation et sur ['évolution de celui - ci, en
fonction de Ia température, est issue de la combinaison des oxydes Li;0, Mg0,
Z00 et du composé AIPO4 (alumino - phosphate). La vitrocéramique * zérodur "

dans la phase amorphe, a été analysée par diffraction X. Nous avons identifié Ia
phase eucryptite 8 qui cristallise dans je systeme hexagonal (c/a = 2,135 - fiche
ASTM 17-533). Cette phase correspond 4 I'aluminosilicate de lithium (Li Al
Si04). La phase cristalline posséde un coefficient de dilatation négatif :

a=-9.107 0k-1 et la phase amorphe un coefficient de dilatation positif o =
20.10-7 0k-1. Le pourcentage de phase cristalline précipitée dans la phase vitreuse
est de 75 % a 80 %, en fonction du cycle de céramisation (température et temps
de nucléation et de croissance). Lors d'un cycle thermique ultérieur a la
céramisation, la vitesse de chauffage n'a pas d'influence sur les caractéristiques
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du coefficient de dilatation linéaire moyen. Par conmtre la vilesse de
refroidissement dans une gamme de température comprise entre 300°C et 150°C

doit se situer entre 6°C . H-1 et 12°C . H-! /169/ (influence des contraintes
internes, distorsion de la maille cristalline). La thermocompression peut
permetire de réaliser la liaison entre un alliage métallique (Fe - Ni - Co) et le
matériau vitrocéramique 4 une {empérature inférieure a la température de
transition vitreuse (Tg = 820°C) de celui - ci. Il sera nécessaire de réaliser le
refroidissement selon la loi permetiant de limiter les effets des contraintes
résiduelles sur I'évolution du coefficient de diiatation. Les techniques de brasage
envisageable (brasage par métallisation) ne permettent pas d'effectuer
I'assemblage vitrocéramique / Fe - Ni - Co 2 une température inférieure a Tg.

b) Substrats métalliques.

On distingue :

Les matériaux ou alliages présentant une texture (§ IV.8.1.1.), I'alliage Fe -
Ni - Co (dilver p 1) contenant 25 % de nickel et 17 % de cobalt eaviron, I'alliage
d'aluminium de nuance 6061.

c) Métal d'apport.

Aluminium A 9 -5 N (99,99999 % Al) ou A5 (99,5 % Al) ou alliage Al - Si
(1 %).

IV.8.2.3. Couples réalisés.

Le choix des matériaux constituant les éprouvettes est lié a la valeur du
produit Ecac et Ep . ap d'une parl et aux applications technologiques
potentielles d'autre part. On distingue :

- Si3N4/ alliage 6061.

- Vitrocéramique / alliage Fe - Ni - Co.

- Les couples Ti, Zr, Zircaloy / SiC, SisN4, vitrocéramique, Zr0z + Al03
(§ IV8.1.). ,

- Alumine / quartz de synthése.

IV.8.2.4. Préparation des surfaces.

a) Céramiques.

Les céramiques Si3Ny, SiC, Zr0z + Alz03, Al03 sont dégraissées dans les
mémes conditions que (§ IV.8.1.2.). La rugosité de la surface de la céramique est

identique a celle présentée antérieurement (planche 34). Le quartz est dégraissé
dans un solvant chloré (fréon) avec agitation ultrasonique.
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La vitrocéramique a subi les traitement(s suivants :

- Usinage (cube 10 x 10 x 10 mm3 ou disque diamétre 30 mm, épaisseur 20
mm comportant un trou central de diamétre 4 mm).

- Polissage de toutes les faces du substrat vitrocéramique afin d'éliminer
les défauts d'usinage (état éclairci). La surface de liaison est polie de
fagon a obtenir une planéité minimale de deix franges et une dimension
de défauts inférieure 4 10 pm. La rugosité mesurée en fonction de 1'état de
surface est consignée planche 47.

- Dégraissage dans un solvant chloré (fréon TMC) et dans I'éthanol avec
agitation ultrasonique pendant cinq minutes,  la température ambiante.

La fragilité importante de la vitrocéramique, I'influence de I'état de surface
sur les caractéristiques mécaniques de ce matériau imposent d'effectuer un
traitement thermique de relaxation des contraintes résiduelles aprés usinage. En
effet, un état de surface est caractérisé par les propriétés suivantes :

- L'état de traitement mécanique qui contient toujours un certain spectre de
dommage conditionnant une résistance mécanique spécifique.
Les contraintes résiduelles apportées par précontraintes i la suite d'un
trailement thermique ou chimique.
- Les conltraintes résiduelles involontaires.

- La vitesse d'augmentation des contraintes.

Les paramétres de traitement thermique de la vitrocéramique sont :

- Vitesse de chauffage :2°C . min-! environ.
- Palier thermique : 540°C - 750°C
43H-22H
- Vitesse moyenne de refroidissement : (340°C -100 °C) 0,2°C . minrl.
- Atmosphére : vide (P=10-5 mb)

ou N2 + H290 - 10.

La fempérature du recuil ne doil pas étre supérieure a 750°C afin de
conserver les propriélés de stabilité dimensionnelle du matériau /193/. La
céramisation par précipitation de la phase cristalline eucryptite 8 se produit a
750°C. Au - dela de cette température, il existe un début de transformation de
phase (eucryptite 8 —> spomudéne 8).

b) Substrats métalliques.

Les matériaux et alliages (Ti, Zr, Zircaloy 2, Fe - Ni - Co) ont subi une
préparation de surface identique a celle citée antérieurement (§ IV.8.1.2.).

L'alliage Fe - Ni - Co a é(é recuit (recristallisation) selon les paramétres :
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- Température  : 860°C.
_ Palier thermique : 120 minutes.
- Atmosphére ~ :vide 5. 10$ mb.

La structure micrographique est homogéne (Ig = 7 - 8, planche 45 -
photo n° 83, la dureté HV20N est de 1510 MPa, o = 90 MPa).

L'alliage d'aluminium a subi les traitements de dééfaissage suivants :

- Dégraissage dans un solvant chloré (fréon T.M.C.) avec agitation
ultrasonique pendant cing minutes, a la température ambiante. -

- Dégraissage chimique dans les conditions :
- Solution saponifiante.

phosphate trisodique : 50 g . I
silicate de sodium  :50g .l

{empérature :70-80°C
durée : 15 minutes
- Ringage a I'eau.

- Dégraissage électrochimique selon les parameétres :

- Electrolyte.

phosphate trisodique :10g.I!

silicate de sodium :10g.H!

{empérature : 70 - 80°C

densité de courant :(j=1S)=2A . dml

anodes en acier inoxydable : (Z2CN 18 - 10)
surface anodique

surface cathodique

phase cathodique

durée : 3 minutes

- Ringage a I'eau.

- Décapage dans une solution de mélange d'acide (HF 10 % + H2504
5%), température ambiante, pendant trente secondes.

- Ringage a I'eau courante, eau distillée, méthanol.
L'alliage d'aluminium 6061 est parfois décapé dans une solution constiluée

d'un mélange d'acide.
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acide nitrique :400 ml . [

fluorure de sodium : 20 ¢ . I-1

température : ambiante

durée : S minutes

D'autres alliages d'aluminium pourrait élre utilisés (AS 12, AS 12 UN, AS
9G,AS9U3,AG3 M, AG 4 MC...). Le traitement de dégraissage du métal de
base peut étre exécuté comme il est décrit précédemment. Par contre le décgpage
devra étre réalisé avec la solution acide utilisée pour ['alliage 6061. Si ils ne
contiennent pas de silicium (AG 3 M, AG 4 MC..)) Ia solution et conditions de
décapage mises en oeuvre sont :

Composition chimique du mélange dacides.

acide sulfurique  :250 ml . F
acide phosphorique : 700 ml . |1
acide nitrique :50ml. H

agitation de la solution décapante

température : 83°C -90°C
durée : 1 minute

¢) Métal d’'appor.

Les alliages utilisés pour former le joint initial de thermocompression sont
dégraissés selon les conditions :

- Dégraissage dans un solvant chloré avec agitation ultrasonique pendant
cing minutes, 4 la température ambiante.

- Décapage dans une solution de soude concentrée a 200 g . I'l, pendant
trois minutes, 4 la température ambiante.

La réaction de la soude avec I'aluminium donne lieu i la formation de
I'aluminate de sodium (I'aluminium est un métal amphotére).

Al+ H30 + NaOH 2> Al Na0; + % H;

Ce sel n'est pas soluble dans la soude (produit de solubilité faible par effet
d'ions communs). Il se dépose sur la piéce et la passive (dépot gélatineux noir).
Il est nécessaire d'effectuer un traitement de dépassivation en milieu acide dans
une solution d'acide nitrique dilué a 5 % en volume dans ['eay pendant 3
minutes, 4 la température ambiante, pour ['aluminium de nuance A9-5Nou A5
et dans une solution constituée d'un mélange d'acide (acide nitrique 400 ml . I
+ 10 % d'acide fluorhydrique dans I'eau) pendant une minute a la température
ambiante pour I'alliage Al - Si 1 %. Un traitement de brillantage (acide
sulfochromique : H2S04 50 % + 5 g . I'1 Cr03 dans I'eau, pendant 3 minutes, -
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lempérature ambiante) est réalisé sur I'aluminium de nuance A 9 - SN.Le métal
d'apport est ensuite immergé dans I'eau courante (ringage avec agitation) dans
I'éthanol et séchés a ['air chaud.

Les traitements de surfaces du métal d'apport sont effectués au moment de
la réalisation de la liaison afin d'obtenir une surface propre présentant toujours
les mémes caractéristiques physico - chimiques et d'éviter toul risque de
pollution.

Les joints sont recuits sous vide ou sous atmosphére réductrice (A 9 - SN:
500°C - 30 minutes, A 5 : 540°C - 30 minutes, Al - Si 1% : 550°C - 30 minutes).
La dureté HVIN du métal d'apport aprés recuit est de 160 MPa (A 9 -5 N) a
280 MPa A 5 et de I'ordre de 300 MPa pour 'alliage Al - Si 1 %. L'indice de
grain est compris entre 4 et 6 (planche 45 - photo n°® 84).

Iv.8.2.5. Configuration des assemblages.

La liaison est du type par recouvrement (plan - plan - figure n° 62). C'est
la seule géométrie d'assemblage qui peut étre envisagée dans la mesure ou la
force appliquée est uniaxiale.

Le métal d'apport est de forme soit torique, mis en forme a pariir d'un fll
comporiant une solution de continuité et un recouvrement & ce niveau soil
circulaire a section hexagonale (des joints circulaires 4 section rectangulaire ou
carrée peuvent &tre utilisés /169/).

L'assemblage peut étre réalisé avec un seul joint torique (Al203 / ql.lartz,
Si3Ny4 / alliage 6061) ou avec trois joinis toriques concentriques, ou plus s cela
est nécessaire.
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| Avant_thermocompression Aprés thermocompression

, |
l
Substrat mélallique en alliage |
Fer/ Nickel/ Cobalt !

|

!
!
[
I
|
]
!
I
|

Substrat en vitrocéramique !
( Zérodur )

FIGURE 62

Configuration des assemblages.

IV.8.2.6. Mode opératoire de thermocompression.

Dans le but d'évaluer la valeur de la lempérature d'équicohésion de
I'aluminium et la loi de comportement mécanique du joint, des essais de traction
ont é€ réalisés (mini - éprouvette : 10 mm x 1 mm, Lo = 10 mm) pour
I'aluminium A 5 a différentes lempératures et vitesses de déformation. Les
résuliats sont présentés tableau XX.
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Ftat initial |Températur |Contrainte | Limite | A% | Vitessede
ed'essai | de rupture | élastique déformation
O or (MPa) | oF (MPa) de 1
dt (S )
Brut 20 150 130 16 10-3
Recuit 20 70 25 50 10-3
565 °C -
30 minutes
Recuit 400 12 9 75 56.103
540 °C ’
30 minutes
Recuit 400 10 7 81 25103
540 °C o
30 minutes
Recuit 400 9 7 75 10-3
540 °C -
30 minutes
Recui 570 3.4 2,6 67 | s6.103
540 °C -
30 minutes
Recuit 570 3 2 71 25.103
540 °C -
30 minutes
TABLEAU XX

Résultats des essais de traction pour I'aluminium A 3.
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Les caractéristiques mécaniques diminuent de fagon importante 4 partir de
370°C (T/Tt = 0,86). Nous observons une décohésion intergranulaire (planche
47 - photo n° 85). Ceci implique de réaliser la thermocompression a ‘une
température maximale inférieure & 570°C. Le taux de déformation (A %) du joint
en aluminium A 5 pouvant étre atleint est compris entre 70 et 80 % (ces valeurs
ne sont pas différentes pour ['aluminium A 9 et Al - Si 1 % aux températures de
liaison de 400°C - 570°C) pour un état recuit de I'aluminium et une sollicitation
aux températures de thermocompression.

Le taux de déformation du joint est fonction de la contrainte et température
de déformation pour une géométrie donnée.

_ho-h
A% = == (284)

ho : épaisseur initial du joint.
h : épaisseur finale du joint.

La taux de déformation (A %) détermine le rapport de déf ormation b/h (b :
largeur du joint). Le volume du joint restant constant lors de la deformanon
plastique  la température (Tp), nous avons la relation pour un joint torique :

2 2
Vo = Vf &;mix_ = x Dmbh (285)

Vo : volume initiale du métal d'apport.
VI : volume final du métal d'apport.
Dm : diamétre moyen du joint.
~di  :diamétre initial du fil formant le joint.

xd;2
—4— = bh (286)

ou Si = bh pour un joint circulaire & section hexagonale, carrée,
rectangulaire.

Nous déterminons les valeurs de Ia largeur du joint (b) et de son épaisseur

(h) pour différents diamétres initiaux du joint torique et un taux de déformation
déterminé (tableau XXI).
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A% di h b

o

(mm) | (mm) | (mm)

50 2 1 3 3

1 0,5 1,57 | 3.14
05 | 025 { 0,78 | 3,14
0.4 02 | 063 | 3,14
03 | 0,15 { 0,47 | 3,14
0.2 0,1 {0314 | 3,14
o1 | 005|015 | 3,14

70 2 0,6 5,2 8,7

1 0.3 2,6 8.7
05 | 015 | 13 8.7
04 | 012 | 1,05 | 87
03 | 009|078} 87
02 | 006 | 052 | 87
o1 | 003 ] 02 | 87

80 2 0.4 79 | 1975
1 0,2 3.9 19,5
0.5 0,1 2 20
04 | 008 | 16 20
03 | 006 | 1,2 20
02 | 004 | 0,78 | 195
01 | 002|039 | 195

90 2 0,2 | 15,7 | 785

1 0,1 | 785 | 785
0,5 | 005 | 392 | 784
04 | 0,04 | 3,14 | 785
03 | 0031} 235 783
02 | 002 | 1,57 | 785
0,1 | 0,01 |0785 | 785

TABLEAU XXI

Dimensions b,h et rapport de déformation % en fonction du taux de déformation

et du diamétre du joint initial.
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L'obtention du rapport % > 1S permettant d'atteindre une énergic
d’adhésion mécanique maximale par frottement impose un taux de déformation
plastique minimale du joint de 80 %. Dans certaines conditions de geométiie du
joint (circulaire a section rectangulaire de faible épaisseur), de contraintes de
déformation et de nature de matériaux de base (AR03 ), le taux de déformation
du joint en aluminium est quasiment nul, dans ce cas. 1'adhésion est purement
réactive. Du fait de la répartition des contraintes lors de la déformation plastique
du joint, la géométrie permettant I'énergie d'adhésion meécanique maximale par
frottement est la forme torique ou circulaire a section hexagonale.

Nous avons déterminé expérimentalement 1'évolution du rapport b/h en

fonction de la contrainte de déformation plastique d'un joint circulaire a section
hexagonale en aluminium pour différentes températures (figure n® 63).

b/h

460-C

10 20 q() 4? qo 60 70 80 90

030-C

390-C

FIGURE 63

Courbes E =f 04 pour un joint en alumihium As.
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Les paramétres de thermocompression utilisés pour la réalisation des
différents couples permettent d'atfeindre un taux de déformation minimum du
joint en aluminium de I'ordre de 80 %. lls sont présentés planches 49, 50, 51,
52. Les liaisons ont été effectuées soit sous vide (pression dans le four : 105 mb
a 4 . 104 mb) soit sous atmosphére réductrice dynamique (N2 + H 90 - 10) a la
pression atmosphérique. La vitesse de déformation du joint est de 104 m . s°1.
Des liaisons, pour le couple Si3N4/ Ti, effectuées a des températures comprises
entre 400°C et 350°C, pour une contrainte de déformation du joint en aluminium
de 50 MPa et un palier thermique sous confrainte de trente minutes, montrent
qu'il est impossible d'obtenir une bonne adhésion du joint en aluminium et que
la liaison est faible sur le métal de base (T1) lorsque la température d'assemblage
est de 350°C. Ceci est di au fait que les réactions d'interfaces ne peuvent pas se
produire la température étant trop basse (coefficient de diffusion trop faible).
L'adhésion du joint sur le substrat métallique est purement mécanique (§ 1).

Les ruptures différées cohésives (planche 52 - photo n® 91) observées
pour certaines éprouvettes du couple vitrocéramique / Fe - Ni - Co peuvent étre
expliquées en considérant les paramétres de fissuration des céramiques.

- Contraintes résiduelles générées dans Ia vitrocéramique et a I'interface de
liaison par la contraction différentielle des matériaux (Ec ac # Em o).

- Présence de défauts de surface présentant une dimension supérieure a
celle du défaut critique de fissuration.

- Présence de défauts d'usinage de dimension supérieure a (ac) dans la
zone du champ des contraintes résiduelles.

- Diminution du facteur d'intensité de contraintes de la vitrocéramique
engendrée par la présence des coniraintes résiduelles et / ou des produils de
réaction formés a 'interface de liaison (corrosion de la céramique, modification
de structure, présence de composés fragiles).

- Corrosion sous contraintes (fissuration sous crilique) générées par
I'interaction de I'atmosphére environnante sur le couple vitrocéramique / alliage
Fe - Ni - Co.

IV.8.2.7. Investigations — Résuliats.

PE7 T . « grg ~g°
o

Elle est analysée avec un spectroméire de masse quadripolaire, par la
méthode de " localisation au jet d'hélium ". La valeur minimum du débit de fuite
pouvant étre détectée par cetie technique est de 10-11 Pam3 . s°1.

L'étanchéité a I'hélium a la température ambiante, pour les couples
vitrocéramique / Fe - Ni - Co /169/ et alumine / quartz est de 10-11 Pam3 . s'1.
Les liaisons réalisées entre la vitrocéramique et ['alliage Fe - Ni -Co ont une trés

231



bonne étanchéité dynamique a I'hélium. Ceci a é1é vérifié avec la mise en oeuvre
d'un laser droit He - Ne /169/.

b) Caractérisations mécaniques des liaisons.

