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Introduction

L'électronique de puissance est un domaine particulier de l'électronique qui s'attache
à la conversion de puissance. Par exemple les modules de puissance s'intègrent dans des
systèmes de gestion de l'énergie, dans le contrôle de moteurs ou d'alternateurs. Ainsi les
réseaux de production/distribution électrique et les transports d'une manière générale
(allant de l'automobile à l'aérospatiale ou l'aéronautique) sont les principaux domaines
d'application.

Les technologies employées ont fortement évolué depuis l'invention du tube ther-
moionique, en 1906 par L. De Forest [1, 2], plus tard supplanté par les technologies à
semiconducteurs et les réels prémices de l'électronique de puissance dans les années 50.
Cette évolution implique des performances toujours plus élevées et apportées par une
miniaturisation toujours plus poussée des composants c'est-à-dire un nombre de compo-
sants par unité de surface sans cesse plus important [3]. En contrepartie les contraintes
thermomécaniques au sein des modules de puissance sont devenues la principale cause
de défaillance de l'électronique de puissance moderne (55 %), suivi des vibrations, de
l'humidité et de la poussière responsables respectivement de 20 %, 19 % et 6 % des
défaillances [4�8].

Après la présentation d'architectures représentatives de modules de puissance et des
matériaux qui les constituent, di�érents modes de dégradations seront passés en revue.
En�n des solutions relatives à une partie spéci�que de la problématique � quel matériau
employer en tant que semelle ou drain thermique ? � seront développées.

0.1 Présentation des modules de puissance

0.1.1 Description d'un module de puissance

L'élaboration des modules de puissance est articulée autour de(s) l'élément(s) ac-
tif(s) du module, c'est-à-dire la(es) puce(s) électronique(s). Lorsque cette dernière est
en fonctionnement, elle est responsable de cycles thermiques détériorant l'assemblage et
auxquels s'ajoute la contribution des contraintes thermiques environnementales (cyclage
passif) [7,9�15]. A�n de protéger au mieux l'élément actif, les modules doivent donc être
élaborés de manière à limiter le plus possible les contraintes de ces deux contributions.
De plus le montage doit assurer l'isolation électrique entre les di�érentes parties du mon-
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Introduction

Figure 1 � Schéma d'un module de puissance.

tage. La �gure 1 représente un schéma simpli�é d'un module de puissance [5, 6]. Sont
représentés de bas en haut :
• la semelle qui permet d'assurer le refroidissement de la structure mais aussi de
limiter les déformations induites par les contraintes thermomécaniques ;
• la brasure 1 qui permet d'assurer une liaison à la fois thermique et mécanique entre
la semelle et le substrat céramique métallisé ;
• le substrat céramique métallisé (SCM) qui est composé d' :
� une céramique assurant l'isolation électrique du système,
� une couche supérieure métallique où sont gravées les pistes du module (circuit
imprimé) et d'où partent les connecteurs externes,

� une couche inférieure du même métal apportant de la symétrie et permettant
ainsi de diminuer les contraintes thermomécaniques dans le SCM ;

• la brasure 2 qui lie la puce au SCM et assure ainsi la conduction thermique et
électrique entre ces parties du système.
• la puce qui est l'élément actif du système, elle est liée d'une part au substrat par
l'intermédiaire de la brasure 2 et d'autre part au reste du montage par un �l de
liaison ;
• un �l de liaison qui permet la communication entre la puce et le reste du module ;
• une couche de passivation (isolant électrique) qui sert à protéger la puce d'un
claquage électrique ;
• un matériau d'encapsulation protégeant le dispositif des chocs et de l'environnement
extérieur.

0.1.2 Les matériaux constituants d'un module

Couche de passivation et encapsulation

La couche de passivation est constituée d'un diélectrique dont l'épaisseur est de l'ordre
d'une dizaine de micromètres. Le rôle de cette couche est d'apporter une isolation élec-
trique su�samment importante pour éviter la formation d'arc électrique dans le module.
Cette couche peut être su�sante dans le cas de module de faible ou moyenne tension
mais elle devra obligatoirement être renforcée par un matériau d'encapsulation dans le
cas de forte di�érence de potentiel (> 1000 V ) au sein du module.

10



0.1 Présentation des modules de puissance

Le but de l'encapsulation ne s'arrête pas à un renfort des propriétés diélectriques du
montage. Il s'agit aussi d'isoler le module de l'environnement extérieur et tout particuliè-
rement de l'air et de l'humidité a�n d'éviter la dégradation du système [5]. Les matériaux
utilisés sont très divers allant du solide au liquide en passant par le gel. En fonction des
spéci�cités du module et de son environnement il pourra être choisi des polymères (par
exemple : polyimide, polyamide-imide ou encore des résines époxydes ou silicone), des
verres borosilicates, des composites polymères renforcés par des charges céramiques, des
gels silicones, des huiles �uorées ou encore des mélanges benzile/toluène [15�18]. D'une
manière générale les matériaux les plus rigides seront utilisés préférentiellement pour la
couche de passivation tandis que les plus �exibles seront utilisés pour encapsuler le mo-
dule car un matériau mou permet de réduire les contraintes en s'adaptant facilement aux
déformations de l'assemblage.

Le �l de laison

Des �ls de liaisons assurent la communication interne entre les di�érentes parties du
module de puissance. La liaison �l/substrat est généralement établie par une soudure
par ultrason [5, 19�21]. Les �ls sont généralement en alliage d'aluminium auquel sont
ajoutés quelques parties par million d'éléments durcissant (silicium ou magnésium) ou
de protection (du nickel apporte une protection face à la corrosion) [5,22]. Cependant, le
recours à des �ls d'or est de plus en plus courant grâce à la très grande stabilité chimique
de ce matériau, mais ceci reste une solution onéreuse [20,23]. Du fait de la miniaturisation
croissante des montages, des courants de plus en plus importants sont amenés à partir
de ces �ls.A titre d'exemple, dans le cas de �ls en aluminium d'une longueur de un
centimètre, un courant maximum de 25 A peut être utilisé pour un diamètre de �l de
300 µm et de 60 A pour un diamètre de 500 µm [5]. Avec de telles sections et des
ampérages plus élevés, le �l fond par e�et Joule. A�n de limiter leurs échau�ements,
les �ls sont associés en parallèle. Néanmoins, pour des applications nécessitant de très
fortes intensités et/ou de hautes fréquences, le recours à des alliages aluminium-cuivre
est nécessaire. De nouvelles solutions permettant une meilleure résistance à la fatigue
thermomécanique sont actuellement développées sur la base d'alliage aluminium-cuivre
renforcés par des �bres de carbone ou encore des composites Cu/Nb ou Cu/Ta [20,21,24].

La puce électronique

La très grande majorité des assemblages est basée sur des puces dont le semiconduc-
teur est un monocristal de silicium [25]. En fonction des montages, la température limite
d'utilisation d'une telle puce sera de 250 ◦C pour des appareils dont les composants ont
une tension de claquage inférieure à 100 V contre 150 ◦C pour des dispositifs dont la
tension de claquage peut atteindre 1000 V .

La face arrière de la puce est généralement métallisée de manière à garantir une qualité
de surface optimale vis-à-vis de la brasure. La métallisation peut aussi être utilisée sur
les faces supérieures et inférieures du substrat céramique métallisé ainsi que sur la face
supérieur de la semelle, c'est-à-dire l'ensemble des parties en contact avec des brasures.

A�n de concevoir des applications à la fois haute tension et haute température, il est
nécessaire d'utiliser d'autres semiconducteurs tel que le carbure de silicium (SiC) ou le
nitrure de gallium (GaN) ou encore le diamant qui supportent des tensions plus élevées
que le silicium.
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Introduction

En�n, les puces étant de plus en plus puissantes (Fig. 2 [4]), elles subissent donc
des �ux de chaleur de plus en plus importants (Fig. 3 [4]) ; il est donc nécessaire de les
concevoir dans un matériau ayant une excellente conductivité thermique [25].

Figure 2 � Evolution de la puissance des puces électroniques [4].

Figure 3 � Evolution du �ux de chaleur des puces électroniques [4].

Les brasures

Les brasures jouent le rôle de lien à la fois thermique et mécanique entre di�érentes
parties de l'assemblage. Cependant, l'industrie de l'électronique connait des di�cultés de
�abilité relatives au vieillissement et à l'endommagement des joints de brasure [7,8,11�14].
Les assemblages subissent à la fois des cycles thermiques actifs (fonctionnement du sys-
tème) et passifs (environnement). Ceci implique que le matériau de brasure doit s'accom-
moder de fortes contraintes de cisaillement dues à la di�érence de coe�cient d'expan-
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0.1 Présentation des modules de puissance

sion thermique (CET ) des matériaux auxquels il est brasé : d'une part une céramique,
(CET < 10× 10−6 /K) et d'autre part un métal (CET = 17× 10−6 /K pour du cuivre
ou bien CET = 23× 10−6 /K pour de l'aluminium) [5]. Le résultat de telles contraintes
est la casse du module à cause de la délamination de la brasure. De plus, d'un point de
vue cinétique, un vieillissement des brasures est constaté avec la croissance d'intermé-
talliques qui fragilisent le matériau ce qui conduit à la casse et donc à la défaillance du
module.

Historiquement, les brasures étain-plomb ont été privilégiées par l'industrie jusqu'en
juillet 2006, c'est-à-dire jusqu'à ce que la directive européenne � Restriction of the use
of certain Hazardous Substances in electrical and electronic equipment � entre en vi-
gueur [26]. Depuis cette date l'usage de plomb (ainsi que 5 autres composés : mercure,
cadmium, chrome hexavalent, polybromodiphényles et polybromodiphényléthers) a été
restreint pour des raisons environnementales. De nouvelles solutions de brasures ont été
développées, en particulier les brasures étain-argent-cuivre qui sont les plus représentées
sur le marché de l'électronique [7,8, 11,13].

Le substrat céramique métallisé

Figure 4 � Propriétés de Al2O3, AlN et Si3N4.

Figure 5 � Module de puissance avec connecteurs brasés.

Historiquement, la première liaison directe métal/céramique a été développée dès le
milieu des années 70 par Sun et Burguess [27, 28]. Le terme de direct bonding metal
quali�ait à l'origine la liaison chimique créée entre le métal et la céramique cependant,
dans le domaine de l'électronique, cette expression désigne maintenant l'ensemble de la
structure métal/céramique/métal. Le Direct Bonding Copper (DBC) a été tout particu-
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lièrement étudié et développé. Plus récemment, la méthode été adaptée à l'aluminium, il
s'agit alors de Direct Bonding Aluminium (DBA). L'oxyde d'aluminium (aussi dénommé
alumine et de formule chimique Al2O3) est la céramique la plus utilisée parmi les sub-
strats céramiques métallisés. Néanmoins pour des applications hautes températures ses
performances ne sont plus su�santes, le nitrure d'aluminium (AlN) est alors à privilégier.
Les principales caractéristiques de ces matériaux sont récapitulées �gure 4. Des montages
mettant en jeu de l'oxyde de béryllium (BeO) ou du nitrure de silicium (Si3N4) existent
aussi. L'utilisation du premier est marginale de part la toxicité du matériau quant à
Si3N4 son usage est réservé à un type de montage di�érent de celui présenté �gure 1 où
le substrat céramique est pris en sandwich entre deux �nes couches de métal (cuivre ou
aluminium).

Des connecteurs qui relient le module à l'extérieur peuvent être brasés sur la couche
supérieure du substrat céramique métallisé (Fig. 5). Cependant a�n de s'a�ranchir des
risques de défaillances liés à l'emploi de brasures, de nouvelles solutions technologiques
où le connecteur fait directement partie du substrat métallisé ont été développées (Fig. 1
p. 10) [10].

La semelle

La semelle est la partie la plus épaisse de l'assemblage, son rôle est avant tout de
limiter les déformations du système. Pour cela il est nécessaire d'employer un matériau
rigide et ayant un coe�cient d'expansion thermique contrôlé. De plus la semelle doit
aussi être capable de dissiper e�cacement la chaleur induite par la puce électronique
lors de son fonctionnement. Il est donc nécessaire d'utiliser un matériau ayant une forte
conductivité thermique d'autant plus qu'elle peut être associée à un drain thermique (tel
qu'un radiateur par exemple) [29].

Le cuivre est généralement employé en tant que semelle pour ses excellentes propriétés
thermomécaniques. De plus, d'un point de vue industriel, ce matériau est abondant, peu
onéreux et facilement usinable. Cependant, sa densité relativement élevée est probléma-
tique dans le cas d'applications embarquées où le poids est un critère déterminant. Dans
ces cas là, l'aluminium lui est préféré même si sa conductivité thermique est plus faible
et son coe�cient d'expansion thermique plus élevé (Fig. 6) [6, 30�32].

Ces solutions simples trouvent néanmoins leurs limites lors de montages nécessitant
de fortes puissances et de hautes températures. Dans ce cas là, il est absolument indispen-
sable d'utiliser un matériau ayant un coe�cient de dilatation plus faible que celui des mé-
taux précédemment cités tout en ayant si possible une conductivité thermique plus élevée.
Deux approches ont été développées a�n d'obtenir de meilleures performances, il s'agit
d'alliages (Cu-W, Cu-Mo, c©Invar ou c©Kovar) ou de matériaux composites (Cu/�bres
de carbone, Cu/diamant, Al/SiC ou encore Ag/diamant par exemples) [6,31,32]. Il est à
noter pour les matériaux composites que la matrice peut éventuellement être un alliage
basé sur le métal présenté. Cependant malgré les avantages spéci�ques à chacune de ces
solutions, elles peuvent aussi présenter des défauts :
• L'utilisation de cuivre dans un alliage ou un composite permet d'obtenir de bonnes
propriétés thermiques mais au détriment d'une densité très élevée.

• L'utilisation du diamant permet d'obtenir d'excellentes performances cependant
l'usinage des pièces est très couteux.
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0.1 Présentation des modules de puissance

• L' c©Invar et le c©Kovar permettent d'obtenir une semelle peu sensible à la di-
latation thermique mais la densité de ces matériaux est élevée tout en ayant une
conductivité thermique très faible.

• Le recours au composite Al/SiC est l'une des alternatives les plus employées de
part la faible densité du matériau et un coe�cient d'expansion thermique proche
de celui de l'alumine. Cependant sa conductivité thermique reste inférieure à celle
de l'aluminium.

• L'utilisation d'une matrice en argent permet de bonnes performances thermiques
et mécaniques tout en ayant un matériau peu sensible à l'environnement chimique
cependant le coût d'une telle semelle est très élevé.

Figure 6 � Propriétés de di�érents matériaux pouvant être employés en tant que se-
melle [31,33�44].

0.1.3 Dégradations des constituants d'un module

Les �ls de liaison

Figure 7 � Micrographie du phénomène d'écaillage d'un �l de liaison en alliage d'alu-
minium.

Les �ls de liaison sont, pour la très grande majorité du marché, en alliage d'aluminium.
L'application de cycles thermiques sur les �ls conduit à un phénomène d'écaillage (Fig. 7)
lui-même dû à la croissance des grains constituants le �l. Ceci peut-être visualisé par
une analyse par di�raction d'électrons rétrodi�usés (Electron BackScattered Di�raction
ou EBSD). La �gure 8 met ainsi en évidence des grains de petite taille avant le cyclage
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(micrographie a) et des grains de très grande taille après un millier de cycles entre −40 ◦C
et 250 ◦C (micrographie b). Ce phénomène est aussi constaté pour des cycles ayant une
température maximale de 150 ◦C, néanmoins pour des raisons cinétiques la croissance
est moins marquée pour un nombre de cycles équivalent.

Figure 8 � Mise en évidence, par di�raction d'électrons rétrodi�usés, de la taille des
grains dans un �l de liaison avant (a) et après (b) cyclage thermique.

Conjointement au phénomène d'écaillage, deux autres types de dégradations peuvent
intervenir. Il s'agit de la levée des �ls et des fractures aux pieds (Fig. 9) [5]. Dans les
deux cas, ces dégradations surviennent à cause des di�érences de dilatation entre le �l
et le substrat. Le cas le plus courant étant un �l en aluminium (coe�cient d'expansion
thermique de 23 × 10−6 /K) brasé sur un substrat en silcium (coe�cient d'expansion
thermique de 2, 6× 10−6 /K). En�n, bien que de nombreux alliages aient été développés
pour répondre aux besoins spéci�ques des �ls de liaisons dans l'électronique, leur durée
de vie reste limitée par la croissance d'intermétalliques ou d'oxydes qui rendent le �l plus
cassant et qui génèrent localement des points chauds entrainant la casse du matériau [20�
22].

