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Préambule 

Ce mémoire d'habilitation à diriger les recherches arrive à environ sept ans depuis mon entrée 

au CNRS. A ce stade, il s'impose si je souhaite pouvoir continuer à avancer dans mes 

recherches librement, or j'ai choisi ce métier de chercheur justement pour sa liberté. Il 

s'impose également dans mes collaborations : industrielles, où en tant "qu'universitaire" on 

attend de moi de diriger les thèses, et également académiques, pour rapporter sur des travaux 

de thèse notamment. En même temps, la rédaction de ce manuscrit n'est pas simplement un 

devoir imposé, il est l'occasion de faire le point à un moment de ma carrière où je pense avoir 

acquis suffisamment de maturité. Au début de mon entrée au CNRS j'étais un peu perdue. 

Etre seule à décider ce sur quoi je vais travailler, en trouver les moyens, encadrer de jeunes 

chercheurs et en même temps continuer à me faire plaisir, savoir gérer mon temps sur 

plusieurs projets …. Mais après quelques années, la tempête est passée et j'ai su mieux tenir le 

cap et faire ce pour quoi je suis devenue chercheuse : de la recherche. Et au bout de sept ans 

dans le domaine de l'adhérence et des interfaces solide-solide, j'ai acquis des notions de base 

et rencontré différents cas de figure, pour au final avoir un peu de recul sur mes projets de 

recherche, et de chercheuse, à moyen et long termes. 

Ce mémoire se décompose pratiquement en deux parties : une première partie (chapitres I et 

II) expose les outils, théoriques et pratiques, permettant d'aborder la rupture interfaciale ; la 

seconde partie (chapitres III et IV) est dédiée à des travaux que j'ai encadrés ou réalisés et qui 

permettent d'illustrer l'intérêt d'une démarche relation microstructure/propriétés dans le cas 

particulier des interfaces solide-solide. Les deux parties sont indépendantes et peuvent être 

lues séparément. 

Le chapitre I tente une synthèse des outils de la mécanique de la rupture appliquée au cas de 

la rupture interfaciale. En effet, la description des champs singuliers en pointe de fissure et la 

définition d'un critère en énergie pour la propagation de cette fissure, deviennent plus 

compliquées dans le cas d'une interface du fait de la différence de comportement mécanique 

de part et d'autre de celle-ci. 

La chapitre II quant à lui, introduit des outils expérimentaux pour la mesure de l'énergie de 

rupture d'une interface, que l'on appelle adhérence. Les trois essais que j'utilise le plus y sont 

décrits ainsi qu'une réflexion sur le possible développement de méthodes de caractérisation 

non-destructives. 

Les chapitres III et IV décrivent des travaux sur le couplage physico-chimie/mécanique vis-à-

vis de l'adhérence d'une interface, mettant en évidence l'intérêt d'une telle approche. Le 

chapitre III, à travers deux études d'assemblage par brasure, amène une réflexion sur la notion 

d'adhérence, et sur les divers paramètres qui peuvent l'influencer. Le chapitre IV traite de 

l'évolution possible de l'adhérence au cours du temps et des conditions d'exposition des 

systèmes, que cette évolution soit subie ou recherchée. 
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Chapitre I : Mécanique de la rupture appliquée aux interfaces 

 

 

        mode I             mode II        mode III 
 

Figure I.1 : les trois modes d'ouverture d'une fissure 

 

En fonction de la sollicitation mécanique subie par une fissure, trois modes d'ouverture sont 

définis (figure I.1) : le mode I, mode d'ouverture en traction de la fissure, et les modes II et 

III, modes d'ouverture en cisaillement. Dans un matériau homogène isotrope, la propagation 

d'une fissure se fait généralement en mode I, mode le moins coûteux en énergie. Dans le cas 

d'une fissure interfaciale, la situation est différente et la propagation se fait généralement en 

mode mixte (mode I et mode II). En effet, l'interface représente souvent le chemin de rupture 

le plus facile, la fissure s'y trouve alors piégée, ne pouvant bifurquer facilement pour s'orienter 

perpendiculairement à la direction de traction locale comme dans un matériau homogène 

fragile par exemple. De plus, la différence de comportement mécanique des matériaux de part 

et d'autre de l'interface engendre une dissymétrie même si la géométrie et le chargement sont 

symétriques. On parle alors de singularité matérielle. 

Dundurs (1969) a observé que la résolution de la plupart des problèmes plans de bi-matériaux 

en élasticité fait intervenir deux paramètres sans dimension, combinaisons des modules 

élastiques des deux matériaux [1,2] : 
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avec i les modules de cisaillement des matériaux (i =1,2) 

et ii  43  dans le cas d'un problème en déformations 

planes et 
i

i

i










1

3
 dans le cas d'un problème en 

contraintes planes, i étant le coefficient de Poisson du 

matériau i. On peut écrire le paramètre  de façon plus 

explicite 
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EE




            (I.2) 

 



Figure I.2 : fissure à l'interface 

entre deux matériaux 
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où ii EE   en contraintes planes, Ei étant le module de Young du matériau i, et 
21 i

i

i

E
E


  

en déformations planes. Ainsi  mesure la différence de module de part et d'autre de 

l'interface : il vaut donc 0 quand les deux matériaux ont même module, sinon il varie de +1, 

lorsque le matériau 1 est extrêmement plus rigide que le matériau 2, à -1 dans la situation 

inverse1. En déformations planes 

   
   1221

1221

2121

2121

2

1









         (I.3) 

il s'annule alors lorsque les deux matériaux sont incompressibles (1 =2 =1/2) et vaut /4 

pour 1 =2 =1/3. Ainsi, en déformations planes les valeurs admissibles pour  et  sont 

contenus dans un parallélogramme défini par   =±1 et 14    (figure I.3)2. On note que 

la plupart des systèmes exhibent des valeurs de  comprises entre 0 et /4. Comme nous le 

verrons par la suite, lorsque  =0 l'analyse des champs de contrainte en tête de fissure est plus 

simple que dans le cas où  ≠0. 

 
Figure I.3 : valeurs des paramètres de Dundurs pour certains couples de matériaux 

(déformations planes) [2] 

 

I.1. Champ de contrainte en pointe de fissure 

Ici nous nous limitons à un cas bidimensionnel 

(contrainte plane, déformation plane) et nous 

considérons une fissure plane ayant un front rectiligne 

(figure I.4). 

                                                 

1 généralement et par convention le matériau 1, matériau au dessus de l'interface (y >0), est le matériau le plus 

souple de sorte que 0  

2 en contraintes planes, ce domaine est plus réduit 

 



Figure I.4 : fissure plane dans un 

matériau homogène 
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Si l'on suppose un matériau homogène isotrope avec un comportement élastique linéaire, alors 

les contraintes deviennent infinies lorsque r tend vers 0. On dit que la pointe de fissure est une 

singularité. Bien sur, dans un matériau réel, la contrainte ne peut excéder une valeur limite 

due à l'intervention de phénomènes non linéaires (la plasticité par exemple). 

Si l'on reste dans l'hypothèse d'élasticité linéaire, on peut exprimer les champs de déplacement 

et de contrainte, aux abords de la pointe de fissure dans un matériau homogène [2,3] 

     
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 (I.3) 

où  est le module de cisaillement et les termes  III

ig ,  et 

 III

ijf ,  sont des fonctions angulaires sans dimension. KI 

et KII  sont appelés facteurs d'intensité de contrainte pour 

le mode I et pour le mode II respectivement. Ces facteurs 

ne dépendent que de la géométrie de l'éprouvette et de son 

chargement extérieur. Par exemple, dans le cas simple 

d'une fissure de longueur 2a dans une plaque infinie 

soumise à une contrainte a perpendiculaire à la fissure 

(figure I.5), aK aI   qui s'exprime en MPa.m1/2. 

Ainsi, la seule connaissance des facteurs d'intensité de contrainte permet de décrire la 

répartition des contraintes autour de la pointe de fissure. Dès que l'on s'éloigne de la fissure, 

d'autres termes dits "réguliers" interviennent. On appelle rayon de "K-dominance", rK, le 

rayon qui caractérise l'étendue spatiale dominée par la singularité. 

Si dans le cas d'un matériau homogène isotrope la fissure se propage généralement de sorte 

que seul le mode I intervient, dans le cas d'un bi-matériau, une fissure à l'interface est le plus 

souvent soumise à un mode mixte. Dans la pratique, dans le cas bidimensionnel tel que étudié 

ici on se limite aux modes I et II. On définit alors un facteur d'intensité de contrainte 

complexe pour l'interface [2] 

21 iKKK             (I.4) 

où K1 et K2 jouent des rôles similaires aux facteurs d'intensité de contrainte en mode I et mode 

II dans le cas homogène dans la description du champ singulier. Celui-ci prend alors la forme 

suivante 

 







 


  ,

2
Re ij

i

ij fr
r

K
         (I.5) 

est appelé paramètre d'hétérogénéité élastique et s'exprime en fonction du coefficient de 

Dundurs  :     




















1

1
ln

2

1
     (I.6) 

Les fij sont des fonctions sans dimension de  et de . On note que le facteur d'intensité de 

contrainte complexe a ici la dimension MPa.m(1/2-i) et caractérise seulement le champ 

singulier, ses composantes réelle K1 et imaginaire K2 ne sont pas directement assimilables aux 

 A 

Figure I.5 : fissure de longueur 

2a dans une plaque infinie 
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facteurs d'intensité de contrainte KI et KII des matériaux homogènes, en cela ils ne sont pas 

directement les facteurs d'intensité de contrainte des modes I et II. 

Dans le plan de l'interface en particulier ( =0°) : 

r

Kr
i

i






2
1222            (I.7) 

qui met en évidence l'absence de découplage entre K1 et K2 dans le cas où  ≠0 du fait du 

terme ri. De plus, ce champ de contrainte a un caractère oscillatoire 

(    rirr i lnsinlncos   ) avec une enveloppe en r-1/2. Ceci apporte quelques 

complications par rapport au cas homogène en termes d'interprétation des modes de rupture. 

On peut également exprimer les déplacements relatifs des lèvres de fissure par l'expression 

   
    



 2cosh21

8
*

r

E

Kr

i
iuuiuuuiu

i

xyxyxy





  (I.8) 

où  

1

21

* 11
2







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




EE
E          (I.9) 

Ainsi, une conséquence de l'oscillation des champs de déplacement est l'interpénétration des 

lèvres de la fissure, ce qui n'est pas possible physiquement. On définit alors une zone de 

contact en calculant la distance rc la plus grande telle que uy s'annule. Cependant, dans la 

plupart des applications le rayon de contact ainsi calculé reste négligeable devant les autres 

distances caractéristiques de la singularité créée par la fissure (rK par exemple) [3].  

 

I.1.1. Mixité modale 

Il peut être intéressant de définir la proportion de contribution du mode II par rapport au mode 

I à la pointe de fissure, à travers un paramètre que l'on appelle la mixité modale. Pour cela on 

peut partir de l'équation (I.5) : nous allons voir qu'il existe deux façons de décomposer cette 

équation, conduisant à deux expressions de la mixité modale. 

 

 Décomposition 1 : définition de  

La première décomposition qui peut être envisagée est la suivante 

        rAKrAK
r

ijijij ,,Im,,Re
2

1 21 


        (I.10) 

Ceci conduit à définir la mixité modale sous une forme similaire au cas homogène3 

 
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)(tan
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Im
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1
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K
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
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
         (I.11) 

En utilisant l'expression (I.7) des composantes du champ de contrainte dans le plan de la 

fissure on obtient l'expression suivante de   

                                                 

3 dans le cas homogène 







 

I

II

K

K1tan  
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   
   




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
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
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02212
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
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rr
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      (I.12) 

Cette expression de la mixité modale pose toutefois un problème, car sa valeur dépend du 

choix de l'unité de longueur. En effet, si c est un facteur de changement d'échelle, alors le 

module de K est multiplié par c  et sa phase  est augmentée de cln . Ainsi, excepté dans 

le cas où  =0 (soit  =0), cette définition de la mixité modale est difficilement utilisable, c'est 

pourquoi une autre définition a été suggérée par Rice [3]. 

 

 Décomposition 2 : définition de * [2,3] 

L'expression du champ de contrainte (I.5) peut également être décomposée comme suit 

        


  ,Im,Re
2

1 II

ij
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i

ij BKrBKr
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       (I.13) 

La mixité modale peut alors être définie comme 

 
 

 




 i

i

i

KrArg
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Kr

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Im

Re
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D'autre part, si l'on utilise de nouveau l'expression de composantes en contrainte dans le plan 

de la fissure données par l'équation (I.7) on obtient 















022

121* tan





           (I.15) 

Ainsi, * s'annule effectivement pour le mode I tel que 12 =0 et est égale à /2 en mode II 

(22=0). Cependant, le rapport de la contrainte de cisaillement par rapport à la contrainte 

normale varie avec la distance r à la pointe de fissure.  Ainsi, si * ne dépend pas du choix de 

l'unité de longueur, elle dépend de la distance r à la pointe de fissure à laquelle on la calcule. 

Se pose alors le problème du choix de cette distance, qui doit être dans la zone où le champ 

singulier domine. Deux voies sont possibles pour le choix de la distance l à laquelle * est 

calculée : soit un choix basé sur les grandeurs géométriques de l'éprouvette : longueur de 

fissure, épaisseur d'un joint adhésif… ; soit en se basant sur des distances caractéristiques 

dépendantes des matériaux comme le rayon de K-dominance rK ou le rayon de la zone 

plastique en tête de fissure [2,5]. Rice [3] après avoir étudié les différentes possibilités conclut 

que dans un souci de comparaison entre différents systèmes de bi-matériaux il est peut être 

préférable de fixer l à une longueur finie telle que quelque soit le système elle soit 

suffisamment petite devant rK. Rice choisit l =1µm, distance supérieure de plusieurs ordres de 

grandeur à la distance inter-atomique. Ce choix peut se révéler difficile lorsque les distances 

caractéristiques du système sont inférieures au µm, comme dans le cas de couches minces de 

quelques dizaines de nm d'épaisseur. 

Enfin, on note que  

  rrKArg lnln*           (I.16) 
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I.1.2. Cas particulier  =0 

Lorsque  s'annule,  s'annule également et par conséquent l'analyse des champs de contrainte 

liés à la singularité se simplifie. Notamment, les facteurs d'intensité de contrainte K1 et K2 

utilisés pour décrire ces champs retrouvent la fonction des facteurs KI et KII du cas homogène 

et définissent effectivement les modes I et II. De plus, les champs perdent leur caractère 

oscillatoire4. Enfin, les mixités modales  et * sont égales et il n'y a plus de dépendance ni 

avec l'unité de longueur ni avec la distance à la pointe de fissure.  

 

I.2. Propagation d'une fissure interfaciale : approche énergétique 

Jusqu'ici nous avons abordé la présence d'une fissure interfaciale sous l'angle de la mécanique 

des milieux continus, déterminant ainsi le champ de contrainte en tête de fissure. Nous allons 

à présent étudier la propagation de cette fissure sous un angle énergétique. Ce type d'approche 

a été initié par Griffith en 1920 par l'étude des conditions énergétiques pour la propagation 

d'une fissure dans un matériau homogène fragile. 

 

I.2.1. Critère de Griffith [6] 

Griffith s'appuie sur le premier principe de la thermodynamique considérant un matériau 

fissuré comme un système fermé qui tend à minimiser son énergie. Soit U l'énergie totale de 

ce système, elle se décompose en différents termes : 

- UP : l'énergie potentielle stockée dans le système ; 

- US : l'énergie de surface ; 

- Ec : l'énergie cinétique. 

L'énergie totale du système étant constante, une extension infinitésimale dA de la surface de 

fissure conduit à  

0
dA

dE

dA

dU

dA

dU cSP    (I.17) 

On définit alors G, le taux de restitution d'énergie 

élastique, par 











dA

dU

dA

dU

dA

dU
G EAP   (I.18) 

qui représente la force motrice disponible pour 

l'extension de la fissure et qui se décompose en deux 

termes, l'un dérivé de l'énergie potentielle des forces 

appliquées 
dA

dU A , l'autre dérivé de l'énergie élastique 

emmagasinée 
dA

dU E . 

                                                 

4 les fonctions III

ijB ,  de l'expression (I.13) du champ de contrainte sont alors égale aux fonctions fij du cas 

homogène (I.3). 

 F1 

F2 

Fi 

Figure I.6 : fissure dans une pièce 

soumise à des efforts extérieurs 
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A l'équilibre, au repos, 0
dA

dEc , et S

s

dA

dU
2  d'où finalement 

SG 2            (I.19) 

où S est l'énergie de cohésion du matériau, énergie critique, puisque si G est supérieur à cette 

valeur la fissure se propage. Si G est inférieur à cette valeur, la fissure devrait se refermer, ce 

qui en réalité ne se produit pas du fait de phénomènes irréversibles (oxydation des surfaces 

par exemple). 

Cette approche est transposable au cas d'une fissure à l'interface de deux matériaux. On 

considère alors que l'interface se rompt de façon fragile lorsque le taux de restitution d'énergie 

G atteint une valeur critique Gc caractéristique de l'interface. Dans une approche similaire à 

celle de Griffith on pourrait estimer ce seuil critique comme l'énergie d'adhésion telle que 

donnée par la relation de Dupré : 

ABBAadhésionW            (I.20) 

où AB est l'énergie de surface de l'interface AB, et A et B sont les énergies de surface libre 

respectivement du matériau A et du matériau B. En fait, comme nous le verrons plus loin 

(Chapitre III), différents processus dissipent de l'énergie lors de la propagation de la fissure et 

conduisent à un seuil critique de 10 à 1000 fois supérieur à l'énergie d'adhésion. On définit 

alors l'énergie d'adhérence comme l'énergie nécessaire pour provoquer la décohésion d'une 

unité d'aire de l'interface et on la notera Gc par la suite. 
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Exemples d'application du critère de Griffith 

- clivage en coin : cet essai est utilisé dans l'étude des collages notamment. Il consiste à 

insérer un coin d'épaisseur  entre deux plaques collées ensemble afin de tester la résistance 

de l'adhésif. 

 



 
Figure I.7 : essai de clivage en coin 

Considérons deux plaques d'acier inoxydable collées via un joint adhésif. L'épaisseur de 

l'adhésif étant souvent négligeable devant celle des plaques, on considère pour les calculs 

uniquement les deux plaques. L'insertion du coin entre les deux plaques provoque la 

propagation d'une fissure entre clles-ci. Nous sommes dans une configuration à déplacement 

imposé ce qui implique que dUA =0 et par conséquent dUM = dUE. Or, en se basant sur la 

théorie de flexion des plaques et pour une largeur unitaire :  2

3

32

3

3

1628
2 



L

Eh

L

Eh
U E 




















 . 

De plus, la création de surface engendre l'énergie cS LGU  . La dérivée de l'énergie totale du 

système par rapport à la longueur L de la fissure est donc 

c

SE G
L

Eh

dL

dU

dL

dU

dL

dU


4

2
3 3

16
 . 

Cette dérivée s'annule pour une valeur Leq de la longueur de fissure 

4/1

2
3

16

3










 

c

eq
G

Eh
L  

qui reste constante, ce qui signifie que le fond de fissure avance à la même vitesse que 

l'insertion du coin : l'équilibre est stable. Si l'on regarde la courbe de l'énergie U en fonction 

de la longueur de fissure L (figure I.9.a) on constate effectivement un minimum pour Leq : en 

ce point 0
dL

dU
 et 0

2

2


dL

Ud
. 

 

- essai Brésilien : cet essai est parfois utilisé dans l'étude des 

interfaces car il présente l'avantage de pouvoir balayer 

différentes mixités modales sans changer de géométrie 

d'éprouvette. Il a d'abord été développé pour la rupture de 

matériaux constituant les sols puis appliqué aux matériaux 

frittés. L'idée est alors d'exercer un effort de traction : en 

effet la compression suivant un diamètre du disque provoque 

perpendiculairement des contraintes de traction en son 

centre. Si l'interface est placée suivant un diamètre on peut 

ainsi exercer des efforts mixtes sur l'interface et faire varier 

leur mixité en sollicitant le disque suivant un angle variable 

par rapport au plan de l'interface. Nous nous plaçons dans le cas d'un angle nul et nous 

considérons qu'il existe une fissure de longueur 2a au milieu de l'interface, a étant très petit 

 



Figure I.8 : essai brésilien 
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devant le rayon R du disque. On peut alors supposer que cette fissure est exposée à un champ 

de traction perpendiculaire à son plan et uniforme tel que 
R

P


  . On travaille à force 

imposée, alors dUA=-2dUE et    dUM = -dUE, avec   
ER

aP
U E 2

22

relaxévolume.
2

1


  . 

Et on a 
CS aGU 2 , si bien que la dérivée de l'énergie totale s'écrit 

ER

aP
G

da

dU
c 2

2

22


 . 

Cette fois-ci l'énergie U présente un maximum en ac tel que 0
da

dU
 ( 0

2

2


da

Ud
) : l'équilibre 

est instable (figure I.9.b). Ainsi, lors d'un essai, si une fissure de longueur 2ao est présente au 

centre de l'éprouvette, tant que la force linéique appliquée P reste inférieure à une valeur 

critique Pc la fissure ne bouge pas mais dès que P atteint Pc la fissure se propage de façon 

brutale et sans limite : 

2/1

20 











o

c

c

ao a

EG
RP

da

dU
 . 

 

0
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0.3

0.4
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J
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a. cas stable (clivage) 

-0.4

-0.3

-0.2

-0.1

0

0.1

0.2

0.3

0.4
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a  (mm)
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J
)

 

US 

-UE 

U 

ac 

 
b. cas instable (essai brésilien) 

Figure I.9 : évolution de l'énergie totale U=UM +US en fonction de la longueur de fissure 

 pour les deux cas présentés. 
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I.2.2. Relation entre K et G 

Dans le cas d'un matériau élastique homogène, une fissure se propage généralement en mode I 

et l'on a la relation   
E

K
G I

2

       (I.21) 

où EE   en contraintes planes et 
21 


E

E  en déformations planes. Cette relation permet 

de définir une valeur critique pour le facteur d'intensité de contrainte KI que l'on note KIc et est 

appelée ténacité. 

L'extension de ce type de relation aux modes d'ouverture en cisaillement ne peut être faite que 

dans le cas où la fissure se propage dans son 

propre plan (fissure coplanaire) ce qui est 

peu probable dans le cas d'une propagation 

en mode mixte, sauf si cette fissure est 

piégée à une interface. On peut alors 

appliquer un raisonnement similaire à celui 

qui permet d'obtenir la relation (I.21). On 

considère alors un cas simple 

bidimensionnel d'une fissure interfaciale de longueur a dans une plaque soumise à un 

déplacement imposé. Pour une avancée infinitésimale a de la fissure A=ba où b est 

l'épaisseur de la plaque et 0
a

U A




. Le taux de restitution d'énergie se réduit alors à la 

diminution de l'énergie emmagasinée élastiquement. En considérant la réversibilité du 

phénomène d'ouverture et de fermeture de la fissure, cette énergie est égale en valeur absolue 

à l'énergie nécessaire pour refermer la fissure W. Lors de la fermeture, les déplacements des 

points situés entre a et a+a varie de (ux,uy) à (0,0) alors que les forces normales qui 

s'exercent passent de 0 à yydx et les forces tangentielles de 0 à xydx. Ainsi 

        dxxaruxrxaruxr
a

G

a

xxyyyy 






0

,0,,0,
2

1

            (I.22) 

En utilisant l'expression des contraintes et des déplacements donnés par le champ singulier 

(équations I.7 et I.8) on arrive alors à la relation [7] 

 
*

2

21
E

K
G            (I.23) 

Dans les chapitres qui suivent nous verrons que pour mesurer l'énergie d'adhérence d'un 

système on se place souvent dans l'hypothèse d'une rupture fragile. L'énergie d'adhérence Gc 

représente alors la valeur critique du taux de restitution d'énergie G auquel la fissure se 

propage. Il existe alors différentes méthodes pour évaluer G qui peuvent être analytiques dans 

les cas les plus simples  ou numériques, ce qui est de plus en plus utilisé au vu de la 

complexité des calculs dans les systèmes multimatériaux. 

 

 

 

a 

Figure I.10 : avancée virtuelle d'une fissure 
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I.2.3. Evolution de Gc avec la mixité modale 

 
a. résine époxyde/verre [8] 

 

 

 
 

 

b. composite à matrice polymère/résine 

époxyde [9] 

Figure I.11 : évolution de Gc en fonction de pour deux cas d'interface 

 

Différents auteurs [8-11] ont observé une augmentation de l'adhérence d'une interface avec 

l'évolution de la mixité modale vers des modes de cisaillement (figure I.11.a). Physiquement, 

cette évolution se conçoit aisément, puisque, en fonction de la répartition des contraintes en 

tête de fissure, les phénomènes dissipatifs responsables de l'adhérence évoluent ou 

n'interviennent pas dans les mêmes proportions. En ce qui concerne la modélisation de cette 

évolution, cela est plus complexe car a priori cette évolution n'est pas la même d'un système à 

l'autre. Cependant, certains auteurs ont tenté d'écrire des lois d'évolution universelles, soit à 

partir des équations de la mécanique des milieux continus telles que développées en début de 

ce chapitre, soit par des lois phénoménologiques. 

Ainsi, O'Dowd et al. [11] proposent un critère de rupture sensible à la mixité modale issu de 

la description des champs singuliers et qui conduit à l'expression suivante 

 
  *2*2*2

2

2

2

1*

2

sin11sincos

1













 IcIc

ccc

GG
KK

E
G      (I.24) 

où 2

*

21
IcIc K

E
G


  est l'énergie de rupture en mode I pur.  est un paramètre caractéristique 

de l'influence du mode II :  varie de 0, cas où seul KIc intervient dans le critère, à  =1 

correspondant au cas où KIIc intervient de façon égale à KIc dans le critère. 

Des modèles phénoménologiques ont également été proposés afin de mieux décrire la forme 

de l'évolution de Gc en fonction de la mixité modale telle que observée expérimentalement. 

On en trouve essentiellement deux, qui font intervenir de même GIc et  : 

   *2 1tan1  Icc GG                           (I.25) 

et  
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    *2tan11  Icc GG          (I.26) 

On note que ces trois lois sont toutes symétriques par rapport à  =0, ce qui n'est pas évident 

d'un point de vue physique et n'est effectivement pas toujours observé expérimentalement. 

Cependant, la dépendance de * avec la distance à laquelle on la calcule peut éventuellement 

permettre de choisir l de façon à centre la courbe Gc(*). 

En pratique, la sensibilité de l'adhérence d'une interface varie d'un système à l'autre : certains 

systèmes y seront très sensibles, et d'autres pratiquement pas (figure I.11). Dans tous les cas, 

il est important de vérifier que le chemin de fissuration est interfacial quelle que soit la mixité 

des modes. En effet, la contribution du mode en cisaillement peut amener la fissure à 

bifurquer vers l'un des matériaux qui l'entoure et devenir cohésive : la variation d'énergie de 

rupture alors observée est due au changement du milieu de propagation et non à une 

modification des phénomènes dissipatifs propres à l'interface. 

 

I.3. Plasticité 

Les approches présentées jusqu'ici se placent dans le cadre de la mécanique de la rupture en 

élasticité linéaire. Que ce soit dans la description des champs singuliers en pointe de fissure 

ou dans les calculs d'énergie de rupture, on ne tient pas compte de la présence de plasticité. Or 

il existe une zone plastique en pointe de fissure, la taille de cette zone étant plus ou moins 

grande en fonction des propriétés du matériau et du taux de chargement. Dans le cas 

particulier d'une fissure à l'interface entre deux matériaux la taille de cette zone plastique est 

contrôlée par le matériau ayant la limite d'élasticité la plus faible [5]. 

Dans l'hypothèse où la zone plastique en pointe de fissure est petite devant les dimensions 

caractéristiques de l'échantillon et devant le rayon de K-dominance, on parle de "plasticité 

confinée" [6]. Dans ce cas le champ singulier élastique donne encore une bonne 

approximation du champ de contrainte à l'approche de la pointe de fissure. Par contre, même 

dans ce cas, l'énergie dissipée plastiquement doit être prise en compte car elle contribue de 

façon non-négligeable à la résistance à la rupture. Il est ainsi proposé une simple extension du 

critère de Griffith par ajout d'un terme de dissipation plastique (modèle d'Irwin-Orowan) 

pSc EG  2           (I.27) 

où Ep est l'énergie dissipée plastiquement. 

A ce stade il est intéressant d'introduire l'intégrale de contour J. En effet, cette intégrale 

introduite par Rice [12] représente le taux de libération d'énergie correspondant à une avancée 

infinitésimale d'une fissure. L'intégrale J peut donc représenter un critère de rupture. En 

assimilant la plasticité à de l'élasticité non-linéaire, on peut exprimer le champ de contrainte 

en fonction d'un potentiel "élastique" tel que 

ij

ij

W







            (I.28) 

On considère alors une avancée virtuelle d'une fissure dans son plan et sous des conditions de 

chargement planes. L'énergie "élastique" restituée par cette avancée peut alors s'exprimer par 

l'intégrale 
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 











 ds

x
WdyJ

u
T          (I.29) 

 

où T est le vecteur contrainte en un point M du contour  avec la normale tournée vers 

l'extérieur et u le vecteur déplacement en ce point. Une propriété remarquable de cette 

intégrale est qu'elle est indépendante du contour () choisi. Dans le cas de plasticité confinée, 

on peut ainsi calculer J suivant un contour proche du rayon de K-dominance là où le champ de 

contrainte est décrit par la singularité ou inversement le long d'un contour très éloigné de la 

pointe de fissure faisant alors intervenir les conditions aux limites du problème. 

 

   
Figure I.12 : conventions adoptées pour définir l'intégrale de contour J 

 

Notamment, dans l'hypothèse de plasticité confinée, le calcul de l'intégrale J montre que celle-

ci est égale au taux de restitution d'énergie. 

Cependant, lorsque la taille de la zone plastique devient non négligeable et que la plasticité est 

étendue, la signification énergétique de cette intégrale J est limitée. L'énergie dissipée 

plastiquement est alors importante et, dans le cas d'une fissure interfaciale, si l'on veut 

réellement caractériser l'énergie d'adhérence il faut réussir à décomposer la dissipation totale 

d'énergie. Pour cela différentes solutions sont utilisées. Il est parfois possible de soustraire 

simplement l'énergie plastique : soit en décrivant le comportement plastique des matériaux par 

une loi simple (plasticité parfaite, loi puissance) et reprendre alors des calculs analytiques 

(flexion de plaque) ; soit en soustrayant l'énergie plastique par voie graphique sur la courbe de 

charge. Mais ce type d'approche n'est pas toujours applicable et l'on fait alors appel à une 

modélisation numérique par méthode aux éléments finis. Notamment, les modèles de zone 

cohésive, développés pour l'étude de la rupture, sont bien adaptés à l'étude de fissure 

interfaciale.  

Dans le cas de ruptures interfaciales, le principe des modèles de zone cohésive est de décrire 

le comportement de l'interface par une loi locale de séparation alors que les matériaux 

homogènes autour sont décrits par des lois élasto-plastiques de la mécanique des milieux 

continus. Il existe différentes lois de séparation, couplant ou non les modes d'ouverture de la 

fissure. La plus simple est la loi de traction-séparation en mode I (figure I.13) qui est 

caractérisée par deux paramètres : la contrainte maximale max qui caractérise l'amorçage de 


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l'endommagement dans l'élément et max l'ouverture maximale à partir de laquelle la rupture 

de l'élément est considérée comme totale. Notons alors que l'aire sous cette courbe contrainte-

ouverture correspond à une énergie de rupture. L'allure de la courbe contrainte-ouverture peut 

prendre différentes formes en fonction du comportement local et cela peut permettre de relier 

ainsi le comportement macroscopique de propagation d'une fissure à des paramètres 

caractérisant l'interface.  

 

 
Figure I.13 : loi de traction-séparation (ouverture d'une fissure en mode I) 

 

Ce type d'approche est largement utilisé dans l'étude de propagation de fissures à l'interface 

entre deux matériaux [7-21] car dans ce cas le chemin de fissuration est bien défini et connu a 

priori (l'interface!). Deux façons de procéder sont possibles : soit la zone cohésive correspond 

à une couche de faible épaisseur entre deux matériaux (joint de colle, zone 

réactionnelle/interphase), soit elle décrit directement le comportement de l'interface. 

L'introduction de modèles de zone cohésive a ainsi permis d'analyser le rôle de la plasticité 

dans la tenue mécanique des interfaces entre autres [18,19] et par là d'établir son rôle dans la 

variation de l'énergie d'adhérence avec la mixité modale [20,21].  

 

I.4. Conclusion 

Dans ce premier chapitre les outils de la mécanique de la rupture transposés au cas particulier 

de la rupture interfaciale ont été présentés : à la problématique de la singularité créée par la 

pointe de fissure s'ajoute une différence de propriétés de part et d'autre du plan de propagation 

de la fissure. La description des champs singuliers se complexifie un peu car mode I et mode 

II d'ouverture se superposent. Une description similaire des champs aux abords d'une 

singularité géométrique quelconque coïncidente avec une interface peut également permettre 

de considérer l'amorçage d'une telle fissure [22,23]. Ce critère de rupture s'appuie sur le 

facteur de contraintes généralisé K : si ce facteur atteint une valeur critique Kc, une fissure 





max 

max 

Gc 
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s'amorce au niveau de la singularité. Ce critère est appelé généralisé car il inclut critère en 

énergie et critère en contrainte : en effet, Kc dépend de l'énergie d'adhérence Gc et d'une 

contrainte critique c caractéristique de l'interface. Ceci rejoint la description de l'interface par 

une loi de séparation telle que utilisée dans les modèles de zone cohésive : ces lois sont 

décrites par deux paramètres qui peuvent être la contrainte maximale à laquelle 

l'endommagement s'amorce et l'énergie de rupture nécessaire à la séparation totale de 

l'élément. 

Si l'on ne considère que l'aspect propagation d'une fissure le long d'une interface, la façon la 

plus simple d'aborder ce problème est de se placer dans le cas d'une rupture fragile car alors 

un critère en énergie est suffisant. Une telle approche peut être satisfaisante pour décrire de 

façon globale le comportement à rupture d'une interface. L'énergie d'adhérence renferme alors 

différents phénomènes : plasticité, porosité… entraînant en apparence son évolution en 

fonction de la mixité modale. Cependant, même avec une description locale de la propagation 

d'une fissure à une interface il paraît difficile de pouvoir décomposer tous les phénomènes 

intervenant et de les modéliser, ou du moins de leur attribuer une énergie critique contribuant 

à la résistance de l'interface. On peut tout de même dissocier les contributions les plus 

importantes en fonction du système considéré. 
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Chapitre II : Mesure de l’adhérence 

Dans le chapitre I nous avons vu quelles grandeurs pouvaient définir l’adhérence d’une 

interface et pour l’instant la voie que j’ai choisie est celle d’une approche énergétique : 

énergie d’adhérence. Cependant la mesure expérimentale de cette grandeur n’est pas aisée. 

Elle suppose d’être capable de faire propager de façon stable une fissure dans l’interface que 

l’on veut étudier et en limitant les déformations plastiques voire la rupture des matériaux de 

part et d’autre de l’interface. Ainsi, chaque système d’étude nécessite pratiquement le 

développement ou du moins une adaptation spécifique d’un essai de rupture tenant compte 

des dimensions du système, et des propriétés des matériaux constituant le système afin 

d’éviter leur entrée en plasticité ou leur rupture au détriment d’une rupture interfaciale. Ces 

problèmes peuvent être évités par un dimensionnement adéquat des échantillons mais qui 

suppose de connaître a priori le niveau d’adhérence à mesurer ! Plus ce niveau est élevé et 

plus il devient difficile de réussir une mesure rigoureuse…. On note que certains essais se 

distinguent car pour un grand nombre de systèmes ils conduisent à une propagation stable et 

offrent des configurations pouvant s’adapter à diverses géométries : flexion 4-points, clivage 

ou DCB, et pour les couches minces essai de gonflement-décollement (blister test). 

Enfin, il faut tenir compte d’une éventuelle évolution de l’énergie d’adhérence avec la mixité 

modale générée par l’essai au niveau de la fissure interfaciale. Deux stratégies possibles face à 

cet aspect : soit on veut caractériser la tenue de l’interface dans une application spécifique et 

l’on choisit alors de la tester à l’aide d’un essai générant une mixité modale similaire à celle 

de l’application ; soit on veut caractériser l’interface de façon absolue et il faut la tester sous 

différentes mixités modales. La variation des sollicitations peut être obtenue en effectuant 

différents essais générant des mixités diverses, cependant la variation de géométrie des 

échantillons peut être problématique, c’est pourquoi on peut préférer utiliser un seul type 

d’essai avec une configuration variable : essai DCB modifié, flexion 4-points dissymétrique. 

Dans ce chapitre, je décrirai tout d’abord les essais les plus utilisés, ou du moins ceux qui me 

semblent les plus pertinents pour mesurer l’énergie d’adhérence d’une interface. Ces essais 

sont basés sur la mécanique de la rupture et supposent la propagation d’une fissure dans 

l’interface à étudier tout en évitant la rupture cohésive dans un matériau de l’échantillon ou 

adhésive dans une autre interface, notamment quand l’énergie d’adhérence que l’on veut 

mesurer s’avère élevée par rapport aux énergies de rupture des matériaux ou des autres 

interfaces. Ceci nécessite parfois une préparation laborieuse et délicate des échantillons. C’est 

pourquoi il est intéressant d’explorer les méthodes de mesure non-destructives. Les méthodes 

acoustiques par exemple utilisent les relations entre propagation d’ondes acoustiques 

ultrasonores et propriétés des matériaux pour détecter des défauts ou mesurer des propriétés 

élastiques sans détériorer ceux-ci. Nous verrons quels sont les potentiels de ce type de 

technique quant à l’évaluation de l’adhérence des interfaces. 

 

II.1. Quelques méthodes de mesure de l’adhérence 

Dans ce paragraphe des essais mécaniques sont décrits permettant de mesurer l’énergie 

d’adhérence soit entre deux matériaux « massifs », soit entre un film et son substrat. L’essai 
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de gonflement-décollement est plutôt dédié à l’étude des couches minces, alors que flexion 4-

points et clivage bien que a priori développés pour des applications faisant intervenir des 

matériaux plus massifs (collage entre deux plaques, revêtement épais…) peuvent être 

également utilisés pour l’étude des couches minces moyennant l’ajout d’un « raidisseur », 

c’est-à-dire le plus souvent via le collage d’une lame équivalente au substrat afin de conserver 

une certaine symétrie. 

 

II.1.1. Clivage 

 
Figure II.1 : essai de clivage 

 

Comme nous l’avons vu au chapitre I (p.11) cet essai conduit à une propagation stable de la 

fissure. En effet, il consiste en l’insertion d’un coin d’une épaisseur donnée à l’interface entre 

deux matériaux. Une fois la fissure développée elle atteint une longueur stable : ainsi, même 

si l’on poursuit l’insertion du coin dans l’interface la distance L entre le fond de fissure et les 

points d’appui du coin reste égale (figure II.1). Dans le cas d’une déformation purement 

élastique des matériaux de part et d’autre de l’interface, la théorie des poutres en flexion nous 

permet de relier directement l’énergie d’adhérence de l’interface à cette distance L : 
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avec EE  dans l’hypothèse de contraintes planes et 
21 


E

E  dans l’hypothèse de 

déformations planes. Et dans le cas où les matériaux de part et d’autre de l’interface sont 

égaux (E1 = E2 = E ; 1 = 2 = ) et de même épaisseur (h1 =h2 =h) cette expression se réduit à 

[1] 
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hEGc


           (II.2) 

Il est à noter qu'un développement analytique plus précis a également été proposé en 

introduisant une fondation élastique [1,2] mais nous ne le présentons pas ici. 

Cet essai a été largement utilisé pour étudier les adhésifs et leur vieillissement sous le nom 

d’essai de clivage Boeing [3-7]. Un coin est inséré entre deux plaques identiques collées 

ensemble par une résine époxyde par exemple. Une fois obtenue une fissure suffisamment 

développée de longueur Lo l’évolution de celle-ci est suivie sous différentes conditions de 

température et d’humidité. L’augmentation de la distance L rend compte d’une perte 
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d’adhérence au cours de ces traitements du fait de la dégradation du joint par l’environnement 

(figure II.2). 

 

 
Figure II.2 : diminution de Gc avec le temps de vieillissement dans le cas d’un collage 

acier/résine époxyde/acier (50°C et 60%HR) [7] 

 

A présent cet essai est étendu à l’étude de toutes sortes de systèmes : un coin est introduit 

jusqu’à obtention d’une fissure bien développée et stable [8-10]. Le point délicat résidant dans 

la mesure de la longueur L qui doit être connue de façon précise au vu de son influence sur le 

calcul de l’énergie d’adhérence (cf. équation II.1). La méthode la plus simple est l’observation 

du chant de l’échantillon par microscopie. Cependant, même si cette méthode est la plus 

utilisée, elle présente certains inconvénients : la détection du fond de fissure n’est pas toujours 

facile car il est très fin, difficilement détectable. De plus, suivant la géométrie de l’échantillon 

et le niveau d’adhérence, le front de fissure n’est pas rectiligne mais courbe (fig. II.3) et la 

mesure sur le chant conduit à une sous-estimation de la distance L. C’est pourquoi d’autres 

méthodes tendent à être développées pour la mesure de L.  

 

 
Figure II.3 : exemple de fronts de fissure courbes dans le cas d’un essai par clivage sur un 

joint adhésif [11]. Les traces laissées par les interruptions de propagation de la fissure ou ses 

déviations mettent en évidence la courbure du front de fissure. 
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Dans le cas d’études sur le collage moléculaire de plaques de silicium par exemple, la fissure 

peut être visualisée dans son plan en utilisant la transparence du silicium à la lumière infra-

rouge [9]. Dans le cas où les matériaux ne présentent pas de propriété de transparence, une 

autre méthode a été développée, basée sur la théorie des poutres en flexion [10]. Cette 

méthode « indirecte » consiste à mesurer le profil de flexion des matériaux (poutres ou 

plaques) de part et d’autre de la fissure, qui sous l’effet du coin et de leur libération par la 

propagation de la fissure se fléchissent : la longueur L est obtenue par régression linéaire entre 

courbure mesurée et courbure calculée par la théorie des poutres en flexion, voire calculée par 

méthode numérique aux éléments finis. 

Généralement, cet essai est conduit sur des échantillons symétriques (même matériau et même 

épaisseur de part et d’autre de l’interface) mais il peut être intéressant d’utiliser une 

dissymétrie afin de contraindre la fissure à se propager dans une interface plutôt qu’une autre 

dans l’étude de multicouches par exemple. En effet, la dissymétrie macroscopique de rigidité 

va modifier le champ de contrainte en tête de fissure et permettre ainsi de tenter une déviation 

de la fissure comme l’ont montré Chen et al. (figure II.3) [11]. 

 

 
Figure II.4 : essai DCB à chargement mixte [12]. La mixité modale dépend des chargements 

P et W et des distances c et d. 

 

Si l’essai de clivage par insertion d’un coin est facile à mettre en œuvre, il ne permet 

d’atteindre qu’une seule mixité modale, proche de la traction pure. L’essai DCB dont la 

configuration est proche de celle du clivage au coin, peut par contre permettre de balayer des 

mixités modales de 0 à 90° sous une forme modifiée appelé DCB à chargement mixte (figure 

II.4) [12-14]. L’avantage est alors de tester une interface sous diverses mixités modales sans 

modification de la géométrie d’échantillon. 
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II.1.2. Flexion 4-points 

 
 

Figure II.5 : essai de flexion 4-points modifié, principe et courbe de charge 

 

Dans le cas de la mesure d’énergie d’adhérence cette méthode est appelée flexion 4-points 

modifiée [15-18] puisque la flexion 4-points est déjà utilisée en mécanique de la rupture 

notamment. La flexion 4-points modifiée donc fait appel à une géométrie d’échantillon telle 

que présentée sur la figure II.5 : l’échantillon est constitué d’un « support » assemblé avec un 

« raidisseur » comportant une entaille en son milieu qui débouche au niveau de l’interface. 

Lors de la mise en flexion de l’échantillon une fissure s’amorce à partir de l’entaille et se 

propage à l’interface entre les deux matériaux constituant le « support » et le « raidisseur ». 

Cette méthode peut s’appliquer aux revêtements épais, le revêtement jouant le rôle de 

raidisseur, ou aux couches minces, dans ce cas le collage d’un « raidisseur » est nécessaire. 

Un raidisseur de même épaisseur et de même matière que le substrat est souvent choisi afin de 

conserver une symétrie dans l’essai mais cela n’est pas indispensable, notamment si l’on a 

besoin d’une plus grande rigidité pour faciliter la fissuration. Ici encore, dans le cas d’un 

déplacement faible induisant des déformations purement élastiques des matériaux, la théorie 

de la flexion des poutres permet d’analyser l’essai. La fissure se propage de façon stable à 

force constante Fp et l’énergie d’adhérence est directement reliée à cette force par l’expression 

[15] : 
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où 21 hhh   et 
1

2

E

E
 . Cette expression se simplifie lorsque les deux matériaux 

« support » et « raidisseur » sont égaux et de même épaisseur 
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c           (II.4) 

Cependant, dans certains systèmes ce plateau de force n’est pas observé même s’il y a 

fissuration [19], au mieux une inflexion est visible sur la courbe de charge. Ce phénomène est 
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lié à un problème d’amorçage. L’amorçage de la fissure est plus difficile que sa propagation, 

un surplus d’énergie est stocké dans l’échantillon avant que la fissure n’apparaisse. Après 

amorçage, cet excédent d’énergie est libéré brutalement par la propagation de la fissure. On 

observe parfois un pic avant le plateau de force rendant compte de ce phénomène (figure II.5). 

Si l’énergie d’adhérence de l’interface est faible, l’excédent d’énergie suffit à faire propager 

brutalement la fissure jusqu’aux appuis intérieurs et aucun plateau de force n’est visible sur la 

courbe de charge. Pour palier à ce problème, une pré-amorce de la fissure à l’interface peut 

être ménagée, lorsque cela est possible techniquement. Ainsi avant l’assemblage des 

matériaux ou avant le dépôt du revêtement un polluant peut être déposé au milieu du support, 

en vis-à-vis de la future entaille dans le raidisseur (fig. II.6). Une telle préparation a montré 

ses preuves lors d’une étude sur des barrières thermiques pour l’aéronautique [18] (cf. 

chapitre IV). 

 

 
Figure II.6 : pré-amorce à l’interface pour la flexion 4-points 

 

Comme dans le cas du clivage, on peut essayer de jouer sur la rigidité relative du support et 

du raidisseur pour tenter de dévier une fissure dans un multicouche. On peut également 

rompre la symétrie des appuis pour faire varier la mixité modale (fig. II.7). Cette 

configuration a déjà été utilisée pour tester des matériaux homogènes [20,21] mais elle peut 

également être utilisée pour tester des interfaces [20]. Cette configuration est concurrencée 

par l’utilisation de l’essai DCB à chargement mixte (fig. II.4) appelé en anglais « mixed mode 

bending test » ! 

 

 
Figure II.7 : flexion 4-points dissymétrique [21] 
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II.1.3. Essai de gonflement-décollement 

 
 

 

Figure II.8 : essai de gonflement-décollement (blister test) 

 

L’essai de gonflement-décollement, ou blister test, est applicable à un revêtement sur substrat. 

Un fluide incompressible est injecté sur la face arrière du revêtement, au travers d’un orifice 

ménagé dans le substrat (fig. II.8). La déflexion résultante au centre de la membrane est 

mesurée optiquement (interférométrie, stéréographie… [22,23]) Dans un premier temps, le 

film se gonfle : la hauteur de la cloque est une fonction croissante du volume de fluide injecté 

et de la pression. Au-delà d’une pression critique, le film se détache du substrat. Lors de cette 

phase de décollement, le volume de la cloque augmente rapidement provoquant une 

diminution de la pression (fig. II.8). L’analyse de la courbe pression-hauteur de la cloque 

permet d’évaluer les propriétés mécaniques du revêtement (gonflement), ainsi que de calculer 

l’énergie d’adhérence film-substrat (décollement).  

Pour la partie gonflement, lorsque la membrane est non flambée et isotrope mécaniquement, 

la relation entre la pression P et la déflexion h de la membrane comprend trois termes : un 

terme lié à la présence de contrainte résiduelle dans le film (o), un terme du à la rigidité à la 

traction du film (terme en h3) et un terme de rigidité à la flexion (terme en h) [22,24-29] 
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Suivant les hypothèses formulées et le coefficient de Poisson du film différentes valeurs sont 

obtenues pour les constantes C1, C2 et C3 (tableau II.1). La partie gonflement peut donc 

permettre de déterminer le module de Young de la membrane ainsi que sa contrainte 

résiduelle. 
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C1 C2 C3 référence 
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Tableau II.1 : expressions des constantes C1, C2 et C3 pour une membrane circulaire 

 

En ce qui concerne le décollement, l'expression générale décrivant la chute de pression est 

obtenue à partir d’un bilan énergétique entre l’énergie apportée au système par le fluide sous 

pression et l’énergie consommée d’une part par la déformation de la membrane et d’autre part 

par la propagation de la fissure interfaciale. Dans le cas d’un comportement élastique de la 

membrane on arrive finalement à une équation hyperbolique [25,30] 

cGCph            (II.7) 

où Gc est l'énergie d'adhérence du film sur le substrat. La constante C varie également en 

fonction des hypothèses formulées et des propriétés du film : en l’absence de contrainte 

résiduelle, 

- si la rigidité à la traction est négligée (C2 = 0 dans II.6)  




4

9
C  (II.8) 

- si la rigidité à la flexion est négligée (C3 = 0 dans II.6)  




4

5
C  (II.9) 

et inversement, si la contrainte résiduelle est dominante  


C  (II.10) 

où  est un paramètre adimensionnel dont la valeur varie en fonction des conditions de 

déformation de la membrane (tableau II.2). 

Le contrôle de l’essai par injection de volume de fluide conduit à une propagation stable de la 

fissure à condition que le dispositif d’injection et le fluide (liquide peu compressible) soient 

suffisamment rigides pour n’emmagasiner qu’une quantité négligeable d’énergie élastique. 
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Calotte sphérique 
2


   

Contraintes résiduelles 

dominantes 2


   

Rigidité à la traction  

dominante (C1 = C3 = 0) 
 075.066.1   

Autres cas Calculs MEF 

Tableau II.2 : valeurs de en fonction des hypothèses de déformation  

d’une membrane circulaire [25] 

 

Par rapport aux essais de clivage ou de flexion précédemment décrits, l’essai de gonflement-

décollement est mieux adapté à l’étude des films sur substrat, évitant le recours au collage 

d’un raidisseur. Cependant, la préparation des échantillons est un point limitant de cet essai. 

En effet, il faut être capable de réaliser des membranes auto-portantes sans modification de 

l’interface. De plus, le film ne doit pas rompre avant le décollement, malgré une forte flexion 

sur le pourtour de la membrane lorsque la déflexion devient importante et une forte traction au 

centre. Dans le cas de matériau ductile, on peut observer une déformation plastique de la 

membrane. Une correction de l’énergie dissipée par la déformation plastique a été proposée 

[31] consistant tout simplement à soustraire cette énergie, ce qui revient à soustraire la hauteur 

de cloque rémanente hp après décharge à la hauteur totale de cloque mesurée (fig. II.9). 

 

 
Figure II.9 : correction de la plasticité proposée par [31] 

 

En revanche, dans le cas de déformation de type visqueuse de la membrane (visco-élasticité), 

il semble que la rigidité du dispositif prend une importance non-négligeable. L’énergie 

emmagasinée dans le dispositif est progressivement restituée à la membrane et participe à sa 

déformation. L’équation hyperbolique (II.7) n’est plus utilisable pour l’interprétation des 

courbes pression-hauteur du fait de la compétition entre les deux phénomènes dissipatifs, 

fissure et viscosité (fig. II.10). Des développements théoriques sont en cours sur ces aspects 

mais n’ont pas encore donné lieu à une nouvelle expression pour le calcul de l’énergie 

d’adhérence à partir de la courbe de charge pression-hauteur de cloque. 
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Figure II.10 : courbe p(h) pour une membrane visco-élastique (film polymère)  

 

Enfin, pour conclure sur cet essai de gonflement-décollement, on peut envisager son 

utilisation pour l’étude du vieillissement des interfaces film-substrat, par une méthode 

similaire à celle du clivage pour les adhésifs. Une fissure est amorcée puis, sans variation du 

volume injecté, l’évolution de la cloque est suivie sous différentes conditions de température 

ou en injectant un fluide agressif pour le système. Une telle méthode peut être appliquée pour 

l’étude de revêtements protecteurs tels les peintures par exemple et évaluer la durée de 

protection en cas de rayures du revêtement. 

Pour finir sur cet essai blister, une variante à l'essai "pressurisé" est l'essai "par poinçon" ou 

"blister ponctuel" [30,32,33] dans lequel le film n'est plus poussé par un fluide sous pression 

mais par une bille au bout d'un poinçon (voir chapitre III, figure III.11 p.49). 

 

II.1.4. Bilan 

Les essais présentés précédemment conduisent généralement à une propagation de fissure 

stable permettant de faire une mesure de l’énergie d’adhérence dans le cas idéal stationnaire. 

Cependant, pour arriver à cet objectif, chaque essai nécessite une préparation des échantillons 

qui peut se montrer parfois très délicate et engendrer des perturbations dans la mesure. Ainsi, 

obtenir une membrane sur un substrat troué n’est pas toujours facile sans modifier l’état de 

l’interface aux abords du trou, que celui-ci soit réalisé avant ou après dépôt de la couche. 

Dans le cas de caractérisation d’adhérence de films minces avec les essais de clivage ou de 

flexion 4-points, se pose le problème du collage d’un raidisseur. Ce collage apporte en effet 

deux interfaces supplémentaires pouvant être plus faibles que l’interface que l’on veut étudier 

et donc se décoller préférentiellement. De plus, dans le cas de matériaux poreux, la colle peut 

pénétrer dans les matériaux et ainsi en modifier le comportement ainsi que l’adhérence aux 

interfaces. Enfin, les adhésifs sont des matériaux avec une certaine ductilité et peuvent ainsi 

perturber la mesure de l’énergie d’adhérence par dissipation d'énergie plastique conduisant à 

une surestimation de celle-ci [34]. 
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II.2. Vers une caractérisation non-destructive : les méthodes acoustiques 

Les méthodes acoustiques sont quotidiennement utilisées sur les matériaux massifs, 

homogènes ou hétérogènes. Elles servent à suivre les évènements intervenant lors d’essais 

mécaniques en utilisant les ondes acoustiques émises par ces évènements. L’émission 

acoustique permet ainsi d’identifier les instants de formation de défauts tels que cavités et 

fissures lors d’essai de rupture. Certains travaux ont plus particulièrement portés sur la 

distinction des évènements acoustiques provenant de la décohésion à une interface [35-37]. 

Reed et Berg [37] plus particulièrement ont couplé des mesures d’émission acoustique avec 

un essai de traction sur un composite à matrice polymère renforcé par des fibres de carbone. 

En utilisant une méthode particulière d’analyse des ondes émises par les phénomènes de 

rupture au cours de l’essai, ils montrent que la rupture cohésive dans les fibres a une signature 

acoustique différente de celle de la rupture adhésive entre fibres et matrice. 
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Figure II.11 : principe de la mesure du coefficient de réflexion utilisé dans le brevet 

SNECMA moteurs (Ai : amplitude de l’écho i ; r2-3 : coefficient de réflexion acoustique à 

l’interface entre le substrat 2 et le dépôt 3) [38] 

 

Les méthodes acoustiques sont également utilisées pour la caractérisation non-destructive des 

matériaux afin de sonder par ultrasons des pièces et de détecter d’éventuels défauts (fonderie, 

soudure…) mais également pour mesurer les propriétés élastiques. En effet, les lois régissant 

la propagation des ondes acoustiques dans les matériaux dépendent, entre autres propriétés, 

des constantes élastiques. Le recours de plus en plus grand aux matériaux hétérogènes et aux 

couches minces notamment a conduit au développement de techniques acoustiques pour la 

caractérisation de ce type de matériaux aux échelles fines. Ces techniques permettent 

facilement de détecter des défauts d’adhérence de type décohésion : soit en utilisant les 

phénomènes de réflexion et de réfraction ; soit en utilisant le changement de modes des ondes 

propagées dans le cas de couches minces, suivant qu’elles soient soudées ou non à un substrat. 

Ainsi des méthodes de mesure de coefficient de réflexion par « pulse écho » ont été utilisées 

pour la caractérisation des interfaces. Notons le dépôt d’un brevet [38] par SNECMA moteurs 

pour la mesure d’adhérence par analyse des échos successifs obtenus à travers un dépôt type 

projeté plasma sur un substrat. La mesure est basée sur le fait que le rapport des amplitudes 

des échos successifs est fonction du coefficient de réflexion à l’interface dépôt/substrat (figure 

II.11). Cependant, il reste à relier ce coefficient à l’adhérence du dépôt, et donc un calibrage, 

qui ici est fait à l’aide d’un essai de traction. 
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Guo et al. [39] proposent une approche similaire mais cette fois ci pour relier le coefficient de 

réflexion à l’adhérence de l’interface, ils affectent une rigidité K à l’interface ce qui leur 

permet d’écrire une relation directe entre K et le coefficient de réflexion R : 

 
 KZZiZZ

KZZiZZ
R

/

/

2112

2112








         (II.11) 

où Zi sont les impédances acoustiques des matériaux de part et d’autre de l’interface. De sorte 

que si K tend vers l’infini on retrouve l’expression classique de R, et si K égale 0, R vaut -1, 

ce qui signifie un déphasage de 180° caractéristique d’une interface décollée (cas où Z1 < Z2). 