Certains assemblages ont été sollicités par une contrainte de flexion 4
points (éprouvette 12 x 12 x 120 mm3) ou une contrainte de cisaillement ou une
contrainte de traction. La liaison céramique / métal est toujours effectuée au
centre de I'éprouvette sur deux parties en céramique. Ceci permet d'intégrer le
volume effectif et la surface effective maximum de défauts au niveau de la
céramique (augmentation de la probabilité de présence du défaut critique ag) et
un champ de contraintes résiduelles équivalent i celui généré dans les
éprouvettes réalisées antérieurement. La résistance mécanique maximum de la
liaison, pour une nature de sollicitation, dépend de la loi de comportiement
mécanique des matériaux en présence, des interfaces (énergie d'adhésion,
homogénéité des jonctions, taux de recouvrement, présence de composés
fragiles aux interfaces), du niveau et distribution des contraintes résiduelles
/194/. Les résultats obtenus sont présentés tableau XXII.
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Couple Nature de | Température | Contrainte | Observations

sollicitation d'essai | de rupture
(°C) (MPa)
Vitrocéramique | cisaillement 20 18 rupture dans la
/ Fe -Ni-Co vilrocéramique
flexion 4 20 15 rupture dans la
points vilrocéramique
Si3N4/ 6061 arrachement 20 21 sans traitement

thermique

34 apres traitement
thermique
(trempe et revenu

§ II)

200 34 aprés traitement
thermique

La rupture se
produit
systématiquement
avec arrachement
du substrat
métallique et
plastification du
joint en aluminium

TABLEAU XXII

Caractérisation mécanique des liaisons effectuées par thermocompression.

) Examens mélallographigues.

Ceux - ci montrent une déformation plastique réguliére du métal d'apport
(planche 52 - photos n* 92, 93, 94). Le contact est homogéne au niveau de
chacune des interfaces (planche 52 - photo n® 95). Il existe une accommodation
du joint par rapport au profil des surfaces (planche 52 - photo n°® 96, planche
53 - photos n® 97, 98). Pour une éprouvetle (zircaloy pole T / vitrocéramique)
des fissures sont initiées a partir de défauts de surface (planche 53 - photo n°
99) au moment de la thermocompression.
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On observe un grossissement du grain imporiant dans le joint en
aluminium (effet de la recristallisation secondaire - planche 53 - photos n° 100,
101). L'effet de solution solide (aluminium - silicium 1 %) ne permel pas
d'éviter le grossissement du grain (planche S3 - photo n° 102) dans la mesure
ou la liaison est réalisée dans le domaine de recristallisation secondaire du joint
en aluminium (Tp = 0,8 Ty), le palier thermique effectué a Tp sous gD permet
aux mécanismes de recristallisation secondaire de s'établir, (La cinétique de
recristallisation secondaire est liée aux mécanismes de diff usion, la dimension du
grain augmente selon la relation x = Kvi).

Les effets de recristallisation secondaire du joint limitent les sollicitations
thermomécaniques ultérieures des liaisons. La contrajnte maximale de rupture de
I'assemblage est équivalente a celle du joint en aluminium si la rupture npe se

produil pas dans la céramique pour ume valeur de contrainte de rupture
inférieure 4 celle du joint.

IV. 8.2.8. Conclusions.
a) Brasage réactif sous vide.

Le brasage réactif sous vide permet de réaliser les couples céramique /
métal ou alliages métalliques suivants :

- -Si3N4/Tiou Zr ou zircaloy (les métaux de base présentent une texture
d’écrouissage ou de recristallisation caractérisée par une figure de péle de type
central ou transversal).

- Acier inoxydable mariensilique (Z30C13) g - Si3N4.
-8 - SiC/ Ti ou Zr ou Zircaloy (métaux de base texturés).
- Z102 + Al03 / Ti ou Zr ou Zircaloy.

Le métal d'apport est un alliage 4 base d'argent contenant un élément réactif
Vis - 4 - vis de la céramique (T i). La concentration en titane est soit de 1,66 %,
(TifCu = 0,046), soit 4,5 % (Ti/Cu = 0,17). Les investigations effectuées
montrent :

- Une réaction importante du métal d'apport avec la surface de la
céramique Zr0z + Al03 (corrosion de [a céramique).

- Une rupture de I'interface de liaison pour les couples Zircaloy 2 / SiC
oxydé, Zirconium / SiC oxydé. Des investigations permettant d’analyser les
réactions aux interfaces SiC / métal d'apport (microanalyse, diffraction X,
évaluation du facteur d'intensité de contrainte) devraient apporier des
explications a la fissuration observée.

- Il existe en général une bonne mouillabilité des métaux d'apport utilisés
sur les différentes céramiques. Toutefois cerlaines éprouvetles présentent des
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défauts de mouillabilité (effets des ségrégations d'impuretés en surface,
pollution). Le taux de recouvrement du joinl brasé est de 90 %. Il peut diminuer
jusqu'a 30 % si il existe des défauts de mouiliabilité.

- 11 existe une zone de dissolution importante du métal de base dans le
métal d'apport. La dissolution est plus importante lorsque le métal d'apport

contient 4,5 % de Ti. Cetle dissolution génere la formation de phases fragiles
dans le joint brasé (fissuration du joint).

- La zone de réaction 4 I'interface céramique / joint brasé est de 6 a 8 um
pour la céramique Zr02 + Al203, de 5 pm et 2 um pour § - Si3Nqet § - SiC.

- Une hétérogénéité de la structure micrographique du joint brasé
(ségrégations chimiques).

- La fissuration de la céramique provoquée par la présence de contraintes
résiduelles engendrées par la contraction différentielle des matériaux, la
corrosion intergranulaire de la céramique, contraintes résiduelles issues de
I'augmentation de volume générée par la formation de composés définis. Les
fissures se propagent parfois dans le joint brasé lorsque celui - ci contient des
phases fragiles formées lors de la dissolution du métal de base dans le métal
d'apport (réaction Zr ou Ti avec le cuivre du métal d'apport) ou de la dissolution
d'éléments d'alliage du métal d'apport dans le métal de base (Ag dans Zr ou Ti).

b) La thermocompression.

Nous avons réalisé avec cette technologie les assemblages suivants :

- Si3Ng4 / alliage aluminium 6061.

- B Si3N4/ Ti ou Zr ou Zircaloy 2.

- 8 SiC / Ti ou Zr ou Zircaloy 2.

- Vitrocéramique / Ti ou Zr ou Zircaloy 2.
- Vitrocéramique / alliage Fe - Ni - Co.

- A1203 / quariz (lame optique, planche 54 - photo n* 103).

Le métal d"apport est en aluminium de nuance A9ouAS ouAS T ilse
présente sous forme torique ou circulaire avec une section hexagonale. Celui - ci
est déformé plastiquement & 520°C sous une contrainte de I'ordre de 20 a 60
MPa en fonction de la nature et géométrie du métal d'apport. Le taux de
déformation de ['aluminium est de 80 % environ. Le rapport de déformation b/h
du joint (b : largeur, h : épaisseur du joint) est compris entre 15 et 35 en fonction
de la surface de liaison el des paramétres o4, Tp de thermocompression.
L'assemblage est obtenu par les mécanismes d'adhésion mécanique (frottements
de Coulomb et de couche limite développées lors de la déformation du joint) et
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d'adhésion réactive en fonction des réactions qui peuvent s'établir entre le joint
et chacune des interfaces (joint / alliage métallique, joint / céramique). Nous
distinguons trois zones lors de [a déformation plastique du joint.

- Zone de frottement de COULOMB.
- Zone d'adhésion (frottement des couches limites).

- Zone de pression hydrostatique.

La valeur de la contrainte de rupture des liaisons dépend de la nature des
matériaux assemblés, de ['énergie d'adhésion (mature des réactions aux
interfaces, adhésion mécanique, adhésion réactive).

Les contraintes résiduelles générées dans la céramique par la contraction

différentielle des matériaux peuvent provoquer une rupture différée de la
céramique en fonction de la dimension et distribution des défauts de surface et

contenus dans le volume de la céramique. Les caractéristiques mécaniques et les
parameétres de fissuration de la céramique sont altérés par la présence des
contraintes résiduelles.

La rupture des assemblages se produit soit dans la céramique derriére le
plan de liaison, soit daas le joint de thermocompression.

Il n'a pas été observé une évolution de la coloration de la céramique (Zr0;
+ Al203) ou de rupture de I'interface par rapport aux observations effectuées
pour les assemblages brasés. Ceci implique une différence de réactions aux
interfaces et de comportement mécanique entre les assemblages brasés et
thermocompressés. Toutefois pour les deux technologies, I'influence des défauts
de surface, de volume et la nature des réactions a I'interface de Ia céramique
sont trés imporiantes pour la durée de vie des assemblages en presence des

contraintes résiduelles.
\

L'assemblage entre deux alliages métalliques peut étre réalisé par
thermocompression. Ceci est parfois intéressant si les techniques de soudage
conventionnelles ou autres ne peuvent pas étre utilisées (soudage par faisceaux a
haute densité d'énergie).

Nous avons réalisé I'assemblage par thermocompression entre deux aciers
réfractaires, présentant des difficultés du point de vue de la mélallurgie de
soudage, en utilisant les paramétres présentés dans le contexte des liaisons
céramiques / alliages métalliques par thermocompression. La contrainte de
rupture de la liaison acier / acier est de 13 MPa pour une sollicitation en traction.
La rupture se produit a I'interface de liaison joint / acier.
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Al;03 / Substrat en cuivre
Défaut de mouillabilite

PLANCHE 29

Microphotographies des liaisons Al203/ Cu
réalisées par brasage eutectique direct.
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Caracténistiques A1203 Si3N 4 SiC Zr02 +
Al 203

a (10-6k-l) 85 32 46 6

(20°C - 800°C) '

Dureté (GPa) 23 17 24 18

Résistance a la flexion 4 points 350 750 530 850

og (Mpa)

Module de WEIBULL : 10 20 12 10

(m)

Résistance a la traction 307 701 465 746

ot (MPa)

Résistance & la compression 2800 3000 2100 3000

o (MPa)

Cocfficient de POISSON 0,25 0,26 0,25 0,25
)

Facteur d'intensité de contrainte 45 8 4,1 9

Kic (MPa. ml1/2)

Module de YOUNG 370 320 410 200

GPa)

Cocflicient de frottement 0,15 0,10 0,10 - 0,18

) 0,20

Contrainte de rupture pour une sollicitation en traction.
m+2
= [Fm+ 1)) /™ . o8

0B = confrainte de rupture pour une sollicitation en flexion 4 points.

PLANCHE 30

Caractéristiques physiques et mécaniques des céramiques.
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Métal de base Re Rm A% E o Coeflicient | Dureté HV

02% 106k 1 de

POISSON

(MPa) | (MPa) (GPa) | (0-500°C) D) (MPa)
Fe- Ni-29- 390 550 30 125 6,1 0,32 1510
Co173- o=%9
C005-Si0,2-
Mn 0,25
titane 295
T35 a 2409 | 419~ | 115~ 84-10 0,30~ 1260
(recuit)® 400
zirconivm ct 246 1800
zircaloy a 2300 25 9%~ 73~ 0,30 ~ -
(recuit)* 400 2100
Nota : * Valeurs moyennes pour lesquelles le sens de prélévement des

éprouvettes et les effets de texture (anisotropie générée par le laminage) ne sont
pas considérés. Le coefficient de dilatation du zirconium et de ['alliage zircaloy

est déterminé par la relation (0 - 600 °C) /195/.

axec:2,418
axe a: 5,357

oc + o

a:

2

.106+0,01249.105.T°C
. 106 +0,00109.106.T°C

PLANCHE 31

T ANYOUIIUX

Caractéristiques physiques et mécaniques des métaux de base
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titane, zirconium et alliages, Fe - Ni - Co.
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PLANCHE 32

Figures de poles des différentes toles (T4, Zr et alliage) /285/.



Composition Solidus | Liquidus «a p E Re Rm A
chimique : (20 - 500 °C) 02%

% en poids (‘C) (*C) 1076k 1 (GPa) | (MPa) | (MPa) | %
Ag63-Til6- 780 815 18,5 03 83 271 346 20
Cu 354 6
Ag 688 - Ti 4,5 830 850 19,7 03 83 / / /
Cu 26,7 8

03
6
Dureté : 1100 MPa
PLANCHE 33

Caractéristiques physiques et mécaniques des métaux d’apport.
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PLANCHE 34

Profil de rugosité des céramiques.
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PLANCHE 35
Profil de rugosité des substrats métalliques.
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PLANCHE 36

Profil de rugosité des substrats mélalliques.
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Métal de base Céramque Médal d"apport
1
|ag-Co Ti166% 1 Ag -Cu-Tid5%
1
Zircaloy 2 péle central ZrO5 + AlyO3 ruplure liaison liaison
Zircaloy 2 pdlc central SiC oxydé { rupture fiaison rupture liaison
Zircaloy 2 pble central SigNg liaison rupture liaison
Zircaloy 2 pole transversal | Z103 + AlOy liaison liaison
Zircaloy 2 ple transversal | SiC oxydé rupture de laison liaison - fissure
dans la céramique
Zircaloy 2 pdle transversal | SizNg liaison rupture liaison
Zirconium pdle transversal | ZrOp + Al,O4 liaison liaison
Zirconium péle transversal | SiC oxydé rupture haison rupture liaison
Zirconium pole transversal | SizNg liaison rupture liaison
Zirconium pdle central Z10O4 + Al;O3 rupture kiaison liaison - fissure
dans la céramique
Zirconivm pdle central SiC oxydé rupture liaison rupture liaison
Zirconium pdle ceatral SigNg liaison rupture liaison
Titanc pSle central Z104 + AlO3 Liaison liaison
-} Titane péle central SiC oxydé liaison liaison
Titane pdle central SigNg liaison - fissurc liaison - fissure
dans la céramique | dans la céramique
Titane ple transversal Z1O, + AlyO3 liaison liaison
Titanc pole transversal SiC oxydé liaison liaison
Titane péle transversal SigNy liaison - fissure liaison - fissure
dans la céramique dans la céramique
PLANCHE 37

Examen visuel des différents couples céramique / métal brasés.




Couple SizN4/Ti péle central Couple SiC/Ti pole central
meétal d'apport : Ag-Cu-Ti 4,5 % - métal d'apport : Ag-Cu-T14,5 %

N° 60 G=3 N° 61 G=3

N

; { ’
! ¢ s
N |
; \ - 'ﬁ“ﬁ“;t.",m{ﬁ ) /

< -

Couple Zr0z+AI1;03/Ti péle central boupié Zr02+AL;09/Ti pole central
métal d'apport : Ag-Cu-Ti 4,5 % métal d'apport : Ag-Cu-Ti 4,5 %

N° 62 G=3 N° 63 G=55

T i ®

Couple Zr0z+Al;0¥/Ti pole transversal Couple Zr02+Al;03/Ti pole transversall

métal d'apport : Ag-Cu-Ti 4,5 % métal d'apport : Ag-Cu-Ti 4,5 %

N°® 64 G=355 N° 65 G=35,3

PLANCHE 38 | q

Examens macroscopiques des liaisons brasées.
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Couple Si3N4/Z30C13 Couple Zr02+A1;03/11 pole trapsversal
métal d'apport : Ag-Cu-Ti 4.5 % métal d'apport : Ag-Cu-Ti 1,6 %

N° 66 N° 67 G =100

* Réactif d'attaque de I'acier
Marble : HC1 50 % + CuS04 100g . I']

Couple Zr02+A103/Ti pole transversal Couple zircaloy 2 ZrO2+Al03

pole central
métal d'apport : Ag-Cu-Ti 1,66 % métal d'apport : Ag-Cu-Ti 4,5 %
N°68 G =200 N°69 G =100

AT %A Y

Couple zircoum ple cansversal / ouple i aldy 2 pole transversal /

Zr0y + AlpO3 Zr09 + AO3
métal d'apport : Ag-Cu-Ti 4,5 % métal d'apport : Ag-Cu-Ti 4,5 %

N°70 G=100  N°T1 G =50

“PLANCIE 39

Examens micrographiques des joints brases.
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Couple Zircaloy 2 pole central/ Couple zirconium péle transversal/

Zr02+Al0; Zr0+A103
meétal d'apport : Ag-Cu-T14.5 % meétal d'apport : Ag-Cu-Ti 4.5 %
N°®72 G =500 N°73 G =500

Couple titane pole trassversal/ Couple titane pdle transversal/
Z102+A1303 Zr02+Al03

métal d'apport : Ag-Cu-Ti 1,66 % meétal d'apport : Ag-Cu-Ti 1,66 %
N° 74 G=500  N°75 - G =500

Couple umple transversal/ Couple zircaloy 2 péle central/
Zr02+A1;03 Z103+Al303
métal d'apport : Ag-Cu-Ti4,5 % métal d'apport : Ag-Cu-Ti 4,5 %

N°76 G =500 N°*77 G =100

Y

 PLANCHE 40

e
14

Examens micrographiques des joints brasés.
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Couple Zircaloy 2 pole transversal/ Couple zircaloy 2 pole transversal/

Zr02+Al703 Z1r02+Alz03
metal d'apport : Ag-Cu-T1 4.5 % métal d'apport : Ag-Cu-114.5 %

N° 178 G =200 N°®79 G=30

j Tt 5 e . S N b R SRS R AR LTI
uple zircaloy 2 péle tran Couple zircaloy 2 pdle central/
Z107+A1;03 Zr02+A1;03
métal d'apport : Ag-Cu-Ti 4,5 % métal d'apport : Ag-Cu-T14,5 %
N° 80 G =300 N° 81 G=30

sl R .

Couple zircaloy 2 pole central/

Couple zirconium pdle transversal/

Zr02+Al1303 Z102+Al1203
meétal d'apport : Ag-Cu-Ti 4,5 % métal d'apport : Ag-Cu-Ti 4,5 %
N° 82 G=200 N° 83 G =500

PLANCHE, 41

Examens micrographiques des joints brases.
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Ag-Zr Silver-Zirconium

°C Atomic Percentage Zirconium
1500 0 20 30 40 50 60 70 80 90
2600F //, ;
L -’ //
1300 : _<Z 4
7 nex /| ;
2200¢ {137 He2e ., (B-Zr)
“ OO 961.93°] {SEE NOTE_SI_ 772
1500 i}
956° 1 ll S a7z
900 ~2.5
s00r [=—{Ag) ll 'I y 822° 95.5
| ! 99
700 H @zn
Ag 10 20 30 40 o 60 70 80 90 Zr
G.H.S Weight Percentage Zirconium
Ag-Ti  Silver-Titanium
° Atomic Percentage Titoniam
18 g 0 10 20 30 40 50 60 70 80 85 90 95
3100F 1672°
————— ——=>
1600f——1L | ___ | == =3== >~
26800F ”’___—— ///
] I N A
2400F el /
] < /
1200 P— | 7 B —]
/
2000F ,’ T 03 /
1000 S {ne
g 1o18* '[ 931° \ se3r
1S00F -,’ s ! 'n \
800 ! H— = es___
]
1s00r fl(g) B—+1 Y (@)
600 saalsng, 1 1
Ag 10 20 30 40 50 60 70 80 90 T
G.H.S, Weight Percentage Titanium

PLANCHE 42
Diagrammes d'équilibre de phases Ag - Zr et Ag - Ti.



cmpérature °C

vr

Cu-Ti Copper-Titanium

oC Atomic Percentage Titanium
10 20 30 40 50 60 70 80 20

1200 v T 7 .
2100F | / - ‘ /
/
. /

1100 1084.5*

L
// {B-Ti)
1900F //
1000 | o61° y soe_| | _

83.2
SIAT;B_‘)O—_%'- \
\T00F ¢ 237 a6
900 | 896" 22 x
woor || e =17 S \ es3
cor
sool ! ? 799 oas
| 93
MOOF |\ (Cu) y_+ S~ le-€ .._g 7] (Q-Ti)>
700 1 wndin
Cu 10 20 30 40 50 60 70 80 90 Ti
J.Crane Weight Percentage Titanium
. w0 20 30 40 %50 60 70 80 0 Ab%
2000 T 1 | I I T T T 1 =3 3600
1800
\ —] 3200
)\
I \
\
1600 f—x
{ DAY —{ 2600
\ \
i \
1400 \
. \ L
I\ \ —] 2400
\
1200 —-1|—|-* \\
1100°C
CR \ L Sl=—1r~l{ —>{ 2000
w000 |L__995°c_ 1000°C oA korot I~ 91,7 1
/33 '8 i 37;3?4(:3 'k se5C | 1
T BeInCu T2 /53 | °
T 822°C 2 9T 1+3
Na~02 2 3lfe Lig! 3
| A S| I "': “" © 1200
5 + N ol %~ + -]
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Fi16. 63. — Diagrainme d'état Zr-Cu.

PLANCHE 43
Diagrammes d'équilibre de phases Cu - Tiet Cu - Zr.
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Ag-Ni Silver-Nicke|
. Atomic Pevcenloqe Suiver
16(():0 10 20 30
2800F
1500
2600F
1400
25001
1300
2300F
1200
2100F
1100
1900F
1000
1700F
900
1600F
800
Ni 70 80 90 Ag
G.H.S. Weight Percemoqe Silver
2000 D = 3600
3
Tt |
1800 2= — 3200
\
\
Q 600 \\ 2800
e N ~
\ -4
é {400 ! *\\\\\#L\\
g ' \ L 4 2000
\a N e
e L+8 \ 4
E§ 1200 —\\——N 7r——~7ﬁ~.-—\\
. 22X // L + ZrNi —] 2000
\ 1IN
1000 tg el i E2C I N B
-9B B+ e, R l — 1600
+
00 P~ 808 ZopgNit Zeni— 41 | T
i3
+ i Z Z
a a Zr2 Ni s , Z 1200
600, s 10 s 20 25 30 3s 40 as So
N{ — Poids %

_Fre. 70. — Diagramme ¢

3

€tat Zr.Zr\j.

(D’aprés E.T, Haves et al.).

PLANCHE 44

Diagrammes d'équilibre de Phases Ag - Ni et Zr - Ni.
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Cduple Acier XC18/Ag-Cu-Ti 1,66 %/  Couple Acier XC18/Ag-Cu-Ti 1,66 %/

Zr02+Al03 Zircone+ AlHO3
sans altaque micrographique attaque nital 3 %
N° 84 G =500 N° 85 G =500

| J oml alunumuxh A5
Circulaire 4 section hexagonale

N° 88 G =200

Four presse pour thermocompression

Solution solide a,Ig = 4-5
PLANCHE 45

Examens micrographiques des joints brasés
ct thermocompressés - presse de thermocompression.
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Caractéristiques Etat de surface | Valeur
mesuréee
Rupture en cisaillement (0,;)  {douci 165 MPa
a=%15
Rupture en cisaillement (a;) éclairci 135 MPa
a=%26
Compression (o) éclairci 614 MPa
a=%14
Flexion trois points (ag) douci 157 MPA
g=121
Module de YOUNG (E) 91 GPa
Coefficient de POISSON (p) 0,245
Dureté (HK6N) éclairci 5360 MPa
a=+22
Coefficient de dilatation linéaire
(10°7 °Kk-1)
220°C -3
320°C -2,5
420°C -2
520°C -17
620°C -18
720°C -0.8
820°C +35,5
920°C. +12,6
PLANCHE 46

Caractéristiques physiques de la vitrocéramique /169/.




I~ "a. - -
Décohésion intergranulaire
aluminium A5 - Essai de traction
a570°C

G =350

N°91

Couple zirconium pdle central/
vilrocéramique (thermocompression)

Couple zirconium pole central/
Zr072+A1;03 (thcrmocompression)

G p -

P mm———— -

Couple titane pole transversal /
vitrocéramique (thermocompression)

N° 92 G =200

S5 < -' N ’ . o ' .
"Couple zircaloy pole sversal/
Zr02+A103 (thermocompression)

N° 94 G=1

8 . .

Couple Alequuale
(thermocompression)

PLANCHE 47

[ixamens micrographiques et macrographies d

es liaisons

réalisées par thermocompression.
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Couple Nature Fp | Tp op Palicr h b h S |A% | Examen
du joint Tp sous oy visuel
ct )
géométric N | CO) | (MPa) (min) (mm) | (mm) (mmz)

Titane PC/ | A9-Torigque 3580 | 520 | 456 43 0.21 32 1152 | 785 79 IRAS
vitrocéra- deux joints
miquce concentriques
Titane PC/ | A9-Torique 3700 | 520 47 30 018 | 3,5 | 194 | 785 82 |RAS
vitrocéra- deux joints fig. 86 -
migue concentriques pl. 48
Zircaloy PT/ | A9-Torique 3500 | 520 | 446 30 022 | 32 145 785 78 ]RAS
vitrocérami- | deux joints

ue concentrigues
Zircaloy PC/ | A9-Torique 3520 | 520 | 448 30 022 ] 32 1145 785 78 |RAS
vitrocéra- deux joints
migque conceniriques
Zr PC/ A9-Torique 3500 1 520 | 446 30 020 { 35 |175] 78,5 80 |RAS
vitrocéra- devx joints fig. 87 -
mique concentrigues pl. 48
Zr PT/ A9-Torique 3680 | 520 | 469 30 018 | 35 |194 ] 785 82 IRAS
vitrocé- deux joints
ramique concentriques

TABLEAU XXII.
Fp : force de déformation du joint.
Tp : température de déformation du joint.
SL : surface de liaison apparente.
0p : contrainte de déformation du joint.
*

: liaison effectuées sous vide : P = 4. 10-5 mbar.

PLANCHE 48

Paramétre de thermocompression
pour les couples vitrocéramique " Zérodur " / titane ou zirconium ou zircaloy.



Couple Nature Fp | Tp op Palier & h b bh | S | A% | examen

du joint Tp sous opy visuel

et
I °C
géoméine ) 1 €O (MPa) (min) (mm) | (mm) (mm2)
Titane PC/ A9-Torique 5200 | 520 66 30 0,8 | 35 {194 ] 785 | 77,5 |RAS
ZrO5y + deux joints haison
AlyOy concentrigues réalisée
Titane PT/ A9-Torique 5100 | 520 65 30 018 | 35 | 194 ] 785 | 775 |RAS
Z1O; + deux joints
Al;O4 concentriques
Zircaloy PT/ | A9-Torique 5100 | 515 65 30 018 | 35 |194 | 785 {775 |RAS
210y + deux joints fig. 88 -
Al,O3 concentriques pl. 48
Zircaloy PC/ | A9-Torique 5100 | 515 65 30 018 | 35 |19.4 | 785 |775 |RAS
20y + deux joints
AlyO3 concentriques
Zirconivm A9-Torique 5100 { 515 65 30 018 | 35 (194 | 785 ] 775 |RAS
PC/ deux joints fig. 89 -
ZrO2 + concentriques pl. 48
Al)O3
Zirconium A9-Torique 5100 { 515 65 30 08 | 35 194 | 785 |775 [RAS
PT/ deux joints
ZrOy + concentriques
AlyO3
TABLEAU XXIIL.
PLANCHE 49

Paramétre de thermocompression

pour les couples zircone + alumine / titane ou zirconium ou zircaloy.
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Couple Nature Fp | Tp Palicr a h b b/h S. |A% | Examen
dvu joint Tp sous op visuel
et géométric
) [(C) | (MPa) | (min) [(mm) ( mm) (mm?)
Al,Oyf A9-Torigque 13200 | 515 | 31~ 30 045 | 52 |349 1 555 | 8 |RAS
quaﬂz Dm = 34 mm lIaISOn
réalisée
fig. 90 -
pl 48
Si3Ng/6061 | A9-Torique | 13200 | 460 | 53~ 15 018 | 4 [222] 250 | 82 |RAS
Dm =20 mm -
480
Vitrocéra- AS5-Circulaire | 14160 | 520 30 0,10 3 30 236 90 | Dispersion
mique / a section des
Fe-Ni-Co hexagonale résultats
Dm = 25 mm liaison
rupture
différée

* La largeur du joint est limitée par la géométrie du substrat en
vitrocéramique (largeur de contact 3 mm). Liaison réalisée sous
atmospheére réductrice (N2 + Hz 90 - 10).

PLANCHE 51

Paramétres de thermocompression
des couples Al03 / quartz, Si3N4/ alliage 6061,
vilrocéramique " zérodur “ / Fe - Ni - Co.
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=" %6 G =350

Couple Fe-Ni-Cofzérodur Couple titane pdle T/vitrocéramique

N°® 97 G =100 N° 98 G =100

ne pole T/vitrocéramique

N° 99 G =200

>

ntral/vitrocéramiyue

P

% ' LA
caloy pole ce

zircaloy pole central/
zircone + alumine - interface
/07 + A1303 / aluminium

PLANCHE 52

[xamens macrographiques el meétallographiques
des liaisons realisées par thermocompression.
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N 162 G =300

-9
Couple zircaloy péle central/ Couple zicconium pole central/
zircone + alumine - interface zircone + afumine - interface
zircaloy/aluminium 2107 + Alp04
N°®103 G =200 N° 104 G =300

(3
7 2, } . . -
TR BRI IR A s R il T T R .
. . oo 0. . Ao e . e
Couple zircaloy pole T UL I PN

vilrocéramique - interface
vitrocéramique / aluminium

i R YA ‘if',;,.’;‘:,% RN
aluminium A9 Couple Ti/SiC : attaque HF 10 %
alummium - silicium 1 %

PLANCHE 53
Examens micrographiques des liaisons thermocompressées.
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CHAPITRE V

ETUDE DU COMPORTEMENT MECANIQUE
DES CERAMIQUES ET DES ASSEMBLAGLES
- CERAMIQUE — ALLIAGE METALLIQUE.



V. - ETUDE DU COMPORTEMENT MECANIQUE DES CERAMIQUES ET DES
ASSEMBLAGES CERAMIQUE - ALLIAGE METALLIQUE.

V.I. Introduclion.

Les céramiques présentent une loi de comportement mécanique statique
purement élastique jusqu'a des valeurs de température trés élevées a partir
desquelles des mécanismes de fluage peuvent apparaitre (glissement aux joints
de grains, interaction de la phase vitreuse intergranulaire /196/, écoulement
visqueux newtonien). De ce fail les céramiques, verres, vitrocéramiques sont des
matériaux fragiles (Kic faible). Ceci est lié d'une part 4 la nature des liaisons
chimiques qui assurent la cohésion de ces solides’ et d'autre part au mode
d'élaboration des céramiques. En effet, elles sont mises en oeuvre par les
techniques de la métallurgie des poudres (formation d'un cru et frittage). Elles
présentent donc une certaine distribution de défauts en volume et en surface. De
ce fait, la caraciérisation mécanique de ces matériaux est abordée statistiquement
(loi de WEIBULL), car il existe une dispersion (rés importanie des
caractéristiques mécaniques qui peut atteindre 100 % de la valeur moyenne de la
contrainte de rupture en fonction de la géométrie, de la dimension et distribution
des défauts. Les céramiques présentent des porosilés ouvertes (porosités qui
communiquent enire elles) ou fermées (porosités qui ne présentent pas de
communication avec d'autres porosités) qui vont influencer les caractéristiques
mécaniques (chocs thermiques...) la valeur du module de YOUNG (celui - ci
diminue lorsque le taux de porosités totales contenues dans la céramique
augmente /197/, la loi de comportement dynamique de ces matériaux.

L'atmosphére d'environnement, en présence de contraintes résiduelles,
peut générer une fissuration sous critique par mécanismes de fissuration sous
confrainte.

Les contraintes résiduelles peuvent avoir plusieurs origines :

- Effets thermiques (dilatation des matériaux).

- Métallurgiques (transformation de phase).

- Mécaniques (mise en forme, application d'une contrainte, usinage...).

Ces causes étant interdépendantes.
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Transformation
Etat de phase Etat
thermique = mélallurgique

Chaleur latente
de transformation de phase

- variation de
volume par
transformation de phase

dilatation
ou contraction

transformation

de ['énergie de — transformation de

déformation phases induites
par les contraintes

Etat mécanique

variation des variation des

caractéristiques caracléristiques

mécaniques mécaniques

Le critére de fissuration de la céramique (Kic) est lié a la dimension de

défaut critique (ac). En effet, I'initiation d'une fissure s'effectue toujours a partlir
du défaut de plus grande dimension (modélisation du lien le plus faible). De ce
fait la contrainte de rupture des céramiques est directement reliée i sa compacité
et densification. Nous présentons I'évolution de la contrainte de rupture d'une
céramique ayant un facteur d'intensité de contrainte (Kjc = 4 MPa . m/2) en
fonction de la dimension des défauts.

Kic = ocyVac (287)

y = ¥z pour un défaut de géométrie semi - elliptique.

a 102 | 101 | 1

(mm)

oR | 714 | 226 | 72
(MPa)




La résistance mécanique des assemblages céramo - métalliques va étre lice
aux caractéristiques mécaniques initiales et aux modifications de structure ou de
composition chimique de la céramique a I'interface de liaison, aux évolutions
structurales et de composition chimique du métal de base, aux caractéristiques
mécaniques et a4 la loi de comportement mécanique du joini brasé ou
thermocompressé.

La contraction différentielle des matériaux utilisés, lors de la réalisation des
liaisons entre une céramique et un alliage métallique, génére des contrainies
résiduelles 4 l'interface de l'assemblage et dans la céramique. Ceci peul
engendrer une rupture différée initiée a I'interface de liaison ou dans la
céramique a partir de défauts de surface ou de volume et limiter la résistance aux
chocs thermiques, 4 la fatigue thermique et thermomécanique.

Le principal probléme posé d'un point de vue mécanique pour la durée de
vie des assemblages céramique / métal est la résistance aux chocs thermiques,
cycles thermiques, fissuration sous - critique. II est donc nécessaire d'analyser le
comportement thermique des liaisons, I'influence de l'état mécanique des
surfaces sur la fissuration des jonctions céramique / métal et sur les parameétres
de fissuration des céramiques.

V.2. Comportement thermique et mécanique des liaisons céramo /
métalliques.

Compte - tenu que les matériaux céramiques, Verres, vitrocéramiques
présentent un comportement mécanique purement élastique, la création de
nouvelles surfaces par fissuration est le seul mécanisme permetlant Ia dissipation
d'énergie élastique susceptible de se libérer lors d'une sollicitation mécanique ou
thermomécanique (cycle thermique, chocs thermiques, fatigue thermomécani-
que...). :

Le passage d'un assemblage d'une température de référence (TR) a la
température finale (Tf) constitue un choc thermique. Si TR > Ty, le choc
thermique est dit " descendant " (refroidissement). La partie périphérique de Ia
picce est alors sollicitée par des contraintes en traction et le coeur en
compression (figure n° 64).



contrainte en {raction

contrainte en compression

FIGURE 64

Schéma de la nature des contraintes générées par le choc thermique
descendant en périphérie et a coeur d'une eéprouvelle cylindrique en céramique.

Si TR < Ty, le choc thermique est dit " ascendant " (chauffage). Le coeur de
la piece est alors soumis a une sollicitation mécanique de traction et la périphérie
a des contraintes de compression (figure n° 65).

contrainte en compression

FIGURE 65

Schéma de la nature des contraintes
générées par choc thermique ascendant pour une éprouvette cylindrique.
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Dans le cas ou I'énergie élastique associée au choc thermique est
insuffisante pour conduire a la fissuralion macroscopique instantanée, une
succession de chocs peut aboutir a cele fissuration (fatigue thermique). Le
critére thermoélastique de résistance aux chocs thermiques prend en compte la
propagation de microfissures préexistantes, vers un réseau de fissures
macroscopiques, lorsque la contrainte thermique maximale devient supérieure
localement a la contrainte moyenne de rupture du matériau. L'écart critique de
température i partir duquel la fissuration du matériau céramique, ou de
I'interface céramique / joint s'effectuera est donné par la relation de KINGERY.

1-
atc = B2 v (288)

De ce fait, ['écart thermique ATC admissible par les assemblages céramo /

métalliques, effectués par brasage ou thermocompression, en cyclage thermique
est [ié a la contrainte de rupture de la liaison /138/.

oR :contrainte de rupture de la céramique ou de I'assemblage céramique/
métal, si la rupture se produit dans la céramique.

g :coefficient de POISSON de la céramique.

E :module de YOUNG de la céramique. .

a :coefficient moyen de dilatation de la céramique.
f (8) : fonction de BIOT.

Toutefois la contrainte thermique maximale (op) ne se développe pas
instantanément, elle ne peut atteindre qu'une fraction de sa valeur nominale dans
la mesure ou il existe un gradient (hermique dirigé de la surface vers le centre de
1a piéce (la température en surface est une fonction continue du temps).

op réelle = ¥ o nominale /199/. (289)

¥ est une fonction du temps et de I'importance du choc thermique (0 < ¥ <
1) qui s'exprime par son nombre de BIOT (£).

h
B=D ¢ (290)

D : dimension moyenne de I'échantillon.
h : coefficient d'échange thermique superficiel.
k : conductivité thermique de la céramique.

L'expression de KINGERY définit Ia condition limite d'un choc thermique
extrémement sévére (§ = m). Le paramétre de résistance thermique R, qui est une
caracléristique intrinséque du matériau, est fonction de la géométrie de
|'éprouvette.
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Pour une plaque et un cylindre infinis :

oR (1-p)
R ="y

-1 (8) (291)

Pour un disque mince :

oR (1 -2p) |
“Ea@y O @)

Lorsque les chocs thermiques sont durs (8 élevé); la valeur réelle de 1'écart
de température est donnée par la relation :

AT = ¥IR (293)

Le paramétre R détermine la valeur du gradient thermique pour laquelle la
céramique peut résister au choc thermique. Si le choc thermique est faible, le
second paramétre de résistance aux chocs thermiques est utilisé.

R' = kR ' (294)
k : conductibilité thermique de la céramique.

AT; = R'% (295)

i
k=2p

A : coefficient de proportionnalité (l;-) = AB.
D : dimension moyenne de 1'échantillon.

Le choc thermique génére des contraintes internes dans I'éprouvette
(contraintes résiduelles issues de la différence de caractéristiques physiques et
mécaniques des matériaux (Eco # Emam)). Si on considére que l'écart de
température AT est homogéne dans toute la piéce, 1'é¢tat de contrainte thermique
est triaxial. Le niveau macroscopique des contraintes résiduelles générées dans
la céramique est donné par la relation :

EaAT |
0= (1-p) t(8) (296)

L'énergie dissipée pour propager la fissure est issue uniquement des
contraintes internes inclues dans I'éprouvette soumise au choc thermique.
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Si on considére I'aspect énergétique 1200/, I'énergie totale de rupture
s'exprime :

WR = 2IINRG (297)

G : énergie de la création de surface.
N : densité des microfissures par unité de volume.-
1 :rayon de lafissure.

L'énergie élastique totale :

_ 3Eo(aAT)2 16 (1-p)N B3,
We =32 U+ oo 1 (298)

Eg : module de YOUNG de la céramique avant fissuration.

L'énergie totale est donnée par la relation :
Wi= We + WR (299)

dWw, dWi
Si— > 0, les fissures deviennent stables, pour —57~ <0, les fissures se

propagent de fagon instable (fissuration brutale).

La valeur critique de 1'écart de température AT correspond a la condition :

_C_l_d‘:/'_ =0 (fissures en équilibre)

16 (1-p2) N 13
12 [1+ 9(1-2p) ].

G (1 - 2p)? 42 (300)

2Ep a2 (1-p2)

ATc = [
Les petites fissures se propagent trés rapidement. La longueur finale de

fissure est donnée par I'expression :

3(1-2p) | |
8(1-p2) 1, N] v (301)

k=1
La contrainte de rupture est définie par I'expression :

= __E_(Eo__m (302)
RETEYS | |

320 o2
(= 3TINGE,

112 (303)
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Les fissures de grandes dimensions sont pratiquement statiques et AT,
s'exprime :

. 128TIG (1 - p2) N2 5
ATe = 12 304
=1 81 a2 E ! (304)
Le parametre de stabilité de résistance aux chocs thermiques Ryt est défini
pour 8>>1.

G
Ry = () 1/2 305
st (az E) ( )

Les différents paramétres de résistance au choc thermique, utilisés en
fonction de la sévérité du choc, et les paramétres de stabilité de la résistance au
choc thermique sont présentés tableau XXIV.

Premier paramétre oR(1-p
R Ea
Second paramétre R' = kR
Troisiéme paramétre ' R Eg
o (1 - 2p)
Quatriéme parameétre GEg
R (1-p) |

Parametre de stabilité de la résistance
au choc thermique g >> 1

Paramétre de stabilité de la résistance |R'g; = KRy
au choc thermique 8 < 1

TABLEAU XXIV

Paramétres de résistance aux chocs thermiques /200/.
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La fissuration est initiée nécessairement pendant la période du transfert
thermique rapide (8 >> 1). L'auteur GLANDUS montre que la température est

supérieure a 100°C lorsque la fissuration se produit. La température de
fissuration est donnée par la relation :

Ttiss = 100 + 6T | (306)
OT : écart de température (TR °C - 100°C). |

L'écart critique effectif de température s'exprime :

ATceff. = Tc - T, (307)
ATceff, = Tc - (100 + 8T) (308)
Lorsque (8 < o), ATceff > R

ATceft. = AR (avec A > 1) (309)

Il est démontré que la température critique de fissuration vérifie la relation
1199/.

Te = 100 + 6T + AR (310)

Les paramétres microstructuraux influencent la résistance aux chocs
thermiques. L'analyse du comportement thermoélastique du matériau pendant les
chocs thermiques permet de prévoir une diminution de AT, lorsque la porosité
lotale de la céramique augmente. Ceci n'est Pas toujours vérifié. L'expérience
monire que dans certains cas (Al N), la résistance aux chocs thermiques
augmente (accroissement AT) lorsque le pourcentage total des porosités
confenus dans la céramique croit. Ceci est lié au fai qu'il peut exister une
différence entre la distribution réelle des porosités et la distribution idéalisée
1201/ utilisée pour 1'étude des lois analytiques.

La porosité, la dimension et géométrie des grains, les ségrégations
chimiques aux joints des grains, Ia présence de phase vitreuse intergranulaire
sont susceptibles de modifier la résistance aux chocs thermiques. Le tableau
XXV présente 1'influence de la porosité sur la résistance aux chocs thermiques
/199/. La dimension des défauts de surface constitués par les joints de grains
augmente avec la dimension des grains. La vitesse de croissance des grains
diminue lorsque la dimension de ceux - ¢j augmente. De ce fait, il existe un seuil
critique " longueur effective de défaut " i partir duquel la propagation des
défauts devient quasi statique /202 - 203/,
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—
% total des porosités 0 | 5 | 1t g 135 20 25
AbO3 () 180°K | 180°K | 135K

AIN (M.P) 260°K | 20°K
$ipN20 240°K 235°K 255°K
TABLEAU XXV

Influence du % total des porosités
sur la température critique de fissuration AT /199/.

D'un point de vue expérimental, la dimension et la géoméirie des
échantillons doivent étre considérées lors de la détermination de ATc. .a mesure
de la propagation de la fissure peut s'effectuer selon différentes techniques
1204/. -

- Méthode acoustique.

- Ressuage (si la céramique ne présente pas de sensibilité a la corrosion
sous contrainte en présence du solvant ou du révélateur utilisé).

- Méthodes ultrasonores.

Le caractere aléatoire de la distribution des porosités dans la céramique,
des défauts de surface et de volume, impose de déterminer le paramétre de
résistance aux chocs thermiques par analyse statistique de WEIBULL /205/.
L'expression empirique de WEIBULL pour le choc thermique est :

P=1 A(REym v 311
= - - —_— m
exp [ ( ATo ) Im) 81 (311)
P : probabilité de rupture par chocs thermiques.
A : surface d'échantillon sous contrainte.
Eag
AT (—1_—1'1)2 (avec Op contrainte de seuil présentant une probabilité

de rupture de 0,63 pour un volume V() égale a I'unité de volume.
m : paramétre de WEIBULL.
vm g : fonction de BIOT.
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11

2
Im) = [ cos m+1 § (cosd0 + 6 cosZ0 sinZ0 + sin onvae do (312)
0

L'analyse de la distribution de AT¢, pour les essais de {lexion quatre points
biaxiales, montre que la rupture par chocs thermiques-est conirdlée uniquement
par une population de défauts de surface. Ceci dépend de la sévérité du choc
thermique et du niveau de la contrainte de la céramique.

La contrainte de rupture des couples vitrocéramique [ Al [ alliage ferro-
nickel réalisés par thermocompression varie de 15 a 30 MPa. La rupture se
produit systématiquement dans la vitrocéramique, derriére l'interface de liaison,
c'est - @ - dire selon une ligne isocontrainte du champ de contraintes résiduclles.
Celles - ci sont générées lors du refroidissement par contraction différentielle des
matériaux du fait de la différence de coefficient de dilatation et de module de

YOUNG qui existe entre ceux - ¢i.
Nous considérons que :

- La vitrocéramique présente une loi de comportement mécanique
purement élastique.

- Le métal de base présente une loi de comportement mécanique purement
élastique.

- Le joint est élastique dans un intervalle de température donné en fonction
de sa loi de comportement mécanique.

En posant I'hypothése que le gradient thermique dans |'éprouvette est nul,
nous évaluons par calcul I'écart critique de température pour une sollicitation en
choc thermique descendant en considérant différentes valeurs de contraintes de
rupture de I'assemblage thermocompressé vitrocéramique / Al/ Fe - Ni- Co.

Deux configurations sont analysées :

1 | Disque munce.

oR(1-2p)
2| Cylindre infini
. _or(-p a4)

¢~ Ea

Ces courbes théoriques A T¢ = f (oR) sont consignées planche 54.
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Disque mince |Cylindre infini
Contrainte de rupture ATc (°C) ATc (°C)
de la Liaison
0R (MPa)
S 74 83
10 148 166
15 223 249
20 297 332
25 371 415
30 445 498
35 520 581
TABLEAU XXVI

ATc °C en fonction de la valeur de contrainte de rupture.

AATEC) Courbes AT (o NPa)
600 AR=op (1-p)/ta
—1500
—]400
1300 .
AT, =c(1-2p)/E a(l-p)
200
—1100
l | | ! | | or(MPa)
5 10 15 20 25 30 35
PLANCHE 54
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Des essais de chocs et de cyclages thermiques ont été effectués pour le
couple vitrocéramique /Al/ alliage Fe - Ni - Co. Les éprouvetles sont coanstituées
d'un disque en vitrocéramique de diamétre 20 mm, d'épaisseur 10 mm,
comportant un trou de diamétre 4 mm en son centre et d'un disque en alliage Fe -
Ni - Co de diamétre 12 mm, d'épaisseur 1 mm. L'épaisseur du joint
thermocompressé (A9 - 5N) est de 0,15 mm, Ia largeur de liaison 4 mm (surface
de liaison S;. = 100 mm?). Le critére de résistance aux chocs et cyclé.xges
thermiques que nous avons choisi est 'évolution de la valeur de débit de fuite 2
I'hélium de Ia liaison (mesures effecluées avec un specirométre de masse
quadripolaire par la méthode dite de localisation au jet d'hélium) ou la
fissuration de I'assemblage au niveau de la vitrocéramique. Les résultats
présentés tableaux XXVII et XXVIII montrent que :

- La vitrocéramique est fissurée sous la liaison, & proximité de la surface
d'assemblage, pour un écart thermique AT = 305°C conmsécutif a un choc
thermique descendant trés sévére.

- L'étanchéité a I'hélium est altérée aprés un cycle thermique entrainant au
refroidissement un écart thermique AT = 510°C en fonction de la vitesse de
refroidissement. La valeur AT = 305°C, pour laquelle il est observé la fissuration
de la vitrocéramique, peut s'expliquer par une hétérogénéité des échanges
thermiques, ['influence des défauts de surface, la sévérité du choc thermique.

Vitesse de | Palier thermique AT Vitesse de Valeur de débit de
chavuffage refroidissement |  fuite a I'hélium
(*C.min)
(’C.min’1) (C) (C.min') (Pam3s!)
7 300°C-900min | 280 7 <101t
35 380°C-480min | 360 35 <1011
8 530°C-60min | 510 8 <1011
30 530°C - 60 min 510 20 fuite
<1011 1
TABLEAU XXVII

Etanchéité i' I'hélium des liaisons en fonction du cycle lhermique.
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Températur | Temps de | Température | AT | Observations

e initiale transfert finale
(°C) (s) (*C) (°C)
125 30 - 180 305 |rupture de Ila

vitrocéramique

TABLEAU XXVIII

Etanchéité a I'bélium des liaisons aprés choc thermique.

Les essais de cyclage thermique et de choc thermique montrent que la
température maximale de cyclage thermique est de 480°C environ, et que la
sévérité du choc thermique effectué a 305°C provoque la rupture de Ia
vitrocéramique. Ces résultats peuvent étre expliqués par la fragilité initiale de la
vitrocéramique et I'influence des contraintes résiduelles sur le facteur d'intensité
critique de contrainte.

La résistance aux chocs thermiques est l'une des caractéristiques
mécaniques des céramiques et des assemblages céramo - métallique qu'il est
souvent nécessaire de connaitre en fonction des conditions de sollicitations
fonctionnelles. La nature et répartition des contraintes résiduelles, la loi de
comporiement mécanique du joint thermocompressé et du métal de base,
influencent la résistance aux chocs thermiques des liaisons.

Les céramiques sont trés peu résistantes aux chocs mécaniques. La
sensibilité a la fissuration de ces matériaux, donc des liaisons céramo -
métalliques pour ce type de sollicitations mécaniques peut étre analysée par la
détermination de la tépacité des céramiques (Kic) selon une méthode de
chargement mécanique dynamique /206 - 207/.

La fragilité¢ intrinséque des céramiques, verres, vilrocéramiques est trés
importante (Kic, 0,7 MPa.m!/2 pour la vitrocéramique " zérodur " et de 4 a 10
MPa pour les céramiques oxydes et non oxydes). De ce fait, la résistance
mécanique et la durée de vie des assemblages céramique / métal dépendent de la
nature, niveau et répartition des contraintes résiduelles générées dans la
céramique (si I'adhésion est réactive), de la population et distribution des défauts
de surface et de volume (volume effectif et surface effective de défauts), des
conditions de sollicitations (contraintes statiques et dynamiques, atmosphére...).

Nous avons observé des ruptures différées de liaisons vitrocéramique / Al /
Fe - Ni - Co réalisées par thermocompression. Pour une géométrie des
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éprouvetles, des conditions de préparation mécanique de la surface de liaison de
la vitrocéramique et de cycle thermique d'assemblage constantes, la durée de vie
des liaisons varie de 1 minute a 7440 heures (planche 55 - tableau XXIX). La
raideur de la vitrocéramique et du substrat métallique est identique pour toutes
les éprouvettes (vitrocéramique : cylindre diametre 20 mm, épaisseur 10 mm,
trou central de diamétre 4 mm, substrat métallique : disque de diamétre 12 mm,
épaisseur 1 mm). De ce fail, la distribution des contraintes résiduelles est
identique pour tous les échantillons. L'effet de celles - ci est analysé en mesurant
la déformation du substrat métallique par interférométrie laser.

Etat de surface Conditions de Déformation Durée de vie mécanique
de liaison de la pression particlle dela
vitrocéramique pendant la vitrocéramique
thermocompression
(pm)
H % de liaison
Eclairci PO, > PN,y + Hy 06 { 5
Alésage et
génératrice brut 90- 10
d'usinage
Eclairci PO, > PN; + Hy 0,5 1 20
Alésage ct 4 3
génératrice brut 90- 10 24 3
d'usinage 48 3
72 6
144 3
Eclairci PNy + Hy >> PO 05 < 1 minute 5
Alésage ct < 10 minutes 5
génératrice brut 90 - 10 <1 21
d'usinage 24 11
144 5
192 5
7440 5
TABLEAU XXIX

Pourcentage de ruplure des liaisons réalisées par thermocompression
pour le couple vitrocéramiques / Al/ Fe - Ni - Co en fonction du temps.
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A % de rupture
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20 4~ \ 7440 Heures
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| I »

10 20 30 40 50 6 40 60 80 100
Durée de vie ( min. Durée de vie ( H)

PLANCHE 55
Pourcentage de rupture = f [t (H)].
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Les résultats obtenus montrent que l'atmosphére utilisée pendant la
thermocompression ne parait avoir d'influence sur la durée de vie des
assemblages. Il existe une dispersion importante de celle - ci pour une durée de
vie trés courte (certaines ruptures se produisent avec émission acoustique lors de
la fissuration de la vitrocéramique). Toutefois, I'état de surface de 'alésage du
substrat en vitrocéramique présente des défauts de profondeur tout a fait
aléatoire (état brut d'usinage diamant). La fissuration se produisant dans la
vilrocéramique et étant initiée a partir de défauts d'usinage situés soit au niveau
de la génératrice soit dans I'alésage du matériau de base en vitrocéramique, nOus
altribuons la dispersion de durée de vie des liaisons a I'influence de ces défauts
d'usinage (contraintes triaxiales, sollicitation statique en mode de déformation
plane) et a I'effet de fatigue statique de la vilrocéramique générée par |'énergie
élastique stockée dans la vitrocéramique (effet des contraintes résiduelles).

Nous avons effectué des assemblages identiques & ceux Ccités
précédemment en utilisant un substrat en vitrocéramique pour lequel la surface
de lisison présente des dimensions de défauts différentes, les surfaces de la
génératrice et de I'alésage sont soit brut d'usinage soit éclairci (1'alésage est percé
par ultrasons). Les liaisons réalisées avec un substral en vitrocéramique
présentant une surface de liaison polie, comportant des défauts d'usinage de
dimensions de 7 pm environ et des surfaces usinées jusqu'a I'état éclairci
(défauts de dimensions 30 pm environ) ont une durée de vie supérieure a 3000
heures (critére de durée de vie : fissuration de la vitrocéramique ou évolution de
la valeur de débit de fuite d'hélium pour une valeur < 1011 Pam3, §1). Les
résultats sont présentés tableau XXX /208/.

Etat de surface Déformation du substrat | Durée de vic mécanique
de liaison vitrocéramique
de la vitrocéramique
(pm)

H %
Eclaircie - 03 <1 5
Alésage ct 3 5
génératrice brut 168 5
d'usinage diamant 240 10

264 5

576 5
Polic (défauts < 7 pm) 03 3000 100
Alésage ct génératrice
a I'état éclairci
Usinage par ultrasons

TABLEAU XXX

Durée de vie des liaisons vitrocéramique / Al/ Fe - Ni - Co
en fonction de 1'état de surface de liaison et des conditions d'usinage.
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(Tous les substrats ont subi un traitement thermique de relaxation des
contraintes résiduelles générées par I'usinage paragraphe IV.8.2.4.).

La comparaison des différents résultats montre que la présence de défauts
de surface, situés soit sur la surface de liaison de la vilrocéramique, soit sur les
surfaces sollicitées par le champ de contraintes résiduelles, ont une grande
importance sur la durée de vie des liaisons. Les meilleurs résultats sont obtenus
pour une surface de liaison présentant un état poli (diménsion de défaut <7 pm)
et pour des surfaces (alésage, génératrices) éclaircies (défauts de dimension = 30

pm).

V.3. Analyse fractographique des assemblages apres fissuration sous
critique ou essais de caractérisation mécanique.

Ces investigations ont ét¢ effectuées dans le but de déterminer I'origine de
la fissuration et sa propagation lors d'une rupture différée des couples
vitrocéramique / Al / Fe - Ni - Co réalisés par thermocompression et le
comportement des assemblages SisNg / Al / alliage aluminium 6061
thermocompressés lors d'une sollicitation mécanique en arrachement (Mode I au
niveau de I'interface de liaison).

Les examens sont réalisés par microscopie électronique 2 balayage ce qui
nécessile la métallisation des échantillons (couche Au - Pd de 1500 A environ
déposée par pulvérisation cathodique) /209 - 210Y/.

Le faciés de rupture des substrats en vitrocéramique est celui d'une rupture
fragile présentant des lignes de WALLNER /211/, (planche 56 - figures n°
108, 109, 110, 111). La morphologie des ruptures de matériaux fragiles comme
les céramiques est caractérisée par une zone lisse dite * zone miroir " qui prend
naissance autour de 1'amorce de la fissuration (point d'initiation de la fissure).
Au - dela de cette zone lisse, la surface de rupture devient rugueuse, striée. La
transition de la zone " miroir " 4 la zone rugueuse est marquée par une bande
étroite. La ligne moyenne de transition marque le front de rupture (figure n°® 66).
L'aspect de relief que présente la zone rugueuse est issu de lignes radiales
auxquelles correspondent des aspérités de surface (inclusions, défauts de
surface...).



ZLone lisse dite * miroir *

Zone rugueuse

7one de transition

FIGURE 66

Schéma de la rupture fragile d'une céramique, verres, vitrocéramiques.

Lorsque les défauts générant I'aspect rugueux du faciés de rupture sont
suffisamment importants, des fissures secondaires peuvent étre initiées avant que
le front de rupture n'atteigne ces défauts. Si la vitesse de fissuration est isotrope
et homogene, 'interception des fissures secondaires par les fissures principales
dessine des hyperboles si le front de rupture est circulaire et des paraboles si
celui - ci est rectiligne.

Lorsque la fissuration se développe, tout défaut interne ou superficiel
traversé par la fissure devient la source d'ondes ultrasonores (ondes
longitudinales, ondes transversales). En I'absence d'anisotropie du matériau
céramique, ces ondes sont sphériques et centrées sur les défauts. La trace des
ondes ulirasonores sur le plan de fissuration est définie comme étant le front
d'ondes ultrasonores. La vitesse de propagation des ondes ulirasonores est
toujours supérieure i la vitesse de propagation du front de fissuration. Celui - ci
sera continuellement coupé par le front d'ondes ultrasonores en différents points
successifs. Le point de rencontre entre le front d'onde et le front de fissuration
donne lieu a la relaxation de la surface de rupture (le c6té comprimé par les
ondes élastiques transversales se détend aprés passage de la fissure). Le lieu
géométrique des points de rencontre enire le front de fissuration et le front
d'onde est marqué par une ligne en reliefl ou en creux sur la surface de rupture.
La ligne de WALLNER est telle que le rapport des distances au front de
fissuration est constant et égal au rapport de vitesse de propagation du front de
fissuration (V1) sur la vitesse de propagation des ondes ultrasonores (V3), soit
\%

V_; = Mach = 0,1 - 0,5. On distingue deux groupes de ligne de WALLNER.

Le faciés des lignes de WALLNER de groupe I sont macroscopiques. Elles
prennent naissance sur des défauts de surface. Les lignes de WALLNER de
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groupe Il se forment & partir d"inclusions ou défzuts de voleme (figure n® 67).

Lipne de WALLNER

Front de fissuralion

et des ondes transversales 15

Ligne de WALLNER

W,
Front de fissuration
N
— Ligne de WALLNER
Amorce de rupture
Ligne de WALLNER
-_.4P ___________________
Front d'ondes U.S
b ) Lignes de WALINER de groupe I Origine des ondes longitudinales U.S
a) Lignes de WALLNER b) Ligne de WALLNER
Groupe 1 Groupe 11
FIGURE 67

Schéma des lignes de WALLNER du groupe I et II.
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L'analyse fractographique du faciés de ruplure du subsiral en
vitrocéramique apres rupture différée ou essai de caractérisation mécanique
montre :

- L'initiation de la fissuration au niveau de l'alésage et des défauts de
surface situés a ce niveau (défauts d'usinage /169/), ce qu1 donne lieu a la
formation de zone lisse.

- La présence de lignes de WALLNER du groupe I dans la zone lisse et du
groupe II dans la zone lisse et dans la zone rugueuse. Ceci implique une vitesse
de propagation du front de fissuration trés rapide qui est caractéristique de la
rupture fragile.

L'influence des défauts présents sur la surface de la vitrocéramique au
niveau de la résistance mécanique et la durée de vie des liaisons vitrocéramique /
Al / Fe - Ni - Co est confirmée par I'analyse fractographique des facies de
rupture.

Les examens de la morphologie de la surface de rupture des couples Si3N4
/ Al [ alliage d'aluminium 6061 thérmocompressés aprés essais d'arrachement
(microscopie électronique a balayage avec dépot Au - Pd 1500 A sur
I'éprouvette afin d'éviter les effets de charge électrostatique sur la céramique)
montrent :

- La rupture est hétérogeéne a l'interface alliage 6061 / joint Al. Elle se
produit aussi bien dans le joint en aluminium (planche 57 - figures n° 112,
113, 114, 115) que dans le métal de base (planche 58 - figures n * 116, 117,
118). Le faciés de rupture du métal de base est de type ductile avec des cupules
de dimensions hétérogénes. Il comporte quelques zones de rupture mixte.

- Une rupture hétérogéne a I'interface Si3Ny4 / joint Al. On observe soit la
rupture du joint par endroit, soit I'arrachement du joint a l'interface de la
céramique (planche 58 - figure n® 119, planche 59 - figures n°® 120, 121).

L'hétérogénéité du faciés de rupture est issue de I'inégalité de la répartition
de la contrainte de sollicitation lors de I'essai d'arrachement. Toutefois les
observations de l'interface alliage 6061 / joint Al montre une bonne adhésion
réactive (diffusion de 1'aluminium dans 1'alliage d'aluminium)et une adhésion qui
parait acceptable a l'interface joint Al / Si3N4 (rupture du joint en aluminium)
bien qu'elle soit hétérogeéne.

V.4, Techniques de caractérisation mécanique des céramiques.

Les matériaux céramiques, verres, vilrocéramiques, présenient un
comportement mécanique fragile. Les contraintes de rupture pour une
sollicitation en mode I, oblenues avec ces matériaux atteignent des valeurs trés
inférieures aux valeurs théoriques du cristal parfait calculées a partir des forces
de cohésion atomique.
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Ceci s'explique par la présence de défauts macroscopiques dans ces
matériaux qui sont générés lors de I'élaboration (frittage, usinage...). Les défauts
macroscopiques induisent localement des contraintes importantes (concentration
de contraintes {riaxiales) qui sont a l'origine de la fissuration brutale des
céramiques. Les mécanismes de ruine par rupture fragile ne constituent pas les
seules causes de la fragilité¢ intrinséque des céramiques. Les mécanismes de
corrosion sous conltrainles en présence de I'atmosphére et de la température de
I'environnement peuvent générer la croissance lente de défauts proches de la
surface et provoquer la rupture brutale a plus ou moins long terme /214 - 215 -
216 - 217 - 218 - 219 - 220 - 221 - 222 - 223 - 224/. Parfois la géométrie et
dimension des défauts de surface peut étre modifiée par un traitement thermique
sous une atmosphére favorable a4 une réaction chimique en surface /225/
(évolution du rayon de courbure des défauts du fait de la différence de pression,
phénomene d'évaporation - condensation, et de I'adsorption d'atomes en téte de
fissure).

La mécanique linéaire élastique de la rupture permet d'établir la relation
quantitative entre les contraintes exercées, la géométrie et dimension des défauts
et les caractéristiques intrinséques des matériaux (facteur d'intensité de
contrainte, durée de vie en fonction des conditions de contraintes et atmospheére
de sollicitation).

L’analyse de la fiabilité des assemblages réalisés entre les céramiques et les
alliages métalliques imposent de connaitre les paramétres de fissuration de la
céramique (Kjc, durée de vie) afin de déterminer I'influence des contraintes
résiduelles sur la durée de vie des liaisons (fatigue statique).

L'étude de la modification du champ de contraintes au voisinage d'un
défaut et la définition des critéres de propagation de celui - ci sont abordées
selon deux concepts par les théories de GRIFFITH et IRWIN. La modélisation
de la propagation d'une fissure initie par un défaut considére soit le bilan
énergélique des mécanismes de fissuration, soit l'analyse du champ de
contraintes élastiques en front de fissures.

La théorie de GRIFFITH explicite 1'énergie (Us) nécessaire pour créer
deux nouvelles surfaces en présence d'une fissure.

U=Up + Ug + Ug - WL (315)

Up : énergie de déformation en I'absence de fissure.

Us : énergie de surface due a la formation de la fissure.

UE : variation d'énergie de déformation élastique due a I'introduction
d'une fissure. '

WL, : variation de travail extérieur du fait de la formation de la fissure.

Le critére de GRIFFITH s'exprime :

% < 0 fissure instable.
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gcg = 0 fissure en équilibre.

(:llaj fissure stable.

dU, L
Le terme da = 0, Ug et WL sont fonction du mode de chargement,

aus -9 (WL + UE)
da Ja

L'énergie du systeme est conservée pendant la propagation de la fissure.

L‘énergie de déformation Ug peut étre déterminée par 1'analyse d'INGLIS
pour une distribution de contrainte autour d'une fissure elliplique de longueur

(a).

2
Ug = 024an (1+p) (k+1) (316)

k = 3-p pour un mode de sollicitation en déformation plane.

R CE)

= ({+p) Ppourun mode de sollicitation en contrainte plane.

A l'équilibre %}- = 0 et la contrainte appliquée o correspond & la contrainte
de rupture oR.

dJu dUg dUE

da~ da da -(317)
du °R2 na
G =4 - 5E (+mk+1) =0 (318)

La contrainte de rupture s'exprime :

or = [ ((—127]7) W2 (déformation plane) (319)

or = | (2 | ji ' (contrainte plane) (320)

Le critére de rupture indique que la rupture se produit pour une contrainte
o (Ug - W1)

telle que la variation d'énergie stockée ————— est égale ou supérieure i la
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_ dUs
variation d'énergie nécessaire pour former une nouvelle surface 3a - Le taux

d'énergie fourni lors de la rupture est :

d(UE-WL)
= (321)

La rupture se produit lorsque l'énergie totale du systéme atteint un
maximum. Une dimension de défaut critique ac, pour une contrainte donnée,

correspond a la valeur de I'énergie G appelée taux critique d'énergie fournie.

Pour un matériau fragile :
Gc = 2')’0 (322)

L’analyse élastique du champ de contraintes en front de fissures effectuée
par IRWIN prend en comple une fissure plane de front linéaire se propageant
dans son plan. Le principe de superposition des champs de contraintes appliqué
en t&te de fissure impose de considérer trois modes de chargement
fondamentaux ce qui implique trois types de déplacement relatifs des surfaces de
la fissure (figure n® 68).

FIGURE 68

Modes de rupture associés a la propagation d'une fissure plane.
Les modes II et III impliquent une fissuration avec une sollicitation en

cisaillement. Le mode I (traction) est le plus couramment observé. Lors de la
propagation de fissure une combinaison des trois modes est possible.
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Si on considére la configuration des contraintes, au niveau du front de
fissuration, appliquées a un élément de volume repéré en coordonnées polaires,
I'analyse élastique du champ de contrainte conduit dans le cas d'une sollicitation
en mode I a une expression de la forme (méthode de WESTERGAAD utilisant
la fonction d'AIRY).

K1 A
o =737 Hi(0) (323)

r, 0 :coordonnées polaires du point considéré (le fond de fissure étant
pris pour origine (figure n° 69).
(i, j) : indices liés aux tenseurs des contraintes en fond de fissure.

FIGURE 69

Schéma de la configuration des contraintes
appliquées a un élément de volume situé au niveau du front de fissuration.

Le coefficient K| est appelé le facteur d'intensité de contrainle pour une
sollicitation en mode I. Sa mesure dépend uniquement de la géométrie du
systéme (taille d'éprouvette, dimension de défauts, distribution de la population
des défauts), de la distribution de la charge appliquée. Il a été démontré que le
facteur d'intensité de contrainte K| pouvait s'explimer par la relation :
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Ki = oyVa (324)

a : dimension du défaut se situant dans une position normale a la
contrainle nominale.

y : coefficient lié a la géométrie du défaut et au mode de sollicitation
(y = VII pour un défaut semi - elliptique ct une sollicitation en mode I).

Au moment de la rupture, le champ de contrainte en front de fissure est
constant. La valeur de K] atteint la valeur critique KiC qui est une caractéristique
intrinséque du matériau. Celle - ci représente la résistance a la propagation de
fissure dans un matériau (le Kic est trés faible pour les céramiques 4 - 10).
Lorsque la propagation brutale de la fissure se produit, on a :

6=0c ; a=a ; Ki=Ki
Kic=o0cy Vac (325)

Kic : facteur d'intensité critique de contraintes.
oc :contrainte critique de rupture.
ac :défaut critique générant la rupture.

L'analyse d'IRWIN selon la théorie de I'élasticité permet d'établir une
relation entre le facteur d'intensité de contrainte et le taux d'énergie dépensée lors
de la fissuration. Pour une sollicitation en mode I :

2
K
Gy = fl contrainie plane (326)
K{ (1-p2
Gy = “l% déformation plane (327)

Ces relations sont vérifices au moment de la rupture d'ou la
correspondance entre I'énergie de déchirure et le facteur d'intensité critique de
contrainte.

2
K
Gic = __%Q contrainte plane (328)

2
Kic(1 - p?
= —-———IC(E ) déformation plane (329)

Pour une nature de sollicitation selon laquelle les forces appliquées a un
corps isoirope metient en jeu les trois modes (I + II + III), la relation générale
s'applique :



2
G = LELI(K% +K2) + I—I—EMKI% (330)

Les deux approches, émergétique ct analytique, permettent de connaitre
I'expression définissant la contrainte 6; qui provoque la propagation brutale

d'un défaut de dimension ac.
. = Kic | GiCE u
© 7 YVac 1 Y2ac(1-p2)

(331)

Ceci est vérifié pour un matériau de caractéristiques élastiques (E, p) et
mécaniques (Kic, Gic) données. Dans le cas d'une rupture non idéale, le profil
de contraintes défini par les expressions 317 - 318 ne traduit pas totalement la
réalité. Au voisinage immédiat du front de la fissure, la contrainte oyy serait
infinie.

Pour les matériaux métalliques, si oy est la limite élastique dans le cas d'une
sollicitation uniaxiale, IRWIN propose de considérer qu'il existe une zone de
plastification en amont du front de fissure, de forme cylindrique et de rayon ry.
Le profil de la contrainte au moment de la propagation de la fissuration présente
un changement de pente pour la valeur de Oy (figure n°® 70). Le terme ry
introduit dans l'expression corrigée de la tenacité (226) pour laquelle la
dimension (a) du défaut devient (a + ry), est déterminé pour une sollicitation en
déformation plane par la relation :

1 Kp

v = 5x (o (332)

Pour une sollicitation en contrainte plane.

(333)
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FIGURE 70

Profil de la contrainte en front de fissure
pour un matériau présentant une déformation plastique
au front de fissuration (IRWIN).

Ce comportement plastique ne peut pas étre rencontré pour les céramiques
a la température ambiante.

L'analyse énergétique et le facteur d'intensité¢ de contrainte permetient de
décrire le comportement d'un matériau i la propagation d'une fissure, pour la
sollicitation d'une piéce massive en mode I (contrainie normale au plan de
fissuration) qui est un cas le plus fréquemment rencontré et utilisé lors des essais
de caractérisation mécanique.

La méthode de détermination du facteur d'intensité de contrainte suggérée
par la norme ASTM /227/ consiste a créer un défaut (préfissuration, indentation)
el & mesurer la confrainte générant la propagation brutale de celui - ci
Actuellement, quelle que soit la nature des matériaux, il n'existe pas de méthode
standard pour la mesure de Ky des céramiques. De nombreuses conditions

d'essai sont décrites dans la littérature /228 - 229/. Pour les céramiques les
critéres de choix utilisées /230/ impliquent que :

) La dimension du défaut soit trés supérieure a celle des défauts inhérents
au matériau. Elle doit étre facilement mesurée et bien déterminée au moment de la
rupture. Cette mesure est difficile a réaliser pour des essais effectués a haute
température et pour des matériaux contenant un pourcentage total important de
porosités.
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6)1a contrainte au moment de la rupture doit étre connue précisément.

¢/La courbe de compliance doit étre déterminée afin de connaitre le facteur
géomeétrique y.

d)Si il existe une préfissuration, le rayon en fond d'entaille doit étre aussi
faible que cela est possible du point de vue de la réalisation mécanique de

I'éprouvette.

e) Toute piéce métallique au - dela de 1000°C est exclue lors du
chargement mécanique (échanges et stabilité thermique, possibilité de réaction
entre la céramique et les supports métalliques /231/).

/ILa configuration du chargement doit permettre la sollicitation en mode I
et éviter la mise en ocuvre de modes mixtes (mode I + mode II ou mode I +
mode IIT). De ce fait 1'application d'un effort en compression est le plus adapté.
Ceci élimine les difficultés de manipulations pouvant ére rencontrées lors d'un
essai de traction (alignement de 1'éprouvette, mise en charge...) dans la mesure
ou les matériaux céramiques sont purement élastiques.

g) La surface et le volume de I'éprouvette doit étre le plus important
possible afin de soumetire le plus grand volume ou surface de défauts au
chargement mécanique.

La géométrie et systeme de sollicitation des éprouvetles sont présentées
(figure n® 71). L'analyse et la critique des différentes méthodes de détermination
du facteur d'intensité critique de contraintes ont éié effectuées par différents
auteurs /232 a 243/. ’
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éprouvette de flexion entaillée (S.E.N.B.)
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FIGURE 71
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Eprouvettes utilisées pour la détermination du facteur d'intensité critique
de contraintes des céramiques.
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L'analyse de fracture herizienne /244 - 245/ et la théorie de la mécanique
élastique concernant le contact élasto / plastique (paragraphe I) permetient de
déterminer le facteur d'intensité critique des contraintes (la rupture est dans ce
cas générée par des défauts de surface). Ceci aboutit aux techniques d'évaluation
de K| par indentation et méthode du défaut controlé par essai de flexion post -
indentation.

Les méthodes d'indentation VICKERS ou KNOOP /246 a 249/ permetient
de déterminer la relation entre la dimension d'un défaut critique (défaut de
surface) créé par l'indentation et la propagation de fissures dans un matériau
ayant upe loi de comportement purement élastique. Il est donc possible
d'accéder au paramétre Kic en utilisant des éprouvettes faciles a réaliser (faible
coit) et en effectuant rapidement la mesure. Du fail de la fragilité intrinséque
importante des céramiques, verres, vilrocéramiques, le comportement de ces
matériaux vis -a - vis d'un indenteur est différent par rapport a celui des alliages
métalliques. En effet, I'accomodation de la céramique a la pénétration d'un
indenteur (pointu du type VICKERS, KNOOP ou conique ou sphérique)
s'effectue par déformation plastique ou densification en sous - couche, et par la
naissance de fissures. La zone d'accomodation ou zone plastique introduit des
contraintes résiduelles au déchargement de l'indenteur qui vont influencer la
morphologie finale des fissures. Les fissures produites par indentation sont de
deux types. On distingue :

- Les fissures de premier ordre qui se forment dans des plans
perpendiculaires a la surface de I'échantillon et qui sont responsables de la
diminution de la résistance a la rupture pour une sollicitation en flexion (flexion
post - indentation).

- Les fissures du second ordre qui se forment dans des plans paralléles a la
surface de I'échantillon. Elles se rapportent plus particuliérement aux problémes
de tenue des surfaces (érosion, usure).

Les fissures du premier ordre se décomposent en deux natures de fissures.

) Les fissures médianes qui s'enfoncent verticalement sous le point de
contact par I'effet de la composante élastique du champ de contraintes produit
par I'indenteur. Elles atteignent la profondeur maximale a la valeur maximale de
chargement.

5)Les fissures radiales qui se développent en surface, en tenant compte de
la symétrie de I'indenteur, a partir des angles de 1'empreinte dans le cas d'un
indenteur de géométrie pyramidale a base carrée.

Les fissures du second ordre sont des fissures latérales qui se développent
au déchargement de I'indenteur, entre les fissures radiales, sous l'action des
contraintes résiduelles, a partir des zones plastiques. Lorsque ces fissures
recoupent la surface de I'échantillon, on observe un écaillage de la surface.
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Les fissures médianes et radiales sont les plus importantes. Elles sont
engendrées par des systémes de contraintes différents. Elles sc recombinent
pour former une fissure semi - elliplique qui est prise en compte pour la
détermination du facteur d'intensité critique de contraintes (K|c).

Dans ce contexte, deux profils de fissures ou de défauts peuvent dtre
considérés, soit un défaut du type médian (figure n° 72), soit un défaut du type
PALMQVIST qui est constitué par des petites fissures semi - elliptiques formées
a la surface du matériau, qui se recombinent entre elles pour former un défaut
semi - elliptique (schéma ¢i - dessous).

| ' |
| L

\ /" Fissures médiancs

FIGURE 72
Profil du défaut de type PALMQVIST.

Les paramétres quantifiables influencant la mesure du facteur d'intensité
critique de contraintes (Kyc) par indentation sont :

- La vitesse d'application de la charge.

En effet, le facteur d'intensité¢ critique de contraintes (Kjc) augmente

lorsque la vitesse d'application de la charge croit. Ceci résulie du fait que la
contrainte de rupture augmente lorsque la vitesse d'application de la charge
augmente. La vilesse de propagation de la fissure est liée au facteurs d'intensité
des contraintes (Ky) par I'exposant (n) dans I'expression donnant la contrainte de

rupture en fonction de la vitesse d'application de la charge
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Kic = 6, YV ac (334)

o1 Vi {/n+1
— = (- 335
o = (V) (335)

- La propagation sous critique des fissures (sensibilité de la céramique a la
fatigue statique ou a la corrosion sous contrainte), provoquant la propagation
brutale de fissure pour une valeur de K1 < Kjc.

- La longueur de la fissure doit étre supérieure i la dimension des grains de
la céramique.

- L'effet de transformation de phase peut induire une augmentation du
facteur d'intensité critique de contrainte (Kyc) du fait de la diminution locale de

I'état de contrainte liée a une microfissuration et par blocage des fissures
générées par des contraintes de compression en front de fissuration. En effet,
lorsque la transformation de phase s'effectue avec augmentation de volume, la
variation de volume provoque une microfissuration, ce qui génére la dissipation
d'énergie élastique issue de l'augmentation de volume. Il se produit une
augmentation de la densité des dislocations en front de fissuration donnant lieu 2
I'apparition de contraintes de compression empéchant la fissure de se déplacer.

- La présence de défauts chargés (champ électrostatique au niveau d'une
lacune, modification du moment dipolaire des espéces ioniques sous I'action de
la charge mécanique appliquée générant I'apparition de défauts chargés).

- Présence de lacunes dans la structure cristalline de la céramique.

- Présence d'une monocouche sur la surface d'indentation, présentant une
nature différente d'atomes adsorbés par rapport aux atomes constituant la
céramique.

La phase de chargement et de déchargement d'un indenteur aigu peut étre
présentée par une série de six schémas.

a) Début de chargement.

L'indenteur produit une zone de déformation homogéne autour du point de
contact. La taille de cette zone augmente avec la charge. On admet que la
pression moyenne (Py) appliquée sur I'élément de surface reste constante. Elle
est précisée par 1'expression.
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Py = P. (alld?)-l (336)
P : charge d'indentation.
d : largeur de la zone d'indentation.

a : constante fonction de la géométrie de I'indemnteur
(o =2 {1 pour un diamant VICKERS).

b) Charge critique.

Pour une certaine valeur de la charge, la fissure est initi¢e brutalement sous
la zone de contact (lieu de concentration de contraintes maximales). Cette fissure
se trouve dans un plan de symétrie (fissure médiane).

¢) Croissance slable.

La fissure médiane s'agrandit de fagon stable avec une augmentation de la
charge.

d) Début de déchargement.

La fissure médiane commence a se refermer, mais elle ne guérit pas.

e) Elfet des contraintes résiduvelles.

La présence de déformation du matériau dans la zone de contact induit des
contraintes résiduelles de traction qui se superposent aux contraintes appliquées,
il y a formation de fissures latérales.

1) Déchargement complel.

Les fissures latérales continuent de croilre et peuvent provoquer un
écaillage en surface du matériau. Les fissures radiales atteignent leur état

d'équilibre sous I'action des contraintes résiduelles.

Le schéma de la fissuration induite par I'indentation est présentée figure n°
73.

296



Fissure latérale

p Fissure latéraje

Empreinte d'indentation

fissures radiales

_ ) i
Fissures médianes

FIGURE 73

Schéma des fissures formées par indentation.

Dans la mesure ou la profondeur du défaut médian (C) correspond  une
position d'équilibre mécanique, cette dimension peut étre utilisée pour évaluer la
tenacité (K1c) du matériau indenté.

Si I'intensité de contrainte est proportionnelle 4 P. C-2, la densité d'énergie
de déformation est :

2 P
oe= " ~ rc4 (337)

L'énergie de surface du défaut est U; ~ GC2 et I'énergie de déformation
mécanique die 4 I'indentation Uy.

Le volume affecté¢ par la contrainte appliquée lors de I'indentation est
proportionnel a (C3). L'énergie de déformation élastique est donnée par
I'expression :

P2
UM = &g (338)

A ‘équilibre, nous pouvons écrire I'égalité exprimant la conservation
d'énergie du systéme.



dus  dUp

i€ = ac (339)
. _ -P2
26C = oF (340)

Si GE = K2[C, on obtient la relation prrmettant de calculer le facteur
d'intensité critique de contraintes (Kic) en fonction des parametres d'indentation.

Kic = nPC-32 (341)

P : charge appliquée a I'indenteur.
C : profondeur du défaut médian.
G : énergie de déchirure du matériau par unité de sarface.
7 : coefficient de proportionalité.

Cette relation présente la méme forme que celle obtenue en considérant le
chargement d'un défaut semi - circulaire en son cenire. Le coefficient de
proportionnalité 7 est li¢ a la force nécessaire pour ouvrir une fissure demi -
circulaire par un coin d'angle au sommet 2¢.

7 =0 @12 (342)

¢ = p (cotge)23 (¢ =74° p = 0,032) (343)

¢ esl une constante calibrée avec différents matériaux verriers ou
céramiques ayant un Kic compris entre 0,75 4 12 MPa.m!/2. La valeur de ¢ est
0,016 * 0,004 dans le cas de I'indentation VICKERS.

Kic = 0,016 * 0,004(%)1/21).(:-3/2 (344)

H : dureté du matériau (H = 0,47 %).
a

E : module de YOUNG du matériau.
P : charge d'indentation.
C : longueur totale du défaut.

Si on considére un défaut généré par I'indentation du type PALMQVIST la
valeur du facteur d'intensité critique (Kyc) est déterminée selon différentes

formulations développées par différents auteurs.



Formule de EVANY et CHARLLES.

Kic = (%)0’4 (Ha) 12 (ﬁ)(%)‘”2 (345)
8 = 0,035

Formule de BAZT.

Kic = ()04 (Ha) 12 (005)(5) ~0.36 (346)
Formule de LAUGIER.

Kic = (%)2/3. 0,015 . (%)-1/2 .P.C-32 (347)

Pour une fissuration du type mixte Médian - PALMQVIST la formulation
devient (formulation de NITHARA) :

Kic = ()04 (Ha) 12 [0,142 . (5)"156] (348)

En utilisant le formalisme de la mécanique des milieux continus appliqué a
un défaut circulaire, chargé en son centre, on décompose le facteur d'intensité
critique de contraintes en un facteur d'intensité de contraintes élastiques Ke et un

facteur d'intensité de contraintes résiduelles K;.
K = 7e PC 312 (349)
Kr = np PC-32 (350)

Le principe de superposition linéaire des facteurs d'intensité de contraintes
permet d'exprimer le facteur d'intensité des contraintes sur le front de fissures
par la relation :

K = Ke + Kr = (ne + 1) PC-312 (351)
Pour I'équilibre mécanique K = Kc .

Les auteurs ANSTIS et CHANTIKUL considérent que les fissures radiales
observées en surface sont générées uniquement par l'action des contraintes
résiduelles. Dans ce cas, la croissance de la fissure en surface s'arréte lorsque les
contraintes résiduelles atteignent I'état d'équilibre mécanique. Le facteur
d'inlensité de contraintes issu des contraintes résiduelles est alors égal au facteur
d'intensité critique des contraintes soit Ky = KIC.



L'étude du comportement d'un défaut semi - élliptique soumis a une
contrainte (6R) permet d'accéder a I'évaluation du facteur d'intensité critique de
contraintes. On aborde les conditions de propagation d'un défaut d'indentation,
dans une éprouvette soumis a un effort de flexion. L'indentation est effectuée
avec un indentateur pointu (VICKERS) sur la surface de I'éprouvette sollicitée
en tension lors de I'application de la charge uniaxiale de flexion. I.'expression du
facteur d'intensité de contrainte K; en fonction de la contrainte 0, maximale
appliquée sur la face en tension de I'éprouvette lors de la sollicitation en flexion
est de la forme :

Ka = 0, (TIC Q)12 (352)

(€2) est un facteur géomeétrique dépendant des effets de surface libre, de
I'ellipticité du profil de la fissure combinée radiale / médiane et de
I'intersection de la fissure combinée radiale / radiale et radiale / latérale.

(C) est la dimension du défaut médian générant la rupture de I'éprouvetie
soumise a la contrainte o,.

En I'absence de toute autre source de rupture, la fissuration se produira
spontanément a partir du défaut initial pour un niveau de contrainte critique o¢ >
0a. Ceci a condition qu'un état d'équilibre mécanique soit maintenu d'un bout a
l'autre du chargement en tension de la face de I'éprouvette. Les conditions
critiques sont :

03 = 0'g et Ka = Kc.

, K¢
0g = (x C'o Q)2 (353)
Co : dimension de la fissure radiale immédiatement antérieure a

I'application de la charge en flexion.
C'o = Cqp:siiln'y a pas de fissuration sous critique post - indentation.

La contrainte o, appliquée en flexion n'est pas la seule force motrice
pouvant agir en cours de la mise en tension de la face de I'éprouvette en flexion.
La modélisation du phénomeéne d'indentation, caractérisant 1'évolution des
fissures radiales a l'intérieur d'un champ plastique / élastique créé par un
indenteur pointu, montre que le champ de contraintes, pour un matériau
homogéne et isotrope, est constitué de deux composantes superposées
contribuant a la force motrice du systéme de fissuration.

4/Une composante élastique (réversible).
4)Une composante résiduelle (irréversible).

A la surface d'indentation, la composante élastique est de compression, la
composante résiduelle est de traction.



Pour des fissures suffisamment développées C >> a, I'ellipse qui résulte de
la combinaison des fissures radiales / medianes peut &lre considérée comme
chargée au centre de la zone de déformation. La force motrice de fissuration peut
élre exprimée par un facteur d'intensité de contraintes résiduelles.

Kr =9 PC -3/2

Cette formulation donne les bases de toute I'analyse de la rupture
mécanique post - indentation.

Kic = (%)1’8 (om P1/3)3/4 nR (354)

om = o la contrainte pour laquelle I'instabilité de la fissure est atteinte, ce
qui correspond a la contrainte de rupture en flexion.

KiC = nl‘}(%)us (oP 1/3) 3/4 (355)

Le terme 175 est determiné par calibration avec des materiaux céramiques et

verres pour lesquels K¢ varie de 0,6 a 12 MPa . m1/2. Pratiquement n% = 0,87,

si le module d'élasticité n'est pas connu et 175 = 0,586 si celui - ci est exactement

connu.

Le facteur d'intensité critique de contraintes s'exprime :

Kic = 0,87 (o P1/3)3/4 (356)

Kic = 0,586(%-)1/8 (op P1/3)3/4 - (357)

Les éprouvettes de flexion sont de géométrie soit cylindrique soit
parallélépipedique. La contrainte développée au niveau de la fibre externe est
donnée par la relation :

o= ¥ (358)

M : moment fléechissant.
C : distance entre la fibre externe et la fibre neutre.
I : moment d'inertie de la section de 1'échantillon.

Les essais de flexion ou flexion post - indentation sont effectués avec des
barreaux sollicités en trois points ou en quatre points (figure n*® 74).
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Schéma
de la sollicitation des éprouvettes en flexion trois points ou quatre points.

La contrainte de rupture est donnée par la relation :

- éprouvelle parallélépipédigue sollicitée en flexion trors porals.

% FL '
(359)

h? b,

OR =

F :force de rupture de I'éprouvelte.
L : distance entre appuis.

h : épaisseur de 1'éprouvette.

bg : largeur de I'éprouvette.
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- éprouvette parallélépipédique sollicitée en llexion qualre pornls.

Fhlq
OR = "37 (360)

I :moment d'inertie de I'éprouvette I = “L)‘blg 3

.

h :demie épaisseur de I'éprouvette.
h' : épaisseur de I'éprouvette.
L1 : distance entre deux appuis antagonistes.

L

[

Li= (

)

N[ —
N

- éprouvelle cylindrigue sollicitée en flexion trors ponts.

_ 2Fl

°R = R (361)

La rupture de matériaux comme les céramiques présentent un caraciere
aléatoire du fait de la distribution aléatoire de la population des défauts
contenues dans celles - ci. La résistance de ces matériaux est controlée par les
dimensions maximales de défauts de la distribution. Ceci impose I'analyse
statistique des caractéristiques de rupture obtenues. Ceci suppose :

- Il n'existe pas d'interaction entre les défauts.

- La contrainte de rupture est une variable aléatoire possédant une fonction
de distribution.

- Le comporiement mécanique de I'éprouvetie est purement élastique
jusqu'a la rupture. '

- La rupture est brutale dés que celle - ci s’est produite au niveau du lien le
plus faible défini par un couple critique contrainte - sévérité du défaut.

- Le nombre de défaut est grand dans le matériau. La distribution de ceux -

ci est homogéne statistiquement et isotrope. La probabilité de trouver un défaut
de dimension donnée (ac) dans un élément de volume est constante.

La probabilité de rupture Py d'une piéce de volume v sous sa forme
générale s'exprime selon la loi POISSON.

l-Pf=exp[-J‘dV}g(o)do] | : (362)
v o
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L'analyse statistique des caractéristiques mecammgues des céramiques
s'effectue avec la loi empirique de WEIBULL..

Au - dessus de la température de transition durtile - fragile, les alliages
métalliques en général présentent une grande ductilité {rapacité de déformation
plastique importante). De ce fait, les résultals expérimentaux obtenus avec ces
matériaux pour une sollicitation mécanique statique {en général pour un effort
appliqué en traction) me présentent pas une grande dispersion. Dans ces
conditions, I'application de la loi statistique de WEIBULI. n'est pas adaptée a
cette nature de matériau du fait de la loi de comporiement mécanique (ductile) de
ceux - ci au - dessus de la température de transition ductile - fragile (module de
WEIBULL élevé). En général, il suffira de considérer soit la valeur moyenne de
contrainte de rupture et son écart type (distribution normale des valeurs de
contrainte de rupture), soit la valeur moyenne arithmétique de cette contrainte de
rupture et I'écart a la moyenne qui lui est associé.

La loi de comporiement mécanique des céramiques (en - dessous de la
température de fluage) est purement élastique. Ces malériaux présentent une
fragilit¢ intrinséque importante, ce qui justifie I'analyse statistique de WEIBULL
des résultats oblenus expérimentalement pour une sollicitation mécanique
statique de ces matériaux (contrainte du rupture pour une sollicitation en flexion
trois points ou quatre points).

En considérant la distribution de population de défauts en volume contenus
dans le matériau céramique de volume (V) soumis a une confrainte de traction
(0), 1a fonction de distribution de WEIBULL s'exprime :

O’OU
Pp=1-expl-f(—5 ) dV] (363)
v
V 0-0y
Pp=1-expl-y- (—5 —)"] (364)
Pour o > oy Pp =0 sio<oy

Pg : probabilité de rupture pour la contrainte o.

0y : contrainte en - dessous de laquelle la probabilité de rupture est nulle,
oy = O pour les céramiques du fait de la fragilité importante de ces
matériaux, sauf si la piéce est soumise & un test d'épreuve qui définit
une dimension supérieure limite de défauts.

0o : contrainte de seuil pour laquelle la probabilité de rupture est de 0,63
pour un volume équivalent a I'unité,

Vo : volume équivalent de défaiuts pour une éprouvette identique a celle
sollicitée et pour laquelle le volume est défini par I'unité de volume
(1.1.1cm3). Ce volume renfermant tous les défauts sollicités
en mode .

m : paraméire de dispersion des valeurs de contrainte de ruplure.



0o Oy» m sont les paramétres de WEIBULL.
Ilim Or —2> 00 + Ou
m -—> o

Pour des matériaux ductiles, la dispersion des contraintes de rupture étant
trés faibles, la valeur de (m) est élevée. Pour les matéridux fragiles, la dispersion
des contraintes de rupture est trés importante, la valeur du coefficient de
dispersion (m) est faible.

Pour les céramiques : 5 < m < 30.
Pour les aciers : 50< m < 100.

La représentation graphique générale de la distribution de WEIBULL est
présentée (figure n° 75).

P=1/(N+4 1) ou P.=(i-05 /N

AP |

1 S T SRS

0.5 Y e

o " Contrainte de rupture ( o)

FIGURE 75

Distribution de WEIBULL Py = f (o) pour différentes valeurs de m.
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Si on considére 6, = O par définifion. du Jail de ta joi de comporiement

mécanique purement élastique des céramiques jusqu’a la température de fluage,
la contrainte de rupture la plus probable est donnée par fa refation :

o=oo[1+-llﬁ]1/m (365)

Pour les tests d'épreuve oy = 0g (05 contrainie en service).

11 est possible d'extrapoler les valeurs de contrainie de rupture en fonction
de la dimension des échantillons. Si on considére que la distribution des défauts
en volume est uniforme, il existe upe relation entre fe volume (Vi) d'une

éprouvelte et le volume (V) d'unc autre éprouvetie, conlenant chacune une
distribution de défauts en volume uniforme.

o (V1)

\%)
—— = [T~ ]|lm 366
o (V) [ Vi ] (366)
Si on considére que la fissuration est initiée a partir de défauts de surface :

Pr=1-expl - [ (—o)dS] (367)
S

pour ¢ > oy
Pr=0sio<oy

Ou

Pf=1-eXP[-§S;( ym ] ~ (368)

)

Pour une sollicitation uniaxiale non uniforme, on peut introduire la notion
de volume effectif de défaut ou de surface effective de défaut, ce qui correspont
au volume ou i la surface de I'échantillon qui soumis a une sollicitation en mode
I sous une contrainte oR aurait la méme probabilité de rupture que 1I'échantillon

de volume (V) ou de surface (S) soumis a la méme contrainte oR.

En considérant la notion de volume effectif ou de surface effective de
défaut, la loi de WEIBULL s'exprime :

Pr=1-expl - VE(Go)m] (369)
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(JR‘
Pr=1-exp] -SE(;;)m] (370)

VE : volume effectif de défaut.
SE : surface effective de défaut.

VE=J‘(%)de=va(m) (371)
v

SE = | (%)mds = S f (m) (372)
S

Pour des essais de flexion trois points :

\4

VE= -5 373

E™ 2@+ 1)2 (373)
S

SE = m+ 1 (374)

Pour des essais de flexion quatre points :

_2V(2 + m)
VE = @ + 1) (375)

V est le volume soumis & une contrainte nulle.
S est la surface soumise & une contrainte nulle.

1 0o
oR = La[{—]1/m Vg I ~ (376)
1 ()

La fonction de répartition P = f (0) s'exprime en coordonnées
logarithmiques :

LnL L - m Loog + Ln VE (378)
2L TP oR 0 1 |
LnLn - m Lnop + Ln —-—SE (379)

- = Pi OR oom



La probabilité (P;) de rupture d'une éprouvette peut s'exprimer selon deux
termes probabilistiques, soit :

i

Pi=xN+1 (380)
p; = i —NO,S ; (381)

N : population totale de la distribution de population des valeurs de
contrainles de rupture mesurées.

i : rang de la contrainte donné par la position de celle - ci, dans la suite
croissante des contraintes de rupture mesurées.

Il existe trés peu de différence sur la détermination des paramétres de
WEIBULL entre les deux expressions probabilistiques.

Une régression linéaire effectuée sur les mesures expérimentales permet de
déterminer les valeurs des paramétres de WEIBULL (o,, m) soit :

1

Loln 775 = mLaoR + A (382)
S Vv

A =1Ln E ou A=1In E
oo oo

Connaissant le paramétre de dispersion (m) de WEIBULL et la contrainte
de ruplure pour une sollicitation mécanique statique en flexion quatre points
(oB). il est possible d'évaluer la contrainte équivalente pour une sollicitation

mécanique statique en traction (o) du matériau céramique.

2
o= 7@ lm. o8 (383)

Le traitement statistique des caractéristiques mécaniques est présenté pour
une sollicitation stalique en flexion trois points et quatre points, réalisée a la
température ambiante, pour la vitrocéramique zérodur, le nitrure de silicium (8),
la zircone ytirriée, du silicium monocristallin orienté selon le plan (111) au
niveau des fibres externes sollicitées.

L'exploitation des résultats obtenus pour ces différents matériaux est
préseniee :

- Vitrocéramique " zérodur " : tableau XXXI - figure n® 76.

- Silicium monocristallin orienté selon le plan cristallographique (111) au
niveau des fibres externes : tableaux XXXII et XXXIII - figure n® 77.
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- Zircone ytiriée : tableau XXXV - figure n°® 79.
- Nitrure de silicium (8) : tableau XXXIV - figure n® 78.

Dans le contexte des assemblages céramo - métalliques, nous avons vérifié
par analyse fractographique, plus particulierement pour le couple vitrocéramique
/ Al/ Fe - Ni - Co réalis¢ par thermocompression, que les défauts de surface
étaient a l'origine de la fissuration des liaisons. Dans ces conditions, nous
utiliserons le formalisme d'analyse statistique de WEIBULL prenant en compte
la distribution de population de défauts de surface pour évaluer la durée de vie

des liaisons.

La valeur de la contrainie équivalente de ruplure (or), pour une
sollicitation par une contrainte de traction, déterminée en fonction de (m) et (op),
est présentée tableau XXXVI].

og : contrainte de rupture pour une sollicitation en flexion.
m : paramélre de dispersion de WEIBULL.



Dimensions de ['éprouvette :
L=40mm -

h =

S mm

by = 6 mm

Etat de surface des fibres externes : brut de polissage.

3 FL —
aBmax—2b012 - m=78 ; o0o=43.42 ; r2 = 0,98
Repére |rang| F og |Lnop Pi _ 1 | Parameétre | Contrainte
d'éprouvette .1 Lnln 775 de de seuil
M | () | pa) PLENT dispersion

23 1 267 | 106,8 | 4,67 0,032 -3,42

22 2 |2955] 1182 | 477 0,0645 -2,71

1 3 309 | 1236 | 482 0,097 -2,28

27 4 1336 | 1344 | 49 0,129 - 1,98

14 5 1339 [ 1356 | 491 0,161 - 1,74

§ 6 | 339 | 1356 | 491 0,194 - 153

8 7 | 351 | 1404 | 454 0,226 -1,36

11 B | 354 | 1416 | 495 0,258 -1,21
30 9 | 357 | 1428 | 496 0,290 - 1,07

2 10 3615 1446 | 497 0,323 -0,94

17 11 | 363 | 1452 | 4,988 8,355 - 0,82

12 12 1381 | 1524 | 503 0,387 -0,71

16 13 {3825] 153 | 503 0,419 -0,61
20 14 | 402 | 160,8 | 5,08 0,452 -0,51
28 15 | 402 | 1608 | 5,08 0,484 -0,41
21 16 | 411 | 1644 | 51 0,516 -0,32 7.8 43,42
3 17 141251 165 | 511 0,548 -0,23
25 18 | 414 | 1656 | 511 0,581 -0,14
29 19 [ 417 | 1668 | 512 0,613 -0,05

9 20 | 420 | 168 | 5,12 0,645 -0,035
26 21 | 420 | 168 | 5,12 0,677 0,12

6 22 | 423 | 1692 | 513 0,710 0,21

18 23 | 426 | 1704 | 5,14 0,742 0,30

13 24 1433511734 | 5,16 0,774 0,397

7 25 | 438 | 1752 | 517 0,806 0,495

10 26 | 444 | 1776 | 5,18 0,839 0,60

15 27 | 447 | 1788 | 519 0,871 0,717

4 28 | 450 | 180 | 5,19 0,903 0,847
24 29 | 465 | 186 | 523 0,935 1,01

19 30 {5025] 201 | 53 0,968 1,24

TABLEAU XXXI

Caractérisation en flexion trois points de la vitrocéramique " zérodur ".
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ANALYSE STATISTIQUE DI WERIBULL

Caraclérisliques mécaniques de la vilrocéramique " Zérodur”

Probabililé de ruplure %

.

200

00 150
| o (MP)

FIGURE 76 -
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FRLY

oB =

by : largeur d'éprouvetie.
h' : demie épaisseur de I'éprouvetie.

21

bohd

2

h : épaisseur de I'éprouvetie.

Dimension de 1'éprouvette : 4.4 .45 g’ - L = Smm.

“Fempératere Fessal ambiante

Repére |Rang| Fp | op Piy P inog| Lnln m
d'éprouvette
M | Ny |(MPa) o i3 1__1P_i
Pi=yo1 | P 7w
x(P1y)
+ (Pip)
2 1 490 | 114 0,083 0,845 418 x-2,44
+ -3,07
1 2 500 | 114 0,17 0,14 438 x -1,68
+-189
11 3 | 512 18 0,25 0,23 478 x-125
+-134
10 4 556 | 129 0,33 0,32 4,86 x-092
+- 095
3 5 584 | 135 0,42 0,41 49 x - 0,61
+ - 0,64
5 6 700 | 162 0,50 0,50 51 x-037? 8,3
+ - 037
7 T | 716 | 166 0,58 0,59 51 x -0,14
+-011
6 8 725 | 168 0,67 0,68 51 x 0,10
+ 0,13
8 9 770 | 178 0,75 0,77 5.2 x 0,33
+ 0,39
9 10§70 | 178 0,83 0,86 52 z 0,57
+ 0,68
4 1 |8 | 189 0,92 095 | 524 | %093
+ 11
TABLEAU XXX

Caractérisation du silicium monocristallin en flexion quatre points.
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FRLb'
B = 21

bg : largeur d'éprouvette.

h' : demie épaisseur de I'éprouvette.

h

Dimension de 1'éprouvetie :

12

: épaisseur de |'éprouvette.

4.4.45mm3 - L = 5 mm.

Température d'essai (- 196 °C)

.

Repére | Rang Fp OB Pij Pip Lnog LnLn m
d'éprou
vete 1 0 1 ) | MPa) |l | s R
i i-05

N+1 | N x (Piy)

+ (Pig]

3 1 187 42 0,08 0,045 3,M4 x-244
+-3,07

9 2 237 35 0,17 0,14 4 X - 1,68
+ -18%

11 3 2% 61 0,25 0,23 413 x -1,25
+-134

10 4 281 62 0,33 0,32 4,14 x-092
+-0,95

b 3 381 86 0,42 0,41 4,45 x -0,61
+-0,64

7 6 418 94 8,5 0,5 4,54 x-037 [3-4

+-0,37

8 ? 562 126 0,58 0,59 4,84 x-0,14
+-0,11

1 8 556 126 0,67 0,68 4,84 x 0,10

+ 0,13

2 9 560 127 0,75 0,77 4,84 x 0,33
+ 0,33

4 10 591 133 0,83 0,86 4,89 x 0,57
+ 0,68

3 11 631 142 0,92 0,95 4,96 x 0,33
-+ 11

TABLEAU XXXIII

Caractérisation du silicium monocristallin en flexion quatre points.
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ANALYSE STATISTIQUE DI WRIBULL
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caractéristiques mécaniques du silicium monocristallin

orienté scion Je plan eristallographique (111)

Probabilité de rupture 7
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FpLI _boh3
0B = T ;1= (1)2 ;  Température d'essai ambiante

by : largeur d'éprouveltte.
h' : demie épaisseur de I'¢prouvette.
h : épaisseur de I'éprouvette.

Dimension de I'éprouvette : 4.4.45mm3 - L. = 20 mm.

Repére Rang oR Lnopg Pi InLn m
d'éprouvette
i . 1
(i (MPa) o =
N+1

8 1 661 6,4938 0,0625 | -2,7405

7 2 6835 6,5294 0,1250 | -2,0134

2 3 773 6,650 0,1875 | -1,5720

1 4 784 6,6640 0,2500 | -1,2459

15 S 799 6,6834 0,3125 | -0,9816

6 6 829 6,7202 0,3750 | -0,7550

4 7 856 6,7523 0,4375 | -0,5528 | 7
S 8 878 6,7776 0,50 - 0,38635

12 9 918 6,8222 0,5625 | -0,1903

14 10 930 6,8352 0,6250 | -0,0194

13 11 992 6,8997 0,6875 0,1511

10 12 993 6,9010 0,7500 0,3266

9 13 1013 6,9207 0,8125 0,5152

11 14 1047 6,9537 0,8750 0,7321

3 15 1089 6,9930 0,9375 1,0198

TABLEAU XXXIV

Caractérisation mécanique du nitrure de silicium par flexion quatre points.
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ANALYSE STATISTIGUE Bt WEIRULL

caracléristiques meeaniques de la ecramigue en nitrure de silicium
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FIGURE 78
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FRLN

0B =

21

boh3

; I =

by : largeur d'éprouvette.

2

h' : demie épaisseur de 1'éprouvette.
h : épaisseur de |'éprouvette.

Dimension de I'éprouvette

Température d'essai ambiante

:4.4.45mm3 - L = 20 mm.

Repére Rang 0B Lnog Pi Inkn m
d'éprouvette
(i) (MPa) i l_
Pi= 1- P
N +
9 1 625 6,4378 0,0625 - 2,7405
14 2 770 6,6464 0,1250 -2,0134
2 3 816 6,7044 0,1875 -1,5720
4 4 826 6,7166 0,2500 - 1,2459
8 5 830 6,7214 0,3125 -0,9816
1 6 837 6,7298 0,3750 - 0,7550
12 7 842 6,7358 0,4375 -(,5528 10
3 8 848 6,7429 0,50 - 01,3865
11 9 859 6,7558 0,5625 -0,1803
13 10 368 6,7662 0,6250 -0,0194
6 1 870 6,7685 0,6875 g,1511
7 12 908 6,8112 0,7500 0,3266
5 13 909 6,812 0,8125 0,5152
10 14 912 6,8156 0,8750 0,7321
15 15 933 6,8384 0,9375 1,0198
TABLEAU XXXV

Caraclérisation mécanique de la zircone par flexion quatre points. -
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Caracieristigues mecaniques_de la_céramique en zircone

Probabilité de rapture %
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FIGURE 79
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m+2

of = [gm+ny) /™. oB

Nature de la céramique OB m ar
) équivalente
Pi = 50 %
(MPa) (MPa)
Vitrocéramique 160,8 7.8 137
" zérodur "
Silicium monocristallin 162 8,3 139
orienté selon le plan (111)
T°C = ambiante
Silicium monocristallin 94 4 69,6
orienté selon le plan (111)
T°C = -196 °C
Nitrure de silicium 8 878 7 732
Zircone yitriée 848 10 745
(10 %)
TABLEAU XXXVI

Evaluation de la contrainte équivalente de rupture
pour une sollicitation en traction.

céramiques et de la vitrocéramique.
Prédiction de durée de vie de la vitrocéramique “ zérodur .

Nous avons effectué la mesure du facteur d'intensité critique des
contraintes pour le matériau vitrocéramique “ zérodur " en utilisant différentes
méthodes afin d'analyser I'incidence des conditions d'essai sur les résultats
obtenus. Les investigations réalisées sur la vitrocéramique metient en oeuvre les
méthodes et éprouvettes suivantes : -

- Indentation VICKERS. .
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- Méthode du défaut conirdlé, par essai de flexion quatre points post -
indentation.

- Sollicitation en mode I d'un défaut généré par préfissuration sur unc
éprouvette D.C.D.C. /234 - 250 - 251/ (figure n® 80).

- Méthode de la double torsion.

10

iprouvetie en cours de fissuration

FIGURE 80

- Schéma de I'éprouvette D. C. D. C.
(Double Cleavage Drilled compression specimen).
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Pour celte éprouvette la relation qui existe entre le facteur d'intensité de

contraintes, la charge appliquée en compression et la longueur de fissure est
présentée (figure n® 81).

SaVa /K,

0 2 4 6 8 0. 12 14 16
c/a
FIGURE 81
on Va_ _C
K1 =

Le facteur d'intensité critique de contraintes des céramiques Zr0z + Al03,
nitrure de silicium du Zr0; TZP, Zr0; PSZ, a été déterminé par indentation
VICKERS, afin de permettre la comparaison de Kjc en fonction de la

composition chimique de la céramique et des mécanismes de fissuration. La
charge critique d'indentation (PC) a partir de laquelle la fissuration se propage

brutalement et devient stable est évaluée a partir de la courbe Sa:- ={ P(N) (figure
n° 82). Le choix de la charge d'indentation (tableau XXXVII) a été également
guidé par I'analyse microscopique des fissures radiales. =~ -
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Nature de la céramique

Charge d’indentation

(Gbservations
microscopiques
des {issures radiales

(N)

Vitrocéramique 19,62 planche 59
" zérodur " photos n® 122 - 123
ZrOy + AlhO3 (1) 98,1 planche 59

photo n° 124
ZrOy + AO03 (5) 98,1 planche 59

photo n® 125
Si3N4 98,1 planche 60

photos n® 126 - 127
ZirconePS Z 98,1 planche 60

photos n® 128
Zircone TZ P 98,1 planche 60

' photo n° 129
TABLEAU XXXVII

Charges d'indentation des céramiques.
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(/a

(1)7ro2 1 Al203
Vitrocéramique 2 ) Si3N4 -
|
(5)

—

rQ2 PSY.
7ro2 T7p

Zr02 + AI203 ( origine # )

P(N)
1 | 1 | | | I | <>
0 10 20 30 40 50 60 70 80
FIGURE 82

Courbes% = f(P).
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N° 107 N° 108

Zone lisse avec ligne de
WALLNER et zone rugueuse

N° 109 N°110 N°111

Zone lisse " miroir ©  Ligne de WALLNER Lignes de WALLNER
avec lignes de dans la zone lisse dans la zone lisse
WALLNER groupe I " miroir " du groupe II " miroir " du groupe II

PLANCHE 56

Examens micrographiques.
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N®112 N°113

Si3N4/ Al/ 6061 SisN4/ Al/ 6061
Rupture dans le joint Al et I'alliage 6061  Rupture dans le joint Al

N°114 N° 115

Si3N4/ Al/ 6061 Si3N4/ Al/ 6061
Rupture dans le joint aluminium Rupture dans le joint et métal de base
et meétal de base

PLANCIIE 57
Fractophotographics des liaisons Si3N4/ Al/ alliage 6061.
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Rupture dans le métal de base

N°® 118 N°119

2

28113 38KV 5S5gou

Rupture dans le métal de base Rupture a I'interface Si3N4/ joint
et dans le joint

PLANCHE 58

I'ractophotographies des liaisons SigN4/ Al / alliage 6061.
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N°® 120 N®121

PLANCHE 59

Fraclopholbgraphies des liaisons Si3N4/ Al/ alliage 6061 -
Indentation VICKERS des céramiques.



Les valeurs mesurées du facteur d'intensité critique de contraintes pour
chacun des matériaux, en fonction de la méthode utilisée sont présentées tableau
XXXVIIL

Nature de la céramique | Méthode de mesure du Valeur du Ky
Kic »
MPa . ml/2
Vitrocéramique Indentation VICKERS 07a1l
" zérodur "
Flexion 4 points 1,15-1,18
post - indentation
Double torsion 0,60
Préfissuration de 0,60
I'éprouvetie D. C. D. C.
Z10y + AhO3 (1) Indentation VICKERS 49
Zr0y + AhO3 (5) Indentation VICKERS 34
SizNy Indentation VICKERS 3,6
Zircone PS Z Indentation VICKERS 1,7
Zircone TZP Indentation VICKERS 4,2

TABLEAU XXXVIIi

Facleur d'intensité critique de contrainte de différents matériaux céramiques.
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L'analyse des valeurs, du facteur d'intensité critique de contraintes,
obtenues pour la vilrocéramique en fonction des différentes méthodes mises en
oeuvre, révele une dispersion des résullats. Ceci peut avoir plusieurs origines,
dont I'une est la différence de distribution des défauts de surface entre les
échantillons (défauts d'usinage, polissage). Le nombre minimum d'éprouvettes
utilise est de vingt. Il existe un écart de I'ordre de 37 % entre la valeur Kjc
déterminée par la méthode de flexion post - indentation et les autres. Cet écart
peut étre expliqué en considérant les effets parasites liés aux contraintes qui
peuvent se développer lors d'un essai de flexion. Les causes d'erreurs sont au
nombre de quatre.

4) Erreur sur le moment fléchissant dle a un mauvais centrage de
I'éprouvette ou des points d'application de la charge. Cet effet est important pour
I'essai de flexion quatre points, il génére un moment fléchissant qui n'est pas
constant. Celui - ci varie linéairement d'un point d'application de la charge a
I"autre.

6/Mauvais centrage de I'échantillon générant une application de la charge
non uniforme sur toute la largeur de 1'échantillon et engendrant une sollicitation
en torsion.

¢/ Conceniration de contrainte au niveau des points d'application de la
charge (cet effet est important pour une sollicitation en flexion trois points).

d)Développement de forces de frottement au niveau de points d'appui lors
de la mise sous charge de flexion de I'éprouvetie (ce probléme peut étre limité en
utilisant des couteaux cylindriques libres en rotation selon un axe
perpendiculaire a I'axe de 1'échantillon).

Il est démontré /252/ que ces effets sont minimisés si les dimensions de
I'échantilion sont telles que 1/ h > 10 (h : épaisseur de 1'éprouvette, 1 : distance
enire appuis). Par contre les forces de frottement peuvent avoir une influence
importante sur les résultats.

De par ailleurs une profondeur insuffisante des fissures médianes et
radiales générées par I'indentation VICKERS pourrait expliquer 1'écart constaté.
L'observation microscopique (planche 60 - figures n® 130, 131) des fissures
médianes et radiales apreés essai de flexion et du faciés de rupture ne semble pas
révéler d'anomalies imputables a I'indentation. L'une des difficultés rencontrée
lors de l'utilisation de I'éprouvette D.C.D.C. (Double Cleavage Drilled
Compression) est 1'obtention d'une propagation de fissure symétrique et linéaire.
L'observation de la fissure générée lors de I'essai de fissuration de I'éprouvette
ne révéle pas de particularités (planche 60 - figure n°® 132).

Nous éonsidérons, dans la suite des fravaux, la valeur de Kjc =0,73 MPa .

mV2 pour la vitrocéramique " zérodur ". Ceci correspond aux valeurs du facteur
d'intensité critique de contraintes présentées dans la littérature pour les produits
verriers /239/.
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La différence de Kjc qui exisle pour les céramiques zircone + alumine
(origine : céramiques et composiles et Irialite) peut étre liée a une différence de
composition chimique (% Si02, % AL203, HfO; ...). L' écart de Kjc observé
entre le zircone TZP et PSZ s'explique par la différence de comportement et de
renforcement a la résistance, a la fissuration de ces céramiques (influence de
Mg0, nature des phases cristallines, transformation de phase quadratique <->
monoclinique de type martensitique générant des contraintes de compression au
niveau du front de fissuration, précipitation de phase devant le front de fissure
bloquant la propagation de fissures).

La transformation martensitique, qui se produit dans la zircone, s'effectue
avec une augmentation de volume de I'ordre de 15 %. Cette variation de volume
peut aussi générer des microfissures engendrant ainsi upe diminution locale de
contrainte, ce qui peut expliquer également I'augmentation du facteur d'intensité
critique de contraintes et le renforcement de la céramique d'un point de vue
meécanique.

La rupture différée observée pour le couple vitrocéramique " zérodur " / Al
/ Fe - Ni - Co es liée aux phénoménes de corrosion sous contrainte. En effet ces
mécanismes ont éé mis en évidence & basse température pour les verres
sodocalciques, I'alumine, Si3N4 par WIEDERHORN et EVANS en présence de
vapeur d'eau, d'alcool, d'acétone. La durée de vie des assemblages va étre lice a
la sensibilitt a la FCSC de la vitrocéramique, au niveau des contraintes
résiduelles générées dans ce matériau. Il est donc nécessaire de déterminer la
cinétique de corrosion sous contraintes, la durée de vie statistique pour un
niveau de contraintes donné, et de définir un niveau de contrainles maximum ne
devant pas étre dépassé pour assurer la fiabilité f onctionnelle souhaitée.

A haute température, la fissuration est contrdlée par des réactions
chimiques, les mécanismes de diffusion ou de facon plus fréquente par le
* glissement aux joints de grains. A basse température, I'existence d'une contrainte
au niveau du front de fissure, les effets géométriques (rayon au fond de la
fissure) peuvent favoriser les réactions de corrosion. Il est démontré que le
phénoméne de FCSC est décrit par un seuil de fatigue statique KIO suivi par
trois étapes de vitesses de propagation de fissure avant d'atteindre la rupture
brutale. Ces phénoménes sont parfaitement décrits par la loi de PARIS :

V = %% = AK? et par le diagramme (figure n® 83).

. Ep
A : coefficient A = Agexp - ﬁ(m- s

Ky : facteur d'intensité de contrainte.
N : coefficient cinétique de fissuration.
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4 log da /dt

I

11

log KTB’

FIGURE 83

Diagramme g—? = AK?

Les mécanismes de fissuration par corrosion sous contraintes générent la
ruine du matériau pour une valeur K| < Kic. L'étude de la fissuration sous
critique s'effectue avec I'éprouvette de double torsion. Nous distinguons quatre
domaines de croissance de fissure sur le diagramme K - V (selon les matériaux et
les conditions expérimentales) qui correspondent pour chacun d'eux a un régime

différent de croissance des fissures. |

2/Pour des valeurs de Kj < K10 la croissance de fissure est nulle. Ceci est
observé dans le cas des verres et des céramiques du type oxyde. Ce seuil
inférieur permet de définir un niveau des contraintes pour lequel les sollicitations

: J ' , e , o d
fonctionnelles peuvent s'effectuer en toute sécurité. En conséquence la loi V = aa_

= AKIF est exploitée pour les oxydes (10 < N < 100) a partir du domaine I.
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5)Dans la zone I de ce diagramme, la vitesse de croissance de la fissure est
controlée par les réactions chimiques qui se produisent en fond de fissure. La
cinétique de réaction peut étre augmentée en fonction de différents parametres
lies a l'influence des effets de surfaces courbes. En effet, les conditions
thermodynamiques d'une surface courbe sont différentes de celles pouvant
exister au voisinage d'une surface plane. Les différents facteurs d'influence pour

une surface concave sont :

- Exces de coacentration en lacunes sous [a surface.

-¥%5Co Vg , 1 1

(C-Co) =_—ET_-(§I+-R3) (384)
Co : concentration en lacunes sous un plan.

C : concentration en lacunes sous la surface.

s : énergie de surface.

Vo : volume contenant les lacunes.

RietR; :rayons délimitant la surface
(ils sont considérés négativement dans le cas d'une surface

courbe).

- Existence de conlraintes de traction sous [a surface.
O = %Y ( R 1 + R 9 ) ( )
- Diminution de /2 pression partielle av - dessus de la surface.

(386)

Py : pression partielle au - dessus d'un plan.

Si on considére une fissure, le rayon en fond de fissure r -> 0, ceci amplifie
ces phénoménes et active les mécanismes de diffusion, donc de réaction
chimique en fond de fissure. En effet, sir -> 0:

Lim (C-Co) = lysT(;f’;& > (387)
r >0
Lim o= Zfi > (388)
r >0
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. ¥s Co Vo
Lim (P-Po) = “RTr T °© (389)

r > 0
- Adsorption d alomes en léte de flissures.

Le taux critique de relaxation de 1'énergie dissipée lors de la fissuration
(GIC) est relié au facteur d'intensité critique de contraintes. Les critéres de
propagation de fissures, définis par GRIFFITH pour une sollicitation en
déformation plane, permettent d'exprimer la dimension de défaut critique initiant
la fissure brutale selon les relations :

Kt
Gic = (1 - 1?) (390)
GIC = 25 (391)
27 E
Kic = 392
IC=7_ 2 (392)

avecE = 2G (1 +p)

G : module de cisaillement.
p : coefficient de POISSON.

Kic = 6 YVa. (393)
Kic)? |
2Gyg

= — 395
ac (1-p) 02 ( ‘)

Ys  : énergie de surface au niveau de la fissure.
G  : module de cisaillement.

¢ :contrainte nominale de sollicitation.

p  :coefficient de POISSON.

Lorsque la corrosion se produil, certaines espéces chimiques sont
adsorbées a fond de fissures ce qui modifie 1'energie de surface (ys) de la fissure.
Si I'energie de surface diminue, la dimension de défaut critique va diminuer et la
variation Ay; va entrainer une diminution de defaut critique Aac donné par la
relation :
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2GAvg

Age =775 396

I.a propagation de défauts de dimension inférieure a la dimension de défaut
critique apparent peut alors s'effectuer. Dans ce cas la cinétique de fissuration, a
partir de ce type de défauts, est controlée par la vitesse d adsorption des atomes
sur les surfaces naissantes de la fissure.

- Effel de coalinemen.

Deux phénomeénes peuvent étre a I'origine du confinement des produits de
réaction au fond de fissure.

&/La variation du pH (augmentation ou diminution en fonction de la nature
des réactions chimiques). Dans le cas des matériaux du type verre sodocalcique
une solution aqueuse située au fond de fissure devient fortement basique du fait

de la formation de SiOH et des ions Na* et (OH)-.

4)1.'augmentation de la solubilité des espéces présentes. Ceci est di au fait
que le rayon de courbure (r -> 0) au fond de fissure.

Les mécanismes cités qui sont liés a la géométrie du fond de fissure,
augmentent localement la contrainte au niveau du front de fissuration 6 -> op.
Ils ne sont pas les seuls pouvant interagir avec la vitesse de propagation de
fissure. Des phénomeénes tels que 1'augmentation des potentiels chimiques des
especes corrosives, la diminution de I'activité chimique du matériau a la surface
du fond de fissures peuvent exister.

La cinétique de fissuration dans cette zone I est définie par la relation :
da

¢)Dans le domaine de la zone II, la vitesse de propagation de fissure est
constante Vi = V3 (N ~ 0), elle est controlée par la diffusion des espéces
corrosives en front de fissuration.

d)Le domaine III existe pour des valeurs de K élevées K| -> Kjc. La
cinétique de fissuration est liée uniquement a I'action de la contrainte appliquée
en front de fissure ou & des mécanismes intrinséques (croissance thermiquement
aclivée ou controlée par déplacement des dislocations, glissement aux joints de
grains, fluage...). La vitesse de propagation de fissure est donnée par la relation :

Vi1 = Aqpp KNI (398)

Pour des températures basses N ~ 100 et a haute température N ~ 10.



Lorsque a = a¢ ; 6 = o¢ ; Ki = K| la croissance de la fissure devient
catastrophique et induit la rupture brutale de la céramique.

Différents mécanismes de corrosion sont proposés dans la littérature.

- Modele de MICHALSKE et FRIEMAN.

Le verre est composé de tétraédres [SI04]4- liés entre eux par des liaisons
Si- 0 - Si. A fond de fissure et en présence d'une contrainte de traction, une
liaison Si - O peut s'allonger, abaissant ainsi le taux de recouvrement des
orbitales concernées. Il existe alors une disponibilité des atomes de silicium et
d'oxygene pour former d'autres liaisons. Si une molécule d'eau se situe dans le
fond de fissure au niveau de la liaison distendue, elle peut venir réaliser un
pontage. Il y a un alignement de la molécule d'eau par interaction de type VAN
DER WAALS entre les orbitales d'un atome d'oxygéne (Oi) et de silicium Sij et
interaction entre un atome d'hydrogéne et d'oxygeéne Hj et 0z (schéma figure n®
84). Dans une seconde étape, il existe un transfert simultané d'un électron de
I'atome Of vers I'atome Sij et d'un proton Hj vers Ofj. Il se forme deux nouvelles
liaisons Of - Sij et H] - Op1 et rupture de la liaison Sij - 01 par découvrement total
des orbitales et réalignement selon celles de la molécule d’eau.
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Si

02

Sif|

P

FIGURE 84

Schéma d'interaction de la molécule H20 avec les liaisons Si - 0 - Si.

Au cours de la froisiéme étape du mécanisme (immédiatement aprés le
transfert électronique réalisé dans la seconde étape) il y a alignement linéaire des
regroupements Si - 0 - H en position normale par rapport a la surface de la
fissure qui se propage ainsi de proche en proche (figure n® 85).
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Fissure

/TN

FIGURE 85

Schéma de la réaction et propagation de fissure.

- Modele de CHARLES.

L'auteur considére qu'il existe une réaction d'hydrolyse des éléments
alcalins et alcalino - terreux contenus dans le verre.
l I
- Sli-O- [Na*}]+H0 ->  -SiOH + Na+ + OH-
|
Les ions (OH)~ vont permetire la rupture des liaisons fortes Si -0 - Si..

| l I I
-Si-0-Si-+O0H- —> -SiOH + - SiO-

I I I |
Cette réaction est favorisée par Ia présence d'une contrainte de traction
locale, dans la mesure ou I'énergie de liaison Si - 0 - Si va &tre diminuée du fait
de la distorsion de la molécule. Les radicaux formés - Si0- vont dissocier une
molécule d'eau selon la réaction. '
I I
-Si0-+H0 > -Si0H +OH-
l I
Cetle réaction entraine une augmentation du pH de I'eau située au niveau
du fond de fissure.
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Des modéles de réactions proches de celles - ci onl élé proposées par
LAWN pour le couple saphir / vapeur d'ean.

(-Al-0-Al-)+H0 -—> {Al-GH.HO-Al-)

La cinétique de fissuration selon le modéle de CHARLES et HILLIG est
définie pour ume sollicitation de la fissure en milieu corrosif et sous une
contrainte de traction appliquée aux lévres de la fissure.

v

* *

V = Vg exp - RT (399)

E* :énergie d'activation de la réaction de corrosion superficielle sans
contrainte.

V# :volume soumis a la corrosion.

I'  :énergie de surface des produits de corrosion.

Vu : volume molaire du verre.

¢  :confrainte locale.

p  :rayon de courbure a fond de fissure.

Ce modéle ne prend pas en compte 1'augmentation locale de contrainte en
fond de fissure die a 1'augmentation de volume des produits de corrosion, les
effets de diffusion de surface.

L'exploitation de I'éprouvette de double torsion, mise en oeuvre pour
déterminer la courbe (K[V), s'effectue en utilisant un formalisme lié a la
compliance (C) de I'éprouvetie et sur les lois mécaniques régissant la torsion
appliquée a chaque demi - éprouvette.

L'essai peut s'effectuer soit pour une vitesse de déplacement ou charge
constante soit a déplacement constant ou relaxation de charge (figure n° 86).



AP A’

{emps temps

> >

Vilesse de déplacement conslanie

ou charge appliquée conslante Déplacement conslant

ou relaxation de la charge appliquée

FIGURE 86

Conditions d'essai de double torsion P = f (temps).

SMITH et KINNEY proposent une expression empirique de la compliance
de I'éprouvette de double torsion.

a 1S

C=%=Ba+D | (400)

a : longueur de fissure.
P : charge appliquée.
Y : fleche au point d'application de la charge.
2
B - 3Wao
wWdlG

(d'aprés CLARK et KIES)

G : module de cisaillement du matériau.

D  :coefficient déterminé expérimentalement.

Wn : distance entre deux points d'appuis antagonistes.
d  :épaisseur de I'éprouvette.

W :largeur de I'éprouvette.

La vitesse de propagation de la fissure dépend des conditions d'essai :
dY

dt
V=23p (vitesse de déplacement% = cte)
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1
P2

c.

I)

V= -—BX (relaxation de charge Y = cte) (401)

=

La détermination du facteur d'inlensité de contraintes (K]), en utilisant la

courbe de relaxation de la charge ( ) nécessile que I'hypothese de GRIFFITH

sur la relation qui existe entre I'énergie critique de-relaxation et le facteur
d’intensité critique de contraintes soit vérifiée :

K1 = (E Gpl/2 pour un état de contraintes planes (402)
E : module d'élasticité du matériau.

TAPIN et DAVIDGE ont établi une relation entre la compliance de
I'éprouvette D .T et le taux d'énergie de relaxation :

P2 3

Gy = 2 (a:]P (403)
P2B

Gl = 54, (404)
31+

Kj = [W[En‘%j]m.PWm (405)

dn :épaisseur de I'éprouvette au niveau de I'entaille initiale.
d  :épaisseur de I'éprouvette.

W :largeur de I'éprouvette.

i :coefficient de POISSON du matériau.

‘Wmn : distance entre deux appuis antagonistes.

P :charge appliquée.

Les auteurs LAMON et BOUSSUGE montrent que le facteur d'intensité de
contrainte Kj est indépendant de la longueur de la fissure (a) si a < 0,75L (L :
longueur de I'éprouvette de double torsion). En effet, cette indépendance est

reliée au rapport %% (C : compliance de I'éprouvette).

TRANTINA montre, par analyse numérique par éléments finis, que
I'indépendance du facteur d'intensité de contrainte (K|) par rapport a la longueur
de fissure est vérifiée si :

055W <a<L-065W (406)

De ce fait, I'éprouvette de double torsion ne peut étre considérée comme
éprouvetle a K| constant que sous certaines conditions de facteur géométrique.
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Les coefficients A et N de cinétique de fissuration, les coefficients de
WEIBULL, la valeur de K| permetient de déterminer la durée de vie d'une piéce
soumise a une contrainte normale (0,).

v 2Ky dKg
a: t:
o Y2
Kic
2Ky dKj
t:
Vol Y
K10

(407)

(408)

Si K*1 est la valeur du facteur d'intensité de contrainte lorsque le domaine
(III) apparait sur la courbe (K|V, figure n°® 87), I'expression de (1) peut s'écrire :
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FIGURE 87
Diagramme (K1V).
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Pratiquement Kjc # K;, N et N' > 10 donc le terme
peut étre négligé par approximation .

De par ailleurs, si I'on pose I'hypothése que o, est suffisamment faible
pour que I'on puisse comparer K2 _IN a Kzl'ON , 'expression de la durée de vie
est donnée par la relation :

2K4 N
CelvzaN-2)

{ (411)
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Il est donc nécessaire de déterminer Kijy en fonction de la dimension de

défaut critique (ag).

Kig = oa Y Vo
Kn = Kic =
10 IC oR

(412)

(413)

L'aspect aléatoire de la rupture des éél'amiques impose d'appréhender la
contrainte de rupture oR d'un point de vue statistique, en analysant la fonction de
distribution statistique op (fonction de WEIBULL). Si on considére que la

ruplure est générée par des défauts de surface :

P())=1-exp[- [(GIMS]
S

Si le défaut initial (ag) est situé dans le volume (V) :
4
P =1 - - —\m
@ =1-exp[- f(HmAV]
v
m, 6, : parametres de WEIBULL.

OR
F(o) = P(0) = 1-exp [-SE (o_o)m ]

F(o) = P(0) = 1-exp [- Vg ()™ ]

La contrainte de rupture op, est donnée par la relation :

1 Op
R = [La T_p11m Vg Um
1 0o
= [L, —=11/m % _
or = [Ln 7_p]l/m S /m

Ul

(414)

(415)

(416)

(417)

(418)

(419)



La durée de vie s'exprime :

- Pour une fissuration initiée a partir de défauts de surface :

20,N-2 [Lnﬁ] N-2 20
Ny2AN-2)KN¢? & SE m
- Pour une rupture générée par des défauts de volume :
1
200N_2 Lnl_P N_2
] (421)

{ = — [
Ny2AN-2)KN2 & VE

A partir de ces expressions, il sera possible de tracer le diagramme, T.R.P.
(temps, rupture, probabilité) qui est constitué, en coordonnées logarithmiques,
par des droites de pente négative paramétrées par la probabilité P (figure n* 88).
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FIGURE 88
Schéma du diagramme T.R.P.

Nous avons déterminé les paramétres de durée de vie (6o, m, A, N) pour la
vitrocéramique " zérodur " afin d'analyser la sensibilit¢ de ce matériau a la
fissuration lente en présence d'humidité (ceci en fonction des réactions
proposées dans la littérature et de la composition chimique de cette
vitrocéramique).

Nota - Ces travaux ont été réalisés en collaboration avec le laboratoire
céramique du centre des matériaux de I'Ecole des Mines de PARIS /208/.

Les paramétres de WEIBULL ont été déterminés & partir d'essais de
flexion trois points sur des éprouveties préseniant un état de surface douci (brut
de réception) et un état éclairci (poli au diamant 2,5 pum). Les dimensions des
éprouvettes sont 40 mm x 6 mm x 5 mm. Le nombre d'éprouveites utilisées est :
dix pour l'état brut de réception, vingt pour I'élat éclairci. La vilesse
d'application de la charge est imposée par la vitesse de descente de la traverse de
la machine de compression (INSTRON) soit 0,5 mm.min"l. Nous n'avons pas
observé une différence significative dans les résultats obtenus pour les différents
états de surface des éprouvettes. De ce fait, nous avons considéré I'ensemble des
résultats sans distinction particuliére. Ceux - ci sont présentés tableau XXXIX.



Contrainte Contrainte | Paramé@_'ti {  Coefficient
de rupture de seuil | de dispession | de corrélation de
{ de WEIBULL | segression linéaire

(00)
oR (MPa) (MPa) () 1 (r)
(P=0,5) 159 43,4 7.8 0,98
TABLEAU XXXIX

Coefficients de WEIBULL pour la vitrocéramique zérodur "

La détermination du diagramme (K[V), pour ce malériau, 2 été effectuce
pour différentes conditions d'humidité : humidité relative rH = 35 %, dans l'eau,
atmosphére séche controlée rH ~ 16 %. La température est de 25°C pendant
{oute la durée de la manipulation quelle que soil la nature de 1'atmosphere
ambiante. Les dimensions de 1'éprouvette de double torsion sont :

W =378 mm, o = *0,03mm

d

509 mm, o = 1003mm

da = 3mm
Wn= 12,33 mm
L = 12003mm, ¢ = £0,03 mm

Un vé est usiné au centre de 1'éprouvetie afin de permetire un guidage de la
fissure et faciliter une propagation linéaire de celle - ci par rapport 2 l'entaille
initiale. L'éprouvette est disposée sur un montage présenté planche 61 - figure
n° 133. L'entaille est effectuée avec une meule diamantée d'épaisse