Figure 9 � Exemples de micrographies d'endommagement de �ls de liaisons. a et b :
Fractures au pied ; c : Levée du �l [5].

Les métallisations

Les cycles thermiques ont aussi un e�et sur les métallisations [5]. Plus l'amplitude
et la température maximale sont importantes et plus les dégradations des métallisations
seront visibles. Néanmoins, en dessous de 110 ◦C, les dégradations restent négligeables.
Les micrographies présentées �gure 10 mettent ce phénomène en évidence sur des métal-
lisations de puces IGBT (Insulated Gate Bipolar Transistor) dans di�érentes conditions
de cyclage.

L'application d'une couche de passivation apparait donc nécessaire a�n de protéger les
métallisations [5]. La micrographie de la �gure 11 met en évidence l'e�et protecteur d'une
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couche de verre déposée sur une métallisation en aluminium d'une puce ayant subi des
cycles thermiques dus à la répétition de courts-circuits. Il peut être constaté que la partie
recouverte par la couche de passivation ne présente pas d'endommagement contrairement
à la zone non protégée qui a été fortement dégradée par les cycles thermiques.

Figure 10 � Métallisations ayant subies di�érentes conditions de cyclage thermique :
a : métallisation avant cyclage ;
b : métallisation après 250 000 cycles avec Tmin = 35 ◦C et Tmax = 95 ◦C ;
c : métallisation après 100 000 cycles avec Tmin = 90 ◦C et Tmax = 150 ◦C ;
d : métallisation après 47 000 cycles avec Tmin = 90 ◦C et Tmax = 170 ◦C.

Figure 11 � Mise en évidence de la protection par un verre passivant d'une métallisation
en aluminium soumise à des courts-circuits répétitifs. En haut zone protégée par la couche
de passivation, en bas zone sans protection.
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Les céramiques

Les cycles thermiques déforment d'une manière non homogène les di�érentes pièces
constituant le module de puissance. Les brasures et les parties métalliques sont capables
de se déformer sans casser mais ce n'est pas le cas des céramiques qui présentent un
caractère fragile. La micrographie présentée �gure 12 a met en évidence la �ssuration
d'une céramique en alumine sous l'e�et de la déformation de son support métallique.

De plus, la répétition des cycles thermiques entraine petit à petit l'écrouissage des
pièces métalliques. Ainsi au fur et à mesure que le nombre de cycles augmente, les
contraintes mécaniques augmentent dans la céramique à cause du durcissement du mé-
tal. Le maximum de contraintes est très localisé et apparait aux coins des métallisations
et entraine la rupture de la céramique. La micrographie présentée �gure 12 b met en
évidence un substrat céramique en nitrure d'aluminium qui a cassé à cause de l'écrouis-
sage de la métallisation en cuivre auquel il est lié. Cependant, il peut aussi arriver que
la céramique se brise spontanément dès la 1ère utilisation. Dans ce cas, la déformation
plastique du support ne peut être invoquée a�n d'expliquer ce phénomène. La cause de la
casse vient alors de l'existence d'un défaut de trop grande taille générant des contraintes
supérieures à la contrainte à rupture du matériau entrainant ainsi la casse [5]. La mi-
crographie présentée �gure 12 c met en évidence la propagation d'une �ssure dans la
céramique à partir d'une inhomogénéité de la brasure qui génère localement une forte
contrainte [5].

Figure 12 � Micrographies de di�érentes ruptures de céramiques. a : rupture d'alumine
par déformation du support. b : rupture de nitrure d'aluminium par écrouissage du
support. c : rupture d'alumine à cause de l'inhomogénéité de la brasure [5].

Les brasures

De nombreuses solutions ont été et sont encore développées a�n de remplacer e�ca-
cement les brasures au plomb. Cependant ces solutions étant développées depuis peu, il
n'y a donc que peu de recul concernant les problèmes de vieillissements et d'endomma-
gements par les cycles thermiques, eux-mêmes imposés par les modules de puissance et
l'environnement. Le principal mode de dégradation est la fracture de la brasure (Fig. 13
a). La fracture survient généralement suite à la formation locale d'intermétalliques. Si les
cycles de température atteignent des températures assez élevées comparées à la tempéra-
ture de fusion de la brasure (0, 8Tfusion ou plus) alors un autre mode d'endommagement
peut être observé, il s'agit de déplacement de matière au sein même de la brasure. Ces
déplacements conduisent à terme à la formation de porosités (Fig. 13 b) nuisibles au bon
fonctionnement du dispositif [5, 7, 11�13].
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Figure 13 � a : micrographie d'une brasure fracturée. b : micrographie de porosités dans
une brasure [5].

Les isolants d'encapsulation

Actuellement, aucune solution d'encapsulation n'est réellement satisfaisante pour les
modules travaillant à haute tension et haute température. Les conditions de dégradations
varient fortement en fonction des cycles de température imposés et de l'environnement
mais de grandes tendances peuvent cependant être dégagées. Ainsi d'une manière géné-
rale les isolants d'encapsulation développés à partir de polymères ne sont pas capables
de résister aux dégradations causées par les hautes températures sur de longues durées
(milliers d'heures) [17, 18]. Les verres borosilicates sont une autre grande famille d'iso-
lants d'encapsulation. De part leur température de transition vitreuse élevée, ils peuvent
résister aux hautes températures de manière bien plus e�cace que les polymères. Par
contre, la conductivité ionique de ces matériaux augmente avec la température ce qui
peut conduire à des situations critiques où le matériau ne présente plus un caractère
diélectrique su�samment marqué pour pouvoir continuer à jouer son rôle d'isolant élec-
trique.

0.1.4 Conclusion

Les défaillances des modules de puissance sont dues à deux principaux facteurs :
d'une part l'environnement chimique, responsable d'oxydations prématurées ou de cor-
rosion des matériaux, d'autre part l'ensemble des contraintes thermomécaniques induites
par la répartition des températures au sein de l'assemblage, par la géométrie du montage
et par les propriétés des di�érents matériaux utilisés. A�n de minimiser au mieux ces der-
nières, l'architecture du module doit être optimisée de même que les matériaux employés
pour les divers constituants. Le matériau utilisé en tant que semelle ou drain thermique
correspond à la pièce la plus grosse d'un module. En tant que telle, elle impose au reste
de l'assemblage ses propres déformations. Il est donc absolument nécessaire d'employer
un matériau performant a�n de limiter au mieux les contraintes thermomécaniques dans
le système. Des solutions ont déjà été proposées au cours de ce chapitre bien que la liste
ne soit pas exhaustive. Ainsi une autre alternative, à savoir des composites aluminium
renforcés par des �bres de carbone, va être proposée dans la suite de ce travail.
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0.2 Composite aluminium/�bres de carbone : présentation
des constituants

0.2.1 L'aluminium

Historique

Alors que l'alun (KAl(SO4)2, 12 H2O) est utilisé depuis des millénaires pour ses
propriétés antiseptiques mais aussi pour teinter les vêtements, il a fallut attendre 1754
et les travaux du chimiste allemand Andreas Sigismond Marggraf pour isoler la � terre
d'alun �, qui sera renommée alumine par le français Louis-Bernard Guyton de Morveau
en 1787.

Deux ans plus tard, Laurent Antoine Lavoisier formule une hypothèse selon laquelle
certaines � terres � considérées jusque là comme des corps simples seraient peut-être des
oxydes. C'est en 1827 que cette hypothèse sera véri�ée avec les travaux de l'allemand
Friedrich Wöhler qui réussi pour la première fois à obtenir de la poudre d'aluminium en
réduisant non pas de l'alumine mais du chlorure d'aluminium par du potassium. Cette
poudre impure n'a suscité que peu d'intérêt car elle était attaquée très facilement par
de l'eau chaude ! En 1854, le français Henri Sainte-Claire Deville réalise la réduction du
chlorure d'aluminium par du sodium et obtient de l'aluminium pur. La même année,
le chimiste allemand Robert Wilhem Bunsen expérimente une méthode d'obtention de
l'aluminium par électrolyse.

En 1857, le premier site de production industrielle d'aluminium voit le jour à Nanterre.
En 1886, le français Paul Héroult ainsi que l'américain Charles Martin Hall découvrent

de manière indépendante un procédé de fabrication de l'aluminium par électrolyse de
l'alumine dans un bain de cryolithe fondue (3NaF,AlF3) à 950 ◦C. L'année d'après, en
1887, le procédé � Bayer �, du nom du chimiste australo-hongrois Karl Bayer, est mis
au point. La méthode permet d'obtenir facilement de grandes quantités d'alumine à
partir de la bauxite (minerai particulièrement riche en alumine, oxydes de fer et silice,
son nom est tiré du village de Baux-de-Provence dans les Bouches-du-Rhône). Il devient
donc possible d'obtenir par le procédé Bayer de grandes quantités d'alumine qui sera
transformée en aluminium par le procédé de Héroult et Hall. Bien que les méthodes
actuelles aient béné�ciées de plus d'un siècle d'améliorations, le procédé reste basé sur
le principe de ces méthodes. Ainsi l'aluminium qui était jusque là considéré comme un
métal précieux va devenir l'un des métaux les plus produits au monde avec actuellement
plus de 3 millions de tonnes produites par mois dans le monde.

Propriétés

L'aluminium est un métal alliant de nombreuses propriétés très intéressantes - non
pas de manière absolue mais - par le fait que ce matériau possède une très faible masse
volumique (ρ = 2, 7 g/cm3), tout en étant très stable chimiquement grâce à la �ne couche
de passivation (de l'ordre de 10 nanomètres d'épaisseur) le recouvrant spontanément à
l'air.

L'aluminium présente une résistivité de 30 Ω × m et une conductivité thermique
proche de 240 W/(m×K) dans ses nuances les plus pures, contre 220 W/(m×K) pour
une pureté à 99,5 %. Ces valeurs peuvent être comparées à celles du cuivre qui sont
respectivement 17 Ω×m et 400 W/(m×K) mais dont la masse volumique (8, 96 g/cm3)
est le triple de celle de l'aluminium.
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D'un point de vue mécanique, l'aluminium est bien trop ductile pour être comparé
aux aciers. Par contre, des centaines d'alliages commerciaux ont été développés pour
répondre à des besoins spéci�ques. Ces alliages peuvent être divisés en deux grandes
catégories :
• Les alliages de corroyage (c'est-à-dire des alliages dont le lingot a été déformé à
chaud par une méthode de laminage, de �lage etc. . .). Parmi les propriétés recher-
chées, il peut être cité tout particulierement les propriétés de résistances, que ce
soit à la �ssuration, à la fatigue ou encore à la corrosion.

• Les alliages de moulage sont coulés directement en produits �nis, pour cela ils
doivent présenter un faible retrait lors de la solidi�cation a�n d'éviter en particulier
la formation de criques. Ces alliages proviennent pour la majorité d'aluminium
recyclé plutôt que de d'aluminium primaire.

Les alliages sont classés de la manière suivante [45] :
1XXX aluminium ayant une pureté de 99, 0 % ou plus ;
2XXX nuance de cuivre ;
3XXX nuance de manganèse ;
4XXX nuance de silicium ;
5XXX nuance de magnésium ;
6XXX nuance de magnésium et de silicium ;
7XXX nuance de zince ;
8XXX autre éléments ;
9XXX non utilisé.

A titre indicatif les propriétés de quelques alliages sont présentées �gure 14.

Figure 14 � Propriétés de quelques alliages d'aluminium [45].

Dans le cas de cette étude, la poudre d'aluminium utilisée est commercialisée par
� Poudres Hermillons � sous le nom Al F3731. La pureté est de 99, 97%. Une spéci�cité de
cette poudre réside dans sa morphologie qui contrairement à de nombreuses poudres n'est
pas sphérique mais quelconque et ce sur une large gamme de taille de particules (Fig. 15).
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Les particules n'étant pas sphérique, il ne sera donc pas proposé de granullométrie de
cette poudre.

Figure 15 � Micrographies de la poudre d'aluminium F3731.

0.2.2 Les �bres de carbone

Les �bres de carbone, sont devenues populaires depuis une dizaine d'année grâce à
des applications grand public sollicitant leurs excellentes propriétés mécaniques. Elles
ont cependant été utilisées pour la toute première fois en 1879 par Thomas Edison en
tant que �lament pour la première lampe à incandescence [46]. Il s'agissait d'une forme
très rustique de �bre qui était en fait une �bre de bambou ayant été carbonisée. De nos
jours, les �bres de carbone sont élaborées à partir de trois types de précurseur : la cellu-
lose (aussi dénommée rayonne), le polyacrylonitrile (PAN) ou bien le brai. Les structures
et donc les propriétés pouvant être obtenues sont di�érentes en fonction du précurseur.
Le principe général étant de faire subir des traitements thermiques aux précurseurs a�n
d'obtenir une �bre de carbone. Les �bres obtenues à partir de cellulose présentent le plus
grand nombre de défaut, au contraire celle obtenues à partir de PAN sont les plus proches
de la structure idéale du graphite.

En fonction du précurseur, les �bres de carbone sont dénommées ex-cellulose, ex-PAN
ou ex-brai. Une autre dénomination courante est de les dé�nir par leur module d'Young,
les �bres seront ainsi divisées entre � �bres bas module � (E ≈ 250 GPa) et � �bres haut
module � (E ≈ 800 GPa).

22



0.2 Composite aluminium/�bres de carbone : présentation des constituants

Fibres ex-cellulose

De la cellulose est chau�ée entre 1000 et 1500 ◦C sous atmosphère inerte a�n d'obte-
nir un composé carboné qui pourra être traité à plus de 2000 ◦C pour obtenir un meilleur
arrangement cristallographique au sein de la structure. Le développement d'autres mé-
thodes de production conduisant à l'obtention de �bres de meilleure qualité a rendu
obsolète le procédé de fabrication de �bres de carbone à partir de cellulose dont le pic de
production a été atteint aux alentours des années 1970 [46,47].

Fibres ex-PAN

Les mono�laments de polyacrylonitrile sont étirés a�n de leur conférer une orientation
privilégiée. Cette opération est réalisée à chaud sur des rouleaux chau�ants ou à l'aide de
vapeur d'eau. Les �laments sont ensuite oxydés à l'air entre 200 et 300 ◦C durant 0, 5 à
3 h ce qui entraine la réticulation du matériau : les chaînes de PAN qui étaient jusqu'ici
isolée les une des autres réagissent entre elles pour former un polymère tridimensionnel.
Le polymère étant tridimensionnel, il est donc infusible. L'application de plus hautes
températures entrainera donc sa dégradation sans jamais passer par un état liquide.

En fonction des propriétés désirées, un ou deux traitements thermiques seront néces-
saires : il s'agit de la carbonisation suivie d'une éventuelle graphitisation. La carbonisa-
tion consiste à chau�er le précurseur polymère entre 700 et 1500 ◦C sous une atmosphère
inerte durant 2 à 10 minutes. Il en résulte une perte de masse d'environ 50 % évacuée sous
forme de gaz (principalement de la vapeur d'eau, des dérivés carbonés mais aussi azotés).
Durant cette étape un fort réarrangement structural est observé : il y a apparition de
nombreuses zones cristallines mais peu développées. De plus de nombreux hétéroatomes
sont présents dans la structure, il s'agit surtout d'azote (jusqu'à 10 %massique), d'oxygène
(moins de 1 %massique) et d'hydrogène (moins de 1 %massique) n'ayant pas été éliminés
par le traitement thermique. Les �bres ainsi traitées présentent une haute résistance mais
un module faible.

L'obtention de �bres haut module implique une étape de graphitisation entre 2000
et 3000 ◦C sous gaz inerte pendant 1 à 2 minutes. A l'issue de la graphitisation, la
grande majorité des hétéroatomes est éliminée (la �bre est alors constituée de plus de
99 %massique de carbone) permettant l'accroissement des zones cristallisées sous forme
de graphite et une hausse de la densité. Plus le traitement aura été e�cace et plus la
microstructure sera proche de celle graphite sur des longueurs de corrélations importantes
et donc plus les propriétés seront proches de celle de la structure idéale. Il sera noté en
particulier les valeurs élevées du module d'où l'appellation de �bres haut module [46].

Fibres ex-brai

Les �bres ex-brai sont formées à partir de brai (produit organique pouvant être obtenu
par distillation de la houille ou du pétrole) présentant de 3 à 8 cycles aromatiques qui
réagissent entre eux à des températures de l'ordre de 350 ◦C à 450 ◦C (sous atmosphère
neutre) pour former des structures condensées de 20 à 40 cycles pré�gurant la structure
du graphite. Le matériau est alors �lé a�n de déterminer une direction d'orientation
privilégiée. En fonction des conditions opératoires, la texture de la �bre sera comprise
entre les deux textures extrêmes quali�ées de radiale ou d'oignon.

De même que pour les �bres ex-PAN, une étape de carbonisation (jusqu'à 1500 ◦C)
suivi d'une étape de graphitisation (plus de 3000 ◦C) sont nécessaires a�n d'obtenir des
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�bres haut module. Néanmoins la résistance en traction des �bres ex-brai reste inférieure
à celle des ex-PAN de par la grande di�culté à éliminer les impuretés déjà présentes dans
le précurseur [46].

Fibres CN80C et �bres XN100

Les �bres de carbone utilisées dans le cas de cette étude sont commercialisées par
� Nippon Graphite Corporation � sous les noms CN80C et XN100. Ces �bres atteignent
une masse volumique ρ de 2, 17 g/cm3. Les propriétés, qui seront utilisées au cours de
cette étude, sont les suivantes :
• coe�cient de dilatation thermique (α) (quel que soit le type de �bres) :
� dans le sens longitudinal de la �bre, α‖ = −1× 10−6/K,
� dans le sens transverse de la �bre, α⊥ = 12× 10−6/K ;
• conductivité thermique (λ) :
� �bres CN80C :
� dans le sens longitudinal de la �bre, λ‖ ≈ 320W/(m.K),
� dans le sens transverse de la �bre, α⊥ ≈ 10W/(m.K),

� �bres XN100 :
� dans le sens longitudinal de la �bre, λ‖ ≈ 900W/(m.K),
� dans le sens transverse de la �bre, α⊥ ≈ 10W/(m.K).

Remarque :
• Les propriétés thermiques de ces �bres montrent une meilleure graphitisation des
�bres XN100 que des CN80C, les �bres XN100 devront donc être considérées comme
moins réactives que les �bres CN80C Chang2006. En l'absence de précisions de la
part du fabricant, il est di�cile de déterminer si ces �bres sont ex-PAN ou ex-brai.
Par contre, une hypothèse � ex-cellulose � est à exclure car ce précurseur ne permet
pas d'atteindre les propriétés présentées.
• Les �bres de carbone (aussi bien CN80C que XN100) sont vendues ensimées dans un
polymère créant ainsi des mèches millimétriques ne permettant pas d'atteindre les
objectifs de cette étude, il sera donc nécessaire de préparer les �bres a�n de pouvoir
les utiliser e�cacement. Le paragraphe 2.2.1 Préparation des �bres de carbone p. 55
abordera cela en détails.

0.3 Conclusion

Il vient d'être montré que l'industrie de l'électronique de puissance fait face à de nom-
breux dé�s a�n de pouvoir commercialiser des modules haute tension qui soient �ables
malgré - entre autres - un environnement thermique pouvant évoluer de la température
ambiante (voir même des températures de l'ordre de −50 ◦C pour des applications em-
barquées) jusqu'à plusieurs centaines de degrés. L'optimisation du matériau de semelle
(pouvant aussi servir de matériau pour le drain thermique) fait partie des solutions qui
doivent être apportées pour que cette industrie puisse continuer à progresser. Il est pro-
posé ici, une solution sur la base d'un matériau composite aluminium-�bres de carbone
dont les constituants viennent d'être décrits. Le prochain chapitre sera basé sur une étude
théorique des propriétés thermomécaniques de composites aluminium-�bres de carbone
ainsi que leurs e�ets en tant que semelle sur un assemblage électronique simpli�é.
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CHAPITRE 1

Modélisation

1.1 Introduction à la méthode des éléments �nis

La méthode des éléments �nis consiste à calculer la solution approchée d'un pro-
blème en le discrétisant en un nombre �nis d'éléments. Plus la discrétisation (le terme
de maillage est généralement employé) sera �ne et plus l'erreur sera réduite. Par contre
le temps de calcul nécessaire à la convergence du résultat sera plus grand étant donné
qu'il y aura un plus grand nombre d'éléments dé�nissant le système [48�50]. Le procédé
peut-être divisé de la manière suivante :
• dé�nition des géométries ;
• dé�nition des conditions initiales ;
• maillage du problème ;
• résolution du problème ;
• traitement des résultats.

Figure 1.1 � Illustration des di�érentes étapes d'une modélisation par éléments �nis.
De gauche à droite : création de la géométrie, dé�nition des conditions initiales, maillage
de la géométrie et post-traitement.

La dé�nition des géométries (Fig. 1.1) consiste à modéliser la forme des di�érents
éléments du système. La modélisation peut se faire en une, deux ou trois dimensions
d'espace en fonction des besoins, mais plus le nombre de dimension est élevé et plus
le temps de calcul est grand. Cependant si le système possède des symétries alors il est
possible de ne modéliser qu'une partie du système permettant ainsi soit un gain de temps
pour un même maillage, soit un gain en précision (maillage plus ra�né) pour un même
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temps de calcul.

La dé�nition des conditions initiales (Fig. 1.1) consiste à implanter l'ensemble des
paramètres initiaux du système. Il s'agit de dé�nir les propriétés des volumes, des (in-
ter)faces, des arêtes et en�n des sommets de l'ensemble de la géométrie. Lors d'une
simulation faisant intervenir un module de calcul mécanique, il est nécessaire de dé�-
nir un point �xe dans la géométrie servant de point de référence et permettant ainsi
la convergence du calcul car sinon il existerait une in�nité de solutions possibles à la
résolution du calcul. Si le système possède un axe de symétrie, alors le point �xe devra
appartenir à cet axe.
exemples de paramètres :
• paramètre de volume : valeurs du module d'Young selon les axes x, y et z ;
• paramètre d'interface : coe�cient d'échange thermique entre deux matériaux ;
• paramètre d'arête : possibilité de déformer ou non une arête ;
• paramètre de sommets : application d'une charge en un point.

Le maillage consiste à subdiviser la géométrie en un ensemble d'unités élémentaires
(Fig. 1.1). La division permet donc de transposer le problème initial (continu) en un
problème discret c'est à dire ayant un nombre �nis d'éléments. Les éléments constitutifs
du maillage ne sont pas forcément de même taille sur l'ensemble de la géométrie. Des
mailles grossières pourront être utilisées là où les fonctions étudiées subissent de faibles
variations tandis que des mailles �nes seront nécessaires lors de fortes variations d'une
fonction.
exemples de maillages : en 2D : maille triangulaire ou rectangulaire ; en 3D : maille py-
ramidale ou parallélépipédique.

La résolution du problème consiste à calculer une solution pour chacune des mailles
du système. En conséquence, plus le nombre de mailles est important et plus le temps de
calcul est important. De plus, la solution calculée n'est pas une solution exacte. En e�et,
le problème initial ayant été discrétisé, la solution est donc une solution plus ou moins
approchée en fonction des critères de tolérances imposés lors de la résolution.
exemples de résolutions : la solution d'un problème peut-être donnée pour un état station-
naire ou bien résolue dans le temps.

Le traitement des donnés (aussi appelé post-traitement) consiste à représenter les
données accessibles à partir des valeurs de la solution calculée (Fig. 1.1).
exemple de traitement des donnés : en associant un code couleur à chacune des mailles
il est possible d'obtenir une cartographie des valeurs prises par une variable sur l'ensemble
de la géométrie étudiée.

Plusieurs modélisations à partir de calculs par éléments �nis ont été réalisées. Une
partie de ces modélisations a été faite à la fois sur c©Comsol Multiphysics et sur le code de
calcul Zebulon, en collaboration avec Eric Martin professeur au Laboratoire des Com-
posites ThermoStructuraux (LCTS, Bordeaux), à seule �n de véri�er la reproductibilité
des solutions calculées. Les modélisations ayant servi à ces véri�cations ne seront pas
décrites ici. Néanmoins, les résultats des calculs présentent les mêmes tendances bien
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que les valeurs exactes soient di�érentes. Par la suite, les modélisations ont été réalisées
uniquement à partir de c©Comsol Multiphysics version 3.5.

1.2 Modélisation de l'in�uence de la nature du drain ther-
mique sur un montage électronique

1.2.1 Modélisation des matériaux

Les matériaux suivant ont été modélisés directement à partir de la base de donnés
intégrée au logiciel de calcul :
• silicium (utilisé pour modéliser la puce) ;
• brasure � SnAg3.8Cu0.7 � (utilisé pour modéliser les joints de brasure) ;
• cuivre (utilisé pour les métallisations du substrat céramique métallisé et pour le
drain thermique) ;

• alumine (utilisé pour la céramique du substrat céramique métallisé) ;
• alliage Al-6063-T83 (utilisé pour la semelle).

Les propriétés de ces matériaux sont récapitulées dans le tableau de la �gure 1.2.
La densité des matériaux est donnée à titre indicatif bien qu'elle ne soit pas nécessaire
aux calculs réalisés. En ce qui concerne les propriétés thermiques, seul la conductivité
thermique est nécessaire a�n d'obtenir les cartes de températures à l'équilibre.

Figure 1.2 � Propriétés des matériaux de la base de donnée.

remarque : des modélisations mettant en jeu la cinétique du transfert de chaleur auraient
nécessité la prise en compte de la capacité calori�que [51].

Les matériaux composites utilisés expérimentalement, dans le cadre de cette étude,
sont renforcés par un grand nombre de �bres courtes de taille très inférieure à celle de la
matrice. Cela pose un problème vis-à-vis de leur modélisation. En e�et, il serait nécessaire
pour cela d'utiliser une approche multi-échelle pour laquelle le logiciel utilisé n'est pas
adapté. A�n de contourner ce problème, les matériaux composites ont été modélisés
comme des matériaux homogènes équivalents. Il s'agit dans cette approche de remplacer
un matériau réel par un matériau �ctif quali�é d'homogène équivalent. Ce matériau �ctif
est modélisé de manière à avoir un champ de contraintes macroscopique identique à celui
du matériau réel [52]. Cette approche présuppose une distribution homogène (mais pas
forcément isotrope) du renfort dans la matrice.
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1.2.2 Propriétés de Al30Cplan : composite à matrice d'aluminium ren-
forcé par 30%vol de �bres de carbone réparties de manière homo-
gène dans un plan.

remarque : les dénominations x, y et z correspondent aux axes dé�nis en trois di-
mensions où x et y forment un plan horizontal tandis que z dé�nit la verticale. Lors
de la dé�nition des propriétés des matériaux composites la nomenclature tridimension-
nelle sera utilisée. Dans le cas des simulations 2D, l'axe x dé�nira l'horizontal alors
que y dé�nira la verticale. Les propriétés selon l'axe x en 2D correspondront à celles de
l'axe x en 3D, tandis que celles de l'axe y en 2D correspondront à celles de l'axe z en 3D.

Figure 1.3 � Répartition des �bres de carbone au sein de la matrice par élaboration par
compression uniaxiale à chaud. a : vue selon l'axe de compression. b : vue perpendicu-
lairement à l'axe de compression.

La méthode de frittage sous charge uniaxiale permet d'un point de vue expérimental
l'obtention de composite dont les renforts �breux sont alignés dans un plan orthogonal à
l'axe de compression. Il peut alors être considéré que les �bres sont orientées aléatoirement
selon un plan. Cependant, cet alignement n'est pas parfaitement inscrit dans un plan, il
convient de considérer que les �bres sont légèrement désorientées hors de ce plan (±10 ◦,
Fig. 1.3). Le pourcentage de renfort utilisé est de 30% en volume.

Les valeurs des propriétés mécaniques utilisées sont les suivantes :

• Module d'Young
E(composite, plan)= 100 GPa
E(composite, transverse)= 40 GPa

• Coe�cient d'expansion thermique
α(composite, plan)= 16× 10−6 /K
α(composite, transverse)= 20× 10−6 /K

• Conductivité thermique
k(composite, plan)= 265 W/(m×K)
k(composite, transverse)= 150 W/(m×K)
Les valeurs de la conductivité thermique ont été calculées en utilisant la loi des
mélanges : k(composite, i)= (1− a)× k(matrice, i)+a× k(�bres, i)
avec :
� a : fraction volumique de renfort.
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� i : la direction correspondante à l'axe x, y ou z.
� k(composite, i) : la conductivité thermique du composite selon i.
� k(matrice, i) : la conductivité thermique de la matrice selon i. La matrice étant
isotrope, on a ici k(matrice, x)= k(matrice, y)= k(matrice, z)= k(matrice).

� k(�bre, i) : la conductivité thermique équivalente des �bres dans la direction i.
Les �bres étant réparties dans un plan, k(�bre, x) est donc égale à k(�bre, y).

Calcul de k(�bre, i) :
Il est possible d'obtenir de manière commerciale des �bres de carbone ayant une
conductivité thermique selon leur axe de 900 W/(m × K). La conductivité dans
la direction perpendiculaire à l'axe étant de l'ordre de 10 W/(m × K) au mieux.
La conductivité thermique équivalente de ces �bres orientées aléatoirement dans le
plan de la matrice serait alors :
k(fibre, plan) = (900+10)

2 = 455 W/(m×K)
Le facteur 1/2 correspondant au fait qu'il n'y a pas de raison de privilégier l'une
des deux directions du plan.
Donc k(�bre, x) = k(�bres, y)= 455 W/(m×K)
Par contre selon l'axe z, k(�bre, z) est égale à la conductivité transverse des �bres
de carbone, soit 10W/(m×K).
D'où les valeurs suivantes de k(composite, i) :
k(composite, plan) = k(composite, x) = k(composite, y)

= (1− a)× k(matrice)+a× k(�bres, x)
= (1− a)× k(matrice)+a× k(�bre, plan)

Avec :
� a = 0, 3 ;
� k(matrice)= k(Al) = 200 W/(m×K) ;
� k(�bre, plan)= 455 W/(m×K).

Soit k(composite, plan) = 276, 5 W/(m×K).
Et de la même manière :
k(composite, transverse) = (1− a)× k(matrice)+a× k(�bres, z)

= 143 W/(m×K)

Rappelons que dans le cas d'un échantillon réel élaboré par frittage sous compres-
sion uniaxiale, les �bres ne s'ordonnent pas strictement selon un plan et qu'il existe
des résistances de contact. Les valeurs retenues ont donc été les suivantes :
k(composite, plan)= 265W/(m×K)
k(composite, transverse)= 150W/(m×K)

1.2.3 Propriétés de Al30Cextrude : composite à matrice d'aluminium
renforcé par 30%vol de �bres de carbone réparties de manière
homogène selon un axe

La mise en forme par extrusion doit permettre d'obtenir des composites fortement
anisotropes car le procédé d'extrusion induit l'alignement les �bres de renfort selon un
axe (ici, l'axe x). L'orientation des �bres hors de l'axe d'extrusion est alors considérée
comme négligeable (Fig. 1.4). En suivant le même type de raisonnement que pour le
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Figure 1.4 � Répartition des �bres de carbone au sein de la matrice par élaboration par
extrusion à chaud.

composite ayant une répartition des �bres selon un plan, les valeurs suivantes ont été
utilisées :

• Module d'Young
E(composite, axe d'extrusion)= 130 GPa
E(composite, transverse)= 40 GPa

• Coe�cient d'expansion thermique
α(composite, axe d'extrusion)= 12× 10−6 /K
α(composite, transverse)= 20× 10−6 /K

• Conductivité thermique
k(composite, axe d'extrusion)= 410 W/(m×K)
k(composite, transverse)= 130 W/(m×K)

L'ensemble des propriétés des matériaux composites modélisés est répertorié à la
�gure 1.5.

Figure 1.5 � Propriétés des matériaux composites modélisés.

1.3 Conditions des simulations

1.3.1 Conditions thermiques

• La température ambiante a été choisie égale à 25 ◦C.
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• La puce électronique est décrite comme une source de chaleur dont la puissance a
été ajustée de manière à ce que la température maximale atteinte par un point du
circuit soit de 100 ◦C avec un drain en aluminium.

• Les interfaces entre les matériaux ont été supposées parfaites.
• Le milieu extérieur a été décrit comme de l'air (coe�cient de transfert de chaleur de

15 W/(m2×K)), à l'exception de la face inférieure de la semelle qui béné�cie d'un
coe�cient de transfert de chaleur plus élevé (2000 W/(m2 × K)) correspondant
à un refroidissement forcé [6]. Il y aura donc une évacuation préférentielle de la
chaleur par le bas du montage, non pas par les propriétés des matériaux mais par
les conditions aux limites utilisées.

1.3.2 Condition mécaniques

• Les dimensions des pièces sont dé�nies pour une température ambiante de 25 ◦C.
• Les interfaces entre les matériaux ont été supposées parfaites.
• Les segments appartenant à l'axe de symétrie du montage n'ont pas de liberté hors
de l'axe de symétrie.
• Le point le plus bas du drain thermique appartenant à l'axe de symétrie ne possède
aucun degré de liberté (point de référence).

1.3.3 Résolution du calcul

La résolution est faite en deux temps, tout d'abord la carte des températures est cal-
culée, puis, à partir de cette solution, la carte des contraintes est calculée à son tour. Les
phénomènes de contraintes qui doivent être mis en évidence par ces simulations sont très
locaux. Ainsi, il est nécessaire d'utiliser le maillage le plus ra�né possible pour obtenir
une solution qui ne soit pas aberrante.

remarques sur l'interprétation de la solution calculée : Les simulations ont été utili-
sées a�n de mettre en évidence deux phénomènes : l'in�uence du drain thermique sur la
température atteinte par la puce électronique et son in�uence sur les contraintes de ci-
saillement dans l'ensemble du montage. Il convient de préciser que les simulations ont été
faites dans des cas idéaux d'élasticité, les phénomènes plastiques ne sont donc pas pris en
compte. De même, les phénomènes tels que la di�usion d'éléments, le vieillissement des
matériaux ou tout autres paramètres susceptibles de modi�er les propriétés thermoméca-
niques des matériaux ont été négligés. Par conséquent, les valeurs exactes des contraintes
calculées n'ont pas de sens physique. Néanmoins, les allures des courbes de contraintes
entre les di�érentes simulations peuvent être comparées les unes avec les autres.

1.4 Analyse des résultats des modélisations bidimension-
nelles (2D)

A�n de déterminer l'in�uence de la nature du drain thermique sur un montage élec-
tronique, 4 cas de �gure ont été systématiquement étudiés. Il s'agit de deux drains de
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référence (cuivre et aluminium) et de deux drains composites (aluminium renforcé par
des �bres de carbone réparties dans un plan ou réparties selon un axe). Pour des raisons
de symétrie seule la moitié des montages a été modélisée (Fig. 1.6).

Figure 1.6 � Schéma du montage bidimensionnel utilisé lors des simulations. Le montage
étant symétrique, la partie de gauche (rose saumon) n'a pas été modélisée.

Ce montage bien que simpli�é correspond à un type de technologie utilisée en élec-
tronique de puissance actuellement. Une puce en silicium est brasée sur un substrat
métallique métallisé (Cuivre/Alumine/Cuivre, c'est-à-dire un DBC) qui est lui-même
brasé sur une semelle [5, 6]. A�n de simuler l'échau�ement de la puce, cette dernière a
été dé�nie comme une source de chaleur. Les conditions aux limites ont été déterminées
selon les travaux présentés en [6].

1.4.1 Température maximale du montage

Les cartes de températures calculées pour les di�érents types de drains sont repré-
sentées �gure 1.7. Il apparait que le drain en cuivre est le plus performant puisque la
température maximale atteinte par la puce est la plus faible (Tmax(Cu) = 93, 0 ◦C) des
4 montages. Ce résultat était néanmoins tout à fait prévisible étant donné qu'il s'agit
du matériau présentant la meilleure conductivité thermique dans les 3 directions d'es-
pace de l'ensemble des matériaux étudiés (seul Al30Cextrude présente une conductivité
thermique similaire mais selon un axe seulement).

En ce qui concerne les drains composites, le compromis entre répartition de la chaleur
sur l'ensemble de la surface du drain (conductivité thermique selon x) et l'évacuation
de la chaleur au travers du drain (conductivité thermique selon y) n'a pas les mêmes
conséquences en fonction du matériau. Ainsi le composite Al30Cextrudé n'o�re pas un
refroidissement meilleur de la puce qu'un drain en aluminium massif. Dans le cas du
composite Al30Cplan, la température maximale atteinte par la puce est de 96, 6 ◦C ce
qui représente donc une légère amélioration par rapport à la matrice seule.

L'emploi de composites ne modi�e donc pas ou peu le maximum de température
atteint par la puce de silicium dans la con�guration étudiée. Par contre, du fait de leurs
propriétés mécaniques et en particulier de leurs faibles valeurs de coe�cient d'expansion
thermique ces drains doivent permettre de modi�er les contraintes de cisaillement subies
par les di�érents éléments. Les phénomènes étant très locaux et d'ordres de grandeurs
variant de 1 MPa à 100 MPa, il a donc été choisi de diviser la carte des contraintes en
trois parties :
• le drain et la brasure 1 ;
• l'ensemble des trois couches du DBC ;
• la brasure 2 et la puce électronique.

Les contraintes de cisaillement pouvant être positives ou négatives en fonction du sens
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Figure 1.7 � Représentation de la carte des températures pour les di�érents montages.
(Rouge foncé : 105◦C / Bleu foncé : 60 ◦C).

d'observation, il a donc été choisi de relever la valeur absolue maximale de contrainte de
cisaillement comme critère de comparaison.

remarque : le fait que la carte des contraintes ait été divisée en trois parties ne signi�e
pas que le calcul ait été restreint à une partie de la géométrie. Seule la représentation de
la solution a été restreinte à une zone donnée bien que le calcul de la solution ait été fait
sur l'intégralité de la structure.

1.4.2 Contraintes de cisaillement sxy dans le drain et la brasure 1

A�n de mettre en évidence le rôle du coe�ciant d'expansion thermique sur les contraintes
de cisaillement, il a été choisi de faire des simulations avec des drains basés sur les maté-
riaux Cu, Al, Al30Cplan ou Al30Cextrude mais dont le coe�cient d'expansion thermique
varie de −10 × 10−6 /K à 30 × 10−6 /K par pas de 2 × 10−6 /K. Dans les cas de Cu
et Al, la variation du coe�cient d'expansion thermique est isotrope tandis que pour les
composites la variation ne porte que sur les axes où sont alignés les �bres. C'est-à-dire
l'axe x pour les simulations en deux dimensions, mais il s'agira du plan (x,y) et de l'axe x
pour respectivement Al30Cplan et Al30Cextrude lors des simulation en trois dimensions.

Les variations de contraintes sont donc ainsi directement liées au coe�cient d'expan-
sion thermique et non aux di�érences des cartes de températures. D'un point de vue
expérimental seuls les points correspondant aux valeurs de coe�cient d'expansion ther-
mique réelles (pour Cu et Al) ou estimées (Al30Cplan ou Al30Cextrude) peuvent avoir
une signi�cation physique.
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Figure 1.8 � Haut : illustration de la position du maximum de contraintes de cisaillement
sxy dans la semelle et la brasure 1.
Bas : valeurs absolues des maxima de contrainte de cisaillement sxy, dans la semelle et
la brasure 1, en fonction du coe�cient d'expansion thermique des di�érents matériaux
utilisés pour la semelle.

Les courbes de la �gure 1.8 représentent la valeur absolue de la contrainte de ci-
saillement sxy maximale en fonction du coe�cient d'expansion thermique pour di�érents
matériaux dans la couche de la brasure 1 et du drain thermique. Quel que soit le ma-
tériau, ces courbes passent par un minimum aux alentours d'un coe�cient d'expansion
thermique de 10 × 10−6 /K. Expérimentalement, il est envisageable d'obtenir des com-
posites ayant les propriétés de Al30Cextrude et donc ayant un coe�cient d'expansion
thermique de l'ordre de 12× 10−6 /K.

L'emploi de tels matériaux en tant que drains thermiques devrait ainsi pouvoir res-
treindre les probabilités de rupture par délamination au niveau de la brasure 1.
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1.4.3 Contraintes de cisaillement sxy dans le DBC

Les courbes de la �gure 1.9 représentent la valeur absolue de la contrainte de cisaille-
ment sxy maximale en fonction du coe�cient d'expansion thermique pour di�érents
matériaux dans les couches du DBC. Il peut être constaté une légère in�uence du coef-
�cient d'expansion thermique sur les valeurs de cisaillements au sein du DBC, puisque
le maximum de contrainte tend à baisser avec la baisse du coe�cient d'expansion ther-
mique. Néanmoins sur une zone expérimentalement abordable, il peut être considéré que
le coe�cient d'expansion thermique de la semelle n'a qu'une in�uence négligeable sur
cette partie du montage.

Figure 1.9 � Haut : illustration de la position du maximum de contraintes de cisaillement
sxy dans le DBC.
Bas : valeurs absolues des maxima de contrainte de cisaillement sxy, dans le DBC, en
fonction du coe�cient d'expansion thermique des di�érents matériaux utilisés pour la
semelle.
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1.4.4 Contraintes de cisaillement sxy dans la brasure 2 et la puce

Les courbes de la �gure 1.10 représentent la valeur absolue de la contrainte de ci-
saillement sxy maximale en fonction du coe�cient d'expansion thermique pour di�érents
matériaux dans la couche de la brasure 2 et de la puce. Il a été observé précédemment
(Fig. 1.9) une diminution du maximum de contraintes de cisaillement dans le DBC avec
la baisse du coe�cient de dilatation thermique du matériau de semelle. Cependant, cette
diminution du maximum de contraintes de cisaillement dans le DBC est accompagnée
d'une hausse de ces contraintes dans la brasure 2 et la puce (Fig. 1.10). Ainsi, le fait
de diminuer le coe�cient de dilatation thermique du matériau a permis de modi�er la
répartition des contraintes de cisaillement : une partie des contraintes de cisaillement du
DBC ont été transférées vers la brasure 2 et la puce.

Figure 1.10 � Haut : illustration de la position du maximum de contraintes de cisaille-
ment sxy dans la puce et la brasure 2.
Bas : valeurs absolues des maxima de contrainte de cisaillement sxy, dans la puce et
la brasure 2, en fonction du coe�cient d'expansion thermique des di�érents matériaux
utilisés pour la semelle.
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1.4.5 Conclusion

Les simulations montrent que les matériaux composites étudiés n'apportent que peu
ou pas de béné�ces d'un point de vue thermique. Cependant le fait de pouvoir minimiser
les contraintes de cisaillement doit permettre aux systèmes équipés de tels drains d'avoir
une durée de vie optimisée tout en ayant un gain de poids (la masse volumique des compo-
sites étant inférieure à celle de l'aluminium et du cuivre). La simulation bidimensionnelle
est su�sante pour modéliser les phénomènes présents au niveau d'un plan de symétrie
du système, mais il n'est pas possible d'avoir accès aux phénomènes hors de ces plans.
Bien que pratique (temps de calcul rapide même avec un maillage très ra�né) la simula-
tion bidimensionnelle ne s'avère donc pas su�sante pour étudier l'ensemble du système.
L'analyse de la totalité de la structure n'est donc possible qu'en trois dimensions.

1.5 Analyse des résultats des modélisations tridimension-
nelles (3D)

Figure 1.11 � Comparaison des montages bi (gauche) et tridimensionnels (droite).

remarque : l'axe x et l'axe y correspondent respectivement à l'horizontal et à la verti-
cale en 2D. En 3D, les axes x et y dé�nissent le plan horizontal tandis que l'axe z dé�nit
la verticale (Fig. 1.11). Du fait du changement de repère, les contraintes sxy présentées
lors des simulations bidimensionnelles correspondent donc aux contraintes sxz et syz des
simulations tridimensionnelles.

remarque : la puissance de la puce a été ajustée de manière à obtenir une température
maximale de 100, 0 ◦C sur un montage ayant un drain en aluminium.

Les modélisations ont été faites sur la base du montage qui avait déjà été réalisé en
deux dimensions. Ainsi les dimensions selon x(3D) et y(3D) sont identiques à celles de
x(2D), de même celles de z(3D) sont identiques à celles de y(2D). Pour des raisons de
symétrie, seul un quart de la géométrie a été modélisé (Fig. 1.12). De plus les propriétés
calculées en deux dimensions doivent correspondre aux propriétés des plans de symétrie en
trois dimensions si l'ensemble des phénomènes existant en trois dimensions est équivalent
à celui en deux dimensions.
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Figure 1.12 � Schéma du montage tridimensionnel utilisé lors des simulations. Le mon-
tage étant symétrique, seul un quart du montage a été réalisé.

1.5.1 Véri�cation des résultats des calculs bidimensionnels par com-
paraison avec les valeurs relevées sur les plans de symétrie du
modèle tridimensionnel

De par les di�érences de maillage et du fait que la valeur de la puissance dissipée par
la puce ait dû être ajustée, il n'est pas évident de retrouver strictement les mêmes valeurs
numériques tant pour les températures maximales (Fig. 1.13) que pour les contraintes
maximales de cisaillement. Cependant les allures des courbes de contraintes de cisaille-
ment ne doivent a priori pas être modi�ées.
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1.5 Analyse des résultats des modélisations tridimensionnelles (3D)

Figure 1.13 � Comparaison des cartes de températures calculées en 2D et en 3D sur un
plan de symétrie.

Comparaison des simulations 2D et du plan de symétrie du modèle 3D pour
un drain Cu

L'analyse des courbes présentées (Fig. 1.14) permet de constater que l'allure des
courbes correspondant aux propriétés du plan de symétrie du modèle 3D est conforme
aux prévisions faites en 2D. Il est remarqué en particulier que le minimum de contraintes
de l'ensemble drain + brasure 1 est retrouvé aux alentours de 10 à 12×10−6 /K. En ce qui
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Chapitre 1 : Modélisation

concerne l'ensemble du DBC ainsi que l'ensemble brasure 2 et puce, il peut être constaté
que les valeurs des contraintes de cisaillement calculées en 3D sont systématiquement
plus élevées qu'en 2D.

D'un point de vue thermique, le maximum de température calculé sur le plan de
symétrie en trois dimensions (89, 3 ◦C) est plus faible qu'en deux dimensions (93, 0 ◦C)
(Fig. 1.13).

Figure 1.14 � Comparaison des contraintes de cisaillement calculées à partir du modèle
2D et sur l'axe de symétrie du modèle 3D pour un drain thermique Cu.

Comparaison des simulations 2D et du plan de symétrie du modèle 3D pour
un drain Al

L'analyse des courbes présentées �gure 1.15 permet de constater que l'allure des
courbes correspondant aux propriétés du plan de symétrie du modèle 3D est conforme
aux prévisions faites en 2D. Il est remarqué en particulier que le minimum de contraintes
de l'ensemble drain + brasure 1 est retrouvé à 10.10−6 /K. En ce qui concerne l'ensemble
du DBC ainsi que l'ensemble brasure 2 et puce, il peut être constaté que les valeurs des
contraintes de cisaillement calculées en 3D sont systématiquement plus élevées qu'en 2D.

D'un point de vue thermique, les maxima calculés en 2 et 3 dimensions (Fig. 1.13)
sont identiques par construction puisque les drains en aluminium ont servit de référence.
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1.5 Analyse des résultats des modélisations tridimensionnelles (3D)

Figure 1.15 � Comparaison des contraintes de cisaillement calculées à partir du modèle
2D et sur l'axe de symétrie du modèle 3D pour un drain thermique Al.

Comparaison des simulations 2D et du plan de symétrie du modèle 3D pour
un drain Al30Cplan

L'analyse des courbes présentées �gure 1.16 permet de constater que l'allure des
courbes correspondant aux propriétés du plan de symétrie du modèle 3D est conforme
aux prévisions faites en 2D. Il sera remarqué en particulier que le minimum de contraintes
de l'ensemble drain + brasure 1 est retrouvé aux alentours de 10 à 12×10−6/K. En ce qui
concerne l'ensemble du DBC ainsi que l'ensemble brasure 2 et puce, il peut être constaté
que les valeurs des contraintes de cisaillement calculées en 3D sont systématiquement
plus élevées qu'en 2D.

D'un point de vue thermique, le gain réalisé en 2D (température maximale de 96, 6 ◦C)
n'est pas retrouvé ici puisqu'une température maximale de 99, 8 ◦C est obtenue (Fig. 1.13).
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Chapitre 1 : Modélisation

Figure 1.16 � Comparaison des contraintes de cisaillement calculées à partir du modèle
2D et sur l'axe de symétrie du modèle 3D pour un drain thermique Al30Cplan.

Comparaison des simulations 2D et du plan de symétrie du modèle 3D pour
un drain Al30Cextrude

L'analyse des courbes présentées �gure 1.17 permet de constater que l'allure des
courbes correspondant aux propriétés du plan de symétrie du modèle 3D est conforme
aux prévisions faites en 2D. Il sera remarqué en particulier que le minimum de contraintes
de l'ensemble drain + brasure 1 est retrouvé à 12×10−6 /K. En ce qui concerne l'ensemble
du DBC ainsi que l'ensemble brasure 2 et puce, il peut être constaté que les valeurs des
contraintes de cisaillement calculées en 3D sont systématiquement plus élevées qu'en 2D.

D'un point de vue thermique, alors qu'en 2D les performances étaient équivalentes
à un drain en aluminium ceci n'est plus le cas en 3D puisque la température maximale
atteint dans ce cas 104, 3 ◦C (Fig. 1.13).
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1.5 Analyse des résultats des modélisations tridimensionnelles (3D)

Figure 1.17 � Comparaison des contraintes de cisaillement calculées à partir du modèle
2D et sur l'axe de symétrie du modèle 3D pour un drain thermique Al30Cextrude.

Conclusion

Les tendances simulées en deux dimensions sont retrouvées au niveau des plans de sy-
métrie du système. Les simulations sont donc cohérentes entre elles. Cependant les valeurs
numériques obtenues di�èrent que se soit d'un point de vue thermique ou mécanique. Il
est probable que ces di�érences soient dues au fait que le maillage tridimensionnel est
moins ra�né que le maillage bidimensionnel. Il sera donc préférable d'exploiter les allures
des cartes de températures ou de contraintes plutôt que les valeurs exactes.

1.5.2 Analyse des résultats des modélisations tridimensionnelles (3D)

Température maximale du montage
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Chapitre 1 : Modélisation

Figure 1.18 � Représentation de la carte des températures des di�érents montages.
(Rouge foncé : 105◦C / Bleu foncé : 40 ◦C).

Les cartes de températures calculées pour les di�érents types de drains sont représen-
tées �gure 1.18. Il peut être constaté que le centre de la puce est le point le plus chaud
du système, or ce point appartient à l'axe de symétrie du montage, il est donc normal
de retrouver les mêmes valeurs de températures maximales que lors des modélisations en
2D (Fig. 1.13). La valeur exacte de la température est néanmoins inférieure de 0, 1 ◦C
dans 3 cas (Cu, Al30Cplan et Al30Cextrude) entre la représentation de la température
sur l'ensemble du volume et sur l'axe de symétrie. Cette di�érence ne re�ète en rien une
réalité physique, mais seulement une di�érence de traitement des données par le logiciel.

Contraintes de cisaillement sxz et syz dans le drain et la brasure 1

L'ensemble des matériaux (à l'exception de Al30Cextrude) est isotrope dans le plan
dé�nit par les axes x et y, les propriétés et donc en particulier les contraintes de cisaille-
ment seront donc identiques selon ces deux axes. Seules les contraintes de cisaillement
sxz seront donc représentées pour les drains Cu, Al et Al30Cplan. A�n de mettre en
évidence l'anisotropie de Al30Cextrude, seront détaillées dans ce cas les contraintes de
cisaillement sxz et syz.
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1.5 Analyse des résultats des modélisations tridimensionnelles (3D)

Figure 1.19 � Valeurs absolues des maxima de contrainte de cisaillement sxy et sxz,
dans le drain thermique et la brasure 1, en fonction du coe�cient d'expansion thermique
des di�érents matériaux utilisés pour le drain thermique.

L'analyse de la �gure 1.19 permet de constater que les tendances dégagées lors des
simulations précédentes restent valides. De plus concernant le composite Al30Cextrude,
il peut être constaté que bien que la valeur du coe�cient d'expansion thermique ne soit
modi�ée que selon x, il y a tout de même des répercussions sur les contraintes de cisaille-
ment syz puisque la courbe de contraintes de cisaillement syz n'est pas constante. Il est
d'ailleurs remarquable que le minimum de cette courbe soit obtenu pour un coe�cient
d'expansion thermique de 14 × 10−6 /K tandis que le minimum des autres courbes est
vers 10 − 12 × 10−6 /K. En ce qui concerne les valeurs calculées, l'analyse de la �gure
1.20 montre que les maxima ont été calculés en des points situés sur le plan de symétrie
de la géométrie. Des simulations bidimensionnelles sont donc su�santes pour déterminer
la position du maximum de contraintes de cisaillement dans la partie drain et brasure 1.
De plus, que ce soit lors des simulations en 2D ou en 3D, la position du maximum de
contraintes de cisaillement n'a pas varié en fonction du coe�cient d'expansion thermique.
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Chapitre 1 : Modélisation

Figure 1.20 � Comparaison de la position du maximum de contraintes de cisaillement
entre les simulations bidimensionnelles et tridimensionnelles dans le drain et la brasure
1.

Seule la courbe � Al30Cextrude : | Contrainte de cisaillement syz | max � nécessite
une simulation tridimensionnelle pour être réalisée. L'ensemble des autres cas peut être
réalisé avec les modèles bidimensionnels (Fig. 1.8).

Par contre, lorsque les valeurs présentées �gure 1.19 sont comparées à celles calculées
pour l'axe de symétrie (Fig. 1.14, Fig. 1.15 et Fig. 1.16), il est constaté un écart entre les
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1.5 Analyse des résultats des modélisations tridimensionnelles (3D)

valeurs. Or la solution calculée est identique dans les deux cas puisqu'il s'agit de la même
simulation, la seule di�érence provenant de l'étape de post traitement des données :
il s'agit de faire une coupe au niveau de l'axe de symétrie dans un cas et de prendre
en compte l'ensemble du volume dans l'autre cas. Comme pour les températures, ces
di�érences de valeurs n'ont pas de signi�cations physiques. Seule l'allure des courbes
sera donc utilisée par la suite.

Contraintes de cisaillement sxz et syz dans le DBC

Comme l'illustre la �gure 1.22, le maximum de contraintes de cisaillement se situe sur
le plan de symétrie. Il n'est donc pas surprenant de constater que l'allure des courbes pré-
sentées à la �gure 1.21 soit identique à celles déjà vu lors des simulations 2D (Fig. 1.9).
La contrainte de cisaillement restant quasiment constante en fonction de la valeur du
coe�cient d'expansion thermique, il peut donc en être déduit que la valeur du coe�cient
d'expansion thermique du drain thermique a une in�uence négligeable sur le comporte-
ment du DBC.

Figure 1.21 � Valeurs absolues des maxima de contrainte de cisaillement sxy et sxz,
dans le DBC, en fonction du coe�cient d'expansion thermique des di�érents matériaux
utilisés pour le drain thermique.
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Chapitre 1 : Modélisation

Figure 1.22 � Comparaison de la position du maximum de contraintes de cisaillement
entre les simulations bidimensionnelles et tridimensionnelles dans le DBC.

Contraintes de cisaillement sxz et syz dans la brasure 2 et la puce

Dans le cas des contraintes de cisaillement au niveau de la brasure 2 et de la puce
électronique, le maximum de contraintes n'est plus situé sur le plan de symétrie mais
dans l'angle de la puce (Fig. 1.23). Une évolution de la valeur maximale de contrainte
de cisaillement en fonction du coe�cient d'expansion thermique est observée �gure 1.24,
mais la puce et la brasure 2 ne sont en contact qu'avec le DBC et non avec le drain
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thermique. Or, il vient d'être constaté que la valeur du coe�cient d'expansion thermique
du drain thermique n'a qu'une in�uence négligeable sur le comportement du DBC. Donc
si le comportement du DBC est constant, il n'y a a priori pas de raison d'observer
une évolution dans la puce et la brasure 2. A�n d'expliquer l'évolution constatée sur le
graphique de la �gure 1.24, il est nécessaire de prendre en compte le fait que les ordres
de grandeurs des contraintes de cisaillement dans le DBC et dans l'ensemble puce et
brasure 2 sont di�érents. Ainsi l'évolution qui avait été considéré comme négligeable à
l'échelle du DBC doit maintenant être prise en compte pour comprendre le phénomène
observé dans la partie haute du montage.

De plus, les contraintes semblent en fait transférées en partie du DBC vers le joint
de brasure 2 ce qui explique qu'une baisse de contraintes de cisaillement dans le DBC
s'accompagne d'une hausse de contraintes de cisaillement dans la brasure 2 et inversement
(Fig. 1.21 et Fig. 1.24).

Figure 1.23 � Position du maximum de contraintes de cisaillement dans la puce et la
brasure 2.
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Chapitre 1 : Modélisation

Figure 1.24 � Valeurs absolues des maxima de contrainte de cisaillement sxy et sxz, dans
la brasure 2 et le drain, en fonction du coe�cient d'expansion thermique des di�érents
matériaux utilisés pour le drain thermique.

Conclusion

Les simulations tridimensionnelles ont permis de cerner les zones ayant les contraintes
de cisaillement les plus importantes dans chacune des parties du montage électronique.
De plus, il a été montré qu'un drain thermique fabriqué à partir d'un matériau ayant
un coe�cient d'expansion thermique de l'ordre de 10 × 10−6 /K permettrait de limiter
au maximum les contraintes de cisaillement dans la brasure 1 liant le drain au reste
du montage. Cependant une telle solution implique une légère hausse des contraintes
dans la partie la plus haute du montage, au niveau de la brasure 2, lorsque le coe�cient
d'expansion thermique du drain thermique est abaissé.

1.6 Conclusion

Bien qu'il ne soit pas expérimentalement possible d'obtenir des matériaux dont le
coe�cient d'expansion thermique puisse être ajusté sur une gamme aussi étendue que
celle de ces simulations et ce sans pour autant modi�er le reste des propriétés thermo-
mécaniques, il n'en reste pas moins intéressant d'avoir eu recours à ces modélisations
a�n de mieux comprendre l'in�uence du type de matériau à utiliser en tant que drain
thermique. Il a été ainsi montré que les performances mécaniques de la semelle peuvent
être fortement modulées en fonction du choix du matériau.

Un matériau de semelle idéal devra donc présenter à la fois une conductivité ther-
mique très élevée et un coe�cient d'expansion thermique de l'ordre de 10× 10−6/K. Les
technologies actuelles basées sur le cuivre permettent ainsi une excellente évacuation de
la chaleur ce qui compense le coe�cient d'expansion thermique relativement élevé de ce
matériau. L'aluminium présente de son coté à la fois une conductivité thermique moindre
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1.6 Conclusion

que celle du cuivre tout en ayant un coe�cient d'expansion thermique plus élevé, il est
donc nécessaire de recourir à une technologie composite a�n d'améliorer les performances
d'une semelle basée sur ce métal. Des matériaux composites ayant des propriétés � et par-
ticulièrement un coe�cient d'expansion thermique � proches de celles utilisées dans les
modélisations des matériaux Al30Cplan et Al30Cextrude se placent en candidats idéaux
en tant que drains thermiques pour des applications nécessitants de hautes performances.
En e�et, la baisse de contraintes de cisaillement dans la couche de brasure liant le drain
au substrat céramique métallisé doit se traduire par une fatigue thermomécanique plus
faible au cours des cycles d'utilisation et donc une durée de fonctionnement allongée.
Ceci est d'autant plus intéressant pour les installations embarquées puisque les répara-
tions lorsqu'elles sont possibles sont particulièrement onéreuses. De plus, de par la faible
densité des composites à matrice d'aluminium renforcée par des �bres de carbone le gain
de poids par rapport à des semelles purement métalliques permet de réduire la masse
embarquée.

Les deux prochains chapitres seront consacrés à une approche expérimentale où seront
étudiés successivement des composites aluminium-�bres de carbone, élaborés par frittage
sous charge et par extrusion, permettant d'obtenir respectivement une répartition des
�bres selon un plan et selon un axe.
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CHAPITRE 2

Frittage sous charge uniaxiale de composites aluminium/�bres de
carbone

2.1 Introduction

Au travers de ce chapitre consacré au frittage sous charge, l'e�et de di�érents pa-
ramètres expérimentaux sur les propriétés thermomécaniques des matériaux obtenus va
être passé en revue. La préparation de la poudre composite (le terme de poudre compo-
site sera utilisé ici pour faire référence au mélange de la poudre d'aluminium et des �bres
de carbone), les conditions de frittage et de traitements thermiques des échantillons mais
aussi la qualité des �bres de carbone utilisées vont ainsi être étudiés. Le but de cette
étude est de déterminer les meilleures conditions a�n d'obtenir un composite aluminium-
�bres de carbone ayant des propriétés thermomécaniques optimisées. Pour cela, plusieurs
impératifs expérimentaux doivent être atteints :
• la porosité du matériau doit être la plus faible possible a�n de maximiser la conduc-
tivité thermique du matériau [31,32] ;
• les renforts doivent être individualisés et répartis de manière homogène dans le
matériau ;

• l'interface (et une éventuelle interphase) entre la matrice d'aluminium et les �bres
de carbone doit être contrôlée a�n de permettre un transfert e�cace des propriétés
thermomécaniques vers les renforts ;

• le protocole expérimental doit aboutir à des résultats reproductibles.

Remarque : en l'absence de précisions :
• Les �bres utilisées ont été broyées à l'aide d'une grille de 0, 50 mm (cf. 2.2.1 Pré-
paration des �bres de carbone p. 55).

• Une pression uniaxiale de 50 MPa est utilisée lors du frittage.
• Le moule est chau�é par induction.
• Le frittage est réalisé sous vide.
• Les propriétés données correspondent à la moyenne d'un minimum de 3 échan-
tillons. Dans le cas des composites, les mesures sont faites de manières à détermi-
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ner les propriétés dans le plan contenant les �bres de carbone (c'est-à-dire le plan
perpendiculaire à l'axe de compression).

Remarque :
• la poudre d'aluminium � Al F3731 � sert de référence ;
• les �bres de carbone � CN80C � sont moins bien graphitées (et donc plus réactives)
que les � XN100 � [53], d'où des di�usivités thermiques respectivement d'environ
205 mm2/s et 580 mm2/s selon l'axe de la �bre (données fabriquant), soit des
conductivités thermiques de 320 W/(m×K) et 900 W/(m×K) respectivement.

2.2 Protocole expérimental

2.2.1 Obtention des poudres composites

Le phénomène de frittage permet à une poudre d'acquérir une tenue mécanique par
la formation de joints entre les grains de la poudre. Il est considéré que l'ensemble des
joints est formé pour une densité relative de l'ordre de 65 %. Le matériau qui était
pulvérulent devient un matériau continu constitué d'un squelette poreux. Au-delà d'une
densité relative de 92 %, la porosité résiduelle du matériau est considéré comme étant
fermée c'est-à-dire que les pores seront isolés du milieu extérieur [54]. Dans le cas présenté
ici, les grains de la poudre d'aluminium vont former par frittage la matrice du composite,
tout en englobant les renforts (ici, des �bres de carbone) qui ne frittent pas et qui gênent
donc la densi�cation du matériau. A�n d'obtenir un matériau composite présentant les
propriétés désirées, il est nécessaire d'obtenir au préalable une poudre au sein de laquelle
les particules de renforts sont d'une part réparties uniformément et d'autre part non
agglomérées [54]. A�n de comprendre pourquoi ces deux conditions sont nécessaires,
envisageons le frittage dans le cas d'une poudre composite dont les renforts sont répartis
de manière homogène mais sous forme d'agglomérats (Fig. 2.1) et celui d'une poudre
composite dont les renforts sont non agglomérés mais répartis de manière hétérogène
(Fig. 2.2).

Figure 2.1 � A gauche : poudre compo-
site avant frittage, en gris la matrice, en
rouge les renforts sous forme d'agglomé-
rats uniformément répartis. A droite, la
même poudre composite après frittage
(en blanc la porosité).

Figure 2.2 � A gauche : poudre com-
posite avant frittage, en gris la matrice,
en rouge les renforts non agglomérés
mais répartis de manière hétérogène. A
droite, la même poudre composite après
frittage.
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Poudre composite dont les renforts sont répartis de manière homogène mais
sous forme d'agglomérats

Les agglomérats sont constitués de particules faiblement liées entre elles. Il en résulte
une mauvaise tenue mécanique puisqu'une destruction des agglomérats sera possible sous
faible contrainte. De plus, la présence d'agglomérats est généralement accompagnée de
porosités nuisibles à la cohésion du matériau [54]. Ces considérations induisent que le
matériau une fois fritté présentera d'un point de vue mécanique un caractère fragile de
par la présence des agglomérats et pourra même localement s'e�riter tandis que d'un
point de vue thermique, sa conductivité thermique sera faible de par la présence des
porosités [31, 32]. Néanmoins macroscopiquement le matériau présentera des propriétés
homogènes puisque ces défauts sont uniformément répartis.

Poudre composite dont les renforts sont non agglomérés mais répartis de
manière hétérogène

Dans le cas d'un renfort non aggloméré, le procédé de frittage va pouvoir être optimisé
de manière à bien densi�er le matériau. Cependant la répartition hétérogène des renforts
implique que les propriétés du matériau soient elles aussi hétérogènes en fonction des
zones étudiées. De plus la répartition des particules n'étant pas maîtrisée, la reproducti-
bilité des résultats est faible. Tout protocole expérimental menant à une répartition non
homogène des particules doit donc être modi�é a�n de parvenir à des résultats reproduc-
tibles.

Obtention d'une poudre composite aluminium-�bres de carbone homogène et
sans agglomérats

Préparation des �bres de carbone Les �bres de carbone sont livrées sous forme
de mèches d'une longueur inférieure au centimètre pour un diamètre millimétrique. Ces
mèches sont constituées de �bres liées à l'aide d'un plasti�ant. Il est nécessaire d'éliminer
le plasti�ant à l'aide d'un traitement thermique (1h sous air à 400 ◦C) a�n d'individua-
liser les �bres. Cependant ces dernières sont trop longues (jusqu'à plusieurs millimètres)
pour être utilisées. En e�et à cette taille, les �bres s'enchevêtrent et forment des pelotes
impropres au frittage (la poudre d'aluminium pénètre très mal ces structures). Les �bres
sont donc broyées a�n de réduire leur taille. Les e�ets de ce broyage seront examinés en
� 2.3.1 In�uence de la coupe des �bres p. 60 �. Les micrographies présentées �gure 2.3
et �gure 2.4 montrent respectivement des �bres de type CN80C et XN100 à l'état brut
(c'est-à-dire telles qu'elles sont livrées), déliantées et broyées.
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Figure 2.3 � Micrographies électroniques de �bres de carbone type CN80C.
a : �bres à l'état brut. b : �bres déliantées. c : �bres après broyage.

Figure 2.4 � Micrographies électroniques de �bres de carbone type XN100.
a : �bres à l'état brut. b : �bres déliantées. c : �bres après broyage.
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Mélange de la poudre d'aluminium et des �bres de carbone La poudre d'alu-
minium et les �bres de carbone sont mélangées dans les proportions désirées à l'aide
d'un mélangeur à hélices pro�lées (2 pales, vitesse de rotation de 0 à 6000 tours par
minute) sous argon durant 5 minutes. Il est important de ne pas faire le mélange sous air
a�n d'éviter tout risque d'explosion. En e�et, l'énergie cinétique apportée par le mélan-
geur entrainerait au contact de l'oxygène présent dans l'air une oxydation de la poudre
d'aluminium en alumine au cours d'une réaction exothermique (∆H = −1700 kJ/mol).

L'e�cacité de cette méthode de mélange sera évaluée en fonction de l'homogénéité des
matériaux obtenus ainsi que de la présence ou non d'agrégats de �bres. Les micrographies
présentées �gures 2.5, 2.6 et 2.7 représentent respectivement, à di�érentes échelles, la
poudre d'aluminium Al F3731 utilisée pour l'ensemble des travaux, des �bres de carbone
de type CN80C broyées à 0, 5 mm et en�n un mélange des deux pour un pourcentage de
renforts de 30% en volume.

Figure 2.5 � Micrographies électroniques de la poudre d'aluminium F3731.

57



Chapitre 2 : Frittage sous charge uniaxiale de composites
aluminium/fibres de carbone

Figure 2.6 � Micrographies électroniques de �bres CN80C broyées à l'aide d'une grille
de 0,5 mm.

Figure 2.7 � Micrographies électroniques d'une poudre composite Al F3731-
30%volCN80C dont les renforts ont été broyés à 0,5 mm.

58



2.2 Protocole expérimental

2.2.2 Méthodes et paramètres de frittage

Une fois la poudre composite obtenue, il est nécessaire de la densi�er en un matériau
composite exempt de porosités.

Les procédés de fonderie sont très utilisés a�n d'obtenir des composites aluminium/�bres
de carbone, cependant ils présentent certaines limites [55,56]. Le problème majeur est lié
à la dégradation des �bres de carbone en carbure d'aluminium au contact de l'aluminium
liquide. Cette dégradation peut être atténuée en décorant les �bres de carbone par un
dépôt métallique [56]. Néanmoins, l'élaboration de matériaux à gradient de fonction n'est
pas possible par fonderie alors qu'elle est réalisable par métallurgie des poudres. C'est
donc cette dernière méthode qui a été retenue pour synthétiser les échantillons.

A�n d'éliminer e�cacement la porosité, un frittage sous contrainte a été choisi plutôt
qu'un frittage libre. Deux types de contraintes peuvent être appliquées : isostatique ou
uniaxiale. Le pressage isostatique implique une pression uniforme ; il n'est donc pas pos-
sible d'obtenir une orientation privilégiée des renforts par cette méthode. Au contraire,
un pressage uniaxial permet d'orienter les �bres de carbone de manière privilégiée au
sein d'un plan perpendiculaire à l'axe de compression. C'est cette dernière méthode qui
a donc été utilisée avec une pression de 50 MPa.

Les températures de frittage (550 ◦C et 600 ◦C) ont été atteintes soit en chau�ant le
moule par induction, soit en utilisant la méthode de frittage �ash qui consiste à envoyer
des impulsions de courant au travers de l'échantillon. De plus l'enceinte est maintenue
sous vide a�n d'éviter l'oxydation de l'aluminium et des �bres de carbone.

Les durées de frittage généralement constatées dans la littérature pour ces tempé-
ratures sont inférieures ou de l'ordre de 20 minutes [31, 32, 54, 57]. En e�et ces durées
permettent d'obtenir un matériau dense pour peu que les autres paramètres expérimen-
taux aient été optimisés. Cependant il a été décidé d'étendre le domaine d'étude à des
temps de frittage compris entre 10 et 160 minutes (10 à 60 minutes pour des composites
renforcés avec les �bres les plus réactives (CN80C) et 40 à 160 minutes pour les �bres les
moins réactives (XN100)). Des temps longs favorisent le phénomène de croissance gra-
nulaire. Or, de petits grains sont nuisibles à une bonne conductivité thermique (plus les
grains sont petits et plus grandes sont les surfaces de contact grain/grain ce qui implique
plus de résistances de contact) [58]. Une éventuelle croissance granulaire ne sera donc pas
préjudiciable aux propriétés thermiques recherchés. Ainsi, les temps courts permettent
de réaliser une étude de la densi�cation des échantillons tandis que les temps les plus
longs permettent de parfaire les interfaces �bres-matrice.

2.2.3 Di�usivité thermique : résultats théoriques

A�n de comparer les valeurs expérimentales à des valeurs théoriques, un cas idéal a
été envisagé où :

• les �bres de carbone sont parfaitement dispersées ;
• les �bres de carbone sont parfaitement orientées dans un plan ;
• les �bres de carbone n'ont pas été dégradées au cours du protocole expérimental ;
• la valeur de conductivité thermique des �bres de carbone à l'issue de l'élaboration
du composite est égale à la conductivité thermique annoncée par le fournisseur ;
• la résistance de contact entre renfort et matrice est négligeable ;
• la résistance de contact entre les grains de la matrice est négligeable ;
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• la conductivité thermique transverse des �bres de carbone est négligeable devant
leur conductivité longitudinale (moins de 10 W/m×K contre 320 à 900 W/m×K
en fonction des �bres de carbone).

Dans ces conditions, la conductivité thermique des composites dans le plan contenant
les �bres de carbone, est selon la méthode de calcul utilisée en � 1.2.2 Propriétés de
Al30Cplan p. 28 �, de :

• λ(Al F3731-20%volCN80C) = 192 W/(m×K) ;
• λ(Al F3731-30%volCN80C) = 188 W/(m×K) ;
• λ(Al F3731-20%volXN100) = 250 W/(m×K) ;
• λ(Al F3731-30%volXN100) = 275 W/(m×K).

Sachant que λ = cp × ρ× a.
Avec :
λ la conductivité thermique (W/(m×K))
cp la capacité calori�que massique à pression constante (J/(g ×K))
ρ la masse volumique (g/cm3)
a la di�usivité thermique (mm2/s)

Alors, d'un point de vue théorique les di�usivités thermiques suivantes sont attendues :

• a(Al F3731-20%volCN80C) = 87 mm2/s ;
• a(Al F3731-30%volCN80C) = 88 mm2/s ;
• a(Al F3731-20%volXN100) = 114 mm2/s ;
• a(Al F3731-30%volXN100) = 129 mm2/s.

D'un point de vue expérimental, ces hypothèses formulées ne peuvent pas être stricte-
ment réalisées. Les di�usivités thermiques calculées ici constituent donc les limites hautes
pouvant être obtenues expérimentalement par frittage de ces poudres composites alumi-
nium/�bres de carbone.

2.3 In�uence de divers paramètres expérimentaux sur la dif-
fusivité thermique des matériaux

2.3.1 In�uence de la coupe des �bres

Des composites Al F3731-20%volCN80C ont été frittés 20 minutes à 550 ◦C sous une
charge de 50 MPa. Dans un premier temps des échantillons préparés avec des �bres
de carbone ayant été déliantées mais non coupées ont été élaborés. Cependant aucune
mesure n'a put être faites car les matériaux obtenus s'e�ritent sous l'e�et de la moindre
manipulation. Ceci est dû au fait que les �bres sont très longues (millimétriques). Il en
résulte qu'elles s'enchevêtrent pour former des pelotes que la poudre d'aluminium peut
di�cilement combler d'où un frittage ine�cace.

A�n de s'a�ranchir de ce problème, une étape de découpe est nécessaire a�n de
réduire la taille des renforts. Pour couper les �bres de carbone(Fig. 2.8), ces dernières
sont déposées sur un plateau en rotation à 18000 tours par minute. Sous l'e�et de la
force centrifuge et des déplacements d'air, les �bres sont projetées vers une grille qu'elles
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doivent traverser en même temps qu'elles sont découpées par les 12 couteaux �xés au
plateau en rotation. Trois grilles ont été testées. La première possédant des trous de
0, 50mm, la seconde de 0, 20mm et en�n la dernière de 0, 12mm. Les poudres composites
obtenues à partir de ces �bres sont présentées �gure 2.9. Les échantillons issus de ces
mélanges présentent après frittage une tenue mécanique su�sante pour être analysés.

Figure 2.8 � Schéma de fonctionnement de la coupe des �bres de carbone.

Il peut être supposé que le fait de couper les �bres de carbone peut dégrader les
propriétés thermiques et mécaniques. Les renforts ont été caractérisés par spectroscopie
Raman a�n de quanti�er le taux de défauts de �bres issues des di�érentes découpes [59].
Plus de détails concernant cette spectroscopie appliquée aux �bres de carbone seront
donnés en annexe � .4 Caractérisation de �bres de carbone par microspectrométrie Raman
p. 109 �.

Les résultats des mesures présentés �gure 2.10 indiquent que le rapport IG
ID

est de
plus en plus faible lorsque la grille utilisée pour couper les �bres de carbone possède
des trous de plus en plus �ns. Cela signi�e donc que plus la coupe est �ne et plus la
structure du renfort est dégradée d'un point de vue cristallographique. Ou en d'autres
termes, plus la �bre est coupée �nement et plus faible est la longueur moyenne où la
structure graphite peut être considérée comme étant cristallographiquement parfaite.
Or, l'obtention d'une forte conductivité thermique nécessite une parfaite organisation
structurale, le cas extrême étant celui des nanotubes de carbone qui peuvent présenter
une conductivité thermique de plusieurs milliers de watts par mètres et par kelvin qui
sont à comparer aux centaines (voir dizaines) de watts par mètres et par kelvin de �bres
de carbone dont les structures sont plus ou moins graphitées.

Ainsi, le fait de mesurer un rapport IG
ID

de plus en plus faible, laisse supposer que les
propriétés thermiques des �bres correspondantes sont de plus en plus faibles. Cependant,
bien qu'il ne soit pas impossible de mesurer la conductivité thermique d'une �bre, l'opé-
ration reste fastidieuse et nécessiterait d'être répétée sur de nombreuses �bres a�n que la
mesure moyenne soit représentative de l'ensemble. Pour cette raison, il a été choisi de ne
pas mesurer directement les propriétés thermiques des �bres mais la di�usivité thermique
de composites ayant été synthétisés à partir de ces dernières. En veillant à synthétiser ces
composites dans les mêmes conditions et avec les mêmes proportions volumiques de ren-
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Figure 2.9 � Micrographies électroniques de mélanges d'une poudre composite Al F3731
avec 20%vol de �bres de carbone CN80C coupées à l'aide de grilles dont les diamètres de
pores sont respectivement 0, 50 mm (a), 0, 20 mm (b) et 0, 12 mm (c).

forts, il devient possible de comparer les propriétés thermiques des échantillons et donc
des renforts et ainsi d'en déduire une éventuelle in�uence sur les propriétés thermiques
des �bres qui seraient liées au fait de couper les renforts plus ou moins �nement.

Les résultats présentés �gure 2.11 con�rment le fait que les �bres soient dégradées
par la découpe. Il apparait clairement une décroissance de la di�usivité thermique des
échantillons pour les coupes conduisant aux plus petites tailles de �bres. La meilleure
di�usivité thermique est ainsi obtenue pour une taille de grille de 0, 50 mm. Le meilleur
compromis entre longueur et dégradation ayant été constaté pour une grille de 0, 50 mm,
c'est donc dans ces conditions que sera mené l'ensemble des expérimentations présentées
dans la suite de cette étude.
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Figure 2.10 � Mise en évidence, par spectroscopie Raman, de l'évolution des défauts
dans des �bres de carbone CN80C en fonction de la grille de découpe.
I(g) : intensité du pic G (graphite) ; I(d) : intensité du pic D (défauts) [59].

Figure 2.11 � In�uence de la coupe des �bres de carbone sur la di�usivité thermique
d' échantillons Al F3731-20%volCN80C frittés 20 minutes à 550 ◦C sous une charge de
50 MPa.
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2.3.2 In�uence de la durée de frittage

Di�érentes durée de frittage ont été testées au cours de ces travaux, allant de 10
à 60 minutes dans le cas des �bres de basse qualité (CN80C) et de 40 à 160 minutes
pour les �bres de plus haute qualité (XN100). La �gure 2.12 montre la variation de
la densité relative en fonction de la durée de frittage à 600 ◦C sous 50 MPa pour
des échantillons Al F3731-20%volCN80C. L'analyse de ces résultats permet de constater
qu'une durée de frittage trop courte (10 et 20 minutes) ne permet pas l'obtention d'une
forte densité relative. De la porosité résiduelle est donc présente dans ces échantillons. Or,
lorsque ces échantillons sont observés par microscopie électronique à balayage, il peut être
constaté que cette porosité résiduelle est présente de manière prépondérante au niveau
de l'interface entre la matrice et le renfort (2.14, micrographies a et b). D'un point de vue
thermique, la présence de cette porosité va empêcher l'obtention d'un transfert e�cace
du �ux de chaleur de la matrice d'aluminium vers la �bre de carbone d'où une di�usivité
thermique relativement faible pour un temps de frittage court (Fig. 2.13).

Figure 2.12 � In�uence du temps de frittage à 600 ◦C et 50 MPa sur la densité relative
d'un composite Al F3731-20%volCN80C

Au contraire, dès lors que la durée de frittage est su�samment longue (ici, 40 minutes
et plus) alors la densité relative du composite va tendre vers 100 % (Fig. 2.12). La poro-
sité a donc été éliminée au sein du matériau et en particulier à l'interface �bre/matrice.
Il existe donc un contact direct entre la matrice et le renfort (micrographies c et d de la
�gure 2.14). Grâce à un tel contact, un transfert e�cace du �ux de chaleur devient pos-
sible. En prenant en compte ces observations, il peut alors être expliqué qu'une di�usivité
thermique plus élevée est mesurée dans le cas des composites ayant été frittés plus de 40
minutes que dans le cas des composites ayant été frittés moins longtemps (Fig. 2.13).

Dans le cas présenté ici, une di�usivité thermique de l'ordre de 76 mm2/s a été
mesurée pour une durée de frittage de 40 minutes ou plus à 600 ◦C. Ce résultat correspond
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Figure 2.13 � In�uence du temps de frittage à 600 ◦C et 50 MPa sur la di�usivité
thermique d'un composite Al F3731-20%volCN80C

Figure 2.14 � Micrographies électroniques de Al F3731-20%volCN80C frittés à 600 ◦C
et 50 MPa - a et b frittage de 20min - c et d frittage de 60min

à di�usivité thermique relative de 87 % de la valeur théorique (87 mm2/s), ce qui est
élevé compte tenu des approximations utilisées lors du calcul (2.2.3 Di�usivité thermique :
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résultats théoriques 59). Cette valeur reste cependant inférieure à celle de la matrice
d'aluminium (90 mm2/s).

En utilisant strictement le même protocole de synthèse mais en utilisant cette fois-
ci des renforts de meilleure qualité (les �bres XN100 présentent un rapport IG

ID
, après

broyage à l'aide de la grille de 0, 5 mm, égal à 7, 3 contre seulement 4, 5 pour les �bres
CN80C utilisées précédemment), il est possible d'augmenter la di�usivité thermique du
composite jusqu'à 87 mm2/s soit une di�usivité thermique pratiquement équivalente à
celle de l'aluminium. Cependant, utiliser des �bres de plus haute qualité implique un plus
faible taux de défauts de surface et donc une réactivité plus faible vis-à-vis de la matrice.
A�n de compenser cela, il a été choisit d'augmenter la durée de frittage. La di�usivité
thermique la plus élevée (99 mm2/s) a été mesurée pour une durée de frittage de 160
minutes ce qui est donc supérieur à la di�usivité thermique de la matrice (90 mm2/s).
Cette valeur correspond alors à 87 % de la valeur théorique (114 mm2/s).

En conclusion, la durée de frittage joue donc sur deux paramètres :
• aux temps courts la durée de frittage a un e�et principalement sur la densité du
matériau ;

• aux temps longs, le matériau est déjà densi�é mais les interfaces renforts/matrice
peuvent évoluer et ainsi permettre d'exploiter au mieux le renfort.

2.3.3 In�uence de la température de frittage

Le phénomène de frittage a sa cinétique régie par la di�usion des atomes entre les
grains de la matrice d'aluminium. Cette cinétique étant d'autant plus élevée que la tempé-
rature est importante, une densité relative plus élevée est attendue pour une température
de frittage plus élevée. De plus, il est admis qu'un meilleur contact entre les grains de la
poudre favorise la densi�cation au cours du frittage (un frittage sous pression permet ef-
fectivement l'obtention de densités plus élevées qu'un frittage libre réalisé dans les mêmes
conditions). De plus, pour une pression considérée, plus la température est élevée et plus
l'aluminium va être facilement déformable favorisant ainsi le contact entre les grains.

Les mesures de densité pratiquées sur des échantillons frittés à 550 ◦C et 600 ◦C
mettent e�ectivement en évidence une plus forte densité lorsque la température appliquée
est plus élevée. Alors que des matériaux frittés à 600 ◦C peuvent présenter une densité
relative de l'ordre de 99 %, celle des échantillons frittés à 550 ◦C n'excède pas de manière
reproductible 95 %.

Les mêmes conclusions concernant une température de frittage trop faible vont ainsi
pouvoir être dégagées que pour un temps de frittage trop court, à savoir qu'elle ne va pas
permettre une élimination e�cace de la porosité dans le matériau et particulièrement à
l'interface �bre/matrice. Cela se traduit donc un transfert peu e�cace du �ux de chaleur
d'où les plus faibles di�usivités thermiques mesurées pour une température de frittage
de 550 ◦C qu'à 600 ◦C et cela même pour des durées de frittage importantes (Fig. 2.15).
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Figure 2.15 � In�uence de la température de frittage sur la di�usivité thermique pour
des échantillons Al F3731-20%volCN80C.

Outre le fait que l'application d'une température plus élevée permet d'améliorer le
frittage des matériaux ainsi que leurs propriétés thermiques, il peut aussi être constaté
un e�et de la température de frittage sur la reproductibilité des mesures. Ainsi pour
une série comprenant de nombreux échantillons Al F3731-20%volCN80C frittés durant
20 minutes, les valeurs suivantes ont été mesurées (Fig. 2.16) :
• pour une température de frittage de 550 ◦C :
� di�usivité thermique moyenne : a(moy) = 59, 5 mm2/s,
� écart type : σ = 5, 6 mm2/s,
� écart type relatif : (σ/a(moy))× 100 = 9, 4 %,
� précision de la mesure : 5 % ;
• pour une température de frittage de 600 ◦C :
� di�usivité thermique moyenne : a(moy) = 70, 4 mm2/s,
� écart type : σ = 4, 8 mm2/s,
� écart type relatif : (σ/a(moy))× 100 = 6, 8 %,
� précision de la mesure : 5 %.
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Figure 2.16 � In�uence de la température de frittage sur la dispersion des résultats pour
des échantillons Al F3731-20%volCN80C

Le fait de passer de 500 ◦C à 600 ◦C permet d'augmenter signi�cativement la dif-
fusivité thermique moyenne des échantillons grâce à une élimination plus e�cace de la
porosité. Cependant, le fait que l'écart type relatif soit systématiquement supérieur à
la précision de la mesure indique que les renforts ne sont pas parfaitement dispersés au
sein de la matrice : les poudres composites ne sont donc pas parfaitement homogènes.
De plus, il peut être remarqué que l'écart type relatif devient plus faible lorsque la tem-
pérature de frittage est augmentée. Or, les échantillons sont élaborés à partir des mêmes
mélanges de poudre composite et dans les mêmes conditions de frittage à l'exception
de la température. L'augmentation de la température permet donc également d'amélio-
rer l'homogénéité de la microstructure des échantillons grâce à �uage plus important de
l'aluminium.
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2.3.4 In�uence du pourcentage de renfort

La cohésion mécanique du matériau étant assurée par le frittage de la matrice d'alu-
minium, il en résulte que plus le volume de renfort sera élevé et plus une densité relative
élevée sera di�cile à obtenir. Il a donc été volontairement choisi de se limiter à 20 et
30 %vol dans le cas de ces travaux.

La répartition de �bres CN80C dans un plan conduit à des propriétés thermiques
assez proches de celle de la matrice (2.2.3 Di�usivité thermique : résultats théoriques
59), le pourcentage volumique de renfort n'aura donc en théorie qu'une in�uence très
faible sur les propriétés thermiques des échantillons. L'intérêt de ces �bres n'est donc
pas vis-à-vis des propriétés thermiques mais de pouvoir réduire le coe�cient d'expansion
thermique des composites (cf. 2.4 Cycles thermiques et mesures du coe�cient d'expansion
thermique p. 74).

D'après l'histogramme présenté �gure 2.17, les échantillons ayant 30 %vol de �bres
CN80C présentent une di�usivité thermique plus faible que ceux ayant été élaborés avec
seulement 20 %vol de renforts pour des durées de frittage de 10 et 20 minutes. Cela
s'explique par le fait que la densité relative des composites ayant 30 %vol est plus faible
que ceux élaborés avec 20 %vol de renforts (respectivement 93% et 97%). Il est donc
con�rmé qu'il est plus di�cile d'obtenir une densi�cation e�cace avec de forts taux
de renforts. En utilisant des durées de frittage plus longues, la di�usivité thermique
des échantillons tend vers un maximum de l'ordre de 76 mm2/s que ce soit pour un
pourcentage volumique de renforts de 20 ou 30%. Dans ces conditions, les échantillons
sont e�ectivement parfaitement densi�és (avec des densités relatives similaires de l'ordre
98 à 99%) et présentent donc des propriétés thermiques identiques conformément aux
prévisions théoriques présentée en � 2.2.3 Di�usivité thermique : résultats théoriques
p. 59 �.
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Figure 2.17 � In�uence du pourcentage de renfort sur la di�usivité thermique pour une
température de frittage de 600 ◦C et une pression de 50 MPa.
n : composite aluminium renforcé par 20 %vol de �bres de carbone CN80C.
n : composite aluminium renforcé par 30 %vol de �bres de carbone CN80C.

2.3.5 In�uence du type de frittage : frittage par induction et frittage
�ash

Deux méthodes de frittage sous contrainte vont être comparées : le frittage par induc-
tion sous charge uniaxiale et le frittage �ash aussi dénommé, entre autres, SPS (Spark
Plasma Sintering ou Spark Plasma System) ou encore PECS (Pulsed Electric Current
Sintering) mais aussi PAS (Plasma Activated Sintering) [57,60].

Remarque :
• Echantillons élaborés par SPS : les propriétés correspondent à celles d'un seul échan-
tillon et non d'une moyenne sur un ensemble d'échantillons, cependant tous les
échantillons Al F3731-20%volCN80C proviennent d'un seul et même mélange initial
a�n de limiter au maximum d'éventuels biais expérimentaux. La même précaution
a été prise pour les échantillons Al-30%CN80C.
• Echantillons élaborés par induction : les propriétés rapportées sont moyennées sur
un minimum de 3 échantillons.

• Pour des raisons matérielles (casse du moule en graphite), les échantillons devant
être élaborés par SPS à 550 ◦C pour une durée de 60 minutes n'ont pas pu être
synthétisés.

La méthode de frittage �ash tire ce nom de sa capacité à obtenir de hautes densités
relatives en des temps de frittage courts. Il est donc probable que d'excellents résultats
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de di�usivité thermique puissent être obtenus par cette méthode dès la plus courte des
durées étudiées, à savoir un frittage de 10 minutes. De plus, les mécanismes de frittage de
cette méthode restent assez peu explicites et ne permettent pas de prédire si les micro-
structures, obtenues lors d'un frittage par SPS ou par induction, doivent être identiques
ou non à partir des même conditions expérimentales. A ce jour, trois tendances théoriques
di�érentes se dégagent [57] :
• Selon le courant de pensée défendu par les inventeurs du procédé, un plasma se crée
entre les grains, nettoyant et activant ainsi la surface des particules. La surface des
particules devient alors beaucoup plus réactive que lors de l'utilisation d'un frittage
standard, d'où une vitesse de frittage très élevée grâce à des transferts de matières
e�caces [60].

• La génération d'un plasma n'ayant jamais été démontrée de manière directe [60],
il a été suggéré que les e�ets lui ayant été imputés ne sont en réalité que des e�ets
induits par l'application du courant électrique [61].

• En�n, un dernier modèle argue que le mécanisme mis en jeu lors du frittage �ash ne
change rien par rapport à un frittage traditionnel. Il ne s'agirait en fait que d'une
di�érence entre la mesure de température au thermocouple et la température réelle
de l'échantillon [62].

Figure 2.18 � In�uence du type de frittage sur la di�usivité thermique pour des échan-
tillons Al F3731-20%volCN80C frittés à 600 ◦C.
n : frittage par induction. n : frittage �ash.

Pour des durées de frittage de 10 ou 20 minutes, le choix de la méthode de frittage
modi�e fortement la di�usivité thermique des échantillons (Fig. 2.18 et 2.19). En e�et, la
méthode SPS permet l'obtention d'une forte densité relative dès 10 minutes de frittage
(plus de 98 % aussi bien pour 20 ou 30 %vol de �bres), ce qui n'est pas possible par
induction (densité relative de l'ordre de 95 %). Même après 20 minutes de frittage,
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Figure 2.19 � In�uence du type de frittage sur la di�usivité thermique pour des échan-
tillons Al F3731-30%volCN80C frittés à 600 ◦C.
n : frittage par induction. n : frittage �ash.

la matrice d'aluminium reste moins bien densi�ée par induction que par SPS comme
l'attestent les micrographies présentées �gure 2.21. Or il a été démontré qu'un taux de
porosité de l'ordre de 5 % fait fortement chuter la di�usivité thermique d'un matériau [31,
32]. Il en résulte que la di�usivité thermique est bien plus élevée pour des temps de frittage
court par SPS que par induction.

Par contre, les mesures de di�usivité thermique montrent que les mêmes résultats (à
l'erreur de mesure près) sont obtenus, pour des durées de 40 ou 60 minutes, par frittage
sous charge par induction ou bien par SPS, ceci quel que soit le pourcentage de renforts.
Le fait que l'énergie soit apportée directement dans l'échantillon au moyen d'un courant
électrique (frittage par la méthode �ash) ou qu'elle soit apportée grâce au chau�age par
induction du moule (frittage par induction) ne modi�e donc pas les propriétés thermiques
de l'échantillon. Dans les deux cas, la matrice est parfaitement densi�ée et l'interface
�bre/matrice ne présente que de rares défauts (Fig. 2.20).

L'utilisation d'une méthode de frittage ou de l'autre a donc une in�uence sur la ci-
nétique de densi�cation mais pas sur la valeur de di�usivité thermique pour une même
densité relative. Dans les deux cas, les mêmes poudres composites ont été utilisées, la
di�érence de cinétique de frittage ne peut donc pas s'expliquer par une di�érence de
préparation ou bien une di�érence de réactivité entre les poudres. De plus, la pression
appliquée lors du frittage est la même quelle que soit l'enceinte de frittage utilisée. De
même, pour une durée de frittage donnée, la température de frittage mesurée est iden-
tique, soit 600 ◦C. A�n de mieux comprendre ces résultats, des analyses en microscopie
électronique en transmission ont été menées et permettent de mettre en évidence l'exis-
tence de phénomène de haute énergie à l'échelle locale dans le cas du frittage �ash.
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2.3 In�uence de divers paramètres expérimentaux sur la di�usivité thermique des
matériaux

Les di�érences microstructurales observées seront détaillées au chapitre suivant (2.4.3
Renforts CN80C : comparaison du frittage par induction et du frittage �ash p. 80).

Figure 2.20 � Micrographies électroniques d'échantillons Al F3731-30%volCN80C frittés
à 600 ◦C, 60 minutes par induction (gauche) et par SPS (droite).

Figure 2.21 � Micrographies électroniques d'échantillons Al F3731-30%volCN80C frittés
à 600 ◦C, 20 minutes par induction (gauche) et par SPS (droite).

2.3.6 Di�usivité thermique de composites aluminium/�bres de car-
bone issus d'un protocole optimisé

A�n d'obtenir des composites optimisés du point de vue des propriétés thermiques,
le protocole, en 2 étapes, suivant a été mis en place (protocole validé jusqu'à 30%vol de
renforts).

1. Obtention d'une poudre composite avec des renforts individualisés et dispersés de
manière homogène :

(a) déliantage dles �bres de carbone sous air à 400 ◦C pendant une heure,

(b) découpe des �bres de carbone à l'aide d'une grille de 0, 5 mm,

(c) mélange de la poudre Al F3731 et de la quantité désirée de �bres de carbone
déliantées et broyées. Le mélange doit être mixé durant 5 minutes sous argon.

2. Frittage de la poudre composite sous une charge uniaxiale de 50 MPa, sous vide,
à 600 ◦C et pour une durée de 40 minutes ou de 160 minutes si les renforts sont de
types CN80C ou XN100 respectivement.

Dans ces conditions, les valeurs suivantes de di�usivité thermiques ont été mesurées �
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les valeurs calculées en � 2.2.3 Di�usivité thermique : résultats théoriques p. 59 � sont
rappelées entre parenthèses � :
• avec des renforts de type CN80C :
� aAl F3731−20%volCN80C = 76 mm2/s (82 mm2/s),
� aAl F3731−30%volCN80C = 78 mm2/s (85 mm2/s) ;

• avec des renforts de type XN100 :
� aAl F3731−20%volXN100 = 99 mm2/s (106 mm2/s),
� aAl F3731−30%volXN100 = 102 mm2/s (122 mm2/s).

2.3.7 Conclusion

Il a été démontré ici que la densité relative de l'échantillon est un facteur in�uençant
les propriétés thermiques des composites aluminium/�bres de carbone puisqu'elle déter-
mine en grande partie la qualité du contact �bre/matrice [63] et in�uence ainsi l'e�cacité
du transfert du �ux thermique. L'optimisation des paramètres d'obtention de la poudre
composite ainsi que des conditions des frittages ont pour but premier de tendre vers une
densi�cation parfaite du matériau. Ainsi des di�usivités thermiques de � en moyenne �
76 mm2/s, 78 mm2/s, 99 mm2/s et 102 mm2/s ont été obtenu après frittage pour des
composites Al F3731-20%volCN80C, Al F3731-30%volCN80C, Al F3731-20%volXN100 et
Al F3731-30%volXN100 respectivement. Ceci correspond à 93%, 92%, 93% et 84% des
di�usivités �xées comme objectif en � 2.2.3 Di�usivité thermique : résultats théoriques
p. 59 �.

2.4 Cycles thermiques et mesures du coe�cient d'expansion
thermique

Comme il a été démontré au cours du chapitre � 1.2 Modélisation de l'in�uence de la
nature du drain thermique sur un montage électronique p. 27 �, le matériau de semelle
du montage électronique doit avoir un coe�cient de dilatation thermique de l'ordre de
10×10−6 /K pour une e�cacité optimale. Des mesures de dilatométrie ont donc été faites
sur les échantillons subissant le cycle thermique présenté �gure 2.22. Le coe�cient de di-
latation thermique est mesuré de la température ambiante jusqu'à 300 ◦C mais seule est
retenue la valeur moyenne calculée entre 100 et 200 ◦C, ceci pour une meilleure précision.
Pour chaque échantillon, une seconde série de mesures a été faite systématiquement a�n
de valider les résultats de la première série. Soit un total de huit mesures par échantillons.

Remarques :
• Certains échantillons ont subi jusqu'à 20 mesures a�n d'étudier une éventuelle évo-
lution du coe�cient de dilatation thermique avec les cycles thermiques. A�n de fa-
ciliter les comparaisons entre les di�érents graphiques � Coe�cient de dilatation
thermique en fonction du nombre de mesures �, une échelle commune a été dé�nie
allant de 10 à 25× 10−6 /K en ordonnée et des mesures 1 à 20 en abscisses, cela
même dans le cas d'échantillon ayant été mesuré moins de 20 fois.

• Un taux de renfort de 20%vol de �bres de carbone n'ayant qu'un très faible e�et sur
les valeurs du coe�cient de dilatation thermique, il a été choisis de ne présenter
ici que des résultats obtenus pour des composites renforcés par 30%vol de �bres de

74



2.4 Cycles thermiques et mesures du coe�cient d'expansion thermique

carbone sauf précision contraire. L'ensemble des résultats est toutefois disponible
dans le tableau récapitulatif présenté �gure 2.28 en � 2.4.4 Conclusion p. 84 �.

Figure 2.22 � Cycle de mesure de dilatométrie.
En rouge : représentation de la température du dilatomètre en fonction du temps.
En jaune : plage de températures utilisée pour le calcul du coe�cient de dilatation ther-
mique.

Alors que l'interface renfort/matrice n'avait qu'une in�uence négligeable sur les va-
leurs de di�usivité thermique des échantillons, il va être démontré, dans la suite de cette
section, qu'elle a une in�uence déterminante sur la valeur du coe�cient de dilatation
thermique du matériau. Ainsi, vont être présentés les résultats concernant les matériaux
renforcés par les �bres les moins réactives (�bres XN100) puis par les �bres les plus réac-
tives (�bres CN80C). Pour ces dernières, les résultats seront présentés en fonction de la
méthode de frittage utilisée (frittage par induction et frittage �ash). Quel que soit le ren-
fort ou la méthode de frittage, les échantillons présentés ici ont tous été frittés à 600 ◦C
sous une charge de 50 MPa. Cependant, a�n de pouvoir anticiper les résultats concer-
nant les composites aluminium/�bres de carbone, des résultats concernant un composite
similaire (cuivre/�bres de carbone) vont être présentés dans un premier temps.

2.4.1 Composites cuivre/�bres de carbone

Il a été montré, au cours de travaux précédents [31,32] et en cours, qu'il est possible
de préparer par frittage par induction des composites cuivre/�bre de carbone dont le
coe�cient de dilatation thermique est plus faible que celui du cuivre.

Le protocole d'élaboration de ces composites est le même que celui utilisé pour les
composites à matrice d'aluminium si ce n'est que les paramètres de frittage ont été
adaptés aux spéci�cités du cuivre, soit :

1. obtention d'une poudre composite avec des renforts individualisés et dispersés de
manière homogène :

(a) déliantage des �bres de carbone sous air à 400 ◦C pendant une heure,

(b) découpe des �bres de carbone à l'aide d'une grille de 0, 5 mm,

(c) mélange de la poudre de cuivre et de la quantité désirée de �bres de carbone
déliantées et broyées. Le mélange est alors mixé durant 5 minutes sous argon ;

2. la poudre composite est frittée sous une charge uniaxiale de 50 MPa, sous vide, à
650 ◦C et pour une durée de 20 minutes quelle que soit la qualité du renfort.
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Il a été mis en évidence que ces composites sont parfaitement densi�és (densité relative
de l'ordre de 99 %) pour une durée de frittage de 20 minutes. De plus, contrairement
à l'aluminium, le cuivre est inerte vis-à-vis du carbone : l'interface matrice/renfort est
donc une interface mécanique (c'est-à-dire une interface sans réactions chimiques).

Parmi les résultats ayant été obtenu, seuls vont être présentés ceux concernant des
composites à matrice de cuivre renforcés par 30 %vol de �bres de carbone CN80C et
XN100, c'est-à-dire renforcés par les mêmes renforts et les mêmes quantités que les com-
posites à matrice d'aluminium de cette étude.

Sachant que :
• le coe�cient de dilatation thermique du cuivre est de 17× 10−6 /K ;
• le coe�cient de dilatation thermique de la �bre de carbone est de 12 × 10−6 /K
dans le sens de l'épaisseur ;

• le coe�cient de dilatation thermique de la �bre de carbone est de −1 × 10−6 /K
dans le sens de la longueur.

Il peut donc en être déduit que lors d'un refroidissement, la matrice va se contracter
plus que le renfort. De plus, sachant que le composite est utilisé à une température
inférieure à celle de son élaboration, alors la �bre est contrainte par la matrice. De plus
l'interface cuivre/�bre de carbone est interte chimiquement. L'interface est donc due
uniquement au frettage du renfort par la matrice et sera quali�ée d'interface mécanique.
Or, il a été montré que les composites cuivre/�bres de carbone (CN80C ou XN100)
présentent un coe�cient de dilatation thermique de 14× 10−6 /K et sont su�samment
stables pour qu'il ne soit pas mesuré de modi�cations signi�catives même après plusieurs
centaines de cycles thermiques. L'interface mécanique est donc su�sante pour permettre
un transfert des contraintes de la matrice vers les renforts.

L'aluminium ayant un coe�cient de dilatation thermique (24×10−6 /K) encore plus
élevé que celui du cuivre, la matrice d'aluminium se contractera donc encore plus que le
cuivre après élaboration. Le frettage des �bres de carbone par l'aluminium devrait donc
être plus important que celui observé pour du cuivre. L'interface mécanique obtenue avec
une matrice d'aluminium doit donc être plus forte qu'avec du cuivre et donc permettre
ainsi un transfert plus e�cace des propriétés de dilatation thermique entre la matrice et
le renfort.

De plus, l'aluminium peut former un carbure d'aluminium par réaction avec du car-
bone. Une interface chimique peut donc s'ajouter à l'interface mécanique. L'avantage
d'une interface chimique est qu'elle permet une liaison forte de la matrice aux renforts et
donc un excellent transfert de propriétés. Cependant, une trop forte présence de carbure
d'aluminium entrainerait, d'une part, de fortes résistances thermiques puisque le carbure
d'aluminium est un mauvais conducteur thermique (≈ 30 W/m × K) et, d'autre part,
rendrait l'interface �bre/renfort plus fragile.

2.4.2 Composites aluminium/�bres de carbone � hautes qualités � (XN100)

Des mesures de dilatométrie ont été conduites sur des échantillons frittés de 80 à 160
minutes et pour des quantités de renforts de 20 %vol et 30 %vol. En fonction de la quantité
de renforts, deux comportements sont observés. Dans le cas de composites renforcés par
20 %vol de �bres XN100, aucun e�et du renfort ne peut-être mesuré : le coe�cient de
dilatation thermique du composite reste de l'ordre de 23− 24× 10−6 /K soit celui de la
matrice et cela quelle que soit la durée de frittage (Fig. 2.23).
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Figure 2.23 � Évolution du coe�cient de dilatation thermique en fonction du nombre de
mesures pour des échantillons Al F3731 renforcés par 20 (rond rouge) et 30 %vol (carré
bleu) de �bres XN100 et fritté respectivement durant 160 et 80 minutes par induction.

Dans le cas de composites renforcés par 30 %vol de �bres XN100, un e�et du renfort est
observé bien que la totalité des échantillons présente un coe�cient de dilation thermique
de l'ordre de 23− 24× 10−6 /K à l'issue des huit cycles de mesure, soit la même valeur
que celle de la matrice. Cependant, il est observé sur les premières mesures un coe�cient
de dilation thermique plus faible et de l'ordre de 17− 18× 10−6 /K.

Certains auteurs [64,65] considèrent que la valeur de la première mesure n'est pas re-
présentative de l'échantillon. En e�et, l'échantillon emmagasine de nombreuses contraintes
thermomécaniques au cours de son élaboration et le fait de mesurer son coe�cient de
dilatation thermique nécéssite de le chau�er et peut être assimilé à un traitement ther-
mique permettant la relaxation thermique de ces contraintes. Pour ces raisons la mesure
1 sera présentée mais systématiquement écartée des discussions concernant les résultats.
De plus, d'après les résultats observés sur des composites à matrice de cuivre, un co-
e�cient de dilatation thermique plus faible était attendu dans le cas d'un composite
aluminium/�bres de carbone que dans le cas d'un échantillon d'aluminium. Seul les me-
sures présentées �gure 2.23 témoignent d'un e�et du renfort de plus en plus faible au
fur et à mesure des cycles thermique. Or ces cycles thermiques (température ambiante
jusqu'à 300 ◦C) ne sont pas su�sant pour dégrader les renforts. L'évolution du coe�cient
de dilatation thermique doit donc être expliquée par une modi�cation de la matrice ou
bien de l'interface matrice/renfort.
• Hypothèse selon laquelle l'interface matrice/renfort est constante au cours des
cycles thermiques.
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Si la force de l'interface matrice/renfort est nulle alors la matrice d'aluminium
ne subit pas de contraintes thermomécaniques dues à la présence des renforts.
Compte tenu des températures utilisées, il est possible de relaxer les contraintes
emmagasinées lors de l'élaboration du matériau [64, 65]. Une fois ces contraintes
relaxées aucun autre phénomène ne peut être envisagé pour modi�er la valeur
du coe�cient de dilatation thermique mesurée. Le composite doit donc présenter
un coe�cient de dilatation thermique constant au cours des di�érentes mesures.
Etant donné, qu'il existe une évolution du coe�cient de dilatation thermique alors
l'hypothèse d'une force d'interface matrice/renfort nulle est invalide.
Si la force de l'interface matrice/renfort est élevée alors la matrice d'aluminium
subit des contraintes thermomécaniques dues à la présence des renforts. Si ces
contraintes restent inférieures à la limite d'élasticité, alors les mêmes conclusions
que pour une force d'interface nulle peuvent être déduites. Si ces contraintes sont
supérieures à la limite d'élasticité, alors la matrice va subir des déformations plas-
tiques. Ces déformations plastiques ne vont pas permettre de conserver la géométrie
de l'échantillon. Or le coe�cient de dilatation thermique est déduit de la mesure du
déplacement d'un poussoir en contact avec l'échantillon. Si la géométrie de l'échan-
tillon est déformée alors le poussoir en contact avec l'échantillon est déplacé et la
mesure de coe�cient de dilatation thermique est biaisée. Il n'y a cependant aucune
raison pour que les valeurs mesurées dans ces conditions tendent vers le coe�-
cient de dilatation thermique d'une référence en aluminium (24× 10−6 /K). Or il
est observé aussi bien pour les échantillons présentés ici que pour ceux qui seront
présentés dans la suite de cette étude que le coe�cient de dilatation thermique
augmente jusqu'à tendre vers 24 × 10−6 /K. En conclusion, si jamais la matrice
est plasti�ée à cause d'une interface �bre/matrice très forte alors ce phénomène est
trop faible pour pouvoir être détecté et n'explique pas l'évolution du coe�cient de
dilatation thermique qui a été constatée.
• Hypothèse selon laquelle la force de l'interface matrice/renfort évolue au cours des
cycles thermiques.
La force de l'interface matrice/renfort est liée d'une part aux e�ets mécanique et
d'autre part aux réactions chimiques. L'interface mécanique est directement liée au
frettage des �bres de carbone par l'aluminium. Or la force du frettage est liée à la
di�érence de coe�cient de dilatation thermique entre le renfort et la matrice. Cette
di�érence étant la même d'un cycle thermique au suivant, alors la même force
de frettage est appliquée d'un cycle thermique à l'autre. L'interface mécanique
n'évolue donc pas et ne peut donc pas servir à expliquer l'évolution du coe�cient
de dilatation thermique des échantillons.
Cependant, le fait que la valeur mesurée augmente petit à petit pour �nalement
atteindre le coe�cient de dilatation thermique de la matrice peut être interprété par
une détérioration de l'interface chimique au fur et à mesure des cycles thermiques.
Il est alors nécessaire de considérer les points suivants :
� le cycle thermique nécessaire à la mesure fait subir une certaine quantité de
contraintes à l'échantillon ;

� les contraintes sont préférentiellement transférées par les zones où une interface
forte (chimique) a été créée plutôt que par les zones où il existe seulement une
interface faible (mécanique) ;
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� l'interface chimique de ce système est liée à la formation de carbure d'aluminium,
c'est-à-dire à la formation d'un matériau fragile.

A�n de ne pas fracturer les cristaux de carbure d'aluminium, permettant une in-
terface chimique entre matrice et renfort, il est nécessaire que les contraintes subies
par les cristaux soient inférieures à la contrainte à rupture. Plus il y aura de zones
présentant une interface chimique et plus les contraintes seront réparties. Au-delà
d'une quantité critique d'interface chimique, les contraintes par unité de volume
seront su�samment faibles pour être inférieures à la contrainte à rupture. Dans ce
cas là, les contraintes thermomécaniques seront transférées au renfort sans dégra-
dation de l'interface. Le coe�cient de dilatation thermique du composite sera donc
constant. Or il est observé que le coe�cient de dilatation thermique de l'échantillon
augmente jusqu'à atteindre celui de la matrice. La quantité d'interface chimique
est donc inférieure à la quantité critique. L'interface chimique est donc dégradée
mécaniquement à chaque cycle thermique, le renfort devient donc de moins en
moins e�cace, d'où l'augmentation du coe�cient de dilatation thermique jusqu'à
ce que la contribution du renfort soit nulle et donc que le coe�cient de dilatation
thermique du composite soit équivalent à celui de la matrice sans renforts. