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Résumeé

Les résultats de la microstructure des réactions de diffusion, aux températures d’état
solide, dans les couples Ni/Sn a été étudié par le microscope électronique a balayage et au
rayon X. La phase Ni3Sns est le seul produit de réaction formé dans les couples & des
températures de 150 a 220°C. La cinétique de croissance de la couche NisSn, suit la loi
parabolique avec une énergie d’activation de 104 KJ mol™. L’effet de I’atmosphére sur la
microstructure de la couche interfaciale & été étudié a 220°C pour la pression de 10 atm. La

décroissance du tau de croissance de la couche de phase a été observée.

Mots clés : Composés intermétalliques ; Cinétique de croissance ; Interdiffusion ; Couple de
diffusion ; Energie d’activation.

Abstract

The microstructure resulting from diffusion reactions, at solid state temperatures, in
Ni/Sn couples has been studied by scanning electron microscopy and energy dispersive x-ray.
The Ni3Sn, phase was the only reaction product which formed in the couples at temperatures
from 150 to 220°C. The growth kinetics of Ni3Sn, layer followed the parabolic law with an
apparent activation energy of 104 kJ mol™. The effect of the atmosphere on the microstructure
of the interfacial layer was investigated at 220°C for a pressure of 10 atm. A decrease in the

growth rate of the phase layer was observed.

Keywords : Intermetallic compound; growth kinetics; interdiffusion; difusion couple;

activation energy.
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L’étude des phénoménes de diffusion dans les couples Ni/Sn est d’un intérét
scientifique et technologique important. L’étain (Sn) et le Nickel (Ni) sont des métaux
largement utilisés dans la fabrication électronique. L’étain est le composant principal des
soudures utilisées pour former des connexions électriques entre les composants électroniques
sur des cartes de circuits imprimés. En raison de leur haute conductivité electrique, le cuivre
(Cu) et lI'or (Au) sont largement utilisés comme matériaux conducteurs sur les circuits
imprimés. Pour améliorer la résistance a la corrosion, une fine couche d’or est souvent utilisée
sur les conducteurs.

Lorsque le conducteur est connecté sur un circuit imprimé aux composants
électronique a l'aide d'un alliage a base d'étain, la couche d’or fond et se dissout pendant le
processus de soudure. La dissolution de la couche d’or se produit totalement ou partiellement
en fonction de I'épaisseur de la couche et du temps de soudure. Pendant le processus de
soudure, les composés intermétalliques Au-Sn croit a l'interface entre la soudure et le
conducteur en raison de la diffusion entre I'or et la soudure en fusion; si la couche d'or est trop
mince, les phases Cu-Sn se forment par des réactions entre le cuivre et la soudure en fusion.
Les composés intermétalliques formés croient graduellement avec le temps a travers les
composés. Les composés intermétalliques ont généralement des propriétés tres différentes des
métaux de base et détériorent ainsi les propriétés électriques et mécaniques des joints,

entrainant des problémes de fiabilité a long terme.

Des méthodes alternatives de contacts, tels que la liaison par ultrasons ou l'utilisation
de colles conductrices, causent également des problémes. La phase liquide transitoire assistée
par des ondes ultrasonores est un procédé capable de lier des matériaux dissemblables dans
des temps tres courts [1,2]. Des joints résistants avec des températures de fusion élevées ont
été obtenus par cette technique [1]. La croissance a I'état solide des composés intermétalliques
Au-Sn dans les couples Au-Sn a été étudiée expérimentalement par de nombreux auteurs [3-
5]. La formation de composés intermétalliques entre des couches d’environ 8 um d'épaisseur
d’or électro déposées sur des substrats de Al,O3 et l'alliage Pb-Sn a été étudiée a plusieurs
températures (80, 125, 140 et 160°C) [6].
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L'analyse dans un microscope électronique a balayage (SEM) de l'interface Au/ Pb-Sn
a montré que dans la gamme de températures étudiées, AuSn,, AuSn, et AuSn sont les phases
formées dans le joint. De plus, jusqua un certain temps de diffusion, la croissance des
couches de phases était parabolique. La formation a I’état solide des composés
intermétalliques entre Cu et Sn [7-9] et entre les alliages a base de Cu et Sn [10-12] a été
étudiée par de nombreux groupes de recherche. Les réactions interfaciales entre ces metaux
entrainent genéralement la formation des phases intermédiaires CusSns et CuszSn du systéme
Cu-Sn.

Il a éte démontré que la formation extensive de composés intermétalliques Cu-Sn a,
non seulement dégradé la résistance mécanique des joints de soudure, mais a également
changé les caractéristiques électriques des interconnexions car ces composés sont fragiles et
ont une forte résistivité électrique [13,14]. Pour produire une liaison avec de bonnes
propriétés mécaniques, il est généralement essentiel de maintenir I'épaisseur de la couche de
composés intermétalliques inférieure a une valeur critique puisque les composés
intermétalliques sont généralement fragiles et peuvent conduire a une réduction de la ténacité

de la soudure si elle devient trop épaisse [10-12,15].

Afin de supprimer ou de ralentir la formation des composés intermétalliques Cu-Sn, la
couche de Cuivre est généralement couverte avec une couche de nickel avant le depét
protecteur de la couche d’or. Ainsi, la couche de nickel agit comme une barriere contre les
réactions entre le conducteur de cuivre et l'alliage a base d’étain. Cependant, la diffusion
réactive entre la couche de nickel et la soudure produit des composés intermétalliques Ni-Sn a
I'interface. Les composés formés, qui croit avec le temps, peuvent également détériorer les
propriétés mécaniques et électriques des joints. Les formations des composées
intermétalliques dans le systeme Ni-Sn ont été expérimentalement étudiées par de nombreux
chercheurs [16-34].

Selon le diagramme d'équilibre des phases du systéme Ni-Sn [35], trois phases
intermétalliques, c'est-a-dire NizSn, NisSn, et NizSn,, sont stables aux températures étudiées
et on s'attend a ce qu'elles se forment dans des joints Ni/Sn. Cependant, des phases Ni-Sn non
stables (NiSns, NiSns, NisSn; et NiSng) forment dans des couples Ni/Sn [25-28]. Mais la
plupart des recherches ont indiqué la formation de la phase NisSn, uniquement dans les

couples Ni/Sn.
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La cinétique de croissance de la couche NizSn, dans les joints Ni/Sn a fait I'objet d'une
recherche approfondie. Les résultats des recherches rapportés varient considérablement entre
les chercheurs. La cinétique de croissance parabolique [22-26,28-34] et non parabolique [16-
21] est signalée. L'influence de la pression sur la croissance des couches de composés
intermétalliques dans les couples de diffusion de métaux purs a été étudiée par plusieurs
auteurs [36-40]. Cependant, les résultats rapportés ne sont pas toujours concordants. L'effet de
la pression sur le taux de croissance de la couche de phase dans les couples U-Cu, Ni-Al et
U-Al a été observé par certains chercheurs [37] mais pas par d'autres [36,40]. La connaissance
de la microstructure et le taux de croissance des couches de composés intermétalliques qui
forment dans les joints de matériaux dissemblables peut étre d'un grand intérét dans le cas ou
ces couples sont utilisées dans I'atmosphere évacuée par exemple dans des chambres de
microscopes électroniques. A notre connaissance, I'effet de la pression sur la microstructure

de l'interface Ni/Sn n'a pas été étudié.

Le but de ce travail de recherche est d'etudier la microstructure de l'interface Ni/Sn a
la pression atmosphérique et & 10°® atm. afin d'évaluer les effets de I'atmosphére. Un autre but
du travail est I'étude de la cinétique de croissance de la couche interfaciale dans Ni/Sn a la

pression atmosphérique a des températures elevées.
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Chapitre |

Formation des phases intermeédiaires par réactions
d'interdiffusion

I.1. Les produits d’interdiffusion dans un couple

La premiere expérience d’interdiffusion qui vient a I’esprit consiste a plaquer I’une
contre I’autre deux piéces de métaux initialement purs de type A et B et soumettre I’ensemble,
qu’on appelle couple de diffusion, a un traitement de recuit a une température suffisamment
haute. Au cours du temps et en fonction de la température, il y aura interpénétration des deux

éléments A et B dans la zone de jonction de part et d'autre de I'interface initial x = 0 (Figure

I.1). Deux courants de diffusion opposés TA et TB sont créés dans le couple.

Ja » B
A pur B pur /\
A = JB
A i i
| Interface de
X=0 soudure
Zone de
diffusion
t=0 t>0

Figure (1.1):Couple de diffusion formé par deux métaux purs A et B avant la diffusion (t = 0)
et pendant la diffusion (t > 0).

Si les deux métaux sont totalement miscibles a I’état solide, tout traitement isotherme
du couple A/B crée une dissolution a I’état solide des deux éléments A et B et formation de
solutions solides (B dans A et A dans B) étalées en concentration suivant I’axe normal au plan
de contact d’ou il apparait une nouvelle distribution des deux éléments.

L’étalement des concentrations en fonction du temps et de la température dépendra de la
nature des deux métaux de départ. Les deux métaux de base n’ont pas forcément des
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coefficients de diffusion identiques, malgré leur parenté proche (au niveau rayon ionique,
structure cristalline,...etc.) Il est normal que I’un des deux envahisse plus rapidement la partie
opposée du couple (Ja > Jg) : il s’ensuit que les deux gradients ne seront pas centrés sur

I’interface initiale x = 0, mais déportés vers la droite, c'est-a-dire vers I’élément qui diffuse le
moins vite (figure 1.2).

Concentration
‘f 100 % A C 100% B

_________ e - memm——---

Z=10 Distanice
( interface )

Figure (1.2) : Gradients de diffusion entre deux métaux totalement miscibles a I'état solide.

La forme générale du diagramme d’équilibre de deux métaux miscibles en toutes
proportions est montrée sur la figure (1.3).

Température
’
Tep
Tea
solution solide a
= === |
A E
Pour-centde B

Figure (1.3) : Diagramme d'équilibre de deux éléments totalement miscibles.

-8-



Chapitre | Formation des phases intermédiaires par réaction d'interdiffusion

En admettant, pour simplifier, que Da = Dg au cours du temps, les gradients de A et B
vont progressivement s'aplatir, la dilution des deux métaux augmentera avec le temps de
diffusion jusqu'au moment ou, si les deux parties du couple sont de dimensions finies et
égales, I'on obtiendra, apres un temps suffisamment long, un seul alliage a 50 % de

concentration (Figure 1.4).

1]
Ly L
I
t., ‘ Lo
: B
A |
!
Interface
%=1

Figure (1.4) : Evolution en fonction du temps des gradients de concentration pour deux
métaux A et B totalement soluble dans I’hypothese Da = Dg.

Genéralement les deux métaux A et B ne sont pas miscibles en toutes proportions. Les
dissolutions de A dans B et de B dans A sont limitées. Par conséquent, les concentrations Ca
(concentration de A dans B) et Cg (concentration de B dans A) ont des valeurs limites Ca et
Cg respectivement. Si les éléments du couple ne forment pas de phases intermétalliques,
I’interdiffusion dans le couple conduira a la formation de deux solutions solides, a et B, de

part et d’autre du plan de contact comme le montre la figure (1.5).

A o] B B
> CA
s | ’ ’
£ : ! :
§ CeLl-————— G |
8 Carl - / L CA
0 »

Figure (1.5) : Couple de diffusion de deux métaux A et B partiellement miscibles et ne
formant pas de phases intermédiaires.
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La forme générale du diagramme d’équilibre de tels élements est montrée sur la figure (1.6).

. /
21\ |
= N
8 ~
v -

g ¢/ \ i
> / \

Concentration % de B

Figure (1.6) : Diagramme d’équilibre de deux métaux A et B partiellement miscibles et ne
formant pas de phases intermédiaires.

Beaucoup de métaux forment des composés intermétalliques de formule A,Bq qui sont
stables a certaines températures. Tout traitement de diffusion effectué en condition isotherme
a l'état solide du couple A/B donne comme précédemment un gradient de concentration
correspondant a la solution solide (o) de B dans A du c6té A et un gradient de concentration
correspondant & la solution solide (B) de A dans B du c6té B. Lorsque la diffusion a été
suffisante pour atteindre les limites de solubilité Ca et Cg, elle ne peut se poursuivre qu’en
formant entre les deux phases a et B la phase intermédiaire A,Bgy. Notons qu’il n’apparait pas
au cours de ce processus, de domaines biphasés o + A,Bq ou A,Bq + . Ces derniers se
trouvent ramenés a deux interfaces micrographiques dans le couple de diffusion ; on peut
démontrer ce résultat en appliquant la regle des phases en conditions isothermes. Ainsi au
cours du temps, le couple de diffusion A/B se trouve remplacé progressivement par un
ensemble de couches (couche de la phase a, couche du compose defini A,Bq et couche de la

phase ) se situant entre les deux parties initiales A et B comme le montre la figure (1.7).
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Ca t A | a |[TABy | B B

Ptaq

Car

Figure (1.7) : Couple de diffusion de deux métaux A et B formant une phase intermédiaire de
composition chimique A,Bq apres diffusion.

La forme genérale du diagramme d’équilibre d’un systeme A-B formant trois phases

est montrée sur la figure (1.8).

Y
o (4,Bg) P

Température

0 100 %

Concentration % de B

Figure (1.8) : Diagramme d’équilibre de deux métaux A et B formant une phase intermédiaire
de composition chimique A,Bj.
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Les couples de diffusion sont souvent utilisés pour la détermination des diagrammes
d’équilibre des phases des systémes binaires. En effectuant des expériences de diffusion a
différentes températures Ti, T,, Ts....etc. on peut donc construire le digramme d'équilibre au
moyen de sections horizontales [1,2,3]. Cette methode est tres différente de la technique
classique qui consiste a déterminer les différentes limites en effectuant des traitements
thermiques a diverses tempeératures sur une série d'alliage, c'est-a-dire en considérant la
température comme seule variable. Cette méthode de détermination des diagrammes
d’équilibre par diffusion a I’état solide présente alors un grand intérét. En effet elle a
I’avantage de n’utiliser que des métaux purs et ne nécessite pas la présentation de nhombreux
alliages. Elle est donc particulierement intéressante dans le cas ou cette préparation est rendue

difficile par la valeur élevee des points de fusion des métaux.

1.2. Théories de la formation des phases

Plusieurs théories traitant de la formation des phases intermétalliques dans les couples
de diffusion binaires ont été proposées [4-10].
Les théories se basant seulement sur des considérations diffusionnelles [7,9] expriment le
déplacement des interfaces en fonction des flux des espéces réagissant aux interfaces.
Cependant, des approches différentes y sont utilisées pour la détermination des taux de
croissances des couches.
Dans la référence [7], le taux de croissance de la couche est défini par les taux d'accumulation
des especes diffusants aux interfaces des couches. Par contre dans la référence [9], le taux de
croissance est relié aux taux d'accumulation des especes diffusantes aux interfaces ainsi qu’a
celui de I'accumulation de I'espece diffusant dans le volume compris entre les deux interfaces
de la couche.
Une autre théorie [8] considere en plus du taux d'accumulation de I'espéce diffusant aux
interfaces, la dissolution de la phase a chaque interface.
Toutes ces théories [4-9] qui sont basées sur I’hypothése que la croissance de la phase
produite est contrblée par diffusion, prédisent une croissance parabolique de la couche dans le
cas d'un état de diffusion quasi—stationnaire.
La cinétique contrblée par diffusion a été observée dans différents systemes [11-13]. Mais

plusieurs exemples de croissance non paraboliques existent aussi [4,14].
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Ce désaccord entre les théories basées sur des considérations diffusionnelles et les cinétiques
de croissances non paraboliques observées est dii a la négligence des réactions chimiques
prenant places aux interfaces des phases [10].

Dans le modele proposé [10] le taux de croissance de la phase produite n'est pas déterminé
seulement par le taux de transport diffusionnel des espéces réagissants a travers la phase
croissante mais aussi par les taux des réactions chimiques prenant places aux interfaces des
phases. Le modéle donne des équations analytiques pour les taux de croissances des couches
qui different de ceux donneés par les théories diffusionnelles [7,8]. Ces théories se rencontrent
seulement dans le cas extrémes ou le taux des réactions chimiques est trés élevé comparé aux
taux de diffusion.

La validité des différentes théories a été testée expérimentalement. Pour ceci plusieurs
expériences d’interdiffusion ont été réalisées sur le systeme Ag-Zn et les taux de croissance
ont été évalués selon les termes proposés par les différentes théories [11]. L’exactitude avec
laquelle ces théories décrivent la croissance contr6lée par la diffusion est bonne. Un bon
accord a eté obtenu [9] entre les résultats expérimentaux reportés sur ce systeme binaire Ag-

Zn et le taux de croissance prédit par la théorie publiée [9].

1.2.1. Théorie de Shatynski, Hirth et Rapp

La théorie présentée par ces auteurs [8] fait intervenir en particulier le volume molaire
et la répartition des especes diffusants dans les phases finales. Ils décrivent la croissance et la
dissolution des diverses phases produites au fur et a mesure de la progression de la réaction
par des facteurs de répartitions explicites qui rendent compte de la divergence du flux des
especes diffusants a chaque interface entre phases. Dans les résultats finaux, des constantes de
vitesse parabolique liées a la répartition des espéces diffusants sont introduits.
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1.2.1.1. Cas d'un produit singulier

| 1T
AgB
AB AB
Cg
a T
Ca
> X
| Xu * [ :{ﬁ ]+ X, . |

Figure (1.9) : Croissance d’un produit par réaction de deux phases solides sursaturees.

Dans le cas ou un produit singulier croit entre deux solutions solides sursaturées, la

réaction totale s'écrit :

y,AB +y,A,B — AgB (1.1)

ou y; et y, sont les repartitions des fractions molaires de A, B et A, B.

La conservation de la masse exige que :

B—y a—B
= — t = — 1.2
V1 -, &t 2= o (1.2)

Q

A Tlinterface A, B /AgB les atomes B arrivent par diffusion a travers AgB et se combinent
avec A,B pour donner la nouvelle phase AgB ; il est a noté que la diffusion de B dans A,B ne
peut se faire car ceci cause une sursaturation de A, B ; cette phase doit alors se transformer a
la phase AgB. A L'interface A,B/AgB, on peut écrire des réactions partielles ot une mole de

B arrive a travers AgB (1.3.a) et une mole A part a travers cette phase (1.3.b) :
B(B) +y3A.B — ysAgB (1.3.b)
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ysA.B — A(B)+ ysAgB (1.3.b)

La conservation de masse dans chaque réaction partielle donne :

B,
a_B 'Y4_

y3 = «—p

! (1.4)

1
Ys = 7 Y6 T g

La réaction d'une mole de B de la phase B consomme /(o — ) moles de A,B et la
formation d'une mole A dans la phase B consomme 1/(a — ) moles de la phase A,B .

Le taux de consommation de la phase A, B est alors exprimé par :

dxq Qg B acy a B dcg
dt  (a—B) Di ax] (0( B) Dy ax] (1.5)

> L'indice I représente I’interface A, B / AgB.

A l'interface AgB / A, B les réactions partielles sont :

Avec :
__r . — 1
178 0 V8T RS
- (1.7)
_ B _ Y
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Donc la réaction d'une mole de A dans AgB consomme 1/(B —y) moles de A,B et la
formation d'une mole de AgB consomme /(B —y) moles de A, B.

Le taux de consommation de la phase A, B est :

dx. Qy B acfi] BQy, B acg]
= D, —=| — ——|[Dp — 1.8
dt  B-y)| A ox B-v)| B ax ] (1.8)

> L'indice 1l represente l'interface AgB / A, B.

Par hypothese les flux dans AgB sont constants, les indices | et I peuvent étre supprimé et le

taux de croissance de AgB est donné par :

dXB

P — _ __|_

B
- — QB IDB Zal 4 [— + —] Qg [DB o (1.9)

A 9x

La conservation de masse donne :

b2V X XV Ty (1.10)

Par analogie avec la relation de Wagner, I'épaisseur de la phase AgB peut se mettre sous la

forme suivante:
dXB . KIE
e o (1.11)

ou KE est la constante du taux de croissance parabolique de AgB.

En substituant I'équation (1.11) dans (1.9) :

ot o 4] [ o 4] o

1.2.2. Théorie de Kidson
La théorie développée par kidson [7], considere que la croissance des couches de

diffusion est due au déplacement des interfaces limitant les domaines biphasés. Par
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I’application de la premiére loi de Fick a la diffusion en phases multiples dans les systémes
binaires, I’auteur arrive a des expressions simples mais rigoureuses en fonction du temps et de
la température pour les positions de I’interface et les épaisseurs des couches. Des systémes a
deux et trois phases ont été étudiés et les résultats sont généralisés a un systéeme de n phases.

La premiére loi de Fick est donnee par :

J=-D=— (1.13)

ou J est le flux atomique ou quantité de matiére qui traverse une unité de surface par unité de

temps, proportionnel au gradient de concentration. Le coefficient de proportionnalité D est le
coefficient de diffusion ou plus strictement le coefficient d'interdiffusion.

1.2.2.1. Application de la premiére loi de Fick a un systeme de deux phases
Soit un couple de diffusion de deux métaux A et B pures dans lequel se forment deux

solutions solides a et B, sans phases intermediaires (Figure 1.10).

c1

4 Interface de

W’ Matano

I ‘

l Cas

| o

| =
— o ——i— B —F

| —

| £

| :

1 1

! C s G

| (

[ |

0 Saﬁ

— Distance —

Figure (1.10) : Courbe concentration-pénétration pour la diffusion dans un systeme
binaire biphasé.

Supposons que les concentrations C,p et Cg, a I'interface sont constantes et égales aux

valeurs d’équilibre [15].

-17 -



Chapitre | Formation des phases intermeédiaires par réaction d'interdiffusion

La vitesse de progression de l'interface &, est donnée par :

|Cap— Csa] dE“B = Jop — Jpa (1.14)

Cela veut dire que le flux d'atomes J.g de la phase a a l'interface doit fournir un surplus de

matiere (Ca[,— C[,a).d‘ém,3 par unité de temps dans le but de faire avancer la phase a dans la
région de la phase f.

Par substitution de I'équation (1.13) dans (1.14), on obtient :

= Cap icsa [(_D?’_i) B (_DZ_S‘)BO(] )

Cette relation a été obtenue pour la premiere fois par Wagner et décrite par Jost [16].

En faisant introduire la variable A = f , On peut écrire :
dc 1 dc
Pyt E Ty (1.16)
L'équation (1.15) devient alors :
d DK — (DK 1
E(xB — [( )B(x ( )aB] = (|17)
dt CO‘B — CBO‘ \/E
Par intégration de I’équation (1.17), il vient :
DK) (DK)
Ep = 2 [CLOTT Rl CLSIT) Y (1.18.a)
Cap —Cpa
EO(B = AO‘B \/E (|18b)

L'équation (1.18.b) montre une variation parabolique avec le temps du mouvement des
interfaces. Un tel mouvement a été observé expérimentalement. 1l est nécessaire d'indiquer ici

que la constante du taux A, dépend de la température a travers D. Ce coefficient ne suit pas
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la loi d'Arrhénius de la forme A = A, exp(—Q/RT) parcequ’il dépend de la différence entre
deux coefficients d'interdiffusion qui sont eux méme une moyenne entre plusieurs coefficients
de diffusion partielles des deux especes qui interdiffusent [17].

La constante du taux A_f peut étre positive, nulle ou négative, dépendant du comportement
des termes DK),g et DK)g,. L'interface &, peut se déplacer dans un sens ou dans l'autre ou
rester stationnaire selon le signe de la constante du taux. La signification physique de ces trois

cas est claire du point de vue du comportement des flux aux interfaces.

1.2.2.2. Cas d’un systeme de trois phases
La figure (1.11) montre la courbe concentration-pénétration correspondant pour un

systéeme comportant en plus des deux solutions solides, la phase intermédiaire f.

Interface de
Matano

Concentration

Eap 0 &ay
— Distance —

Figure (1.11) : Courbe concentration-pénétration pour la diffusion dans un systeme binaire
triphasé.

De méme que pour le cas précédent, en appliquant la premiere loi de Fick pour les deux

interfaces &, et &, on obtient :

[(DK)pa — (DK) g | Vi

Soap = 2 . (1.19)
[(DK)YB — (DK)BY]

=2 t 1.20

EBY Coy —Cyp \/— ( )
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L’epaisseur de la couche B en fonction du temps est simplement donnée par :

b — Gy = 2{ e = 00w (OO 20Ol 7 g v (1.21)

Cap — Cpa Cgy —Cyp

L’épaisseur de la couche suit donc une loi parabolique avec le temps, et la constante
du taux By dépend de la température a travers les coefficients de diffusion dans la phase  elle
méme. De méme que A3, Bp est la somme complexe des coefficients de diffusion

fondamentaux.

1.2.2.3. Cas général: Systeme de n phases
Considérons enfin le cas d'un systeme de n phases séparées par (n-1) interfaces. Par
analogie avec le cas précédent, on peut écrire 1’épaisseur pour la croissance de la j°™ phase

limitée par les (j-1)*™ et (j+1)*™ interfaces.

Pour l'interface (j-1,j) on a:

DK)ji—1 — (DK)i_q;
Ej—lj =2 [( )jj—1 — (DK); LJ] \/E (1.22)
’ Ci—1j —Cjj—1
Pour l'interface (j, j+1) :
[(DK)j41, — (DK);j41]
=2 - : t 1.23
541 Cjj+1 = Cjj-1 vt (129

Nous voyons que le déplacement € est proportionnel a la racine carrée du temps et

inversement proportionnel a la différence des concentrations jouxtant cette interfaces.

d’ou I'épaisseur de la couche intermédiaire j est donnee par :

5 = 2 {I(DK)HM (DK)]]+1] l(DK)]] 1— (DK);j_ 1,]} N (1.24)
Cj—1j —

C1',1'+1 1+11 11—1

Donc : 8 = BVt (1.25)
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Pour qu'une couche existe, il faut donc que les deux termes formant I'expression de o
ne s'annulent pas. Toute prévision théorique sur I'existence réelle d'une phase dans un couple
de diffusion, ou dans un traitement de surface, est donc complexe puisqu'elle exige la
connaissance de tous les coefficients d'interdiffusion a la limite extréme de cette phase. En
pratique, certaines phases peuvent trés bien ne pas apparaitre, malgré leurs existences dans le

digramme.

K dépend implicitement des coefficients de diffusion dans le systéme. Donc
I'épaisseur d'une phase en fonction du temps dépend seulement des parametres mesurables D

et K dans la phase considerée ainsi que dans les deux phases immédiatement adjacentes.

1.2.3. Théorie de Philibert
Philibert a développé une théorie [18] traitant de la formation des intermétalliques
dans les systemes binaires. Par cette theorie I’auteur a tenté de répondre a un certain nombre

de questions relatives a la cinétique de croissance.

1.2.3.1. Cinétique de croissance des phases
a) Cas d'une seule phase dans le systeme A/B

Le flux des atomes A diffusants est donné par la loi de Fick :

_ o, @=c)
Ji =D =5 (1.26)

ou C' et C" sont les concentrations aux deux interfaces, et A la variation de I'épaisseur de la
phase produite.
L’espéce diffusant réagit a I'interface avec les atomes B et forme le composé intermétallique.

Le taux de cette réaction chimique est donné par :

], =K(C' =C") (1.27)

ot C est la concentration d’équilibre.

A I’équilibre J, =], et comme: (C —=C')=(C —=C')+(C" =C"), la variation de

I’épaisseur de la couche, due a la diffusion des atomes A, peut s’écrire sous la forme suivante:

dag _ o(c'-c")

dt J=3 /K+AZ/D) (1.28)
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Pour simplifier I'écriture, cette expression est écrite sous une forme apparente :

dag _ [1 AE]_l (1.29)

dt K' ' D

Apreés intégration, la loi parabolique est obtenue.

Une expression analogue a (1.29) de la variation de I'épaisseur de la couche due a la
diffusion des atomes B et leurs réactions avec les atomes A peut étre obtenue de la méme
maniére.

Considérons  la  succession des phases intermédiaires entre A et B:
A/Ay41B/Ay B/Ay_1B/B, pour simplifier I'écriture appelons les trois phases croissantes vy, &
et € L’évolution de & dépend des réactions aux interface y/6 et §/¢. Pour le cas ou la

diffusion de B est négligeable devant celle de A, les réactions aux interfaces deviennent :

% Interface y/8 :

Adiffuse atravers y) T AyB = Ay 1B (1.30)
Ay11B =2 AyB + Adiffuse a travers 8) (1.31)
% Interface 8/¢:
Adiffuse atravers ) T Ay—1B — AB (1.32)
AyB - A,_1B + Aiffuse atravers ¢) (1.33)

A partir de ces réactions, la variation de I’épaisseur peut étre donnée comme suit :

g _dg a4 _
dtlg — dtl,  dtly = dtl3  dtly (1.34)

Chaque terme de droite est donné par I'équation (1.29).

La croissance de & dépend alors de quatre constantes de taux dont trois sont des coefficients
de diffusion dans cette phase elle-méme et dans les phases adjacentes 6 et €. Cette phase peut
apparaitre la premiére par réaction direct entre A et B, puis décroit progressivement apres

I’apparition de 6 et €. Ce phénomene est connu sous le nom de l'instabilité cinétique [19,20].
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b) Cas ou seulement deux phases A;B et AB apparaissent

A partir des équations génerales (1.32) et (1.33) on peut écrire :

ST ( KSTUE B I RN &

dt . {[D1+K1 D2+K2] (1.35)
ST § KSR 0 I KT ) N KO O

dt @ {D2+K2] t [D2+K3] [D1+K1 (|36)

ou k, et k, sont les constantes du taux a l'interface A,B/AB et k, a I’interface AB/B.
v Pour &, tres faible :

dg, &, 1171

Pour que % soit positif, €, doit obéir a I’inégalité suivante : & > & + D;/K™! avec:

K1 = (K, +K3) ! —K;.

Cette inégalité conduit a la conclusion suivante : " La phase AB ne peut croitre que si la phase

A,B atteint une certaine valeur critique ".

Dans les couples infinis, la phase AB ne commence a croitre qu'aprées un certain temps
d'incubation, mais dans les couples finis B peut étre épuisé avant que cette condition soit
réalisée, et la phase ne peut jamais apparaitre. Ce facteur simple explique les différences
d'observations entre les films minces et les échantillons volumineux.

La décroissance d'un composé n'est pas due nécessairement au cas ou la réaction a l'interface

est dominante, mais aussi & un cas purement diffusionnel.
Pour ce dernier cas les équations précédentes se réduisent a :

48 _ D1 _ Dy

= ——— 1.38
dt &1 &2 (1.38)
d&z Dsy D4
—= =2 —=—— 1.39
dt g & (1.39)

-23-



Chapitre | Formation des phases intermeédiaires par réaction d'interdiffusion

La résolution de ces équations donne des valeurs des coefficients de D qui menent & trois

domaines (Figure 1.12).

Jr
-2

AN
—

Figure (1.12) : Croissance ou régression de deux phases pendant le processus d'interdiffusion.

v Dans le domaine | : Régression de la phase 1 et croissance de la phase 2.
v" Dans le domaine Il : Croissance des deux phases simultanément.

v Dans le domaine Il1 : Croissance de la phase 2 et régression de la phase 1.

Plusieurs autres exemples sur l'instabilité cinétique sont donnés dans [21].

1.2.4. Théorie de Dybkov

La théorie proposée par Dybkov [10,22,23,24] révele le r6le de la diffusion et celui
des réactions chimiques dans le comportement de la cinétique de croissance des couches.
Dybkov a été le premier a developper une théorie physico-chimique simple relative a la
croissance des intermétalliques dans des couples binaires tenant compte des taux de réaction

aux interfaces.

1.2.4.1. Croissance d'une couche singuliére
a) Mécanisme de croissance
Considérons le cas de croissance d'une couche de diffusion singuliere A,Bq entre deux

éléments de départ A et B avec p et g deux entiers positifs (Figure 1.13).
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A A
T
Diagramme TS j
d'équilibre du It
systéme binaire A-B V’ 2
I;
A A,Bg B
1 2
Couple de <B
réaction A-B A A,B B
. SpPq
A
X
'
Contenu du CB(B)
composant B
CB(ApBQ)
CB(A) >
0 Distance

Figure (1.13) : Diagramme schématique pour illustrer le processus de croissance de la couche
de compose chimique A,Bq a l'interface entre substances élementaires mutuellement insoluble
A et B.

Le phénomene prenant place aux interfaces entre les phases est gouverné par deux
processus alternés (paralléles) dont chacun procede en deux étapes consécutives (alternées) :
% Premiérement, les atomes B diffusent a travers la couche A,Bq et réagissent avec les

atomes de la surface A a l'interface A/A,B, (interface 1) selon I'équation :
qB(diffusent ) + pA(surface ) ™ Aqu (|4O)
% Deuxiémement, les atomes A diffusent a travers la couche A,B, et réagissent avec les

atomes de la surface B a l'interface A,By/B (interface 2) selon I’équation :
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pA(diffusent ) + qB(surface ) - Aqu (|41)

Ces deux étapes enveloppent deux processus consécutifs [25,26] :
©- Diffusion des atomes a travers la couche.

@- Réaction chimique avec la participation de ces atomes prenant place aux interfaces entre
la couche et les surfaces de A ou B.

Les processus enveloppant ces deux étapes sont dits diffusion chimique.

On montre dans la figure ci-dessous (figure 1.14) le mécanisme de croissance de la

couche du composé AB en considérant la diffusion de I’espece B seulement.

A AB B
1 2
A AA A»«B _4 B 4 B 4 B BBBB
4 B4 B4 B~
A AAA B 4B 4B 4 B BBBSB
4 B A B A B
A AAA B 4B 4B 4 BBBTBSB
4 B A B A B
A AAA B 4B 4B 4 B BBBSB
4 B A B A B

Figure (1.14) : Diagramme schématique pour illustrer le mécanisme de croissance de la
couche composee AB entre les substances elémentaires A et B en consommant par diffusion
le composant B.

Supposons que les transformations chimiques ayant pour résultat la formation d'une
molécule additionnelle AB nécessitent six secondes, dont une seconde pour la diffusion d’un
atome B de I’interface 1 a la phase A et cing secondes pour le réarrangement du réseau A en
réseau AB. On suppose aussi que la transition de chaque atome B au site vacant du réseau AB
nécessite une seconde. Le temps de diffusion d’un atome B de la phase B dans la phase AB
est supposé nécessiter une seconde également. 1l est évident qu’au bout de six secondes un
nouveau plan AB se forme. Ce plan correspond a une molécule additionnelle AB et un site

vacant se produit dans le plan précédent et non a I'atome B qui réagit avec I'atome de la
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surface A. Ce site vacant est rempli étape par étape par les atomes adjacents B, et a la fin de la
huitieme seconde elle sera localisée sur la surface de la phase AB du coté de l'interface 2. Puis

il est occupé par un atome B de la substance B.

Temps Processus A AB B
1 2
Os Etat initial A A A A B 4 B B B B B B
1 B 4
Diffusion externe de ) ; / /
Ls 'atome B de AB vers A A A A A<BE 4B B BB BB
A
6s Réaction chimique A A A 4 Vz 4 B B B B B B
ayant pour résulatat la
formation d'une ™~
nouvelle molécule AB B 4 B 4
et d'un site vacant V,
7s Diffusion interne A A A 4 B 4 B B B B B B
de l'atome B '
dans AB par le B 4 Vs A4
meécanisme
lacunaire
8s Diffusion externe de A A A 4 B 4 Vz«—B B B B B
I'atome B de B dans AB B 4 B 4
(S Nouvelle état initial, A A A 4 B 4 B B B B B
avec la couche épaisse
AB B 4 B 4

Figure (1.15) : Processus physico-chimique ayant lieu dans le systeme A-AB-B pendant la
croissance de la couche AB en consommant par diffusion le composant B [24].

Ainsi, a la fin de la neuviéeme seconde le systeme A-AB-B revient a un nouvel état
initial qui difféere du précédent seulement par le nombre réduit d'atomes en phases initiales A
et B et le plus grand nombre d'unités moléculaires AB dans la couche croissante AB. Le
procédé de réaction — diffusion est répété a plusieurs reprises, et le chemin de diffusion des
atomes B de l'interface 2 a l'interface 1 devenant progressivement plus long, jusqu'a ce que A

ou B est consommé completement.
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b) Cinétique de croissance d'une couche singuliére
% Cas d’un seul processus dans le systéme
Soit le cas ou la réaction 1 est la seule réaction dans le systeme A-B, c'est-a-dire le cas
ou la diffusion des atomes A a l'intérieur de la couche A,Bq est négligeable devant celle des

atomes B (Figure 1.16).

1 2
Couple de réaction ~B
A-B au temps t; A ApBq B
L 2
x
A
CB(B)
Contenu du
composant
B CB(ApBq)
CB(A) >
0 Distance
1 I 2
1
Couple de ~B :
réaction A-B au A I AB, B
temps t;+ dt I
1 L 2
I
B dxR1 ) X R
A
CB(B)
Contenu du
composant B )
CB(ApBq)
CB(A) >
0 Distance

Figure (1.16) : Diagramme schématique pour illustrer le processus de croissance de la couche
ApBq entre les substances élementaires A et B en consommant par diffusion les atomes B et
leurs interactions chimiques avec les atomes de la surface A [24].

+» Le symbole ¢ indique un marqueur inerte a l'intérieur de
la couche A,B,. Une augmentation de I'épaisseur de la couche

a lieu seulement a I'interface A-ApB.
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Dans I’étape initiale de I’interaction I’épaisseur de la couche A,Bq est encore faible,
donc la diffusion est trés rapide (instantanée), et un grand nombre d'atomes B peut facilement
atteindre I’interface A/A,Bq. Le taux global de la réaction est limité par la réactivité de la
surface A. La réactivité de la substance A (ou I’habilité de combinaison) est le plus grand
nombre d'atomes B pouvant étre combinés avec les atomes de la surface A pour former le
composé A,Bq par unité de temps. La réactivité de la surface A envers les atomes B reste la
méme au cours de la réaction 1. Dans cette étape le régime de croissance de la couche A,Bq
est alors gouverneé par la réaction chimique, et le taux de croissance est limité seulement par le

taux de la réaction chimique.

Pour traiter analytiqguement la cinétique de croissance, I'auteur pose les hypotheses suivantes :
v’ Ladistribution de la concentration a l'intérieur de la couche est linéaire.

v La concentration aux limites de la phase et a l'intérieur de celle-ci est presque constante,
donc :

Z =0 (1.42)

Cette approximation est bien justifiée dans le cas des composés chimiques ayant une étendue

d’homogeénéité étroite.
Le taux de croissance de la couche due a la réaction 1 s'écrit :

x = Kop1 (1.43)

dt )régime réaction

Avec :
x : L'épaisseur de la couche AyBy,.
t: Le temps.
k,.: Constante du taux de croissance de la couche dans le cas d'un régime contrdlé par
réaction chimique dite ** constante chimique ™.
L'indice OBL1 : le 0 indique le régime de croissance de la couche (régime controlée par
réaction a l'interface).
B : Les atomes B qui diffusent vers les sites de réaction.
1 : Indique que la réaction chimique prend place a l'interface 1.
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Il est évident que le régime de croissance controlé par réaction a l'interface est un des deux
cas extrémes, le deuxiéme cas extréme est le régime diffusionel ou le taux de la réaction 1 est
limité seulement par le taux de transport diffusionel des atomes B a travers la couche AyBy, la
réaction chimique a l'interface est tres rapide. Ceci est évidemment le cas ou la couche A,Bq
est bien épaisse.

Le régime diffusionnel peut étre facilement traité en utilisant la 1% |oi de FICK :

Jp = —Dp—— (1.44)

Avec :
J,: Le flux des atomes B diffusant a travers la couche AyBq vers l'interface 1 [mol. m=2.s71].
C, : La concentration du composant B a I'intérieur de la couche A;Bq [mol. m™3].

D, : Le coefficient de diffusion de B dans la matrice A;Bq [m™2.s71].

Si la distribution de la concentration est linéaire, alors :

_9Cs _ C8y=Cay (1.45)

0x X

d'ou :
Cp

C —
Jg = Dp % (1.46)

Si la réaction chimique est instantanée, alors tous les atomes B passant a travers la couche par
unité de temps se combinent avec les atomes de la surface A pour former le composé A,Bq a

I'interface 1. Il résulte une augmentation de I'épaisseur de la couche d'une quantité dx.

Le flux s'écrit donc :

dx
Is = Cs, |5 . (1.47)
L ldtlrggime diffusionnel
En égalisant (1.46) et (1.47) on obtient :
dx = Dy (Co, ~Cay) (1.48)
dt Irégime diffusionnel Cpq X
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d'ou:
(Cs,—Cg,)
Cp,

Kig1 = Dp (1.49)

Avec :

K;g1 : la constante du taux de croissance du régime diffusionnel, elle est dite
'* constante physique "' [m=2.s71].
L’indice 1B1 : le premier 1 indique le régime diffusionel de croissance de la couche,

les autres indices ont été définis précédemment.

En général le taux de croissance de la couche ApBq dépend du taux du régime de reaction
chimique et celui du régime diffusionel, puisque ces deux processus procedent par un taux
limité. Les équations (1.43) et (1.48) sont des cas limites des équations générales qui peuvent

étre formellement trouvée par sommation des inverses.

ainsi :

dx 1 X -1 KOBl

— = + = (1.50)

dt Kog1  Kip1 1+Kop1x/K1B1
Par intégration de (1.50) on trouve, avec les conditions initialesx =0at=0:

2
X X
t = (1.51)

2K181  Kog1

Des équations de ce type sont obtenues pour la 1 fois par Evans [27].

% Pour Kyg; << Kyp1/x: L’équation (1.50) se transforme en (1.43). Donc pour les x trés

petits I’équation (1.51) devient :

X = KOBl t (|52)

Ce qui signifié que la croissance de la couche est linéaire, et la constante de réaction Kyg¢
peut aisément étre trouvée a partir de la pente de la portion droite de la courbe expérimentale

épaisseur-temps, comme le montre la figure (1.17).
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tan o = knm

0 t

Figure (1.17) : Détermination expérimentale de la constante de réaction d'une relation linéaire
entre I'épaisseur de la couche x, et le temps t de I'interaction des substances initiales :
tan a = KOBl .

% Pour Kyg; >> Kypq/x: L'équation (1.50) se transforme en (1.48). Donc pour les x trés
grands I'équation (1.51) se simplifie :

XZ =2 KlBl t (|53)

Ce qui signifie que la croissance de la couche est parabolique et le coefficient de diffusion
K41 peut donc étre trouvé a partir de la pente de la portion de droite des donnees portées en
x2- t (Figure 1.18).

0

Figure (1.18) : Détermination expérimentale de la constante de diffusion d'une relation
parabolique entre I'épaisseur de la couche X, et le temps t de I'interaction des substances
initiales : tan B = Kjp;.
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Notons que la réactivité de la surface A envers les atomes B reste constante; et le flux

de ces atomes a travers la couche AyBq décroit graduellement quand la couche s’apaisait. De

la il existe une valeur critique xg)z de I’épaisseur de la couche A,Bq ou les quantites des deux

régimes sont égales.

_ .3 ., dx _dx

dt )régime réaction dt)régime diffusionel

Le flux est alors exprime par I’équation (1.46) quand le régime de réaction est préepondérant.

dx
Jg = Cpq g) . =Cg1Kpp1 (1.54)
regime reaction
La valeur critique de I'épaisseur de la couche est donnée par :
(B) _ Kig1

% Pour les x < xfi)z le taux de réaction a la surface A est inférieur au flux des atomes B a
travers la couche A,Bg, par conséquent il y a exces de ces atomes. Cet exces peut contribuer a
la formation d’autres composés chimiques (riche en A compare a AyBg), c'est-a-dire en a un

régime controlé par réaction (figure 1.19. région 1).

% Pour lesx > xfi)z il y a un déficit des atomes B parce que le taux de réaction a la surface

A est plus grand que le flux des atomes B a travers la couche, c'est-a-dire en un régime
contr6lé par diffusion (figure 1.19. région 2). Donc chaque atome B atteignant l'interface se

combine avec les atomes A pour former A,B;.
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x |2 x 12
| I
| | ?
G ol WV
12 ] | 12 ] |
| x=kt /| | x2- x2=2k (1 - 1)
| [
| [
| [
| (.
| | |
0 t 0 f
(a) (b)

Figure (1.19) : Diagramme schématique expliquant : (a) la définition théorique du concept du
régime de croissance de la couche A,Bq et (b) la définition pratique. 1: région contrélée par
réaction; 2: région contrélée par diffusion [24].

Généralement, les réactions 1 et 2 procedent simultanément ; et la croissance de la
couche AyBy est due a la réaction 1 a gauche de l'interface initiale A-B, et la réaction 2 a
droite (Figure 1.20).

e+ - Marqueur Interface mitial
=1 1 /|\ }
A B
L

1 2
Be
AT B
APB‘]
/] Al
K . x )
fy= 1+ dt //j/q\\:\:\\
1 Il ? 2'
B ¢ |
-_—
A | * | B
| AeBa
| | 4]
“dxg X s dxg, -

Figure (1.20) : Représentation schématique du processus de croissance de la couche ApBq
entre les substances élémentaires A et B due a la diffusion simultanée des deux composés.
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Soit dt le temps nécessaire pour I'augmentation de I'épaisseur de la couche d’une quantité dx,,

a l'interface 1 et dx,, a l'interface 2 ; il s’écrit sous la forme suivante :

X 1 7
dt = |+ | dx (1.56)
dt = [+ L] dx (157)

[K1a1  Koazl

ou : Kga, est une constante chimique et K;,, une constante physique, avec :

Kia2 = Dy (CAEZEAZ) (1.58)

Da est le coefficient de diffusion de A dans la matrice ApyBq et Cpq, Cay sont les

concentrations dans la couche aux interfaces 1let 2.

De I'équation (1.56) et (1.57) il suit :

dxp1 _ Kop1 (1.59)
dt '
1+<KOBl X/KlBl>
dxaz _ Koaz (1.60)

dt K
0A2 X
1+( /K1A2>

L’équation générale décrivant la croissance de la couche AyBg entre A et B est la somme des
équations (1.59) et (1.60).

(1.61)
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» Pour Kgg1 << Kjpi/x et Kpaz << Kjaz/x; I'équation (1.61) devient :

dx

praln Kog1 + Koaz (1.62)

d’ou : X = (KOBl + KOAZ) t (|63)
Donc pour x trés petit la croissance est linéaire.

> Pour Kgg1 >> Kig1/x et Koz >> Kyaz/x, I'équation (1.61) devient :

dx _ Kipit+Kiaz

m " (1.64)

d’ou: X2 =2 (K1B1+K1A2) t (|65)
Donc pour les x grands la croissance est parabolique.

En plus de xgli)z, il y a une autre valeur critique xi’}% de I'épaisseur de la couche A,Bg avec

A) _ Kiaz
X = .
1/2 Koaz

< Pour les x < xi‘}; on se retrouve dans un régime contrdlé par réaction puisque le flux des

atomes A est supérieur au taux de réaction a la surface (Figure 1.21.b. région 1).

% Pour lesx > xg‘j)z on se retrouve dans un régime controlé par diffusion car le taux de

réaction a la surface B est plus grand que le flux des atomes A (Figure 1.21.b. région 2).
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@ |
172
® |
12

(a) (b)

Figure (1.21) : Diagramme schématique pour expliquer la définition théorique du concept du
régime de croissance de la couche A,Bq en ce qui concerne les composants A et B.

(a): 1 : région contrélée par réaction en ce qui concerne le composant B.
: 2 : région contr6lée par diffusion en ce qui concerne le composant B.
(b): 1 : région contrélée par réaction en ce qui concerne le composant A.

: 2 . région contr6lée par diffusion en ce qui concerne le composant A.

Les épaisseurs critiques xg‘j)z et Xg)z de la couche A Bq sont en géneéral différentes.

C'est-a-dire pendant une certaine période [Xg)z <x< xi’}% , la couche A,Bq se développe

dans le régime controlé par réaction en ce qui concerne le composant A et dans le regime

controlé par diffusion en ce qui concerne le composant B.

1.2.4.2. Croissance de deux et trois couches
a) Mécanisme de croissance de deux couches

Le mécanisme de croissance de deux couches de composes chimiques AyBq et ABs
entre deux éléments initiaux A et B est montré sur la figure (1.22).
Il faut noter qu'il n’y a pas de réaction qui procede dans les volumes des couches A,By et
A:Bs. Les volumes des couches ne sont pas plus qu'un milieu de transport pour les atomes

diffusants. Les réactions chimiques ont lieu seulement aux interfaces des phases.
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A A

T
Diagramme
d'¢équilibre du phase
binaire A-B \/v

Treaction
A ApBy ABq B
1 2 3
- «—B
Couple de
réaction A-B A ApBg ABq B
A > A —
x L
A
CB(B) ...................... _
Contenu du CB(AB _
composant B (ArBs) : ; :
CBAPBY [
CB(A) : § >
0 Distance

Figure (1.22) : Diagramme schématique pour illustrer le processus de croissance des couches
des deux composés chimiques AyBq et A;Bs a l'interface entre les substances élémentaires
mutuellement insolubles A et B.

> La couche A B, croit :

@ Par diffusion des atomes B vers l'interface 1, d'ou la réaction suivante :

qB +pA — A,B, (1.66)

@ Par diffusion des atomes A vers l'interface 2 et réaction avec les atomes de la couche A/Bs
pour former A,B :

(sp — qr)A + qA,.B; — sA, B, (1.67)
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> La couche A,B: croit :

@ Par diffusion des atomes B vers l'interface 2 :
(sp — qr)B + rA; B, — pA,B; (1.68)
® Par diffusion des atomes A vers l'interface 3 :

rA +sB - A.B; (1.69)

Ce qui signifie que pendant un temps dt I'épaisseur de la couche A,B4 augmente par
dx.: a l'interface 2 suivant la réaction (1.66) et par dx,, & l'interface 2 suivant la relation (1.67).
Au méme temps, I'épaisseur de la couche ABs augmente par dy,, a l'interface 2 et par dy,, a

I'interface 3 due a la réaction (1.68) et (1.69) respectivement. Ceci est montré dans la figure ci-

dessous :

1 1’ 2 2 2" 3’ 3
1 [ I 1

-« | 1 1_B 1 1
1 1 1 1
1 | 1 1

A | .-'—\PBq 1 1 ABs 1 B

1 [ 1 1
1 [ I 1
| 1 A 1 1 A
I T I I —
idy,,—i dyer— !

dvg1i  x deAz i | y e

Figure (1.23) : Diagramme schématique pour illustrer les changements, dx,,, dx,,,
dy,,, dy,,, dx_ et dy_, des épaisseurs des couches composées A,B, et A;Bs pendant le temps
dt dans le cas général ou les deux couches se développent en consommant par diffusion les
deux composants a travers leurs volumes.

On peut dire que le composé A,Bq est un produit dans les réactions (1.66) et (1.67) et
un réactif dans la réaction (1.68).
De méme pour le composé A:Bs qui joue le réle d’un produit dans les réactions (1.68) et (1.69)
et un réactif dans (1.67).
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Donc la formation de la couche A,Bq peut étre considérée comme une croissance due
aux réactions (1.66) et (1.67) et une dissolution dans les phases adjacentes ABs due a la
réaction (1.68). C'est-a-dire le changement total de I'épaisseur de cette couche est :dx =
dxgq + dx,, —dx_ .

De méme, le composé A,Bs croit au cours des réactions (1.68) et (1.69) et se dissolve
dans la couche A,Bq au cours de la réaction (1.66). Pour cela le changement total de
I'épaisseur de cette couche est: dy = dyg; + dys3 — dy_.

Dans la plupart des couples de diffusion, la couche qui se forme la premiere devrait
atteindre une certaine épaisseur minimale avant que la deuxiéme couche puisse se produire
comme le montre la figure (1.24). Alors les deux couches se développent simultanément

jusgu'a la consommation totale d'un des substances initiales A ou B.

Epaisseur de la couche

—
elai Temps

o

s

Figure (1.24) : lllustration schématique du concept d'une épaisseur minimale de la couche
ABs nécessaire pour que la couche A,Bq se produise et se développe dans les couples de
réaction A-B.

b) Mécanisme de croissance de trois couches
La figure (1.25) nous représente le mécanisme de croissance des trois couches AyBy,
AI'BS et A|Bn
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réaction A-B A | ABg AB; AiBy B
A—>s A —
X : ¥ z
r |
CB(B)
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Cp (A) >
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Figure (1.25) : Diagramme schématique pour illustrer le processus de croissance de trois
couches des composés chimiques AyBq, ABs et AB;, entre les substances élémentaires
mutuellement insolubles A et B.

> Lacouche A,B, croit :

O A linterface 1 par :

qB +pA - A,Bg (1.70)

@ A linterface 2 par :

(sp — qr)A + qA.B; — sA, B, (1.71)
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> La couche A.B: croit :

@ A l'interface 2 par:

(sp —qr)B + rA; B, = pA,B; (1.72)
@ A l'interface 3 par:
(rn —Is)A + sA;B, — nA;B, (1.73)
> Lacouche AB, croit :
@ A l'interface 3 par:
(rn —1s)B + 1A, B, = rA|B, (1.74)
@ A l'interface 4 par :
1A +nB - AB, (1.75)

Toutes ces réactions sont considérées indépendantes I'une de l'autre.

L'épaisseur de la couche AyBq aussi bien que la couche AB, sont ainsi déterminées par le
taux d'occurrence de deux réactions chimiques. L'épaisseur de la couche A/Bs située entre eux
dépend du taux de quatre réactions chimiques. Le méme s'applique a n'importe quelle autre

couche d'un systeme multiphasé n'ayant aucun contact direct avec l'autre phase initiale.

c) Cinétique de croissance de deux et trois couches

Les traitements analytiques des cinétiques de croissance de deux et trois couches sont
donnés dans [22,23,24].
L'auteur aboutit a des équations différentielles qui décrivent une croissance linéaire pour les

petites épaisseurs et parabolique pour les grandes.

1.3. Absence des phases stables dans les couples de diffusion

L'absence des phases stables prévues par le digramme d'équilibre est révelée
expérimentalement dans plusieurs systemes [28-31]. Ceci est évidemment le seul
inconvénient pour la méthode de détermination du diagramme d'équilibre par l'interdiffusion.
L'absence d'une phase peut étre due soit aux conditions de germination, soit aux conditions de

croissance de cette phase [32].
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1.3.1. Condition de germination

Les conditions de germination ne paraissent pas étre responsables de l'absence de
certaines phases, car elles semblent étre toujours favorables dans les expériences de diffusion
[32]. En particulier le fait que I'on observe rarement de période d'incubation dans la cinétique
de croissance, lorsque les couples de diffusions sont bien soudés, semble indiquer que la
germination des phases est toujours facile.
Pour mettre en évidence le r6le des conditions de germination Castleman [18,33,34] a étudié
le systeme Ni-Al. L'examen du diagramme d'équilibre permet de prévoir la formation de trois
phases : Ni-Al, Ni,Al, et NiAl;. En effet NiAl n'est jamais observée lorsque la diffusion est
effectuée a partir de Nickel et daluminium. Comme cette absence peut étre due a des
conditions de germination défavorables, Castleman a déposé a l'interface des couples Al/Ni
des « germes » constitués par de la poudre fine de NiAl. Les résultats obtenus avec ou sans
germes sont identiques, ce qui montre bien que lI'absence de NiAl n'est pas due aux conditions
de germinations. D'Heurle [35] a étudié plusieurs systémes de silicium ou la germination est
si difficile qu’elle domine le processus de formation des phases. Il montre que cette situation
peut arriver pour les cas ou la force motrice (variation de I'énergie libre AG) pour former la
nouvelle phase est trés petite et méme égale a zéro. Mais un traitement a haute température

peut favoriser la formation de la phase.

1.3.2. Conditions de croissance
Le terme B; de I'équation (1.25) peut étre positif, nul ou négatif ; selon les valeurs des

gaps de miscibilité dans le diagramme d'équilibre et du terme DK.

1® cas:B;>0:

08 _ Bj _ 9541 0%+ _ llj.j+1—h'+1,i ] _ lli-lli_]i'i—ll (1.76)

Jat 24t Jat Jdt C]',]'+1—C]'+1']' Cj—l,j_cj,j—l

Ainsi Bj > 0 signifie que le taux de la formation de la nouvelle phase j a partir de (j+1) est
plus grand que la transition de la phase j a la phase (j-1) et par conséquent I'épaisseur de la
phase j croit en fonction de la durée de diffusion ; ce qui est évidement, le cas géneral. Les
interfaces peuvent tous les deux se déplacer vers la droite ou vers la gauche avec des taux

différents ou peuvent se déplacer dans des directions opposeées.
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2°™ et 3™ cas i Bj <0 :

De I'equation (1.76) : B;=0

[]ml_]jm l _ lml (1.77)

Cjj+1=Cjt1,j Cj—1,=Cj-1

Physiquement cette égalité implique que la formation d’une nouvelle phase j a

I'interface (j/j+1) est exactement contrebalancée par la transition concurrente de j a la phase (j-
1) a l'interface (j-1/j). De tel équilibre dynamique peut engendrer I'absence de la phase j dans
la zone de diffusion. De méme le cas B; < 0 implique que la vitesse d'apport de l'excés de
matiére apporté de la phase (j-1) a la phase j est tres rapide comparé aux taux du flux dans la
phase j. Il n'u a pas de temps pour que la phase j se forme a partir de (j+1). En effet I'excés de
matiére se montre suffisant pour engendrer la transition directe de la phase (j-1) a la phase
(j+1); ainsi la phase j n'apparait pas dans la zone de diffusion. Ces deux cas antérieurs sont
rejetés sur un phénomene thermodynamique. Comme le potentiel chimique d'un constituant a
la méme valeur pour des phases en equilibre, Kidson en déduit que si une phase j est absente
de la zone de diffusion le potentiel chimique présente une discontinuité a l'interface (j-1/j+1)
et le gradient de potentiel chimique devient infini a cette interface. Ceci peut sembler en
contradiction avec la condition d'équilibre qui impose aux potentiels chimiques des différents
constituants une variation continue dans la zone de diffusion. Cependant on sait qu'il n'y a pas
obligatoirement équilibre thermodynamique dans une expérience de diffusion.
De plus si B;j est tres petit mais non nul, I'absence de la phase j peut étre due au fait qu’elle
présente une épaisseur tres faible et donc insuffisante pour étre observée pratiquement. Dans
ce dernier cas, il est possible de mettre en évidence la formation de la phase j de différentes
manieres.

1°) On peut montrer [7], que généralement B; croit avec la température. Dans ces
conditions, si une phase n'apparait pas pour une valeur de Bjtrés faible, une élévation de
température peut favoriser I'apparition de cette phase.

2°) La courbe C(x) correspondant a la diffusion a partir des métaux purs dépend des
coefficients de diffusion D1, D,,..., Dy, qui caractérisent chaque phase. Il en est de méme pour
les coefficients K définis précédemment. Si la diffusion est étudiée a partir d'un couple
constitué non pas par des métaux purs, mais par exemple, par la phase j et I'un des deux
métaux, la courbe C(x) et le coefficient K seront modifiés. Une telle modification doit

entrainer une variation du coefficient B;j d'apres les équations (1.76) et (1.77).
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Ainsi lorsqu'une phase j n'apparait pas dans la zone de diffusion (B;nul ou trés faible) et que
la diffusion est effectuée a partir des métaux purs, on peut faire apparaitre cette phase en
étudiant la diffusion entre deux phases i et k ou entre la phase i et I'un des deux métaux de
base (Bjpeut étre devenir positif et relativement grand). Ceci a été le cas dans le couple
Al-Mo pour la phase AlMo3. Cette phase n'apparait pas méme aprés 2000 h a 500°C mais
dans le couple AlzNo-Mo la phase croit trés rapidement a 800°C. L'absence de cette phase a

500°C est due au faible coefficient de diffusion mais non pas a son instabilite.

Beaucoup d'autres raisons peuvent étre la cause de lI'absence d'une phase en équilibre
dans la zone de diffusion d'un couple binaire :
< La présence d'une couche barriere a l'interface, par exemple une couche d'oxyde ou la
présence des impuretés dans les métaux de départs. La présence d’une couche d'oxyde peut
étre la cause de I'existence d'un temps d'incubation. De luca et Sumson [36] trouvérent que le
temps d'incubation pour la croissance dans le couple U-Al a 250°C est de 20h. Mais
I’application d’une pression suffisante permet a la réaction de commencer immédiatement par
la cassure du film d'oxyde entre les deux métaux.
< L'absence d'une phase peut étre due a sa dissolution dans les phases adjacentes [8] apres sa
formation. Ceci a eté observé expérimentalement dans le couple Ni-Al. Ce systéme a fait
I'objet de nombreux travaux. Le diagramme d'équilibre du systéme Ni-Al prévoit la formation
de quatre phases : NizAl/NiAI/Ni,Als/NiAl;. Ces phases ont été toutes présentes dans le
couple a 600°C [37]. Cependant, pour la méme température Strocheim, Castleman et Seigle
trouverent seulement les deux phases Ni,Als/NiAls et dans les expériences de Hickl et Heckl
[38] faites a 870°C et a 1000°C seules les phases Ni,Als/NiAl/NizAl on été observees, et apres
trois heures de traitement seulement les phases NiAl et NizAl subsistent. La phase NiAl croit

en consommant NiAls.

La ségrégation des impuretés peut faire passer le systéme binaire a un systeme
ternaire, et par suite I'analyse de la zone de diffusion s'éloigne du diagramme d'équilibre du
systeme binaire. Notons par exemples les carbures tels que MosSiC [39] ou MogNigC [40] qui
peuvent étre confondus avec les phases purement binaires MosSi; et MoNi. De méme pour les
oxydes comme TiyNi,O et TisFe,O qui peuvent étre confondus avec les composés binaires

TioNi et un composé non existant Ti Fe [41].
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|.4. Effet de la pression sur I'interdiffusion

Un certain nombre d'expériences ont été effectuees pour préciser I'effet de la pression
sur la croissance des phases intermétalliques [42]. Différents systéemes ont été étudiés : Al-Ni,
U-Ni, U-Cu, Cu-Zn, Cu-Sh,... ; dans certains de ces couples la nature des phases formées
semblent étre modifiée par I'application d'une pression, mais dans la plupart des cas c'est

I'étendue du domaine d'existence des phases qui est modifiée.

L'application d'une pression ne modifie pas d'une maniére radicale la nature des
phases formées par diffusion. On constate par contre, la suppression de certaines phases sous
I’effet de la pression, mais ceci s'explique facilement par une modification de la cinétique de
croissance des différentes phases. Dans le couple Cu-Sh, des essais de diffusion effectués a
390°C devraient conduire, d'aprés le digramme d'équilibre, a la formation de trois phases
intermétalliques qui sont & (29% en poids Sb), x (29 % en poids Sb) et y (49 % en poids Sb).
D'aprés [43], seule la phase y apparait dans les essais effectués a des pressions inférieurs a 25
et 65 kg/cm®. Par contre des résultats sensiblement différents on été observés par Beyeler
pour des essais effectués a la méme température de 390°C lorsque la pression appliquée au
cours de I'essai de diffusion est inférieur a 80 kg/cm?, le domaine d'existence devient : 32,5 %
a 34,5 % pour l'une et 48,6 % a 49,8 % pour l'autre. Une diminution de la vitesse de
croissance de la zone de diffusion dans le couple Ni/Al en fonction de la pression dans la
direction de diffusion a été observée [30,31]. Ce résultat a été confirmé et la nature des phases
formés (les phases B et y du systétme Ni-Al) ont été identifiees [44]. Par contre, une
augmentation de la vitesse de croissance de la zone de diffusion dans le couple U/Al sous
I”influence de la pression a été observée [30,42,45]. Dans le couple Cu/Sh, I’application d’une
pression (de I’ordre de 60 Kg/cm?) ralentit la croissance d’une phase et accélére celle d’une
autre [43]. Dans le couple Cu/Zn, la vitesse de formation des phases 3 et y décroit en fonction

de la pression tandis que celle de la phase ¢ croit [42].

On constate que les résultats concernant l'effet de la pression sur les produits
d'interdiffusion dans les couples bimétalliques sont tres dispersés et varient beaucoup pour le
méme systeme suivant les auteurs ; plusieurs tentatives d'interprétation ont été faites pour
expliquer la variété de ces observations expérimentales [42]. Les résultats expérimentaux
obtenus dans le systtme Ni/Al ne sont pas surprenants et s'interpretent facilement par une
diminution sous l'effet de la pression du coefficient de diffusion dans la phase y (NioAls).

L'accélération de la vitesse de diffusion sous l'effet de la pression s’interprete [44] par
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l'augmentation de la section efficace disponible pour la diffusion qui résulterait d'une
diminution du nombre de pores, trés abondants dans le systeme U/AI, qui se forme dans la
zone de diffusion. Une telle interprétation peut étre mise en doute puisque la pression accélére
la croissance dans le systeme U/Cu alors que dans ce couple les zones de diffusion sont

toujours exemptes de porosite [42].
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Chapitre 11

Travail expérimental

I1.1. Les matériaux utilisés

Les matériaux utilisés pour la fabrication des couples de diffusion étaient du nickel et
de I'étain de pureté 99,99 % et 99,999 % respectivement. lls nous ont éte livres sous forme de
barreaux de diamétre 12 mm pour Ni et 6 mm pour Sn. A I’aide d’une scie a fil diamanté, les

barreaux ont été sectionnés en pastilles d'épaisseurs 2 mm environ.

11.2. Propriéteés des matériaux

L'étain est I'élément chimique de numéro atomique 50, de masse atomique 118,7 u et
de symbole Sn (du latin stannum). C'est un métal du groupe 14 du tableau périodique; il
appartient a la famille des métaux pauvres comme par exemple I'Aluminium, le Bismuth et le
Gallium. C’est un métal blanc argenté, tendre, ductile (c’est-a-dire étirable en fils ou en barres
sans se rompre), malléable (c’est-a-dire qu’il présente la propriété de pouvoir étre facilement
déformé par laminage), plus dur mais moins lourd que le plomb. Il est hautement cristallisé.
Un bruit caracteristique du métal solidifié sous la forme d’un batonnet, et qui se manifeste
chaque fois qu’on le plie, est dii au frottement des cristaux entre eux et est appelé le cri de
I’étain. C’est le métal dont la fusion est la plus aisée : température de fusion égale a 232°C et
a une température d’ébullition de 2270°C. Ceci a permis de préparer des alliages cuivre - étain
connus sous le nom de bronzes, dont certaines propriétes sont meilleures que celles du cuivre.

Il ne réagit pas avec l'oxygene ni avec I'eau mais se dissout dans les acides et les bases.

A la pression atmosphérique, I'étain pur peut exister sous trois formes cristallines.
entre 13°C et 162°C, I'étain est de structure tétragonale, c'est I'étain blanc, de masse
volumique 7,28 g.cm . Au-dessus de 162°C, on trouve la structure orthorhombique cassante,
que l'on peut pulvériser avec un mortier. En dessous de 13°C, I'étain blanc se transforme
lentement en étain gris, de structure diamantde masse volumique 5,75 g.cm™>. Cette
transformation et le changement de densité qui I'accompagne affectent la tenue mécanique du

matériau.
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Le Nickel est I'élément chimique de numéro atomique 28, de masse atomique
moyenne égale a 58,69 u et de symbole Ni. Il posséde plusieurs isotopes stables, dont les
masses atomiques se situent entre 57,96 u et 63,96 u. L’isotope le plus abondant est *®Ni.
C’est un métal du groupe 10 du tableau périodique ; il appartient a la famille des métaux de
transition. C’est un métal blanc argenté, le plus dur des métaux aprés le chrome, tenace,

ductile, malléable et magnétique jusqu’a 353°C environ.

Les proprietés mécaniques du Nickel sont voisines de celles du Fer. Tres bonne
résistance a I’oxydation. Il posséde un haut point de fusion égale a 1455°C et il est capable de
dissoudre une importante quantité d’éléments d’addition tout en conservant la structure
austenitique. Sa température d’ébullition égale a 2269,9°C. Le nickel est bon conducteur de la
chaleur et de I'électricité. La conductivité thermique est 90,7 W-m™-K™ et la conductivité
électrique est 14,3x10° S-m™. Le Nickel a la forme cristalline cubique & faces centrées avec
un parametre cristallin de 0,352 nm, ce qui correspond a unrayon atomique de 0,124 nm.
Cette structure cristalline est stable jusqu'aux pressions d'au moins 70 GPa. Le nickel se
combine avec I’aluminium, I’antimoine, I’argent, le bismuth, le cobalt, le cuivre, I’étain, le
fer, le mercure, I’or, le platine, le palladium, le plomb et le zinc. Gréace a sa résistance a
I'oxydation ainsi qu'a la corrosion, il est utilisé dans les pieces de monnaie, pour le plaquage
du fer, du cuivre, du laiton, dans certaines combinaisons chimiques et dans certains alliages. Il
est ferromagnétique, et est souvent accompagné de cobalt. Il est spécifiquement apprécié pour

les alliages qu'il forme.

De tres nombreux alliages contiennent du nickel, a commencer par certains aciers.
Quant aux alliages de nickel proprement dits, on en distingue trois catégories : les alliages fer-
nickel (écrans cathodiques, physique des lasers, cryogénie, etc.), les alliages cuivre-nickel
(résistance a la corrosion en milieu marin) et les superalliages (turboréacteurs, chaudieres,
moteurs d'avion). En bijouterie, le nickel est ajouté a I'or pour obtenir des teintes particuliéres
(or jaune, or rosé, or blanc). Les piéces de monnaie constituent également un débouché pour

le nickel.
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11.3. Préparation des couples de diffusion Ni/Sn
11.3.1. Préparation métallographique des métaux

En métallographie, la préparation des échantillons commence par la coupe de
I'échantillon. Une coupe correcte permet d'obtenir des spécimens en parfait état pour les
prochaines étapes de préparation.

Pour préparer des couples de diffusion Ni/Sn un polissage des surfaces des pastilles de
nickel et d'étain était nécessaire. Le polissage ou encore dit opération de rectification, consiste
a obtenir une surface sans rayures ni modification de la structure. Pour obtenir ce résultat, il
faut enlever de la matiere a l'aide de particules abrasives (papier abrasif) de plus en plus fines.
Les étapes sont classees selon le degré d'enléevement de matiére. Le polissage est une
opération tres importante pour I'obtention d'un bon soudage. En effet, un mauvais contact
géométrique entre les diverses parties du couple ou des surfaces de départ oxydées ou
polluées peuvent engendrer une zone de diffusion irréguliére ou peu reproductible [1].

Pour obtenir une surface plane, sans rayures et propre, des métaux de départ, les opérations

suivantes ont été effectuées :

» Polissage d'ébauche

Le but de cette étape est d'éliminer toute détérioration superficielle qui aurait pu se
produire au cours des opérations préceédentes ou du moins d'en réduire I'importance. Nous
avons effectue le polissage d'ébauche sur des papiers abrasifs au carborundum. Les papiers
sont classés par grosseurs décroissant des grains: 600, 800, 1000, 1200 et 4000. Ces nombres

correspondent aux nombres de grains par unité de surface.

» Polissage fin

Cette phase consiste a obtenir un polissage de la surface comparable a un miroir. Pour
opérer un polissage fin a la main, nous devons faire agir une pression au centre de
I'échantillon et de fagon uniforme sur les bords en faisant pivoter I'échantillon a 90° avant de
passer aux grains plus fins.
La modification du taux d'enlévement est liée a la diminution de la taille des abrasifs. Les
papiers abrasifs utilisés sont a bases d'oxydes d'aluminium et dont la finesse croissante est
repérée de 12 a 3um.
Nous poursuivrons le polissage jusqu'a ce que toutes les rayures créées par les grains du
papier précedent soient entierement effacées. Grace a cette étape I'état de surface s'améliore et

ne restent que des rayures invisibles a I'eeil nu.
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Pour éviter un échauffement superficiel de I'échantillon et éliminer les grains
d'abrasion ou les parties métalliques arrachées au métal, les deux étapes du polissage

s'effectuent sous eau.

> Finissage

Pour éliminer les rayures des étapes précédentes, les surfaces des métaux ont subi un
polissage de finition en utilisant des pates diamantées. Une pate diamantée est formée de
grains de diamant de dimensions micrométriques. Ces grains offrent un taux d'enlevement de

matiere élevé et ne produisent que des rayures de profondeur minime. Des pates de 3um,

Ium, et 0,5um ont été utilisées.

> Nettoyage aux ultrasons

La propreté contre I'entrainement des abrasifs est importante pour la préparation des
échantillons. L'utilisation d'un nettoyage aux ultrasons est indispensable afin d'assurer
I'élimination de toute contamination entre les différentes étapes. La derniére étape de la
préparation est le sechage des échantillons qui ne doit laisser aucune trace de liquide sur la
surface. Apres rincage dans un solvant volatil (alcool ou acétone), les échantillons ont été

séchés a l'air chaud.

11.3.2. Présoudage

Pour I'étude des phénomeénes d'interdiffusion dans un couple, il faut réaliser un contact
intime entre les deux éléments du couple. Une couche d'oxyde superficielle joue le role d'une
barriere imperméable aux atomes meétalliques en rendant la diffusion difficile voire
impossible. Plusieurs procédés ont été mis au point pour réaliser un contact intime entre les
deux éléments du couple.
a) Un procedé simple et d’un emploi trés général qui a été mis au point [2] consiste a mettre
les échantillons a souder a l'intérieur d'une petite presse a vis en acier inoxydable (figure 11.1).
Ces échantillons sont appliqués I'un contre I'autre sous une pression de quelques centaines ou
de quelques milliers de kg/cm? par I'intermédiaire d'une presse hydraulique. Les pistons de la
presse sont blogqués sous pression en vissant le boulon fileté de celle-ci. L'ensemble (en garde
la petite presse) est alors retiré de la presse hydraulique, placé dans un vide ou atmosphere
adéquate (hydrogéne, gaz rare) et chauffé pendant une durée de quelques heures a une

température variant suivant la nature du couple.
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Figure (11.1) : Schéma d'une presse a vis utilisée pour la soudure des couples de diffusion.

b) Un procédé analogue [3] utilisé pour préparer des couples de diffusion, consiste a placer
les deux échantillons polis dans un cadre d'acier doux (Figure.ll.2) et a déformer I'ensemble

échantillon et le cadre. Celui-ci est ensuite traité sous vide a une température convenable.

Séction
métallograpique

Métal A

Mg¢étal B

Figure (11.2) : Schéma de I'assemblage utilisé pour préparer des couples de diffusion par
laminage [4].

Le colaminage de deux plaques constituées de deux métaux différents est parfois
utilisé pour préparer des couples de diffusions. Il est réalisé a la température ambiante [5] ou &
chaud [6] suivant le cas. Tout autre procédé industriel de déformation plastique tel que le

filage, peut aussi étre utilisé.

¢) Un dispositif plus perfectionné [7], qui est représenté dans la figure (I1.3), permet la

soudure des couples dans des conditions parfaitement définis [8].
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Figure (11.3) : Schéma d’un dispositif permettant la soudure de couples de diffusion par
pression sous vide [7].

Dans les appareils de ce type, il est possible d’effectuer des traitements thermiques sous un
vide poussé et sous une pression uniaxiale et étre maintenue constante et contrélée le long du

traitement.

d) Une soudure par arc électrique est aussi utilisée [9,10]. Dans cette technique les éléments
du couple de diffusion sont placés dans une atmosphére controlée et pressés I'un contre l'autre
avec une pression relativement plus faible que dans les techniques précédentes. La soudure est
ensuite réalisée en faisant passer, pendant un temps court, un courant électrique de forte
intensité a travers le couple de diffusion. Mais cette technique présente des inconvenients par

rapport aux précédentes car les conditions de soudure sont généralement moins biens définies.
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La préparation des couples Ni/Sn a été fait en utilisant notre dispositif que nous avons
congu et qui est montré sur la figure (11.4).
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L'échantillion

Figure (11.4) : Dispositif en acier inoxydable congu pour la préparation des couples Ni/Sn.

Apres découpage des barreaux de nickel et d'étain en pastilles d'épaisseurs 2 mm
environ, les surfaces des pastilles a mettre en contact ont été minutieusement polies, nettoyées
et séchées. Immédiatement aprés cela, les surfaces des pastilles sont mises en contact et le
couple est placé dans le dispositif, en acier inoxydable, et a I’aide de la vis les métaux sont
pressés I’un contre I’autre jusqu’a une certaine pression. L’ensemble (dispositif + échantillon)
est ensuite placé dans un tube en quartz. Celui-ci est immédiatement relié au systeme de
pompage et maintenu a la température ambiante jusqu'a qu'a ce que le vide dans le tube
atteigne 10™ torr (1mPa). Aprés cela le tube est introduit dans le four préchauffé & 220°C et
maintenu pendant deux heures. Le montage utilisé est montré sur la figure (11.5).
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Figure (11.5) : Montage utilisé pour la fabrication de couples de diffusion.

Ensuite le tube est retiré du four et laissé refroidir. Apreés refroidissement, le couple Ni/Sn est
retiré du dispositif montré sur la figure (11.4).

11.4. Traitement de diffusion

Pour étudier I’évolution avec le temps de la microstructure de la zone interfaciale entre
Ni et Sn, on a fait subir a plusieurs couples Ni/Sn, préalablement soudés, des recuits a des
températures élevées (150, 200, 210 et 220°C) pendant des temps de diffusion différents.
Les couples ont été recuits sous atmosphere d’argon a la pression atmosphérique (figure 11.6).

Tube en quartz

Cm

A

Echantillion
Bouchon

Four tubulaire

récipient
contenant de
I'ean

Figure (11.6) : Montage utilisé pour le traitement de diffusion des couples.

Une fois le temps de recuit terming, le couple de diffusion est retiré du four et laissé refroidir
dans le tube, sous atmosphere d’argon, jusqu’a la température ambiante.
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11.5. Préparation métallographique des couples Ni/Sn apres recuits

Pour examiner la microstructure de I’interface entre les différents métaux et effectuer
des analyses chimiques par EDAX, une préparation metallographique des couples de
diffusion s’impose.

Apres traitement thermique et refroidissement a la température ambiante, le couple
Ni/Sn est coupé perpendiculairement a I’interface de Ni et Sn a l'aide d'une scie a fil
diamanté. Aprés la découpe, les surfaces des sections transversales ont été soigneusement
préparées métallographiquement afin d'étre observées et analysées au microscope
électronique a balayage. L'observation et la caractérisation d'un échantillon au MEB nécessite
souvent une préparation spécifique de sa surface de telle sorte qu'aucun artéfact de
préparation ne fausse les résultats. La figure (11.7) illustre les effets qui peuvent se manifester

sur des surfaces présentant des reliefs.

b
a Détecteur
Détecteur des Bx
des Rx

Détecteur

Détecteur dese

des e

Faisceaux incidents

Faisceaux incidents

A A

Figure (11.7) : Effet de la rugosité de la surface de I’échantillon lors de I’examen par des
électrons ou analyse par des rayons X.

a) Le point B peut empécher les électrons et les RX générés par le

point A d’atteindre les détecteurs. Les intensités des rayons émis

par A sont alors réduits, et le point A apparait sombre sur I’écran d’image.
b) Des RX de fluorescence et des électrons secondaires sont générés aux
points C et B par les RX et les électrons venant du point A ; par
conséquent les rayons collectés sont intensifiés et la présence incorrecte

d’éléments peut étre indiquée.

Des électrons arrivant du point A (figure 11.7.a) ne peuvent atteindre le collecteur et par
conséquent le point A apparait noir sur I’écran d’image. Donc le contraste entre le point A et
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son environnement est erroné par rapport au contraste de numéro atomique d’une surface
parfaite. De méme un contraste topographique peut mener a des interprétations incorrectes.
Deuxiémement, des rayons X provenant d’un point A sous I’impact d’un rayonnement
incident peuvent étre interceptés ou absorbés par le point B (figure 11.7.b). Sous I’effet de
cette absorption les points B et C peuvent créer des rayonnements de fluorescence ou des
électrons qui s’additionnent aux RX collectés. Ainsi on récolte des rayonnements qui n’ont
rien avec le point de I’échantillon qu’on veut analyser.

Du fait que les concentrations élémentaires sont déterminées a partir de la mesure des
intensités des RX caractéristiques, ces effets causent des erreurs dans les valeurs des analyses
obtenues. Il est reporté dans [11] qu’un sillon de 1/2 um dans le magnésium peut causer une

erreur de 10 % pour un angle d’incidence de 20°.

La figure (11.8) montre que la surface inclinée cause des différences dans les longueurs
de marche des RX émergeants de la surface de I’échantillon qui mene & des variations des
intensités des RX, et pour cela les résultats seront erronés. Les effets d’une surface rugueuse
sur les intensités des RX sont plus marqués sur les métaux qui admettent des coefficients
d’absorption massique tres éleveés mais sont minimes pour des angles d’incidence élevés. En
effet une orientation de 1° donne d’aprés [12] une erreur de 3% pour un matériau de
coefficient d’absorption p/p = 1000 cm? /g, et un angle d’incidence de 20°. Pour un angle

de 75° I’erreur correspondante est 0,1 % [12].

Faisceaux incidents

A == \J’

Echantillon Rayon X émis

___—

Figure (11.8) : Effet de I'inclinaison de la surface a analyser.

++ Ce schéma montre la différence de marche entre les rayons émis par les points
A et B due a I’inclinaison de la surface, ce qui méne a une différence de mesure

des intensités malgré que la concentration est la méme aux points A et B.
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Donc, pour obtenir un contraste représentatif de la variation du nombre atomique et
des analyses chimiques non erronées, il est nécessaire que la surface de I’échantillon soit bien

polie.

Pour obtenir des résultats corrects lors de I’observation au microscope électronique et
analyse quantitative par EDAX d'échantillons, les surfaces a examiner doivent étre de grande
propreté et représentatives du cceur de I’échantillon. De plus les surfaces doivent avoir une
planéité parfaite et un aspect miroir. La clé d’une bonne observation ou d’une analyse correcte

réside dans une préparation adéquate de I'échantillon.

Pour examiner la microstructure de I’interface entre les différents métaux et effectuer
des analyses chimiques par EDAX, une préparation métallographique des couples de
diffusion a été effectuée. Aprés recuit, chaque section transversale a subi un polissage
minutieux sur une des faces perpendiculaires a I’interface entre Ni et Sn. Comme nos
échantillons étaient de petites dimensions, on a collé I’échantillon a un support en utilisant
une résine. Ceci permet de protéger I’échantillon lors de sa préparation et d’obtenir une
surface plane et de le bien manipuler. Aprés cela I’échantillon a été poli manuellement tout en
appliquant une légére pression au centre de I’échantillon. La raison de ceci est d’éviter
d’endommager la microstructure a I’interface entre les différents matériaux. De plus,
I’échantillon a toujours été poli dans une direction paralléle a I’interface entre les différents
métaux afin d’éviter de répandre des éléments de matiere sur la surface de I’échantillon, ce
qui fausserait les interprétations. Notons bien qu’une couche de matiére d’une épaisseur de 1 a
2 mm a été enlevée par polissage pour bien observer les phénomeénes dus a la diffusion dans le
cceur du couple. Comme derniére étape, apres polissage, I’échantillon est lavé aux ultrasons
pendant une dizaine de minutes, rincé a I’acétone et séché.

Des observations au microscope électronique a balayage et des analyses par EDAX ont été

effectuées sur des surfaces métallographiques des échantillons apres chaque traitement.

11.6. Les Moyens d'observation et d'analyse

Les moyens d'observation et d'analyse utilisés pour réaliser ce travail ont été les suivants:

11.6.1. Le Microscope optique
Le microscope optique a éeté utilisé pour évaluer la qualité du polissage des surfaces de
contact des métaux avant la fabrication des couples de diffusion et apres le soudage des deux

métaux pour leur observation au microscope électronique a balayage.
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11.6.2. Le microscope électronique a balayage (MEB)

La diversité des images que I'on peut obtenir par l'impact électronique, la bonne
résolution et la grande profondeur de champ, la grande gamme de grandissement et enfin la
grande souplesse d'emploi, font du microscope électronique a balayage un instrument de
choix adapté a la résolution des problémes de physique du solide et de la métallurgie en

particulier et de nombreux autres domaines scientifiques (figure 11.9).

14/02/2005

Figure (11.9) : Photo d’un microscope électronique a balayage (MEB).

Le MEB ne peut donner des résultats optimaux que si le principe de son fonctionnement est

bien compris.

11.6.2.1. Principe de fonctionnement

Le principe de base du MEB se résume ainsi : Dans une colonne qui fonctionne sous
un vide secondaire de I'ordre de 107 torr, un ensemble d'optique électronique constitué d'un
canon a électrons porté a un potentiel négatif Vo (-10, -50), d'une anode a la masse et d'un
systéme de lentilles électromagnétiques produit un faisceau trés fin de I'ordre de 100 A de
diametre qui sert a bombarder I'échantillon a étudier et qui peut le balayer point par point

grace a un systeme de balayage perfectionné (Figure. 11.10).
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Figure (11.10) : Principe de fonctionnement du Microscope électronique a balayage.

Sous l'effet de cette sonde électronique, I'échantillon émet diverses particules ou
rayonnements (électrons secondaires et électrons rétro-diffuseur) qui sont transformés en
signal électrique servant & moduler I'intensité du faisceau d'un tube cathodique d'oscilloscope
(ou tube de télévision) dont le balayage est synchrone avec celui de I'échantillon. Un point de
I'échantillon sera brillant si le point correspondant de I'objet a un pouvoir émissif élevé pour le

rayonnement étudié. Les différences d'un point a un autre produisent le contraste de I'image.

11.6.2.2. Grandissement

Le grossissement de I'image du MEB est déterminé par le rapport des dimensions des
aires balayees sur la surface de I'échantillon et sur I'écran. Par exemple, si lI'image sur I'écran
est de 100 mm de c6té, un grandissement de 100 x est obtenu par le balayage d'une aire de

1mm de c6té sur la surface de I'échantillon. Un grandissement de 10 x est obtenu par balayage
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d'une aire de 10 mm de c6té sur la surface de I'échantillon. Une conséquence est que les
grands grandissements sont faciles a obtenir, alors que les faibles sont difficiles. Avec un

MEB ordinaire des grossissements de 100000x peuvent étre obtenus, le plus faible étant 20 x.

11.6.2.3. Résolution

La résolution est une caractéristique importante pour le microscope; elle peut étre
définie comme étant la distance minimale entre deux points de I'échantillon qui peuvent étre
distingués. Avec un échantillon ayant un contraste suffisant, la résolution est au mieux égale
au diamétre du faisceau électronique au point d'incidence sur la surface de I'échantillon. Ceci
peut étre de quelques nm. Cependant, la résolution obtenue en pratique est beaucoup plus
mauvaise que cela. Premierement, a cause de la dispersion du faisceau électronique dans
I'échantillon et deuxiémement, a cause d'une insuffisance de contraste. Une relation entre le
contraste C, la resolution et la distance d entre deux points adjacents de I'échantillon

observables séparément, existe [13].

144 N?% e

d? >
2 2|2 Og ’
astBfm“ |C 36( /g)

Ou N est le nombre de lignes de balayage, e la charge électronique, a la divergence du
faisceau, T le temps de balayage, B la brillance du faisceau, C le contraste, g le gain du
systeme d'amplification, o, la déviation standard de g de sa valeur moyenne, f le nombre
d'électrons émis par I'échantillon par électron incident. N est normalement fixé a 1000 lignes,
B est fixé par le canon a électrons (filament) utilisé et f par I'échantillon et le mode de

contraste choisi.

11.6.3. Analyse par EDX (EDAX)

11.6.3.1. Principe de I'opération

La technique de 'EDAX est basée sur la détection des rayons X émis par I'échantillon
lors de son irradiation par le faisceau électronique. Le détecteur généralement utilisé dans
cette technique est un cristal de silicium dopé au lithium placé dans la chambre a échantillons
a une distance de 15 mm environ de I'échantillon, il est irradié par les rayons X venant de la

région de I'échantillon bombardée. Chaque rayon X qui tombe sur le détecteur crée des

-64 -



Chapitre 11 Travail expérimental

électrons libres par absorption photoélectrique et interaction électron-électron. Le nombre
d'électrons libres produits est proportionnel a I'énergie du R.X absorbé. Donc, connaissant
I'énergie nécessaire pour faire passer un électron a la bande de conduction (= 3,8 ev dans Si)
et le nombre d'électrons crée donne I'énergie du rayon X. Un potentiel appliqué au cristal fait
passer les électrons a une anode a partir de laquelle ils sont transférés a un transistor a effet de
champs. Le transistor transforme les trés faibles courants en voltage. L'amplitude de la
différence de potentiel est une fonction linéaire de I'énergie collectée, en d'autres termes, de
I'énergie du rayon X. Les tensions sont envoyées dans un analyseur multicanaux, séparées
selon leurs amplitudes et stockées dans des mémoires. Le spectre résultant peut étre visualise
sur un écran et les pics peuvent étre identifiés, permettant ainsi une analyse qualitative d'un

point choisi sur la surface de I'échantillon.

11.6.3.2. Analyse quantitative

L'analyse quantitative d'un matériau de composition inconnue peut étre accomplie a
partir des intensités des rayons X caractéristiques des éléments présents dans le matériau. La
méthode la plus utilisée pour convertir les intensités des rayons X en concentration est la
méthode Z A F. Une version de cette méthode est de comparer l'intensité de la radiation
caractéristique émise de I'échantillon, I, avec celle émise d'un élément pur ou d'un composé
bien défini, I4, sous des conditions d'excitation extérieures identiques. Ensuite le rapport des

intensités I, /14, est écrit sous la forme :

I
A =7ZAF.C,

-z

A/ mesuré

ou C, est la fraction en poids de I'élément A present dans I'échantillon et Z, A et F sont des
facteurs de correction. Une équation similaire avec différentes valeurs de Z, A et F tient pour
les éléments B, C, ...etc. présents dans I'échantillon, Z est appelé facteur de correction
atomique; il tient compte des phénomeénes liés au nombre atomique. A tient compte de
I'absorption des rayons X crées avant leur émergence du matériau et est appelé facteur de
correction d'absorption. F est le facteur de correction de fluorescence; il tient compte du
phénomeéne de fluorescence : Un rayon X émis par un élément A peut exciter un elément B.

L'incertitude dans les mesures des compositions chimiques par EDAX a été déterminée [14].

-65 -



Chapitre 11 Travail expérimental

Pour cela un échantillon de composition connue est analysé par une sonde électronique et

I'erreur relative AC/C est calculée a partir de :

AC _ Ccall - CVralie

C CVraie

ou C., est calculé a partir de :

A = 7AF.Cy
I

En ce basant sur les résultats obtenus, il a été conclu [14] que l'erreur relative est de
* 4 % pour les concentrations au-dela de 10 %. Pour les concentrations en poids inférieures a

5 % la déviation standard est de 16 % avec une erreur non moins de 6 %.
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Chapitre 111

Résultats et discussions

Ce chapitre est consacré aux résultats experimentaux sur I’interdiffusion a 150, 200,
210, et 220°C dans des couples de diffusion Ni/Sn. Les produits de réactions, leurs cinétiques
de croissance, ainsi que la microstructure de I’interface entre le nickel et I’étain, étudiés a
I’aide d’un microscope électronique a balayage (MEB) muni d’un systtme EDAX, y sont
rapportés. L’effet de la pression sur la croissance des produits de réactions dans le couple y

sont également rapportées.

I11.1. Microstructure de I’interface Ni/Sn

Les couples de diffusions se composent de petits disques de Ni et Sn (environ 10 mm
et 6 mm de diametre respectivement et 2 mm d’épaisseur). Apres polissage fin et lavage aux
ultrasons des surfaces de contact, les métaux ont été assemblés et maintenus ensemble sous
une pression a l’aide d’un dispositif. La pression assurée par le dispositif nous offre un
contact intime entre les deux métaux de départ tout en provoquant une légére déformation
plastique. L’assemblage ainsi fabriqué est introduit dans un tube en quartz et porté a haute
température pendant un certain temps de chauffage dans un four tubulaire. Le but de cette
opération est de réaliser un soudage des éléments du couple. Pour obtenir un bon soudage, il
nous a fallu chercher les bonnes conditions, c'est-a-dire la température de chauffage, le temps
minimum de maintien a cette température. Pour cela nous avons préparé plusieurs couples que
nous avons traités dans des conditions expérimentales différentes. Il était nécessaire de
réaliser le présoudage sous vide ou sous une atmosphére d’un gaz neutre afin de protéger au
maximum les métaux de I’oxydation et particulierement les faces en contact. Le présoudage
sous vide a été réalisé grace a I’utilisation d’une pompe a vide secondaire. Le couple de
diffusion, fabriqué comme décrit ci-dessus, est introduit dans le tube et maintenu a la
température ambiante jusqu’a ce que le vide dans le tube ait atteint une valeur de l'ordre de
10™ torr. Aprés cela le tube est introduit dans le four préalablement chauffé & la température
voulue. Des temps allant de 30 minutes a deux heures pour des températures variant de 190 a
220°C, ont été testés. Un bon soudage nous a paru étre realise aprés deux heures de chauffage
a 220°C.
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La microstructure d’une section transversale d’un couple de diffusion Ni/Sn préparé
dans les conditions données ci-dessus, vue au MEB, est montrée sur la figure (111.1). Comme

la figure le montre, un bon contact entre les éléments du couple est réaliseé.

SEM MAG: 535 x DET: SE Delector

200 um

Figure (111.1): Micrographie d’une section transversale d’un couple Ni/Sn présoudé a 220°C
pendant 2 heures.

L’interdiffusion dans un couple binaire Ni/Sn peut conduire au cours du temps a la
formation des phases intermédiaires prévues par le diagramme d’équilibre des phases du
systeme Ni-Sn. Pour faire apparaitre ces phases et déterminer leurs cinétiques de croissance,
un ensemble de couples de diffusion ont été recuits a 150, 200, 210 et 220°C pendant
plusieurs temps de diffusion. Les échantillons ont été recuits sous atmosphére d’argon. Le
spectre des rayons X (figure I11.2) obtenu dans un MEB apres balayage de la zone de
diffusion d’un échantillon ainsi préparé montre I’absence totale de I’oxygéne ou d’autres
éléments de contamination. Seuls les pics de Ni et Sn sont visibles. Cela prouve que
I’échantillon n’a pas été oxydé lors du traitement de diffusion. Ces conditions de préparation

ont été alors maintenues les mémes pour tous les échantillons.
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Figure (111.2) : Analyse qualitative d'un échantillon soudé et traité sous atmosphere d'argon.

La microstructure type d’un couple de diffusion Ni/Sn apreés recuit & une température située
dans I’intervalle des températures étudiées (150°C, 220°C) est montrée sur la figure (111.3).

kSn

.-"\"'1'35'? 1 4

Ni

AccV Spot Magn Det WD Exp fF———— 20um
100kV 40 1000x BSE 103 0

Figure (111.3) : Image type en mode électrons rétrodiffuses dans le MEB de la région de
diffusion dans le couple Ni/Sn apres recuit.

Cette photo a été prise au microscope électronique a balayage. Sur la photo, prise en
mode électrons rétrodiffusés, on peut voir clairement les matériaux de départ, Ni et Sn, et une
bande continue située a I’interface de Ni et Sn. Sur les images MEB, prises en mode électrons
rétrodiffuseés, le nickel apparait sombre alors que I'étain apparait clair en raison de la

différence de leurs numéros atomiques (Zsn = 50 > Zy; = 28). Comme la bande interfaciale est
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un composé intermétallique de Sn et Ni, elle apparait moins claire que I'étain en raison de sa
teneur en Sn relativement faible. En conséquence, les métaux Ni, Sn et le produit de réaction
dans un couple Ni/Sn peuvent étre facilement distingués sur l'image MEB de la région de
diffusion représentée sur la figure. On peut observer I'existence d'une couche unique entre les
matériaux Ni et Sn et remarquer que la bande est continue mais pas uniforme. On peut voir
que linterface Ni/compose intermétallique est presque rectiligne par contre l'interface
Sn/composé intermétallique est irréguliére. Cela a été observé dans tous les couples de
diffusion et a toutes les températures comme le montrent les images MEB reportées dans les

figures (111.4), (111.5) et (111.6).

adein R0 ISR s o £ s

Lol - a
20 pm Signal A=CZ BSD
Mag= 200KX | Probe = 120 pA

WD = 85mm
EHT = 15.00 kv

Figure (111.4) : Micrographie au MEB d'un couple Ni/Sn traité sous atmosphére d'Argon

pendant 326 h & 200°C.

AccV SpotMagn Det WD Exp FH——— 20pum
10.0 kv 40 1000x BSE 103 0

Figure (111.5) : Micrographie au MEB d'un couple Ni/Sn traité sous atmosphére d'Argon

pendant 158 h a 210°C.
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AccV SpotMagn Det WD Exp FH—— 20m
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Figure (111.6) : Micrographie au MEB d'un couple Ni/Sn traité sous atmosphére d'Argon
pendant 110 h a 220°C.

Pour identifier la couche formée, l'analyse EDX a été effectuée dans le MEB sur la
surface de la couche, a des points différents. La figure (111.7) montre les profils des éléments
Sn et Ni obtenus par le balayage du faisceau électronique (ligne scan) a travers l'interface
Ni/Sn.

. =
.

100 — Ni ||

3_
80 - 1|gm NI ‘ Ni
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point number Kev

(2) (b)

Figure (I111.7) : (a) Profiles des concentrations de Ni et Sn dans le couple de diffusion Ni/Sn
(220°C/40h a la pression atmospheérique). (b) Spectre EDX pris d’un point de la couche
interfaciale du couple Ni/Sn (220°C/40h a la pression atmosphérique).
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La composition chimique de la couche interfaciale a été déterminée par analyse EDX
effectuée dans un MEB sur la surface de la couche. Les résultats qui sont donnés dans les
tableaux (I11.1) et (111.2) revelent que la couche est composée d'une seule phase de
composition 55,62 % Sn et 44,38 % Ni ; 55,75 % Sn et 44,25 % Ni.

El AN Series unn. C norm. C Atom. C Error
[wt.%] [wt.%] [at.%] [%]

Sn 50 L-series 71.65 71.71 55.62 2.2

Ni 28 K-series 28.26 28.29 44 .38 0.9

Total: 99.91 100.00 100.00

Tableau (I111.1) : Composition en Sn et Ni en un point de la couche interfaciale (220°C/40h a
la pression atmosphérique).

El AN Series unn. C norm. C Atom. C Error
[wt.%] [wt.%] [at.%] [%]

Sn 50 L-series 71.73 71.82 55.75 2.2

Ni 28 K-series 28.15 28.18 44 .25 0.9

Total: 99.89 100.00 100.00

Tableau (111.2) : Composition en Sn et Ni en un autre point de la couche interfaciale
(220°C/40h a la pression atmospheérique).

Ces concentrations se trouvent dans la gamme d’homogénéité de la phase NisSn,
(53-57 at.% Sn) fournie par le diagramme d'équilibre des phases du systéme Ni-Sn [1].
Ce diagramme d'équilibre, montré sur la figure (111.8), indique clairement les différentes

phases stables du systeme Ni-Sn.

-73 -



Résultats et discussions

Chapitre 111
1400
1200 - P {
1139°c | | 1720
1UDD ] [N]] INI35n HT9||
/T 948°C
911°C |
O 801 |
600 | \
4001 | NjsniT > 300°C | \
200 [ 295°C | 231,15°C
.'I ' Ni;SI‘I_;}VE ::_NiASI'IJ ‘ (Sn)=
| e T
D I 1 1 1 : 1 : LT | I | L) 1 1 1
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Ni Sn
at.%Sn

Figure (I111.8) : Diagramme d'équilibre du systeme binaire Ni-Sn [1].

La composition atomique, déterminée points par points par EDX, dans la couche
interfaciale et les profils de concentration de Ni et Sn obtenus par balayage du faisceau
électronique (line scan) a travers l'interface Ni/Sn indiquent la présence d'une phase unique,

la phase NizSny, dans la zone de diffusion.
Les phases stables NizSn et Ni3Sn, ou des phases métastables n‘ont pas été détectees

dans aucun des couples de diffusion aux températures expérimentales étudiées. Ce résultat est

conforme a la majorité des résultats de travaux antérieurs [2-16]. L'absence de ces phases peut
étre due a des difficultés de nucléation et/ou au ralentissement des taux de croissance des
phases absentes [17]. En général, les phases stables d’un systeme A-B ne forment pas toutes

dans les couples de diffusion A/B (Certaine phases ne forment pas).
L’ épaisseur de la couche formée croit avec le temps de diffusion comme le montrent
les images MEB portées sur la figure (111.9) et sa vitesse de croissance augmente avec la

température de diffusion comme le montrent la figure (111.10).
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Figure (111.9) : Micrographies au MEB d'un couple Ni/Sn traité sous atmosphére d'Argon a
220°C pendant : (a) 115 heures, (b) 150 heures, (c) 202 heures.
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Figure (111.10) : Micrographies au MEB d'un couple Ni/Sn traité sous atmosphere d'Argon

pendant 245 h a: (a) 200°C, (b) 210°C.

I11.2. Cinétique de croissance de la phase NizSn,

Pour déterminer la cinétique de croissance de la phase NizSny, plusieurs couples Ni/Sn

ont été recuits a 150, 200, 210 et 220°C pendant des temps de diffusion différents. Aprés

recuit, I’échantillon est retiré du four et laissé refroidir sous atmosphere d’argon jusqu’a la

température ambiante. Pour observer les phénoménes de la diffusion se produisant dans le

ceeur de I’échantillon, une couche d’épaisseur de 1 & 2 mm a été enlevée par polissage de la

surface du joint. Beaucoup de précautions ont été prises au cours du polissage afin de ne pas

provoquer I’étalement des phases les unes sur les autres. Pour la méme raison I’échantillon a

été poli parallelement a I’interface initiale des métaux. Les produits de réaction entre les deux
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métaux sont identifiés par EDAX dans le microscope électronique a balayage et les épaisseurs
de leurs couches mesurées. Quand les bordures d’une couche sont visibles au microscope,
I’épaisseur de la couche peut étre mesurée grace a un dispositif du MEB. Dans le cas étudié,
I’interface Ni/Sn est bien visible comme le montrent les figures précédentes. L’épaisseur de la
couche de la phase Ni3Sn, a été mesurée apres des temps de diffusion différents.

L'épaisseur moyenne, d, de la couche de la phase Ni3Sn, dans un couple de diffusion Ni/Sn a
été mesurée en fonction du temps de recuit. L'épaisseur moyenne a été évaluée en utilisant la

formule :

>4

d = =t (11.2)

ou d; est I'épaisseur de la couche NisSn,, mesurée a partir de la micrographie MEB de la
section transversale des couples, le long de la ligne i normale a l'interface, et N le nombre de
lignes (N=15 a 20) pris a des intervalles également espacés, tout au long de l'interface. En
général, la croissance a I'état solide de la couche composite intermétallique peut suivre une
cinétique de croissance linéaire ou parabolique. La croissance linéaire se produit lorsque le
taux de croissance est limité par les taux de réaction aux limites de la couche et la croissance
parabolique se produit lorsque la croissance est controlée par la diffusion en volume. Les
théories existantes [18-20] montrent que lorsque les réactions aux différentes interfaces, dans
un couple, sont rapides de sorte que la croissance est limitée par la diffusion en volume,
I'épaisseur d; de la i°™ couche du produit sera proportionnelle & la racine carrée du temps de

réaction t de sorte que d; soit donné par I'équation:

dZ = 2Kt (111.2)

L'équation (I11.2) s'appelle la loi de croissance parabolique et K; la constante de croissance
parabolique. Cependant, si au temps de recuit t = 0, I'épaisseur de la couche est d,, , la
relation entre d, et t est donnée par I’équation : d? — d?, = 2 K; t. Dans ce travail, I'épaisseur

de la couche de Ni3Sny, dy, at = 0 est d'environ 0,25-0,5 um.
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Les résultats des mesures d'épaisseur sont tracés dans la figure (I11.11), qui représente
(d? — d3)'/? enfonction de la racine carrée du temps de recuit t pour les températures
T =220, 210, 200 et 150°C pour la couche NizSn, dans le couple Ni/Sn.

K,.c= 2¥10°° m’s™
K,j0.c=6.38x10"" m’s™
K= 1.8X10% m’s™
K gp-c= 210" m’s™

150°C

25—

220 °C
20—

€
=
3
C\-‘?O
% 200°C
150 °C
! I
25

2 (hour?)

Figure (111.11) : Graphe de (d? — d3)'/? de la couche de la phase NisSn, dans le couple de
diffusion Ni/Sn en fonction de la racine carré du temps de recuit, t'/?, a différente
températures.

En utilisant la méthode des moindres carrés, les données expérimentales affichées sur
la figure (111.11) ont été ajustées a des lignes droites. A partir des graphes illustrés dans la
figure (111.11), on peut conclure que I'épaisseur de la couche Ni3Sn, augmente linéairement
avec t1/2, ce qui signifie que la croissance de la couche NisSn, est parabolique et la
croissance est contrélée par diffusion. Ceci est cohérent avec plusieurs études experimentales
précédentes de la cinétique de croissance de NizSn4 [1,8-16,21-23]. La valeur de la constante
de croissance K de la couche NizSn, déterminée a partir des lignes droites (K = moitié du
carré de la pente de la ligne) est indiqué dans la figure (111.11) pour chaque température de

recuit. A la température de recuit de 150°C, il n'y a qu'une seule donnée expérimentale. Le
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taux de croissance a 150°C de la couche de la phase Ni3Sn, obéit a la cinétique parabolique
d’aprés de nombreux chercheurs [8,10,14,21,24]. En supposant qu'a 150°C, la croissance de la
couche de NisSns dans le couple de diffusion Ni/Sn étudié est également parabolique, la
valeur de la constante de croissance a cette température peut étre évaluée comme suit :
K =d?/2t ol d et t sont respectivement I'épaisseur de la couche NiszSn, et le temps de
recuit a 150°C. La valeur de la constante de croissance k a 200°C pour la couche NizSn, a été
rapportée par plusieurs auteurs [10,11,13,16,21]. Dans ces etudes, cependant, le
comportement de croissance de la couche NizSn, a été décrit par différentes equations (c’est-
a-dire: d? = 2kt, d> = ktet d> = kt"). Si les données expérimentales étaient adaptées a

I'équation (111.2), la constante de croissance parabolique K serait égale a Kk, %k, %kz,

respectivement. Pour comparaison avec la valeur trouvée dans cette étude, la constante de
croissance parabolique K de la couche NisSn, dans ces couples de diffusion a été calculée a
partir des valeurs k correspondantes. Ces valeurs de K sont 0,2x10™ m?s™ (pour alliage / Ni)
[16], 6x10™" m?s™ (pour Ni/Sn électrodéposé) [10], 4x10™Y" m?s™ (pour Sn/Ni-7wt%V) [10],
11x10"Y m%s™ (pour Sn-Ni/Ni) [21], 1,72x10" m?s™ (pour Sn/Ni-P) [13], et 2,35x10" m%™
(pour Ni/Sn) [11]. La valeur de K trouvée dans cette étude (1,8x10™"" m?s™) est proche de
ceux des couples Sn/Ni-P et Ni/Sn, mais beaucoup plus bas que ceux pour les couples Sn-
Ni/Ni, Ni/Sn électrodéposé et Sn/Ni-7wt%V.

La cinétique de croissance des couches de composes intermétalliques dans les couples
Cu/Sn a été étudiée a 200°C [25] et trouve pratiqguement parabolique (n = 0,496) avec la

constante  k =1,83x10%m.s¥®. Donc, la constante de croissance parabolique
Kcusn = %kz :% (1,83x10%)? = 1,67x10™® m?s™. Les valeurs de K données dans la Figure

(111.11) montrent qu'a 200°C, la constante de croissance dans un couple de diffusion Ni/Sn
est plus faible que dans un couple de diffusion Cu/Sn (Kcwsn =9 Kyissn) €t de ce fait, la
croissance des couches de composés intermétalliques dans Ni/Sn est plus lente que dans le
couple Cu/Sn. L'épaisseur de la couche NizSn, dans un couple Ni/Sn ne représente qu'environ
33% de I'épaisseur totale des couches intermétalliques d'un couple Cu/Sn. Ceci confirme a
nouveau que le revétement de Ni sur Cu empéche la formation relativement rapide de

composés Cu/Sn.

Théoriguement, la croissance d'une seule couche de composé, de composition
chimique AxBy, entre deux métaux A et B se produit simultanément a la suite de la diffusion

au sein de la couche d'atomes B vers l'interface A/ABy et d'atomes A vers l'interface A,By/B
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dans le systtme A/A.B,/B [20]. Dans le cas d'une croissance controlée par diffusion en

volume, la constante de croissance K a la forme suivante [20]:

K=YkD. (11.3)

1 1

—
Il N
[N

ou D; est le coefficient de diffusion de I'atome diffusant i dans la couche et k; une constante
proportionnelle a la différence de concentration de l'atome i qui traverse la couche.
La variation de D; en fonction de la température obéit genéralement a I'équation de Maxwell-
Boltzmann:

Ej
Di = ])()ie_ﬁ (|||4)

ol Dy; est le facteur pré-exponentiel, E; I'énergie d'activation de la diffusion (J.mol™.°K™) de
I’atome 1, R la constante de gaz idéale (= 8,314 J.mol™) et T la température de diffusion en
Kelvin. La dépendance de K a la température est généralement écrite sous la forme donnée
par I'équation d'Arrhenius :

Q
K =Kgye ’T (111.5)

ol Ko est une constante et Q I'énergie d'activation pour la croissance de la couche (J.mol™). Si
les énergies d'activation de la diffusion des éléments dans la couche sont similaires, ou la
diffusion d'un élément, A ou B, est prépondérante, alors Q = E;. L'énergie d'activation Q est

donnée par le gradient du graphe du logarithme de K en fonction de 1/T.

Le graphe d'Arrhenius pour la constante de croissance K de la couche de la phase Ni3Sn, dans

un couple Ni/Sn est présenté dans la Figure (111.12).
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Figure (I111.12) : Graphe de la constante de croissance parabolique K en fonction du 1/T, de la
couche de la phase Ni3Sn, dans le couple de diffusion Ni/Sn.

Une ligne droite obtenue en appliquant la méthode des moindres carrées aux données
expérimentales obtenues a donné une énergie d'activation Q = 104 KJ.mol™ =1,04 eV
(Q = — pente de la ligne x R). Cette valeur se situe dans la gamme des énergies d'activation,
16-140 KJ.mol™, rapportée dans la littérature. L'énergie d'activation de cet ordre est cohérente
avec la diffusion en volume. Des études de diffusion a plusieurs températures (150, 170, 190
et 210°C) de Ni et Sn dans le composé NisSn, ont montré que la diffusion de Sn est
prépondérante; le rapport des coefficients de diffusion de Sn et Ni est respectivement 1.5+0.2,
1.94+0.3, 3.9+0.7 et 6+1 dans cette gamme de température [26]. On peut penser que Sn est
I'espece diffusante prédominante lors de la formation de NisSn, dans les couples Ni/Sn et que
I'énergie d'activation trouvée représente celle de la diffusion de Sn dans la couche de NizSn,.
Il est & noter que pour la cinétique de croissance parabolique d'une couche de compose
intermétallique dans un couple de diffusion, la valeur Q obtenue par le graphe de InK en
fonction de 1/T ol d? = 2 Kt (ou K t) est le double de celui obtenu par Ink en fonction de 1/T

oud=kt".
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Les énergies d'activation pour la croissance parabolique de la couche de Ni3Sn, dans
les couples de diffusion, déterminées par Ink en fonction de 1/T ou d = kt" ont été rapportés
[8,15,16,24]. Avec un ajustement des données expérimentales a I'équation (111.2), ces énergies
(en KJ.mol™) sont : 90,8 (pour un joint Ni/Alliage) [16], 97,26 (pour un couple Ni/(Sn-Ni))
[16], 98 (pour un couple alliage a base de Sn/Ni(p)) [24], 81,6 (pour un couple Sn-
58wt%Bi/Ni) [15], 90 (pour Sn/Ni-7wt%V) [15]. Ainsi, la comparaison de I'énergie
d'activation pour la croissance de la couche de phase Nis3Sn, trouvée dans cette étude avec
celles donnees pour les différents couples de diffusion peut étre faite. Comme on peut le voir,
I'énergie trouvée dans cette étude, 104 KJ.mol™, est proche des énergies d'activation dans les
systémes cités et dans le couple Sn-3,5Ag/Ni-P (Q = 91 KJ.mol™) [5], dans le couple Sn-
3,5Ag /Ni pur (Q =110 KJ.mol™) [5] et dans Ni/Nigs7Sno4s (Q =95+10 KJ.mol™) [26] mais
beaucoup plus éelevé que ceux donnes par d'autres groupes de chercheurs [8,10] pour les
couples Sn-3,5Ag/Ni (Q = 32 KJmol') et Ni/Sn électrodéposé (Q = 39 KJ.mol?)

respectivement, et beaucoup moins que celui donné pour Ni/Sn (Q = 140 KJ.mol™) [27].

111.3. Effet de la pression

Le but principal de ce travail était d'etudier I'effet de la pression sur I’interdiffusion
dans un couple Ni/Sn: L'effet sur la nature, sur la cinétique de croissance et sur la vitesse de
croissance des phases Ni-Sn qui forment dans le couple. D’apres la littérature, aucun travail

antérieur n'a été effectué sur ce sujet.

Pour réaliser ce travail, un couple de diffusion Ni/Sn a été préparé selon la procédure
détaillée précédemment. Ensuite, le couple est sectionné perpendiculairement a I’interface en
deux parties égales au moyen d'une scie a fil diamanté. Une moitié du couple a eté chauffée
sous atmosphére d’Argon a la pression atmosphérique et I’autre moitié a été chauffée sous un
vide de 2x10° torr (10"® atm). L'échantillon était placé dans un tube en quartz et chauffé dans
un four tubulaire. Pour les deux échantillons, la température de chauffage est 220°C et le

temps de diffusion 40 heures. L’échauffement est fait dans le méme four tubulaire.

Des images MEB de la région de diffusion dans un couple Ni/Sn aprées 40 heures a

220°C sous une pression égale & 107 torr (10°® atm) sont montrées sur la figure (111.13).
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10 pm Signal A=CZBSD WD = 8.0 mm
Mag= 6.00KX
IProbe= 90pA EHT = 15.00 kv

SE MAG: 8000 x HY: 160 kY WOC 8.4 mm

Figure (111.13) : Micrographies au MEB de la zone de diffusion dans un couple Ni/Sn apres
40 heures & 220°C sous une pression égale & 10° torr (10°® atm).
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On peut voir sur la figure (111.13) que la microstructure de la région interfaciale du
couple est similaire a celle d'un couple Ni/Sn chauffé a la méme température dans une

atmospheére d'argon a la pression atmosphérique.

La figure (111.14) montre les profiles de concentrations de Ni et Sn a travers la couche

interfaciale formée dans un couple Ni/Sn recuit sous vide égal & 10 atmosphére.

L
|
LU — e

(a) (b)

Figure (111.14) : (a) Profiles des concentrations de Ni et Sn dans le couple de diffusion Ni/Sn
(220°C/40h sous vide). (b) Spectre EDX pris d’un point de la couche interfaciale du couple
Ni/Sn (220°C/40h sous vide).

Les tableaux (I11.3) et (I11.4) donnent les compositions des éléments Ni et Sn, obtenus par

EDAX, en des points de la couche interfaciale.

El AN Series unn. C norm. C Atom. C Error
[wt.%] [wt.-%] [at-%] [%]

Sn 50 L-series 73.24 72.75 56.90 2.2

Ni 28 K-series 27.43 27.25 43.10 0.9

Total: 100.68 100.00 100.00

Tableau (111.3) : Composition en Sn et Ni en un point de la couche interfaciale (220°C/40h
sous vide).
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El AN Series unn. C norm. C Atom. C Error
[wt.%] [wt.%] [at.%] [%]

Sn 50 L-series 71.72 72.63 56.74 2.2

Ni 28 K-series 27.03 27.37 43.26 0.9

Total: 98.75 100.00 100.00

Tableau (111.4) : Composition en Sn et Ni en un autre point de la couche interfaciale
(220°C/40h sous vide).

Comme le montre les profiles de concentrations (Figure 111.14) et les tableaux (111.3) et
(111.4), une seule phase de composition correspondant & la phase NisSns a formé dans le
couple. Cela indique que la décroissance de la pression atmosphérique n’affecte ni le type de
phase croissant dans un couple Ni/Sn ni le nombre de phases, dans les conditions
expérimentales de température et temps de diffusion étudiées.
Les micrographies MEB des régions de diffusion dans les couples Ni/Sn traités sous gaz

d’argon a la pression 1 atm et & la pression 10 atm sont comparées dans la Figure (111.15).

(a) (b)

9 NisSny
Ni

EE—— Signal A = CZ 83D i Signal A = CZ BSD
e g s e IProbe= 90pA EHT = 16,00k A 9 IProbe = B0 pA EHT = 15.00 kv

Sn

10 jam Signal A = CZ BSD WD = 8.0 mm 10 m Signwl A = CZ BSO WD = 8.0 men
- x Mag= Z00KX
Mag= GO0K i - Msh G e bR (— 9 | Probe « 90 pA EWT = 15,00 KV

(<) (d)

Figure (111.15) : Images MEB de la section transversal des couples de diffusion Ni/Sn traités
a 220°C pour 40 heures & la pression atmosphérique ((a), (b)) et & la pression 10 atm ((c),

(d)).
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On peut constater sur la figure (111.15) que la couche de NisSns qui se forme dans le
couple traité sous une pression de 1 atm. est plus épaisse de celle de la méme phase qui forme
dans le couple traité sous une pression de 108 atm. Le rapport des épaisseurs des couches est
environ 0,85. Si la croissance sous vide de la couche NisSn, est aussi parabolique,
la  constante de croissance parabolique, K', @ 10®%atm et 220°C serait égale a:
K' = K (d'/d)? = 0,7 K ol K est la constante parabolique a la pression atmosphérique, d et d’
les épaisseurs de la couche de NisSn, & la pression atmosphérique et a 10 atm
respectivement. Avec cette relation, on peut déduire qu’apres un an (8760 heures) par
exemple a la température de 220°C, la couche de la phase Ni3Sn, dans un couple Ni/Sn a la
pression atmosphérique est environ 17um plus épaisse que celle de la phase Ni3Sn, dans un
couple Ni/Sn & une pression de 10 atm.

Pour comprendre comment la pression affecte le taux de croissance de la couche de la
phase NisSn, dans un couple Ni/Sn, les concentrations de Ni et Sn dans la couche
intermétallique qui croit a la pression atmosphérique et dans celle qui croit a la pression
10® atm. sont comparées. Les résultats indiquent que les concentrations sont légérement
différentes. La concentration de Sn dans la couche croissant dans le couple recuit sous vide
est 1% plus élevee que celle dans la couche croissant dans le couple recuit a la pression
atmosphérique. Les spectres EDX et les compositions chimiques correspondantes de la
couche de Ni3Sn, dans des couples Ni/Sn recuits sous vide et a la pression atmosphérique sont

présentes dans la Figure (111.16).
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Figure (111.16) : Spectres EDX pris de la couche de la phase Ni3Sn, formeée dans le couple
Ni/Sn traité & la pression atmosphérique ((a),(b)) et & 10 atm.((c),(d)).

La diffusion de Sn dans NisSns, de structure cristalline monoclinique, est
substitutionnelle [27]. L’augmentation de la concentration de Sn dans le composé NisSn,
entraine un grand taux d’occupation des sites de Sn dans le sous-réseau Sn. Il en résulte,
I’énergie de la formation des sites vacants de Sn et/ou le mouvement des atomes Sn peut
augmenter. Ceci entraine I’augmentation de I’énergie d’activation pour la diffusion des
atomes de Sn a travers la couche de Ni3Sn, et par conséquent le flux des atomes Sn a travers
celle-ci diminue. La croissance de la couche de Ni3Sn, se produit par la diffusion de Ni ou de

Ni et Sn a travers la couche. L'élément Sn est le diffuseur dominant dans la phase NizSn, et
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donc le taux de croissance de la couche dépend essentiellement du flux de Sn. Par conséquent,
il est conclu que le taux de croissance de la phase NizSn, formée sous vide est différent (plus
petit) que celui de NisSn, formée a la pression atmosphérique a cause de la différence des

concentrations de Sn dans la phase.
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Conclusion générale

La microstructure résultant de l'interdiffusion a 150, 200, 210 et 220°C dans le couple
de diffusion binaires Ni/Sn a été étudiée dans un microscope électronique a balayage. Les

observations ont montre qu'un seul produit de réactions entre Sn et Ni forme dans les couples.

Les analyses par EDX dans le MEB montrent que le produit des réactions, a toutes les
températures étudiées, est la phase stable NizSn, du systeme Ni-Sn. Aucune autre phase stable

ou instable du systéme n'a été detectée.

La variation de I'épaisseur de la couche de NizSn, en fonction du temps a été étudiée a
différentes températures. L'étude a montré que cette variation est parabolique a toutes les
températures. Les constantes de croissance paraboliques de la couche de NisSn, ont été
déterminées et trouvées égales a : K = 2x10™° m%™®, K = 6,38x10™" m%™, K = 1,8x10™"" m%™

et K = 2x10™® m?s™ pour les températures 220°C, 210°C, 200°C et 150°C respectivement.

Une énergie d'activation apparente pour la croissance de la couche de NisSn, égale a
104 Kj.mol™ (1,04 ev) a été déterminée.

L'effet de la pression sur la microstructure de l'interface dans les couples Ni/Sn a été
étudiée pour une pression de 10 atmosphére. Les observations et analyses dans le MEB ont
révélé que la microstructure n'a pas changé: seule la phase Ni3Sn, forme dans le couple.
Cependant, le taux de croissance de celle-ci est moindre que celui a la pression

atmosphérique.

Les analyses chimiques effectuees dans le MEB ont révelé que la concentration
atomique de Sn dans NisSn, produite sous vide est supérieure de 1% a celle dans NisSn,

produite & la pression atmosphérique.

Le taux de croissance de la phase Ni3Sn, formée sous vide est différent (plus petit) que
celui de Ni3Sn, formée a la pression atmosphérique. Cette diminution du taux peut étre
expliquée par l'augmentation de la concentration de Sn dans NisSn, formée dans un couple

Ni/Sn recuit a 10 atm.
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Les analyses des données expérimentales semblent indiquer que I’énergie d’activation
pour la croissance de la couche de NizSn, est égale a I’énergie d’activation pour la diffusion

de Sn dans la phase.
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