Afin de valider cette méthode, les auteurs comparent le suivi de dégradation d’une interface 

cuivre/adhésif à l’aide de mesures de coefficient de réflexion et par un essai de cisaillement. 

Ils montrent ainsi une bonne corrélation (linéaire) entre les deux types de mesure. Cette 

méthode est donc intéressante, mais elle ne permet pas une mesure absolue. En effet, la 

corrélation entre adhérence et coefficient de réflexion dépend du système étudié et demande 

donc un calibrage préalable également. 

 

 
Figure II.12 : principe d’un microscope acoustique5 

 

Une méthode qui semble prometteuse pour la caractérisation des interfaces est la microscopie 

acoustique. La microscopie acoustique [40-42] consiste à focaliser une onde acoustique 

ultrasonore (1MHz à 1GHz) sur un échantillon via une lentille sphérique et un fluide de 

couplage, généralement de l’eau (figure II.12). Cet appareil fonctionne suivant deux modes. 

Un mode imagerie, où la surface de l’échantillon est balayée en x et en y et  l’amplitude de 

l’onde réfléchie est reportée en chaque point. La distance entre la lentille et l’échantillon 

permet une focalisation en sous-surface à différentes profondeurs. Avec ce mode on peut donc 

sonder une interface enterrée, et détecter les zones de décohésion [43] : la résolution est alors 

déterminée par la taille du faisceau et est limitée par les effets de diffraction à environ une 

longueur d’onde (3 µm pour une fréquence de 600 MHz). En absence de balayage, un autre 

mode peut également être utilisé qui consiste à analyser la réponse de l’échantillon à travers 

sa « signature acoustique » V(Z), en faisant varier la distance Z entre la lentille et 

l’échantillon. La courbe V(Z) est pseudo-périodique du fait de la variation de déphasage entre 

les ondes qui interférent. La période des oscillations est reliée à la vitesse de propagation des 

ondes de surface (ondes de Rayleigh) qui dépend des propriétés du matériau.  Ce mode 

                                                 

5 http://www.cndp.fr/Thermadoc/micro3/rep_mac-Imp.htm 
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permet donc des mesures quantitatives des propriétés acoustiques de l’échantillon et ainsi 

d'expliquer les contrastes observés en mode imagerie. 

 

 
Figure II.13 : image acoustique (à gauche) d’un multicouche à base aluminium sur un 

substrat silicium après déformation cyclique par flexion et comparaison avec une 

micrographie optique (à droite). Les flèches indiquent les zones de décollement [42]. 

 

Pour illustrer ces possibilités penchons nous sur les travaux de Scafidi et al [42]. Un 

microscope acoustique est utilisé en couplage avec des essais mécaniques pour étudier 

l’adhérence de couches minces. Ainsi l’évolution de la décohésion d’un film d’aluminium sur 

un substrat de silicium après différents cycles de flexion 4-points est étudiée grâce au mode 

imagerie du microscope (figure II.13). D’autre part, des essais de traction in situ sont menés 

sur des films de passivation (PSG et Si3N4) en mesurant la signature acoustique de 

l’échantillon au centre de l’éprouvette (figure II.14.a). Le calcul de la vitesse des ondes de 

surface à partir de V(Z) rend compte des différents modes d’endommagement au cours de 

l’essai (figure II.14.b) : l’amplitude de la vitesse commence par décroître du fait de la 

dispersion de l’onde par les fissures cohésives dans le film, puis de nouveaux modes de 

surface apparaissent du fait de la décohésion du film de son substrat. 

Ainsi, en mode imagerie ou en mode signature acoustique, la microscopie acoustique permet 

de distinguer zones adhérentes et zones non-adhérentes d’une interface. Mais si l’on souhaite 

aller plus loin et évaluer le niveau d’adhérence d’une interface il faut passer par une 

modélisation de l’interface comme l’ont fait Guo et al. [39] par exemple. 

 

 

 
a. principe de la mesure in situ b. résultats pour un film PSG 

Figure II.14 : comparaison entre la vitesse des ondes acoustiques de surface et la densité de 

fissures lors d’un essai de traction in situ sous microscope acoustique [42] 
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En conclusion, les méthodes acoustiques, et la microscopie acoustique en particulier, peuvent 

apporter des informations précieuses sur les interfaces et ce de façon non-destructive : 

porosité, rugosité, couches réactionnelles…avec une résolution qui dépend de la technique 

employée. Toutes ces informations nous renseignent sur la nature de l’interface et peuvent 

nous conduire à conclure sur sa tenue mécanique. Mais les méthodes acoustiques ne peuvent 

pour l’instant pas donner de mesures quantitatives directes de l’adhérence. 

 

II.3. Conclusion 

Après le premier chapitre très théorique, ce chapitre a permis d'aborder un aspect plus 

pratique de la caractérisation mécanique des interfaces car celle-ci n'est pas toujours facile 

suivant les systèmes étudiés. Il existe à présent de nombreux tests pour évaluer la résistance 

d'une interface, mais j'ai choisi de présenter ceux que j'utilise le plus souvent. Ces essais 

permettent une propagation stable de la fissure et ainsi le calcul d'une énergie d'adhérence, ce 

qui correspond pour l'instant à ma façon d'aborder la rupture interfaciale. De plus, les trois 

tests présentés peuvent s'appliquer à un grand nombre de systèmes. 

En ce qui concerne les méthodes non-destructives, il existe d'autres méthodes que les 

méthodes acoustiques : thermographie, photo-électrochimie. Cependant, il me semble qu'un 

fort développement, technologique et théorique, dans le domaine des méthodes acoustiques 

ces dernières années, les rendent attractives. Il pourrait être intéressant de sonder les méthodes 

électriques. En effet, d'une part, ce type de méthode peut permettre d'analyser l'intégrité d'une 

interface, en détectant les défauts d'adhérence par mesure de résistivité ou de capacité. Les 

méthodes électriques pourraient également permettre dans certains systèmes d'aller plus loin, 

la conductivité électrique étant reliée à la mobilité des électrons et donc à la structure 

électronique des atomes, on pourrait envisager d'en déduire la nature des liaisons atomiques à 

l'interface. On aurait au final une technique permettant de caractériser l'interface jusqu'à des 

échelles fines. Cependant, pour en arriver là, il faudrait un développement technique 

considérable, notamment pour pouvoir focaliser les mesures sur des zones précises et de 

petites dimensions, ainsi qu'un développement théorique afin de coupler les mesures avec des 

approches multi-échelles. 
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Chapitre III : Interface et zone interfaciale 

Je me souviens que lors de mon oral au concours de chargé de recherche l'un des membres du 

jury m'a demandé si pour moi une interface était un plan ou  avait une épaisseur. A l'époque, 

je voyais une interface comme un plan de séparation entre deux matériaux, une frontière de 

bien définie et sans épaisseur. Cette définition de l'interface est très pratique, du point vue de 

la modélisation mécanique notamment, cependant la réalité est souvent beaucoup plus 

compliquée. En effet, si du point de vue macroscopique, une interface peut être assimilée à un 

plan, dès que l'on descend à des échelles microscopiques différents phénomènes rendent la 

notion d'interface plus floue : diffusion, zone réactionnelle…  On préfère alors parler de zone 

interfaciale et une notion d'épaisseur entre en ligne de compte. 

J'ai commencé à travailler sur des joints adhésifs. Ayant peu de connaissance sur les 

polymères et m'attachant à l'époque essentiellement à des problèmes mécaniques, je voyais 

l'interface métal/adhésif comme un plan, ne pouvant soupçonner une réactivité quelconque 

entre le métal et le polymère. Heureusement, Alain André Roche m'a vite initiée à la notion 

d'interphase [1] : lors de l'application d'une résine époxyde mélangé à son durcisseur aminé 

sur une surface métallique, il y a réaction entre l'amine et le métal. Cette réaction conduit à la 

formation d'une couche au niveau de la surface du métal avec des propriétés différentes de 

celle de la résine époxyde dans l'épaisseur du joint. Et bien sûr cette couche d'interphase a un 

rôle dans la tenue mécanique de l'interface. 

Ainsi, il existe souvent une zone affectée par la réaction entre les matériaux assemblés, celle-

ci est plus ou moins épaisse et va donc être prise en considération ou non suivant l'échelle à 

laquelle on se place. Comme nous allons le voir dans les travaux présentés dans ce chapitre, la 

mesure de l'adhérence se fait souvent par modélisation de l'assemblage en négligeant la 

présence d'une couche réactionnelle. Par contre, la compréhension de l'influence de certains 

paramètres, chimiques notamment, nécessite d'aller étudier cette zone de réaction.  

 

III.1. Adhésion/adhérence 

Le travail d’adhésion (ou énergie d’adhésion) entre deux matériaux A et B est donné par 

l’expression  de Dupré : 

ABBAadhW            (III.1) 

où AB est l'énergie de surface de l'interface AB, et A et B sont les énergies de surface libre 

respectivement du matériau A et du matériau B. Ce travail d’adhésion dépend de toutes les 

interactions à l’interface entre A et B, qui peuvent être décomposées de façon différente 

suivant l’approche choisie : Van der Waals/acide-base ou polaire/apolaire. Nous ne rentrerons 

pas dans ce détail ici car nous nous plaçons à une échelle plus grande que l’échelle atomique. 

A cette échelle, la propagation d’une fissure à l’interface entre A et B nécessite une énergie 

suffisante pour la décohésion de l’interface (Wadh) mais également pour alimenter les 

phénomènes dissipatifs générés par la présence de cette fissure (figure III.1). Si bien que si le 

travail d’adhésion est de l’ordre de 1 J.m-2, l’énergie nécessaire à la propagation de la fissure à 

l’interface, ou énergie d’adhérence Gc, peut être 10 à 100 fois supérieure. 
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Figure III.1 : mécanismes dissipatifs intervenant lors de la propagation  

d’une fissure interfaciale. 

 

Néanmoins on peut supposer la contribution de ces effets dissipatifs comme proportionnelle à 

l'énergie d'adhésion. En effet, si l'énergie d'adhésion devient négligeable, les efforts requis 

pour la propagation de la fissure tendent vers zéro et par conséquent le travail dissipé résultant 

sera lui aussi négligeable. Certains auteurs ont même tentés de quantifier le facteur de 

proportionnalité entre ces deux énergies, adhésion et adhérence, en fonction du phénomène 

dissipatif considéré : plasticité, rugosité… [2] Ce constat de l’existence de phénomènes 

dissipatifs posent différents problèmes quand à la mesure des propriétés d’une interface. 

Premièrement, il apparaît alors évident que le travail d’adhésion ne peut être mesuré via un 

test mécanique tel que ceux décrits au chapitre II. De plus, la modélisation de l’énergie 

d’adhérence par décomposition des différents mécanismes intervenant lors de la propagation 

d’une fissure interfaciale semble impossible car il faudrait être capable d’identifier tous les 

mécanismes intervenants, et ce parfois à des échelles très différentes, et en plus savoir 

quantifier l’énergie dissipée par chacun d’eux. Enfin, cette analyse de la propagation d’une 

fissure interfaciale contribue à l’idée que l’énergie d’adhérence peut dépendre de la mixité 

modale. En effet, suivant le champ de contrainte aux abords du fond de fissure les 

phénomènes dissipatifs mis en jeu n’auront pas le même impact voire seront différents. 

Prenons l’exemple de la plasticité : si au moins l’un des matériaux de part et d’autre de 

l’interface est ductile, l’étendue de la zone plastique en pointe de fissure va varier en fonction 

de la contribution du cisaillement (figure III.2) et par conséquent l’énergie dissipée 

plastiquement ne sera pas la même. 
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Figure III.2 : contour de la déformation plastique p en pointe de fissure pour différentes 

mixités modales [3] ( est un angle de mixité "plastique", dans le cas  =0 est également 

représenté les contours de p pour un matériau homogène ; J est l'intégrale de contour décrite 

au chapitre I et o la limite d'élasticité du matériau le plus ductile) 

 

Du point de vue du couplage entre physico-chimie et mécanique, dans un premier temps, la 

chimie et la structure de l’interface vont déterminer son travail d’adhésion. Quant aux 

phénomènes dissipatifs qui contribueront à l’adhérence, leur nature va être fonction de 

l’interface mais également de son voisinage que l’on peut appeler « zone interfaciale ». En 

effet, lors d’un assemblage, une bonne adhésion peut être obtenue par réaction entre les deux 

matériaux ce qui génère une zone (produits de réaction, diffusion) d’épaisseur définie avec 

des propriétés particulières, différentes des matériaux originels. Cette zone interfaciale aura 

donc son propre comportement plastique, sa propre sensibilité à l’environnement… propriétés 

qui vont définir les phénomènes dissipatifs intervenant lors de la propagation d’une fissure à 

l’interface. Dans les paragraphes suivants nous allons voir des illustrations de ce couplage 

entre physico-chimie et mécanique de la zone interfaciale et sa conséquence sur l’adhérence. 

 

III.2. Brasage réactif métal/céramique 

Dans ce paragraphe nous nous intéressons aux travaux de thèse conduits par Olga Kozlova 

qui montrent d’une part l’effet de la nature et des propriétés de la zone réactionnelle sur le 

mode de rupture à une interface entre un métal et une céramique ainsi que la contribution de 

la plasticité d’un joint de brasure à l’énergie d’adhérence de ce joint sur la céramique. 

 

III.2.1. Introduction 

Le brasage d’une céramique avec elle-même ou avec un partenaire métallique est difficile du 

fait de la faible réactivité de ce type de matériau. Une voie possible est le traitement de la 

surface de la céramique avant le brasage. Dans le cas de l’alumine, le procédé standard utilisé 

dans l’industrie est une métallisation de la surface pour la rendre mouillable par l’alliage de 

brasure. Ce procédé, schématisé sur la figure III.3, est complexe, énergivore et coûteux. 

Cependant une voie plus simple peut être envisagée, le brasage réactif. Il s’agit d’un brasage 

direct à l’aide d’alliages contenant un élément réactif qui va également rendre la surface de la 

céramique mouillable par l’alliage en formant une couche de réaction à la surface de celle-ci : 

mouillage réactif. 
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Figure III.3 : procédé MoMn de métallisation de l’alumine. 

 

Dans cette étude nous nous sommes intéressés à l’utilisation d’alliages CuAg additionnés de 

titane. L’influence de la teneur en titane sur la chimie interfaciale a tout d’abord été étudiée 

afin d’optimiser celle-ci pour l’obtention d’un bon mouillage et d’une bonne adhésion du joint 

de brasure sur la céramique. Dans un second temps, la résistance mécanique des assemblages 

cuivre/alumine obtenue par brasage réactif a été comparée avec celle de ces assemblages 

obtenus à partir d’alumine métallisée. Cette étude mécanique montre l’influence de la nature 

de la chimie et de la structure de la zone interfaciale sur le comportement à rupture de celle-ci. 

Enfin, à travers une étude plus fine de l’adhérence des joints sur l’alumine, l’effet de la 

plasticité sur l’adhérence est analysé et quantifié à l’aide de modélisations numériques par 

méthode aux éléments finis avec des éléments cohésifs. 

 

III.2.2. Protocole de brasage 

En ce qui concerne le brasage du cuivre sur l’alumine métallisée, un alliage AgCu de 

composition eutectique est utilisé (40%at. de Cu équivalent à 28%mass.). L’alumine provient 

de chez Coorstek avec une pureté de 94% et une rugosité moyenne Ra de 0,5µm. Le cuivre est 

de qualité OFHC (oxygen free high conductivity, pureté 99,99%). Pour le brasage réactif, 

avant brasage avec l’alliage AgCu, une couche de titane est déposée par sérigraphie sur 

l’alumine vierge. Cette méthode consiste à étaler une encre de titane à la surface de la 

céramique au travers d’un masque. L’encre est composée de particules de titane de diamètre 

de 1 à 20 µm, d’un liant et d’un solvant organique. L’épaisseur de la couche déposée 

déterminera la composition finale de la brasure en titane. 

sérigraphie 

de Mo-Mn  

alumine 

vierge 

 

dépôt électrolytique  

de nickel 

 

frittage à 850 °C  

 

frittage à 1500 °C 

sous H2/H2O 
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Dans les deux voies, alumine métallisée et encre de titane, l’alliage de brasage se présente 

sous forme de feuillet d’épaisseur 100 µm (fournisseur Wesgo). Ce feuillet est intercalé entre 

la surface d’alumine traitée, par métallisation ou par sérigraphie, et la plaque de cuivre. 

L’ensemble subit alors un traitement thermique schématisé sur la figure III.4 : une montée à 

750°C avec une vitesse de 20°C/min suivie d’un maintien durant 40 min. pour obtenir une 

homogénéisation de la température dans le four. Les conditions de brasage à proprement 

parler sont ensuite 840°C pendant 15 min. avec une pression de 10-4 Pa. L’assemblage est 

ensuite refroidi jusqu’à 400°C avec une vitesse de 20°C/min., puis le refroidissement est 

accéléré par injection d’argon dans l’enceinte du four.  
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Figure III.4 : cycle de brasage. En vert la consigne de température ; en noir la température 

mesurée. 

 

III.2.3. Zone de réaction et microstructure du joint brasé 

Le traitement de métallisation par procédé moly-manganèse d’une alumine conduit à une 

structure multicouche à la surface de l’alumine constituée d’une zone de transition entre la 

céramique et la couche de métallisation, d’une couche de métallisation MoMn poreuse d’une 

épaisseur d’environ 20 µm et d’une fine couche de nickel (liséré clair sur la micrographie 

III.5.a). Le rôle de cette couche de nickel en extrême surface est double : elle favorise 

l’étalement de l’alliage de brasure sur la surface de la céramique et protège la couche de 

métallisation d’une érosion par cet alliage. La tenue de la couche de métallisation MoMn sur 

l’alumine se fait par réaction de leurs phases vitreuses respectives [4,5]. Le joint obtenu par 

brasure AgCu ensuite a une structure d’alliage hypereutectique du fait de la dissolution du 

cuivre du partenaire métallique. On observe ainsi des dendrites de cuivre qui ont germé sur la 

surface de l’alumine jusqu’à une composition eutectique du liquidus donnant un mélange 
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eutectique. Côté cuivre, une structure dendrites de cuivre/mélange eutectique est observée 

dans le joint (figure III.5.b). 

 

 
a. 

 
b. 

Figure III.5 : microstructures de la couche de métallisation (a) et du joint de brasure (b) 

obtenues sur l’alumine métallisée. 

 

Au vue du procédé utilisé pour le brasage réactif, nous avons tout d’abord vérifié que les 

conditions de brasage sont suffisantes pour que le titane diffuse dans tout le joint et s’y 

répartisse de façon homogène. Pour ce qui est du joint, la dissolution du partenaire métallique 

au cours du brasage conduit à une composition hypereutectique du joint qui se compose alors 

de dendrites de cuivre entourées de mélange eutectique AgCu. Nous nous sommes ensuite 

plus particulièrement intéressés à la chimie de l’interface joint/alumine. A cet interface nous 

pouvons observer une zone de réaction composée de deux couches (figure III.6) : une couche 

fine, épaisse d’environ 0,5 µm borde l’alumine et sera dénommé couche I, et une couche plus 

épaisse (4,5 µm) en contact avec l’alliage de brasure que nous nommerons couche II. La 

couche I, très compacte, contient du titane mais pas d’argent ni de cuivre (mesures EDX sur 

MEB). Cette première couche est probablement une couche d’oxyde de titane. La couche II, 

moins uniforme, est identifiée comme une couche de composé Ti3(AlCu)3O (type M6O). 

 

 
a 

 
b. 

 
c. 

Figure III.6 : microstructure du joint (a) et zone réactionnelle (b,c) dans le cas d’un alliage de 

brasure contenant 2,7%mass. de titane. 

 

A travers quatre compositions en titane de l’alliage de brasure (0,8 ; 2,5 ; 3,5 et 4,5 %mass.) 

l’influence de la teneur en titane sur la zone réactionnelle et sur la microstructure du joint est 

étudiée. Pour les deux compositions les plus faibles, 0,8 % et 2,5%mass. Ti, on observe un 

Couche II 

Couche I 

Couche II 

Couche I 

alumine 

cuivre 

alumine 

métallisation  

MoMn 
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effet de la teneur en titane sur la fraction volumique de dendrites : l’augmentation de la 

composition en titane conduit à une augmentation de la fraction volumique de dendrites. En 

effet, du fait de la plus grande interaction entre le titane et le cuivre par rapport à celles entre 

l’argent et le titane ou entre l’argent et le cuivre, le titane contribue à la dissolution du 

partenaire métallique dans l’alliage de brasure. Pour les deux compositions les plus élevées, 

3,5% et 4,5%mass. de titane, on observe la présence de particules d’intermétalliques plus ou 

moins riches en titane : TiCu4 et Ti3Cu4. Deux facteurs contribuent à la formation de ces 

intermétalliques à des compositions en titane relativement faibles par rapport aux indications 

du diagramme de phase Cu-Ti (figure III.7) : la température et la présence d’argent. La 

formation du composé TiCu4 est donnée à 880°C pour une teneur en titane de 15%mass. par 

le diagramme de phase : la température de brasage étant de 840°c cela renforce la stabilité de 

ce composé dans notre alliage. De plus, la présence d’argent dans le l’alliage liquide 

augmente l’activité thermodynamique du titane (tableau III.1), favorisant ainsi la formation 

d’intermétalliques avec le cuivre. 

 

A ssessed  T i - C u  p h ase d i ag r am .

 
Figure III.7 : diagramme de phase Ti-Cu [6]. 

 

Pour ce qui est de la zone réactionnelle, l’observation de cette zone dans le cas de la brasure 

avec 0,8%mass. de titane montre l’instabilité de la couche II. En effet, une fine couche 

d’argent est visible entre les couches I et II. La formation de cette couche d’argent résulte 

d’un appauvrissement du joint en titane lors de la croissance de la zone réactionnelle. Pour les 

autres compositions étudiées, la composition en titane a une faible influence sur la zone 
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réactionnelle : la morphologie de cette zone reste identique, composée des couches I et II, 

seule son épaisseur varie. Elle diminue lorsque la teneur en titane augmente du fait de la 

consommation du titane par la croissance des intermétalliques dans le joint. 

 

alliage Me-i 
 iH , kJ/mole Référence 

Cu-Ti -10 [7] 

Ag-Ti 
39 [8] 

25 [9] 

Cu-Ag 16 [10] 

Ag-Cu 23 [10] 

Tableau III.1 : enthalpie partielle de mélange du soluté i infiniment dilué dans le métal Me 

pour les systèmes binaires Cu-Ti, Ag-Ti, Cu-Ag et Ag-Cu. 

 

III.2.4. Comparaison de la résistance mécanique des brasures réactives 

 avec la brasure sur alumine métallisée 

Pour caractériser la résistance mécanique des assemblages obtenus, un test de traction tel que 

représenté à la figure III.8  a été utilisé. Ce test n’est pas optimisé pour l’étude de l’adhérence 

du joint de brasure sur l’alumine, mais il présente l’avantage de pouvoir tester l’assemblage 

réel correspondant à l’étude, qui est une ampoule à vide pour disjoncteur moyenne tension. 

Cette ampoule se compose d’un capot de cuivre d’épaisseur 2 mm brasé sur un tube 

d’alumine de diamètre intérieur 25 mm, d’épaisseur 5 mm et de hauteur 50 mm. L’essai 

mécanique consiste à insérer un système de vis+écrou dans le trou existant du capot en cuivre 

(figure III.8.b). Le tube d’alumine étant fixé au bâti de la machine d’essai, la vis est déplacée 

avec une vitesse constante de 0,5 mm/min. provoquant l’arrachement du capot de cuivre. 

Avant de conduire ces essais, tous les échantillons sont sondés par un test d’étanchéité afin de 

détecter d’éventuels défauts du joint de brasure. En effet, l’écart entre les coefficients de 

dilatation thermique du cuivre (16,7 10-6 K-1)6 et de l’alumine (8,2 10-6 K-1)7 génère des 

contraintes résiduelles dans le joint lors du refroidissement à partir de la température de 

brasage. Cependant, qu’ils soient obtenus par brasage réactif ou par brasage sur alumine 

métallisée, tous les joints se sont avérés étanches. 

 

                                                 

6 Catalogue des matériaux, cuivre OFHC (1997) 

7 Fiche technique Ceramic properties standard, Coorstek Amazing Solutions 
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a. montage sur la machine d’essai 

 

F   vis   

écrou   

couronne 

 
b. schéma de principe 

Figure III.8 : dispositif utilisé pour les essais de traction 

 

L’allure des courbes force-déplacement est similaire pour les échantillons obtenus par brasure 

réactive (3%mass. de titane) et pour ceux obtenus par brasage sur alumine métallisée. Ces 

courbes reflètent une rupture en deux étapes (figure III.9). Un premier pic de force F1 

correspond à une rupture de type fragile. Il est suivi par un second pic F2 correspondant à une 

rupture de type ductile celui-ci. Bien que l’allure des courbes soit similaire pour les deux 

types d’échantillon, on observe une différence de niveau de force au pic F1: elle est de l’ordre 

de 4200 N en moyenne pour la brasure non-réactive alors qu’elle n’est que d’environ 3000 N 

dans le cas de la brasure réactive. 
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Figure III.9 : courbe force-déplacement typique obtenue lors des essais de traction  

sur un échantillon avec brasure réactive (3%mass. Ti) 

 

De plus, des essais interrompus ont été réalisés afin d’analyser l’origine des pics observés sur 

la courbe de charge. Ces essais révèlent une autre différence entre les deux types de brasure. 

Dans le cas des échantillons réalisés par brasure réactive, la rupture s’amorce dans l’alumine, 

au niveau de la singularité créée par le congé intérieur (figure III.10.a). Le premier pic F1 

correspond dans ce cas à une rupture fragile dans l’alumine,  juste en dessous  du joint. Dans 

le cas des échantillons réalisés par brasure sur alumine métallisée, la rupture s’amorce 



50 

 

également au niveau du congé intérieur mais elle se localise dans la couche de métallisation 

(figure III.10.b). Le pic F2 correspond dans les deux cas à une déformation du joint au nIIIeau 

du congé extérieur jusqu’à rupture de celui-ci. 

 

 
a. brasure réactive 

 

 
b. brasure non-réactive 

Figure III.10 : clichés MEB des assemblages après essai interrompu au pic F1 montrant la 

position de la fissure amorcée au niveau du congé intérieur. 

 

La différence du comportement à rupture entre les deux types de brasure est à relier à la 

microstructure de la zone interfaciale entre le joint et l’alumine ainsi qu’à celle de l’alumine 

aux abords de cette interface. En effet, d’une part la nature des couches entre l’alumine et le 

joint sont différentes dans les deux cas, de plus leur épaisseur diffère beaucoup : dans le cas 

de l’alumine métallisée, la couche de métallisation MoMn est une couche poreuse, donc 

fragile, d’épaisseur 20 µm, alors que dans le cas de la brasure réactive les couches de réaction, 

même si elles sont de comportement fragile, ne font que quelques microns d’épaisseur. Ainsi, 

de par la nature des couches, le chemin de fissure semble favorisé dans la couche de 

métallisation MoMn, du fait de sa porosité et de son épaisseur. D’autre part, les étapes de 

préparation de la surface de l’alumine dans les deux types de brasure étant foncièrement 

différentes, elles peuvent conduire à des modifications différentes de l’alumine aux abords de 

l’interface. Dans le cas de la brasure réactive, l’alumine ne subit probablement pas de 

modifications lors de la préparation : la sérigraphie du titane se fait à température ambiante et 

n’est suivie d’aucun traitement particulier. Cependant, au cours du traitement de brasage, une 

réaction entre le titane et la phase vitreuse peut être envisagée, ce qui conduirait à un 

affaiblissement de celle-ci [11]. En revanche, le traitement de métallisation fait intervenir des 

étapes de traitement à haute température, de plus il existe une réaction entre la couche de 

métallisation en MoMn et la phase vitreuse de l’alumine notamment par diffusion de MnO 

dans la phase vitreuse de la céramique [4]. Cette diffusion pourrait alors amener le manganèse 

à la surface des grains d’alumine, où la formation du composé MnAl2O4 contribuerait à une 

meilleure densification de la céramique [12]. Le traitement de métallisation aurait donc un 

effet renforçant sur la céramique. 

L’hypothèse d’une fragilisation de la céramique par le titane comme justification d’une 

rupture dans la céramique à un niveau de force moins élevé dans le cas de la brasure réactive 

ne semble pas physiquement possible. En effet, même si un tel effet est envisageable, dans 

notre cas il faudrait que le titane diffuse jusqu’à une centaine de microns à l’intérieur de la 

cuivre 

cuivre 

alumine 

alumine 
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céramique lors du traitement de brasage (15min@840°C) pour expliquer le chemin de 

fissuration. Ceci est incompatible avec l’ordre de grandeur des coefficients de diffusion. 

L’hypothèse d’un renforcement de l’alumine par le traitement de métallisation paraît plus 

probable, il expliquerait que les niveaux de force obtenus sur les échantillons avec brasure 

non-réactive sont plus élevés et que la fissure est repoussée dans la couche de métallisation, 

alors point fragile de la zone interfaciale. 

 

III.2.5. Adhérence joint/céramique : effet de la plasticité 

L’essai de traction décrit précédemment n’étant pas optimisé pour une étude spécifique de 

l’adhérence du joint de brasure sur la céramique nous avons développé un essai de 

décollement par poinçon dimensionné pour notre étude [13]. L’essai de gonflement-

décollement par fluide pressurisé présent dans notre équipe n’est pas adapté à cette étude sur 

le brasage, nous nous sommes donc inspirés de l’essai par poinçon déjà utilisé pour l’étude 

des couches polymères notamment [14-16]. Cet essai consiste à déformer puis décoller une 

couche ou une plaque du substrat où elle est fixée en la poussant à l’aide d’une bille à travers 

un trou dans le substrat (figure III.11). Notre dispositif est composé d’une bille en acier de 

diamètre 3 mm fixée au bout d’un poinçon et d’une bride circulaire en acier également. Ce 

dispositif est monté sur une machine de traction-compression permettant un déplacement à 

vitesse constante de la bille : 0,5 mm/min. Les échantillons sont obtenus par brasage d’une 

plaque de cuivre de 2 mm d’épaisseur sur un disque en alumine. Un trou de 5 mm de diamètre 

est usiné au centre du disque d’alumine avant le brasage. Un anti-mouillant est appliqué dans 

le trou et à ses abords afin d’éviter que la brasure (réactive en particulier) ne pénètre dans le 

trou et l’obstrue. Cet agent anti-mouillant facilite également l’amorçage d’une fissure à 

l’interface entre le joint et l’alumine. 

 

 
 

Figure III.11 : schéma de principe de l’essai 

de décollement par poinçon 

 
Figure III.12 : évolution du diamètre de 

fissure réduit d/din avec la charge 

 

L’encombrement du dispositif ne nous permettant pas d’insérer un système d’acquisition de 

hauteur de cloque in situ, nous avons effectué des décharges successives en cours d’essai afin 

de mesurer l’évolution de la cloque à l’aide d’un système de projection dans une boite noire. 

Après chaque décharge, l’échantillon est placé au centre de la boite noire qui se compose 

d’une source lumineuse à un bout, et d’un écran à l’autre bout. Nous effectuons alors des 
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mesures de hauteur et de diamètre de la cloque résiduelle provoquée par la déformation 

plastique de la plaque de cuivre. Une comparaison des mesures de diamètre de cloque avec 

des mesures de diamètres de fissure sur les échantillons post-mortem a révélé un écart 

systématique de 5 mm : dfissure = dcloque+ 5 mm. Il est à noter que le diamètre de la cloque est 

limité par le diamètre intérieur de la bride din. 

La figure III.12 présente les courbes d’évolution du diamètre de fissure réduit avec la charge 

pour différentes compositions en titane d’alliage de brasure réactif. Pour chaque composition 

deux à trois échantillons ont été testés et on observe une bonne reproductibilité. Après essai, 

les échantillons sont enrobés et découpés pour observation métallographique. Quelle que soit 

la composition on observe le même type de rupture (figure III.13) : la fissure s’amorce 

effectivement au niveau du dépôt d’anti-mouillant et se propage à l’interface entre le joint et 

l’alumine. Plus précisément, elle se propage entre la zone réactionnelle et la céramique avec 

arrachement de quelques grains d’alumine.  

 

 
a. vue d’ensemble 

   
b. zoom sur la fissure        c. faciès de rupture côté cuivre 

Figure III.13 : coupe d’un échantillon après décollement par poinçon (3%mass. Ti). 

 

Ce type de fissuration peut être rapproché des observations de Cassidy et al. [11] lors d’essai 

de traction sur des brasures réactives alumine/alumine. Ces auteurs concluent que la fissure se 

propage dans la phase vitreuse de la céramique, parallèlement au joint, probablement du fait 

d’une fragilisation de cette phase par la diffusion de titane (figure III.14). Dans notre cas, la 

fissure est majoritairement à l’interface zone réactionnelle/alumine, mais l’arrachement des 

grains de céramique peut être expliqué par un effet de diffusion du titane dans la phase 

vitreuse, fragilisant celle-ci en certains points. 

 

M6O 

Al2O3 

grain d’alumine 

alumine 
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Figure III.14 : propagation d’une fissure dans la phase vitreuse de l’alumine  

parallèlement au joint tel que proposé par Cassidy et al. [11]. 

 

Dans cet essai de décollement par poinçon, la fissure se localisant à l’interface entre le joint et 

la céramique, une approche énergétique pourrait nous permettre de déterminer l’énergie 

d’adhérence à cette interface. Cependant, la forte déformation plastique de la plaque de 

cuivre, telle qu'on peut l’observer sur la figure III.13.a ne nous permet pas une approche 

analytique type flexion de plaque comme cela a été développé par certains auteurs [15,16]. 

Nous nous sommes donc tournés vers la simulation numérique en utilisant une méthode aux 

éléments finis dans laquelle le comportement mécanique de chaque matériau peut être intégré, 

en particulier la loi élasto-plastique du cuivre préalablement évaluée par des essais de traction 

sur le même cuivre (même composition OFHC et même traitement thermo-mécanique). Quant 

au joint de brasure il est modélisé par des éléments de zone cohésive avec une loi de traction-

séparation (figure III.15). A ce stade, on ne distingue pas la zone réactionnelle du joint et 

l’ensemble a un comportement homogène. 

La loi de traction-séparation suppose un comportement de type élastique, avec une contrainte 

maximale max où l’endommagement de l’élément s’amorce. A partir de ce point, 

l’endommagement va se poursuivre jusqu’à une ouverture maximale max de l’élément 

correspondant à sa rupture totale. L’aire sous la courbe contrainte-ouverture correspond à 

l’énergie de rupture de l’élément, et dans notre cas, est assimilée à l’énergie d’adhérence du 

joint sur la céramique. 
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Figure III.15 : loi de traction-séparation 

 

Des calculs successifs conduisent à l’ajustement du couple de paramètres (max, max) afin que 

la courbe de charge force-déplacement et la courbe d’évolution du diamètre de fissure avec la 

force convergent vers les courbes expérimentales correspondantes.8 Ainsi, dans le cas de la 

brasure à 3 %mass. de titane le couple de paramètres obtenus correspond à une énergie de 

rupture de l’ordre de 450 J.m-2. Afin de comparer l’énergie dissipée par le décollement du 

joint de la céramique à l’énergie dissipée par la déformation plastique de la plaque de cuivre 

on peut écrire le bilan suivant 

fissplasttot UUU           (III.2) 

où fisscfiss AGU  , Afiss étant l’aire d’interface décollée entre le joint et l’alumine et Gc 

l’énergie de rupture obtenue par la modélisation numérique. Uplast est l’énergie dissipée par la 

déformation plastique du cuivre et Utot est l’énergie mécanique totale fournie au système, 

c'est-à-dire le travail du chargement soit l’aire sous la courbe force-déplacement. Un calcul 

grossier montre qu’il y a un ordre de grandeur entre l’énergie dissipée plastiquement dans le 

cuivre et celle dissipée par la propagation de fissure, Uplast étant supérieure. L’énergie dissipée 

plastiquement est loin d’être négligeable et l’on peut supposer que dans les 450 J.m-2 évalués 

par le calcul numérique une grande partie est due à la plasticité du joint. Pour être rigoureuse 

notre approche devrait donc séparer la zone réactionnelle du joint : la zone réactionnelle de 

quelques microns d’épaisseur serait alors modélisée par les éléments de zone cohésive et le 

joint serait décrit comme un matériau élasto-plastique. L’énergie de rupture ainsi évaluée 

serait plus proche de l’énergie d’adhérence de l’interface couche réactionnelle/alumine. Reste 

à identifier la loi élasto-plastique du joint, ce qui n'est pas facile. 

 

                                                 

8 Pour plus de détails sur le calcul numérique se reporter à l’annexe A 
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a. coupe métallographique     b. modélisation numérique 

Figure III.16 : déformée d’un échantillon cuivre/alumine après décollement par poinçon 

 

III.2.6. Conclusion 

Cette première étude illustre bien la relation entre la chimie et la structure au niveau de 

l'interface et la résistance à la rupture de celle-ci. De plus, elle montre que l'analyse de toute la 

zone interfaciale est indispensable, car si la couche de réaction ou la couche de métallisation 

sont des zones facilement identifiables par observations microscopiques, la modification de 

l'alumine par le procédé d'assemblage ne l'est pas et joue pourtant un rôle dans la tenue 

mécanique de l'assemblage. 

 

III.3. Liaison CFC/Cu pour composants face au plasma 

Cette étude concerne également un procédé de brasage avec introduction d’un élément 

réactif : le procédé AMC© (Active Metal Casting) [17] développé par la société Plansee pour 

assembler des composites CFC (carbone fibres de carbone) avec du cuivre de structure 

CuCrZr. Ce procédé consiste à usiner la surface du CFC à l’aide d’un laser pour créer un 

réseau en quinconce de trous coniques (qqs centaines de microns de diamètre et de 

profondeur). Ces trous se rempliront de cuivre lors du brasage (figure III.17.c). Un dépôt de 

titane est ensuite réalisé sur cette surface. Enfin, une brasure au cuivre doux (OFHC) permet 

d’assembler le CFC ainsi préparé au CuCrZr. Le titane forme un carbure avec le carbone du 

CFC ce qui favorise le mouillage de la surface par le cuivre. Le micro-usinage de la surface 

du CFC est destiné à augmenter la résistance de la liaison aux efforts de cisaillement. En effet, 

les composants face au plasma subissent de nombreux cycles thermiques (flux de 10 à 20 

MW.m-2 pendant 20 s) et la différence de dilatation thermique entre les matériaux génèrent 

majoritairement des contraintes de cisaillement au niveau de la liaison. 
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             a. tuiles 

 

 
 

 

        b. monobloc 

 

 
 

 

c. liaison 

 

Figure III.17 : géométries possibles pour les composants face au plasma en CFC/Cu (a,b) et 

microstructure de la liaison obtenue par procédé AMC©. 

 

Un autre élément favorisant la formation de carbures à la surface du CFC peut également être 

utilisé, le silicium. L’addition conjointe de titane et de silicium a été explorée par Plansee car 

elle conduit à une modification de la structure de l’interface CFC/joint qui semble être 

bénéfique à sa tenue mécanique [18]. Nous allons développer cet aspect, ainsi que l’effet de la 

géométrie de la liaison, notre étude ayant porté sur deux géométries possibles pour ces 

composants : tuiles versus monobloc (figure III.17) [19]. Il est à noter que dans les deux 

géométries le CFC utilisé n’est pas le même : pour la géométrie tuiles le CFC est du N11, 

alors que pour la géométrie monobloc il s’agit de NB31, aux propriétés mécaniques plus 

élevées. 

 

III.3.1. Tenue mécanique de la géométrie tuiles 

La structure en tuiles permet d'éviter une rupture du CFC par compression, cependant cela 

crée autant de singularités où peuvent s'amorcer des fissures. Cette structure a été testée en 

cisaillement suivant deux types de sollicitation : des essais de traction-cisaillement réalisés in 

situ sous MEB et des essais de cisaillement direct sur des éprouvettes plus grosses (figure 

III.18). Les deux types d’essai conduisent à des contraintes maximales en cisaillement 

similaires, de l’ordre de 30 MPa, ce qui est en accord avec les valeurs de la littérature [20,21]. 

Cependant, les faciès de rupture diffèrent. Dans le cas de la traction-cisaillement, 

l’observation in situ sous MEB met en évidence une propagation de la fissure mixte : la 

fissure se propage à l’interface joint/CFC pour contourner le sommet des picots de cuivre, et 

se propage dans le CFC pour faire un pontage entre ces picots. Dans le cas du cisaillement 

direct, les faciès de rupture révèlent une fissure dans le CFC uniquement, juste au dessus des 

picots de cuivre. 

 

  

200 µm 

cuivre 

CFC 



57 

 

dd

 

 
observation MEB de la fissure 

 

 
faciès de rupture (côté CFC) 

a. essai de traction-cisaillement in situ  b. essai de cisaillement direct 

Figure III.18 : essais de cisaillement réalisés sur des liaisons CFC/Cu tuiles 

 

Les deux types d'essai présentés sont complémentaires, offrant des modes de sollicitation 

différents au niveau de la liaison. Dans le cas de la traction-cisaillement, la liberté de 

mouvement en flexion de la couche CFC notamment, favorise une rupture par décohésion le 

long de l'interface des picots. Dans les essais de cisaillement direct, les picots de cuivre ont 

plus un rôle de consolidation, déportant la rupture dans le CFC. La réalité de la sollicitation en 

service de la liaison se situe entre ces deux sollicitations. Lors des cycles thermiques, les 

différences de dilatation thermique des matériaux de part et d'autre de la liaison engendrent un 

effort de cisaillement. Mais l'interface proche d'un bord libre subit un cisaillement avec une 

possibilité de flexion de la couche de CFC, donc proche de celui subi lors de l'essai traction-

cisaillement, alors que l'interface au centre de la tuile subit un cisaillement pur, similaire à 

celui subi lors des essais de cisaillement direct. 

 

III.3.2. Tenue mécanique de la géométrie monobloc 

Nous avons également testé cette géométrie par cisaillement, cependant la géométrie 

monobloc apporte une problématique supplémentaire : la forme particulière de la liaison 

(circulaire) génère une anisotropie d'une part car le CFC est orthotrope et d'autre part parce 

que le flux de chaleur à la liaison génère un champ de contraintes thermiques non uniforme. 

Alors qu'un essai de cisaillement consistant à pousser le tube de cuivre hors du bloc de CFC 

aurait donné un comportement global de la liaison, nous avons choisi d'étudier sa résistance 

par secteurs afin d'évaluer l'influence des effets précités. La liaison circulaire entre le cuivre et 

le CFC balaie toutes les orientations du CFC et nous avons choisi de tester des secteurs le 

long du périmètre du tube de cuivre dont l’angle au centre est  un compromis entre une taille 

d'échantillon suffisamment grande pour réaliser l'essai et en même temps pas trop importante 

pour rester dans une désorientation faible par rapport aux axes du CFC. Ainsi pour ces essais 

un angle de 53° a été choisi. Les monoblocs ont d’abord été  découpés en tranches de 5 à 6 

mm d’épaisseur. Puis la partie cuivre a été découpée en secteurs (figure III.19) afin de 

collecter un maximum d'informations en fonction de la position. 
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Figure III.19 : découpe en secteurs du tube de cuivre pour les essais de cisaillement 

 

Du fait de la géométrie spécifique des monoblocs et du choix de tester la liaison par secteurs, 

un dispositif spécial a été développé pour les essais de cisaillement [22]. Ce dispositif est 

composé d'une "matrice" dans laquelle est insérée la tranche de monobloc et d'un "poinçon" 

avec la forme d'un secteur (angle 53°). Les dimensions du poinçon sont telles qu'il appuie sur 

le cuivre de structure et la liaison en cuivre et affleure le CFC, ceci afin de localiser le 

cisaillement à l'interface liaison/CFC. Ce poinçon est fixé sur un cylindre qui est guidé dans la 

matrice pour assurer l'alignement des pièces et un cisaillement pur. Tous les essais ont été 

réalisés avec une vitesse de déplacement constante, égale à 0,5 mm/min. 

Pour la plupart des échantillons on mesure une contrainte maximale qui correspond à la 

rupture de l'interface. A partir de ces mesures de contraintes maximales à rupture on peut 

essayer de dégager une tendance sur l'influence de l'orientation des secteurs et sur l'exposition 

des monoblocs au flux. Pour cela, nous classons les résultats tels que sur la figure III.20 : les 

contraintes maximales sont classées par secteurs, le secteur le plus exposé au flux étant au 

centre (secteur 1). Les résultats sont ainsi reportés pour chaque bloc : pour le bloc n’ayant 

pratiquement subi aucun flux (bloc C16) et pour les blocs C14 et C15 ayant subi des flux 

thermiques jusqu'à 23 MW.m-2. Les secteurs pour lesquels aucun résultat n'a été reporté sont 

les secteurs qui soit n'ont pas pu être testés car déjà décrochés lors de la préparation des 

échantillons, soit ceux pour lesquels la courbe de contrainte-déplacement n'est pas 

exploitable. 

 
Figure III.20 : Contrainte maximale de cisaillement en fonction de la position du secteur 

a. b. 

flux flux 
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Si on observe les faciès de rupture au microscope électronique à balayage (figure III.21), on 

confirme que la rupture a bien eu lieu à l'interface cuivre/CFC : globalement les picots de 

cuivre sont déchaussés et on observe quelques résidus de CFC piégés entre les picots, en 

fonction de l'orientation des fibres vis-à-vis de l'interface. Ces faciès sont observés aussi bien 

sur les échantillons cisaillés que sur ceux décrochés avant essai. 

  

 

a. C16E2_3 décroché pendant préparation 

 

b. C16E2_5 cisaillé (max = 28 MPa) 

Figure III.21 : faciès de rupture de secteur décroché seul (a.) et cisaillé (b.). 

 

En ce qui concerne la résistance au cisaillement, on note qu'il n'y pas de variation logique de 

la résistance de la liaison en fonction du test de fatigue subi par le bloc : les niveaux de 

contrainte mesurés pour les blocs C14 et C15 ne sont pas particulièrement inférieurs à ceux 

mesurés pour le bloc C16. De plus, l'effet de l'orientation du secteur par rapport à la direction 

du flux thermique ne semble pas avoir d’influence non plus : on n'observe pas par exemple 

une croissance de la contrainte à rupture lorsque l'on s'éloigne de la surface en vis-à-vis du 

flux. La contrainte maximale de cisaillement moyenne reste de l’ordre de 40 MPa. Cette 

valeur est supérieure à celle mesurée sur la géométrie tuile, mais ici le composite CFC est plus 

tenace (NB31 versus N11). Elle est comparable aux valeurs de la littérature sur ce type de 

matériaux [21,23]. 

Par contre, les secteurs qui semblent les plus endommagés, c'est-à-dire ceux pour lesquels 

nous n'avons pu faire de mesure, semblent tous localisés au même endroit sur la liaison : 

angles -45° et ±90°. On peut comparer ce résultat à des simulations numériques réalisées pour 

le calcul des contraintes résiduelles dans la structure après élaboration (figure III.22) [22,24]. 

On note alors que les zones de faible adhérence correspondent aux zones de plus fortes 

contraintes résiduelles. La faible adhérence des secteurs 3 et 7 peut ainsi être associée à une 

coïncidence de fortes contraintes en traction suivant x (xx) et d’une direction de faible 

résistance du CFC dans cette direction : ainsi les contraintes xx calculées dans ces zones 

atteignent la limite à rupture en traction dans cette direction du NB31, soit 30 MPa [25].  
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Figure III.22 : répartition des contraintes résiduelles dans le CFC 

 

  

III.3.3. Effet de l’addition de silicium sur la liaison 

 
a. 

 
b. 

 
c. 

 
d. 

Figure III.23 : structure de la liaison cuivre/CFC dans les géométries monobloc (a et c) et 

tuiles (b et d). 

 

Si l’on observe la structure de la liaison dans les deux géométries on note des différences. La 

première est liée à la différence de propriété du CFC : le NB31 étant plus dense que le N11, 

on observe moins de phénomène d’infiltration de cuivre dans celui-ci (figure III.23.a et b). On 

note également une différence de la microstructure à l’interface entre le cuivre et le CFC 

(figure III.23.b et d). Dans le cas de la géométrie tuiles (figure III.23.d) l’adhésion du cuivre 

sur le CFC est assurée par une couche de carbure de titane dense (phase grise) d’une dizaine 

de microns d’épaisseur constituée de grains de TiC séparés par des canaux de cuivre. Dans le 

cas de la géométrie monobloc la couche de carbure de titane est plus épaisse, environ 20 µm 
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d’épaisseur, et est constituée de deux couches (figure III.23.c) : une couche dense d’environ   

5 µm d’épaisseur en contact avec le CFC, similaire à celle observée dans la géométrie tuile, et 

une couche de TiC plus complexe, contenant des inclusions de cuivre même dans les grains. 

D’après Eidenberg et al. [18,26] cette microstructure est due à l’addition de silicium en plus 

du titane lors de l’élaboration de la liaison par le procédé AMC©. En effet, ces auteurs 

comparent les microstructures de la liaison cuivre/CFC obtenues avec des compositions en 

silicium différentes : pour l’échantillon contenant peu de silicium ils obtiennent une couche de 

TiC dense similaire à celle observée sur nos échantillons tuiles, alors que pour l’échantillon 

avec une teneur en silicium plus élevée ils observent une microstructure d’interface similaire à 

celle de nos échantillons monobloc. Cette structure en deux couches serait alors due à un 

équilibre ternaire Si-Ti-C. Cependant, les analyses EDS réalisées sur le MEB (Léo S440 

équipé d'un système EDAX) ne montrent pas de présence de silicium dans le joint. On en 

trouve quelques traces plutôt côté  CFC (figure III.24) ce qui correspond aux observations de 

Eidenberger et al. qui notent que le SiC formé à partir de silicium pénètre les porosités du 

CFC.  

 

  
Figure III.24 : image MEB et analyse EDS d’une zone contenant du silicium (monobloc 

C15) (la croix verte désigne le point où a été effectuée l’analyse). 

 

Ces auteurs observent également un gain en résistance à la rupture de la liaison par addition 

de silicium due à un chemin de fissuration différent : dans les échantillons avec peu de 

silicium, la fissure se propage à l’interface entre le cuivre et la couche de TiC dense, alors que 

dans les échantillons avec plus de silicium la fissure se propage entre la couche de TiC dense 

et la couche complexe TiC/cuivre. Les auteurs attribuent le gain en résistance à ce chemin de 

fissuration plus difficile. Cependant, les essais mécaniques qu’ils effectuent (flexion 3 points) 

ne sont pas comparables à nos essais de cisaillement et pour notre part même avec une 

structure du joint complexe, en deux couches, on observe une fissuration entre le CFC et la 

couche de TiC dense (figure III.25). 
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III.3.4. Conclusion 

Dans cette seconde étude, l'analyse de la relation entre la chimie de la zone interfaciale et la 

tenue de l'assemblage n'est pas encore terminée, cependant l'influence d'autres paramètres 

sont mis en évidence : la géométrie de l'interface et les contraintes résiduelles. Lors des essais 

de cisaillement sur la géométrie tuile, on observe que la présence des picots à l'interface entre 

le cuivre et le CFC modifie le comportement à la rupture suivant le mode de sollicitation. Si 

en cisaillement pur, ces picots ont un effet renforçant, l'ajout d'une composante en flexion 

conduit à une décohésion autour des picots. 

L'étude sur la géométrie monobloc quant à elle met en évidence l'importance des contraintes 

résiduelles dans les assemblages. Souvent présentes dans les matériaux hétérogènes 

(différence de dilatation thermique, contraction de réticulation….), elles peuvent à elles seules 

endommager l'assemblage, comme c'est le cas ici. Et même si elles ne provoquent pas 

directement d'endommagement après élaboration, elles peuvent contribuer à la propagation 

d'une fissure lors des essais mécaniques et doivent donc être prises en compte lors de 

l'évaluation d'une énergie d'adhérence. 

 

 
Figure III.25 : faciès de rupture d'échantillon C14E2 secteur 5 zoom sur un picot sectionné  

 

III.4. Conclusion 

Différents paramètres peuvent influer sur l'adhérence d'une interface : ces paramètres sont 

intrinsèques à l'interface ou à la zone interfaciale (chimie, géométrie) mais sont également liés 

à l'environnement de celle-ci (contraintes et propriétés des matériaux de part et d'autre). 

Suivant les systèmes, certains paramètres vont avoir un rôle prédominant, cependant la 

plupart du temps l'adhérence est le résultat de la somme de leur action, les systèmes réels 

étant souvent complexes. Pour chaque système, l'enjeu apparaît donc comme une meilleure 

compréhension de l'action des paramètres influents, sans négliger leur couplage avec des 

phénomènes a priori secondaires.  
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Chapitre IV : Dégradation de l'adhérence 

Dans le chapitre précédent nous avons vu que lors de l'élaboration d'un assemblage ou du 

dépôt d'un revêtement, on peut optimiser les conditions d'élaboration pour obtenir notamment 

une bonne adhérence aux interfaces en étudiant le couplage entre physico-chimie et 

mécanique. Cependant, au cours de l'utilisation du système, la chimie et les microstructures 

peuvent évoluer, modifiant ainsi les propriétés mécaniques et notamment les adhérences aux 

interfaces. De plus ces modifications s'accompagnent souvent de variation des contraintes 

internes dans le système, contribuant également à une variation de la tenue mécanique du 

système de façon globale. 

Par exemple, l'évolution des joints adhésifs dans des conditions humido-thermes a été le sujet 

de nombre de travaux. En effet, les polymères absorbent facilement les molécules d'eau, 

modifiant les liaisons entre les macromolécules les constituant et développant également des 

contraintes en compression du fait de l'augmentation de volume qui accompagne ce 

phénomène. Des essais de clivage type Boeing (chapitre II, p.25), montrent ainsi une 

dégradation de l'adhérence qui résulte en fait de la dégradation des propriétés du polymère : la 

fissure initialement interfaciale va finir par dévier dans le polymère au cours du 

vieillissement. 

Il ne suffit donc pas de connaître les propriétés d'adhérence d'une interface après élaboration, 

il faut également prévoir son évolution en fonction des conditions de service du système et 

des éventuelles modifications chimiques et microstructurales qui en découlent. En particulier 

les systèmes de barrière thermique sont destinés à protéger une structure de températures 

qu'elle ne pourrait supporter. Or ces conditions de température extrêmes sont propres à la 

modification microstructurale des matériaux. Nous allons ainsi nous pencher sur le cas d'une 

étude portant sur des barrières thermiques pour aubes de turbine d'avion. 

Si la dégradation des propriétés d'adhérence est souvent quelque chose qu'on cherche à éviter 

pour augmenter la durée de vie d'un système, on aimerait parfois être capable de rendre 

l'adhérence réversible. Nous verrons comment cela peut être envisagé, par dégradation de 

l'interface, en utilisant justement les évolutions microstructurales des matériaux, ou par 

biomimétique. 

 

IV.1. Barrières thermiques pour aube de turbine 

Les aubes de turbine pour l’aéronautique sont constituées de superalliage protégé de la 

chaleur du moteur par une céramique, la zircone yttriée. Une couche de liaison est nécessaire, 

notamment pour adapter les différences de dilatation thermique au cours de l’élaboration, 

ainsi que lors des cycles thermiques subis pendant le fonctionnement. Cette couche est en 

aluminure de nickel et elle protège également le superalliage de l’oxydation en s’oxydant 

préférentiellement (figure IV.1). Ainsi, au cours des cycles thermiques, une couche d’alumine 

croît à l’interface entre la couche de liaison et la céramique. La formation de cette couche 

d’alumine est à l’origine d’un problème d’adhérence de la barrière thermique qui limite sa 

durée de vie. Le but de l’étude menée à l'ONERA au cours du doctorat de Pierre-Yvan Théry 

était de comparer deux systèmes, AM1/(NiPt)Al/zircone yttriée et AM1/NiAl(Zr)/zircone 
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yttriée, afin de vérifier que le dopage au zirconium amène effectivement à des durées de vie 

intéressantes et d’autre part de comprendre l’origine de cet effet bénéfique. Les travaux ont 

donc porté sur l’étude de l’oxydation des deux systèmes au fur et à mesure de cycles de 1h à 

1100°C couplée à une mesure de l’évolution de l’énergie d’adhérence au cours de ces cycles. 
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Figure IV.1 : structure de la barrière thermique d’une aube de turbine. 

 

IV.1.1. Evolution microstructurale en oxydation cyclique 

Après élaboration9, les deux couches de liaison présentent des microstructures similaires avec 

une partie externe monophasée d'une épaisseur de l'ordre de 25µm (figure IV.2) et des tailles 

de grains allant de 20 µm à 50 µm. La teneur en aluminium, équivalente dans les deux 

couches, est d'environ 38 %at. (analyse EDX avec témoin). La couche (Ni,Pt)Al contient 8,4 

%at. de platine et la couche NiAl(Zr) a une teneur en zirconium comprise entre 0,01 et 0,02 

%at. (analyse GDMS10). 

Des cycles thermiques d'oxydation à 1100°C sous air sont réalisés dans des fours tubulaires 

équipés d'automates qui sortent et entrent les échantillons de telle sorte que la montée à 

température se fait en 8 minutes et le refroidissement en 5 minutes. Le maintien à 1100°C 

dure 1 heure. Lors de ces cycles on observe un écaillage de la barrière thermique qui devient 

significatif (surface écaillée supérieure à 20%) à partir de 250 cycles dans les deux systèmes. 

De même, des pesées par microbalance révèlent une variation de masse équivalente pour les 

deux systèmes : les cinétiques d'oxydation des couches d'aluminure de nickel alliée au platine 

ou dopée au zirconium sont donc similaires, bien plus lentes que celle d'une couche de NiAl 

seul. Malgré ces similarités, mécanismes d'oxydation et évolution de la microstructure 

diffèrent d'un système à l'autre.  

 

                                                 

9 pour plus de détails sur l'élaboration des échantillons se reporter à l'annexe B. 

10 Glow Discharge Mass Spectrometry 



67 

 

 
a. (Ni,Pt)Al 

 
b. NiAl(Zr) 

Figure IV.2 : microstructures des couches de liaison brutes d'élaboration 

 

Premièrement, l'analyse de la microstructure de la couche d'alumine qui se forme au cours des 

cycles thermiques met en évidence une différence en termes de mécanismes d'oxydation. En 

effet, dans le cas d'une de liaison (Ni,Pt)Al la couche d'alumine se compose de grains 

équiaxes, avec formation et croissance d'aiguilles d'alumine  après plusieurs centaines de 

cycles. Dans le cas de la couche de liaison NiAl(Zr), les grains d'alumine sont colonnaires, et 

aucune aiguille d'alumine  n'a été observée, quel que soit le nombre de cycles. De plus, 

l'observation des surfaces de couches d'aluminure vierges de dépôt de céramique révèle des 

morphologies foncièrement différentes : dans le cas de la couche alliée au platine, la surface 

est très perturbée, constituée de bourrelets qui se superposent à un relief ondulé, alors que la 

couche dopée au zirconium est relativement moins altérée, la microstructure initiale du métal 

étant encore identifiable après 200 cycles. L'ensemble de ces observations nous permet 

d'appréhender les mécanismes de croissance de la couche d'alumine. Dans le cas du (Ni,Pt)Al, 

un mécanisme mixte, alliant diffusion des cations Al3+ du métal vers l'interface 

oxyde/céramique et des anions O2- du gaz (diffusant à travers la céramique poreuse) vers 

l'interface métal/oxyde (figure IV.3.a). La présence d'aiguilles d'alumine  montre également 

qu'une partie significative de la croissance de cet oxyde se réalise par diffusion cationique [1]. 

Ce type de mécanisme conduit à la formation de cavités à l'interface métal/oxyde par effet 

Kirkendall [2] ce qui est effectivement observé pour le système (Ni,Pt)Al. Dans le cas du 

système NiAl(Zr), les observations suggèrent une croissance essentiellement par diffusion 

anionique, à l'interface métal/oxyde (figure IV.3.b). L'absence d'aiguilles d'alumine  et de 

cavités à l'interface métal/oxyde montre effectivement une réduction, voire une inhibition de 

la diffusion cationique. 

 

(Ni,Pt)Al 

AM1 20 µm 20 µm 

NiAl(Zr) 

AM1 
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a. (Ni,Pt)Al 

 

 

 
b. NiAl(Zr) 

Figure IV.3 : mécanismes de croissance de la couche d'alumine  

 

Deuxièmement, les différences des compositions des deux couches et des mécanismes 

d'oxydation, conduisent à des évolutions microstructurales qui diffèrent également. 

Notamment, l'appauvrissement en aluminium de la couche d'aluminure entraîne des 

transformations de phase :  → ' et transformation martensitique [3,4]. Ainsi, une cinétique 

d'oxydation plus rapide dans le système (Ni,Pt)Al, couplée à une diffusion plus rapide de 

l'aluminium vers le superalliage conduisent à une transformation → '  plus rapide que dans 

l'alliage NiAl(Zr) (figure IV.4). Quant à la transformation martensitique, elle n'est observée 

que dans l'alliage allié au platine. En effet, la présence de zirconium entraîne une diminution 

notable de la température de cette transformation [5], la rendant impossible à la température 

utilisée dans notre étude. 

 

 
 

Figure IV.4 : cinétique de transformation

 → ' de l'aluminure dans les deux systèmes 

 
Figure IV.5 : évolution des contraintes de 

compression au sein de la couche d'alumine 

 

L'analyse de ces différentes évolutions microstructurales au cours des cycles d'oxydation est 

importante car s'accompagnant de changement de volume elles sont à l'origine d'une 

dégradation de l'adhérence via le développement de contraintes internes. Notamment, la 

croissance de la couche d'alumine conduit au développement de contraintes en compression 
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au sein de cette couche. Ces contraintes ont été mesurées par piézospectroscopie dans les deux 

systèmes (figure IV.5). On observe ainsi, que même si les cinétiques d'oxydation sont 

similaires dans les deux systèmes, les contraintes développées dans la couche d'oxyde formé 

ont des niveaux différents : elles sont plus élevées dans le cas du système NiAl(Zr). Ceci est à 

relier à un comportement au fluage différent pour les deux alliages : la ségrégation de Zr dans 

les joints de grains de l'alliage NiAl(Zr) augmenterait sa résistance au fluage [6]. La couche 

de liaison (Ni,Pt)Al aurait donc plus de facilité à se déformer afin d'accommoder les 

contraintes liées à la croissance de l'alumine. Ceci conduit notamment au développement 

d'une forte rugosité au niveau de l'interface métal/oxyde (figure IV.6.a). Cette forte rugosité 

est un mécanisme reconnu comme responsable de la perte d'adhérence des barrières 

thermiques par décohésion de la couche de céramique au niveau des zones concaves (figure 

IV.6.b) [7] et décohésion de la couche d'oxyde au niveau des zones convexes [8]. 

 

 
a. 

 

 
 

 

b.  

Figure IV.6 : évolution de la rugosité à l'interface métal/oxyde (a) et formation de cavités qui 

en découle dans le cas du système (Ni,Pt)Al (b). 

 

IV.1.2. Evolution de l’adhérence au cours des cycles 

L'étude du comportement en oxydation des systèmes barrière thermique avec des couches de 

liaison (Ni,Pt)Al et NiAl(Zr) révèle que bien qu'ayant des durées de vie similaire (nombre de 

cycles avant écaillage) leurs évolutions microstructurales diffèrent, conduisant à des 

mécanismes d'endommagement différents. Nous avons donc complété cette étude par une 

mesure quantitative de la dégradation de l'énergie d'adhérence de ces barrières au cours des 

cycles d'oxydation. Pour cela, des essais de flexion 4-points (présenté au chapitre II) ont été 

réalisés sur des échantillons bruts d'élaboration et sur des échantillons ayant subi un nombre 

variable de cycles d'oxydation de 1h à 1100°C dans les mêmes conditions que précédemment 

[9]. Il est à noter que le substrat en superalliage étant monocristallin une attention particulière 

a été portée à l'orientation de celui-ci : la découpe des plaques (68 x 8 x 1 mm3) est telle que 

les faces correspondent aux directions {001} du cristal. 

Pour pouvoir provoquer le décollement de la barrière thermique au cours de la mise sous 

flexion des éprouvettes, le collage d'une contre-plaque est nécessaire, la couche de céramique 
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ne présentant pas une rigidité suffisante. Ainsi, une plaque d'acier inoxydable (AISI 304) est 

collée sur la céramique à l'aide d'une résine époxyde après vérification que la résine ne 

pénètre pas de façon excessive dans la structure colonnaire de la zircone. Afin de favoriser 

l'amorçage d'une fissure interfaciale, une pré-fissure est réalisée au centre des éprouvettes. 

Lors de l'élaboration, après dépôt de la couche d'aluminure, une bande adhésive de 1 mm de 

large placée en leur centre protège cette zone du sablage précédant le dépôt de la zircone. 

Après dépôt on observe la présence de cavités à l'interface couche de liaison/alumine dans 

cette zone non-sablée (figure IV.7.c). Ce défaut de la couche d'oxyde favorise l'amorce d'une 

fissure sur les éprouvettes brutes d'élaboration aussi bien que sur celles ayant subi des cycles 

thermiques. 

 

  
a.            b.                 c. 

Figure IV.7 : principe de l'essai de flexion 4-points sur les barrières thermiques. Schéma du 

montage (a), collage d'une contre-plaque et entaille (b) et pré-fissure (c). 

 

Au cours des essais, les déformations restent élastiques et par conséquent l'énergie 

d'adhérence peut être directement calculée à l'aide de l'expression analytique (chapitre II, 

équation II.3, p.27) [10]. Une modélisation numérique éléments finis du système réel, prenant 

en compte les différentes couches entre le substrat et la contre-plaque a également été 

effectuée et montre que ces couches ont peu d'influence sur le calcul énergétique. La figure 

IV.8 présente les résultats de ces essais sous forme d'évolution de l'énergie d'adhérence de la 

barrière thermique en fonction du nombre de cycles d'oxydation. 3 à 5 éprouvettes ont été 

testées par condition, avec une bonne reproductibilité comme en témoignent  les barres 

d'erreur. 

On note que la dégradation de l'adhérence a essentiellement lieu au cours des 100 premiers 

cycles d'oxydation, par la suite elle semble se stabiliser. On remarque également que les deux 

systèmes évoluent de façon similaire, avec des niveaux d'adhérence en accord avec des 

valeurs mesurées antérieurement sur des systèmes analogues [11,12].  
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Figure IV.8 : évolution de l'énergie d'adhérence au cours des cycles d'oxydation 

 

Si les niveaux d'énergie d'adhérence sont similaires dans les deux systèmes, les faciès de 

rupture révèlent des différences quant aux scenarii de rupture. Sur les systèmes bruts 

d'élaboration, le chemin de rupture est le même dans les deux cas, le long de l'interface 

alumine/couche de liaison. En revanche, après oxydation, dans le système NiAl(Zr), la fissure 

se propage toujours à l'interface alumine/couche de liaison (figure IV.9.a), alors que dans le 

système (Ni,Pt)Al en de nombreux points la fissure dévie dans la couche d'oxyde pour 

rejoindre l'interface alumine/céramique (figure IV.9.b). 

 

 
a. NiAl(Zr)  

 
b. (Ni,Pt)Al 

Figure IV.9 : faciès de rupture observés côté substrat sur  

des éprouvettes ayant subi 100 cycles 

 

Une observation plus poussée du faciès de rupture dans le cas de la couche de liaison alliée au 

platine montre que les zones où la fissure a dévié vers l'interface alumine/céramique 

correspond à des zones concaves au niveau de l'ondulation de l'interface couche de 

liaison/alumine. Ceci est en accord avec la formation de cavités à l'interface céramique/oxyde 

dans ces zones. Dans ce système (Ni,Pt)Al, la perte d'adhérence est donc due à l'effet conjoint 

de la formation de cavités à l'interface aluminure/oxyde et à l'ondulation croissante de la 

50 µm Al2O3 

(+ YPSZ) 
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surface de la couche de liaison. La stabilisation de l'adhérence au-delà de la centaine de cycles 

est lié à la faible évolution des cavités une fois celles-ci formées et à l'effet compensatoire de 

l'ondulation de surface : l'amplitude de celle-ci augmentant, elle constitue également un 

obstacle à la propagation de fissures interfaciales. 

 

 

 

 
 

a. principe [8] 

 
b. observation sur NiAl(Zr) 

Figure IV.10 : décohésion de l'alumine au niveau des zones convexes 

 

Dans le cas du système NiAl(Zr), l'ondulation de surface de la couche de liaison a une 

amplitude beaucoup plus faible, cependant elle est combinée à des contraintes en compression 

élevées dans la couche d'oxyde. Cette combinaison conduit à des niveaux de contrainte hors 

plan suffisamment élevés pour provoquer la décohésion de l'alumine au niveau des zones 

convexes (figure IV.10). Ces décohésions se produisent essentiellement au cours des 100 

premiers cycles provoquant la chute d'adhérence. Par la suite, peu de nouvelles dégradations 

interviennent et l'énergie d'adhérence reste relativement constante. 

 

IV.1.3. Conclusion 

Le couplage des mesures d’adhérence avec des analyses microstructurales a mis en évidence 

que, même si en terme d’évolution de la tenue mécanique de la barrière les deux systèmes 

AM1/(NiPt)Al/zircone yttriée et AM1/NiAl(Zr)/zircone yttriée sont équivalents, cette 

évolution a des origines différentes d’un système à l’autre. Dans le système comportant une 

couche de liaison en aluminure de nickel allié au platine, l'adhérence est rapidement 

détériorée par la formation de cavités interfaciales et par l'augmentation significative de la 

rugosité de la couche de liaison, provoquant un décollement à l'interface couche de liaison / 

alumine. Dans le système comportant une couche de liaison dopée au zirconium, la 

combinaison d'une rugosité interfaciale, pourtant modérée, avec des contraintes de 

compression relativement élevées au sein de la couche d'alumine est à l'origine d'un 

décollement de cette couche.  

 

IV.2. Vers un contrôle de l’adhérence : adhérence réversible 

L'étude présentée au paragraphe précédent illustre la problématique suivant laquelle 

l'adhérence a été longtemps abordée : comment faire adhérer deux matériaux de façon forte et 
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que cette adhérence soit durable dans le temps. Pour cela traitements de surface et couches 

d'accroche promouvant l'adhérence ont été développés. Plus récemment, la problématique 

inverse émerge : comment rendre l'adhérence d'une interface réversible. Ainsi, l'assemblage 

entre divers matériaux de dimensions variées étant à présent maîtrisé, des structures de plus en 

plus complexes peuvent être élaborées repoussant les limites technologiques. C'est ce que l'on 

peut constater dans la fabrication des microsystèmes (MEMS), et en particulier dans leur 

encapsulation, protection nécessaire de ces structures fragiles. 

En effet dans ce domaine, le cahier des charges est exigeant : l'encapsulation doit être 

hermétique, assurer le libre mouvement de la structure 3D qu'elle renferme, résister à 

l'environnement… et en plus être légère. C'est pourquoi, ces dernières années, l'encapsulation 

par assemblage de wafer contenant des cavités tend à être remplacée par l'encapsulation par 

des capots métalliques préformés. Cependant, l'épaisseur de ces capots étant très fine (qqs 

dizaines de microns) ils ne peuvent être élaborés ni manipulés tels quels, ils sont donc déposés 

sur un substrat. Le problème est alors de les transférer de ce substrat support sur le substrat 

comportant les microsystèmes. L'adhérence des capots sur le substrat support doit dans un 

premier temps être suffisante pour permettre une manipulation de l'ensemble au cours des 

étapes qui suivent le dépôt (traitement thermique, positionnement en vis-à-vis des 

microsystèmes…) et par la suite suffisamment faible pour permettre la désolidarisation des 

capots lors de leur transfert sur les microsystèmes. Pour cela, différentes solutions ont été 

envisagées, notamment l'introduction d'une couche intermédiaire entre le substrat support et 

les capots. Dans ce cas, cette couche n'a pas pour fonction d'augmenter l'adhérence du métal 

sur le substrat mais sert de couche sacrificielle pour leur séparation. Cette couche sacrificielle 

peut être constituée d'un matériau dont on va accélérer la dégradation : attaque chimique 

sélective sur une couche d'oxyde, traitement UV d'une couche polymère, rupture d'une couche 

poreuse… D'autres approches s'appuient plus sur la modification de propriétés d'interface. 

Ainsi, Welch et al. [13] proposent un procédé utilisant une couche intermédiaire en alliage de 

brasure. Le point clé de leur procédé de transfert est le dépôt d'une fine couche assurant un 

bon mouillage de l'alliage de brasure sur le substrat support. Cette couche assure une bonne 

adhésion de la brasure, et par conséquent celle des capots, sur le substrat. Puis, lors de la mise 

en place des capots sur les microsystèmes, une montée en température permet à la fois de 

souder les capots aux microsystèmes et de les séparer du substrat. En effet, au cours de ce 

traitement thermique, l'alliage de brasure consomme la fine couche déposée sur le substrat 

réduisant ainsi son mouillage sur celui-ci. Lors du retour à température ambiante, l'interface 

entre l'alliage de brasure et le substrat support est fragilisée et peu facilement être rompue. 

Une autre voie, basée également sur les propriétés d'interface, consiste à contrôler l'adhérence 

entre les capots et le substrat support par traitement de la surface du substrat avant le dépôt du 

métal constituant les capots. Par exemple, Pan [14] utilise le dépôt préalable d'une très fine 

couche de nickel (150 nm) subissant un traitement de passivation avant le dépôt d'une couche 

plus épaisse en nickel qui constituera les capots. Le traitement de passivation conduit à la 

formation d'une couche d'oxyde de nickel (NiO) qui permet d'ajuster l'adhérence entre les 

capots en nickel et le substrat afin qu'elle soit suffisante pour la manipulation des capots et 

assez faible pour leur séparation du substrat une fois ceux-ci soudés aux microsystèmes.  

La perte d'adhérence dans certains systèmes n'est donc plus seulement un problème que l'on 

veut éviter mais plutôt que l'on veut maîtriser afin de pouvoir défaire ce qui a été assemblé. 
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Cependant, on ne peut pas parler de phénomène totalement réversible, puisqu'une fois les 

deux matériaux séparés on ne peut pas aussi facilement les réassembler. Nous ne sommes pas 

dans le cas du film positionnable à volonté que l'on place sur les vitres pour nous protéger du 

soleil. Ce film tient grâce à des forces électrostatiques totalement réversibles mais qui 

n'offrent cependant pas une bonne résistance. Comment atteindre une réversibilité totale tout 

en assurant une adhérence forte ? La réponse a été trouvée du côté du monde animal, sous les 

pattes des lézards. En effet, ces animaux sont capables de grimper sur tout type de support 

sans glisser ni tomber, même à la verticale. Avec une surface de contact réduite à leurs quatre 

pattes ils sont donc capables de soutenir leur poids avec pourtant un système réversible 

puisqu'ils se déplacent. Le secret réside dans une structuration de la surface de leurs pattes en 

fibrilles [15] (figure IV.11). 

 

 
Figure IV.11 : structure en fibrilles d'un gecko (Oedura marmorata) [15] 

 

Le matériau qui constitue ces fibrilles peut être assimilé à un polymère rigide qui se lie avec 

les surfaces simplement par liaisons de Van der Waals, donc des liaisons faibles. Cependant, 

la géométrie des fibrilles et leur faible dimension assurent une bonne adhérence, ce type de 

géométrie limitant les concentrations de contrainte et ralentissant les propagations de fissure 

par émoussement. De plus, cette adhérence est anisotrope, et une réorientation des fibrilles par 

un mouvement de la patte permet son décollement du support. Des équipes cherchent à 

reproduire ce type de système par structuration de surface de polymères. Une équipe du Max 

Planck Institut de Stuttgart [16] utilise notamment des polymères à mémoire de forme afin de 

reproduire les différentes orientations des fibres provoquant soit leur adhérence sur le support 

soit leur détachement (figure IV.12). A température ambiante les fibrilles sont verticales 

assurant une bonne adhérence. Lorsqu'elles sont chauffées au-delà de la température de 

transition, elles se déforment réduisant l'adhérence. Un simple cisaillement suffit alors à les 

décoller. 
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Figure IV.12 : principe du passage adhésif/non-adhésif dans le cas d'un polymère à mémoire 

de forme avec une surface micro-structurée. 

 

IV.3. Conclusion 

La maîtrise de la science des matériaux et des possibilités d'assemblage de ceux-ci en des 

structures multimatériaux repoussent les limites d'utilisation vers des conditions extrêmes. 

L'étude de la durabilité des interfaces, et des revêtements protecteurs en particulier, va donc se 

poursuivre. Mais parallèlement, émerge la recherche dans le domaine de la réversibilité de 

cette adhérence, pour des problèmes technologiques d'élaboration mais également pour des 

problèmes environnementaux. L'utilisation de plus en plus fréquente de multimatériaux pose 

des problèmes de recyclage. Or pour des raisons de préservation de l'environnement tout 

autant que de raréfaction des matières premières, nous devons être capable de défaire ce qui a 

été fait. 
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Perspectives 

Mes perspectives à moyens termes sont dans la continuité des travaux présentés ici. 

Notamment, en ce qui concerne le couplage entre physico-chimie et mécanique,  je co-

encadre une thèse sur des systèmes bi-métalliques en collaboration avec le LMI (Université 

Lyon I)11. Ces systèmes sont intéressants car ils offrent un éventail de chimies et de structures 

interfaciales assez large en fonction des conditions d’élaboration et des traitements thermo-

mécaniques. Ces travaux devraient permettre, au moins sur un système, d'approfondir l'effet 

de différents paramètres microstructuraux sur l'adhérence de l'interface : chimie de la zone de 

réaction entre les deux métaux et épaisseur de cette zone notamment. 

Ces aspects de couplage sont également au cœur d'un projet ANR_PAN'H sur des piles à 

combustibles destinées à fonctionner dans des chaudières au gaz. Ce projet vise à déterminer 

les conditions de fonctionnement optimales pour ce type de piles tout en évitant leur 

dégradation prématurée. En effet, pour ce type de fonctionnement un rendement électrique 

élevé est nécessaire ainsi qu’une tenue importante aux cycles marche/arrêt du système. Ces 

conditions entraînent une réoxydation importante du cermet utilisé pour l'anode, engendrant 

sa dégradation ainsi que le développement de contraintes internes par changement de volume. 

Comme dans le cas de l'étude sur la durabilité des barrières thermiques (chapitre IV) nous 

envisageons de relier adhérence et évolutions microstructurales des matériaux, cependant, 

dans le cas des piles SOFC, les matériaux étant poreux les mesures par essais mécaniques sont 

plus délicates. 

Enfin, dans le cadre de l’ANR-P’NANO / TransFilm je m'ouvrirai à l'idée d'une adhérence 

"réversible", l'objectif du projet étant d’être capable de rendre un film solidaire d’un substrat 

avec une adhérence suffisante pour pouvoir exécuter des opérations ultérieures et finalement 

le transférer sur un autre substrat. L'application étant bien sûr l'encapsulation de 

microsystèmes. 

Les approches développées et approfondies au cours de ces différentes études peuvent 

s'appliquer à divers types de systèmes. Mais parce qu'en tant que chercheuse CNRS je pense 

avoir un devoir envers la société, et sûrement aussi à cause de mon côté un peu écolo, je 

souhaite à plus longs termes me focaliser sur des sujets en lien avec les enjeux sociétaux 

actuels : matériaux pour l'énergie, éco-matériaux, recyclage. 

 

Je souhaite également travailler sur des problèmes de fond en ce qui concerne les propriétés 

d'adhérence. Avec, tout d'abord les aspects de couplage plasticité/adhérence. L'approche 

énergétique que j'utilise suppose un cas idéal de déformation purement élastique, ou en 

plasticité confinée, ce qui n'est pas toujours le cas. Comme nous l'avons vu, dans certains 

systèmes la déformation plastique contribue pour une grande part à la dissipation d'énergie. Je 

souhaiterais donc poursuivre ce qui a été entrepris dans le cadre de la thèse d'Olga Kozlova 

pour approfondir l’étude de la corrélation entre adhérence et plasticité. D'autant que ces 

aspects sont d'actualité, certaines équipes proposent par exemple d’utiliser l’interposition 

d’une couche ductile pour augmenter l’adhérence dans les multicouches [1,2]. Ceci m'amène 

                                                 

11 Laboratoire des Multimatériaux et Interfaces, UMR 5615  
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à vouloir mieux comprendre l’implication de la plasticité sur l’adhérence de certains systèmes 

et notamment son rôle quant aux effets de mixité modale. Pour cela il est nécessaire de 

pouvoir décorréler, jusqu’à des échelles fines, énergie dissipée plastiquement et énergie 

d’adhérence de l’interface. Dans ce sens, le développement d'une approche théorique et 

d'outils numériques sont en projet (doctorat en co-encadrement avec G. Parry, SIMaP). Ceci 

nous conduira à une description du comportement de l'interface à des échelles fines. A plus 

long terme, ce projet devrait donner les outils pour la modélisation de l'influence d'autres 

paramètres sur la propagation de fissures interfaciales, et pouvoir au fur et à mesure ajouter 

les contributions de divers phénomènes : effet de l'environnement, transformation de phases... 

Dans ce cadre, les modèles de zone cohésive sont intéressants car ils permettent de façon 

assez simple d'intégrer un comportement propre à l'interface à une échelle locale. On peut 

imaginer de complexifier les lois de séparation afin de tenir compte des évolutions possibles 

des paramètres décrivant l'interface avec l'environnement et le temps. 

 

Enfin, j'ai un sujet de fond qui me tient à cœur, c'est la mise au point d'une méthode électrique 

non-destructive pour la caractérisation des interfaces (en collaboration avec Fabien Volpi, 

SIMaP). Ce projet de longue haleine avance lentement. Une première étape est de coupler des 

essais mécaniques (flexion 4-points pour l'instant) avec des mesures électriques (capacité). Ce 

couplage permet de suivre notamment la propagation de la fissure interfaciale. La prochaine 

étape sera de suivre le pré-endommagement de l'interface grâce aux mesures électriques. Ce 

type de technique est utilisé dans la caractérisation de matériaux composites conducteurs 

notamment [3,4]. A des échelles plus fines, la caractérisation des propriétés électriques d'une 

interface est possible sur des bi-matériaux de type isolant sur conducteur formant ainsi une 

capacité. Des études sur ces systèmes capacitifs montrent que la réponse C-V est liée à la 

chimie interfaciale [5]. En effet, celle-ci conditionne les densités d'état à l'interface. Il existe 

des modèles pour relier ces densités d'état aux courbes C-V théoriques pour un bi-matériau 

parfait. La différence entre courbes mesurées et courbes calculées permet alors d'identifier la 

présence de "défauts" à l'interface [6,7]. Même si la corrélation entre propriétés électriques 

macroscopiques et chimie interfaciale est sensible sur des structures particulières, approfondir 

ce type d'approche en y ajoutant l'aspect adhérence pourrait conduire à une meilleure 

compréhension de la relation adhésion/adhérence, en s'appuyant par exemple sur des calculs 

ab initio pour évaluer l'adhésion de l'interface à partir de sa chimie. Ceci compléterait 

l'approche à une échelle plus large telle que évoquée dans le paragraphe précédent et 

s'appuyant plutôt sur des modèles de zone cohésive. On aurait ainsi une approche de la tenue 

des interfaces depuis l'échelle atomique jusqu'à l'échelle macroscopique. 
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Annexe A : modélisation d'un essai de décollement par poinçon 

 

L'assemblage ayant une symétrie de révolution, un modèle 2D axisymétrique convient pour la 

simulation de l’essai de décollement par poinçon (figure A.1), sur lequel sont modélisés la 

plaque de cuivre, la rondelle en céramique et le joint de brasure. Pour empêcher l’assemblage 

de se déplacer dans les trois directions ainsi que d’avoir des rotations, un déplacement égal à 

zéro dans la direction U2 est imposé du côté du cuivre sur une zone de 10 mm à partir du 

bord. Cette condition correspond au blocage de l’échantillon par la bride en acier lors de 

l'essai. La bille est présentée comme un corps rigide. En ce qui concerne le chargement 

appliqué, un déplacement est imposé à la bille dans la direction U2. Le maillage a été raffiné 

dans les zones de concentration de contrainte : au contact avec la bille et au point de 

singularité. 

 

 

 

 

Figure A.1. Vue d’ensemble de l’assemblage : (a) conditions aux limites ; (b) maillage dans les zones 

de concentration de contrainte. 
 

Le comportement de l’alumine, considéré comme élastique linéaire isotrope, dépend de deux 

paramètres : le module élastique E et le coefficient de Poisson ν. La loi plastique du cuivre a 

été obtenue à partir d'essais de traction.  

 

Matériau 
E, 

GPa 

Coefficient de 

Poisson, ν 

α, 10-

6/°C 
Loi de comportement mécanique Réf. 

Alumine (94 

%) 
303 0,21 8,2 

élastique linéaire [1] 
Alumine (99 

%) 
370 0,22 8,2 

Cuivre 132 0,3 16,7 
   possps mH   exp  

élasto-plastique 

[2] 

Cusil ABA 83 0,3 18,5 

éléments cohésifs [3] CB4 72 0,3 19,0 

Encre de Ti 85 0,3 18,5 

 

U2=0 

U2 

cuivre 

alumine 

bille 

brasure 

U2 

(a) (b) 
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En ce qui concerne le joint de brasure, il est modélisé à l’aide d’éléments cohésifs disponibles 

dans le code de calcul ABAQUS©. Ces éléments permettent une modélisation de la rupture 

dans le joint, incluant les phases d’amorçage et de propagation. Dans la présente étude, une 

loi simple de traction-séparation a été choisie (figure A.2), dans laquelle l’amorçage de 

l’endommagement correspond à une contrainte maximale au niveau du joint. Jusqu’à ce point 

critique, les éléments ont un comportement linéaire tel que dans la direction normale à la 

fissure : 

  nnn K  

   

où   est la distance de séparation, 

0T

E
K nn   avec E module de Young et T0 l'épaisseur initiale du joint (100 µm). 
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Figure A.2. Loi de traction séparation : contrainte en fonction de l’ouverture de la fissure 

 

La rupture finale est ensuite conditionnée par une ouverture maximale à partir de l’amorçage 

(figure A.2). Les deux paramètres ajustables de ce modèle sont donc max et max. L’intégrale 

sous la courbe correspond à l’énergie dissipée par la rupture dans le joint :  

maxmaxmax
max

max
2

1

2

1



 












nnK
G  

Les paramètres max et max des éléments cohésifs sont évalués pour chaque brasure par une 

méthode inverse. Ils sont ajustés manuellement de sorte que les courbes simulées force-

déplacement ainsi que le diamètre de décollement en fonction de la force maximale coïncident 

avec les courbes expérimentales correspondantes. 

 Afin de faciliter la convergence des calculs, un terme de viscosité est ajouté au comportement 

des éléments cohésifs. Pour nos calculs, une viscosité de l’ordre de 10-3 Pa.s est introduite : 

nous avons vérifié que cette valeur permet la convergence des calculs sans en affecter le 

résultat final (figure A.3). 
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Figure A.3. Influence de la viscosité (η) sur les courbes calculées de l’évolution du diamètre de la 

cloque en fonction de la force appliquée 

 

 

[1] Fiche technique, Ceramic Properties Standard, CoorsTek Amazing Solutions.  

[2] Catalogue des matériaux, Cuivre OFHC, 1997. 

[3] Lovato G., Thèse, Ecole Nationale Supérieure des Mines de Paris, France, 1995. 
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Annexe B : élaboration de barrières thermiques pour aubes de turbine 

 

Les échantillons élaborés pour l'étude sur les barrières thermiques pour aube de turbine 

consistent en un substrat de superalliage à base nickel, une couche de liaison en aluminure de 

nickel et une couche de zircone yttriée. 

Le substrat est un superalliage monocristallin AM1 avec un axe de croissance <001>. Après 

homogénéisation, trempe et revenu, la microstructure de cet alliage est constituée d'une 

matrice  contenant des précipités cuboïdes de '. De plus, la teneur en soufre a été vérifiée cet 

éléments ayant un effet fragilisant : elle est inférieure à 0,5 ppm. 

Les couches de liaison en aluminure de nickel sont déposées par des procédés 

thermochimiques en plusieurs étapes. Il est à noter que la surface du superalliage est sablée en 

milieu humide avant le dépôt de la couche de liaison. L’élaboration de la couche de β-

(Ni,Pt)Al comporte plusieurs étapes. Tout d’abord, une couche de platine de 5 à 7 µm est 

déposée par voie électrolytique. Un traitement de diffusion de 1 h à 1100°C sous vide suit. 

Puis l’aluminium est apporté par voie thermochimique, à partir d’un cément donneur à base 

d’aluminium et de chrome, dans un four porté à 1100°C pendant 4 h sous argon. Cette étape 

est connue sous le nom d’« aluminisation ». Un traitement de diffusion de 1 h à 1100°C 

conclut l’élaboration. Le procédé d’élaboration de la couche de β-NiAl(Zr) comporte moins 

d’étapes. En effet, le zirconium est apporté par voie thermochimique durant l’aluminisation 

réalisée dans ce cas à 1100°C pendant 5 h sous H2. Un traitement thermique, identique au 

traitement de diffusion appliqué aux échantillons revêtus de β-(Ni,Pt)Al, a également été 

effectué sur ceux revêtus de β-NiAl(Zr), ceci afin que les deux types de couches de liaison 

aient connu la même histoire thermique avant de subir les essais d’oxydation. 

La couche de zircone yttriée (7 %mass. Y2O3 - ZrO2), d’une épaisseur d’environ 135 µm, a 

été déposée par EB-PVD. Un sablage de la couche de liaison avant le dépôt de la céramique 

favorise la formation par la suite d'une alumine stable de type , évitant la croissance de la 

phase métastable . 
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Curriculum Vitae 

Expérience 
 

depuis 

      oct. 2002 

Science et Ingénierie des Matériaux et Procédés (SIMaP, UMR 5266) 

Chargé de Recherche (1er classe depuis 2007) : couplage mécanique / physico-

chimie dans l'adhérence des interfaces. 
 

nov. 2001 

   - sept. 2002 

Laboratoire Elaboration par Procédés Magnétiques (E.P.M., UPR 9033) 

CDD Recherche : étude et modélisation de la purification de silicium 

photovoltaïque à l'aide d'un procédé plasma.  

 

nov. 2000 

    - août 2001 

 

McMaster University, Dpt Materials Science and Engineering, Ontario, Canada 

CDD Recherche : étude et modélisation de l'effet de taille des particules sur le 

comportement mécanique de matériaux composites à matrice métallique. 

Matériau: aluminium 6061/Al2O3 élaboré par métallurgie des poudres. 
 

1997-2000 Laboratoire Génie Physique et Mécanique des Matériaux (GPM2, UMR 5010). 

Centre Technique des Industries de la Fonderie (Sèvres). 

Doctorat : conception de tests mécaniques spécifiques aux alliages en cours de 

solidification et exploitation en vue d'optimiser les propriétés des pièces de 

fonderie. Définition d'un critère de fissuration à chaud implémentable dans un 

code de calcul aux éléments finis. 

Matériau : alliages Al-Cu. 

Directeurs : M. Suéry, C.L. Martin 
 

1997 Laboratoire GPM2 (6 mois) 

Projet de fin d'études : définition d'un traitement thermique optimal sur des 

alliages d'aluminium pour la mise en forme à l'état semi-solide (thixoformage). 
 

1995 USINOR, SOLLAC-Dunkerque, C.R.D. (3½mois). 

Stage d’application industrielle en qualité d’ingénieur de recherche : 

caractérisation d'aciers I.F. en cours de process (laminage à chaud). 

 

 

Formation 
 

2000 Diplôme de doctorat Institut National Polytechnique de Grenoble (I.N.P.G.),  

spécialité Science et Génie des Matériaux. Mention Très Honorable. 
 

1997 Diplôme d'Ingénieur I.N.P.G.  
préparé à l'Ecole Nationale Supérieure de Physique de Grenoble (E.N.S.P.G.),  

option Matériaux Fonctionnels. 
 

Diplôme d'Etudes Approfondies (D.E.A.) I.N.P.G. 

spécialité Science et Génie des Matériaux. Mention bien 
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Encadrements 

 

Doctorats et post-doctorats 

2007 - 2010 Co-direction doctorat M. Zhe, ADR cluster MACODEV : "Influence des couches de 

réaction interfaciales sur la tenue mécanique d'assemblages bimétalliques alliages 

légers / renforts" 

directeur : J.-C. Viala (LMI/Univ. Lyon I) 

 

2006 - 2009 Direction doctorat G. Raymond, CIFRE Alliance Crolles2 : "Etude des nitrures de 

silicium utilisés pour générer des contraintes mécaniques dans le canal des 

transistors" 

co-directeur : F. Volpi (SIMaP) 

 

2005 - 2008 Co-direction doctorat O. Kozlova : "Brasage réactif métal/céramique" 

directeur : N. Eustathopoulos (SIMaP) 

thèse soutenue le 17 octobre 2008 

 

2004 - 2007 Co-direction doctorat P.Y. Théry, ONERA :  

"Etude de l’adhérence de couches d’alumine dans le système Superalliage / 

NiAl(Zr) / Barrière thermique pour aube de turbine" 

directeur : M. Dupeux (SIMaP) 

thèse soutenue le 29 octobre 2007 

 

2003-2007 Co-direction doctorat H. Brillet, CIFRE Alliance Crolles2 :  

"Etude expérimentale et numérique de l'endommagement des multimatériaux pour la 

micro-électronique" 

directeur : M. Dupeux (SIMaP) 

thèse soutenue le 15 janvier 2007 

 

2005 Co-encadrement post-doctorat M. Arrigoni, RMNT StressNet :  

"Simulation numérique du décollement de couches minces par nano-indentation" 

co-encadrant : M. Dupeux (SIMaP) 

 

 

 

 

Je suis également sollicitée pour participer à des jurys de doctorat :  

- N. Cherrault, doctorat des Mines de Paris soutenu le 10/02/2006 ;  

- C.-Y. Lee, doctorat INPG soutenu le 16/07/2007 
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Production scientifique 

Revues à comité de lecture 

Hot tearing phenomena in Al-Cu alloys: grain refinement effect, M. Braccini, C.L. Martin, M. 

Suéry and Y. Bréchet, Matériaux et Techniques n°5-6, 19-24 (2000) 

 

Determination of the rheological behaviour of partially solidified alloys for the prediction of 

casting defects, M. Suéry, C. L. Martin, M. Braccini and Y. Bréchet, Advanced Engineering 

Materials 3(8), 589-593 (2001) 

 

Rheological behaviour of the mushy zone at small strains, C.L. Martin, M. Braccini and M. 

Suéry, Mat. Sci. Eng. A325, 292-301 (2002) 

 

Low shear rate behavior at high solid fractions of partially solidified Al-8 wt.%Cu alloys, M. 

Braccini, C.L. Martin, A. Tourabi, Y. Bréchet and M. Suéry, Mat. Sci. Eng. A337, 1-11 

(2002) 

 

Influence of grain refinement on hot tearing in aluminium-copper alloys used in foundry 

industries, M. Braccini, M. Suéry, C. Laguerre and M. Stucky, Rev. Met., N°2, 157-164 

(2003) 

 

Experimental study of the fracture behavior of solidifying Al-Cu alloys, Braccini-M; Martin-

CL; Suery-M; Stucky-M, Journal-of-Materials-Science-and-Technology. 12(3), 307-19 

(2004) 

 

A self-consistent approach to modeling strain gradient plasticity, M. Braccini and D. S. 

Wilkinson, Scripta Materiala 49/1, 53-57 (2003) 

 

Wetting, interfacial interactions and sticking in glass/steel systems, J. Pech, M. Braccini, A. 
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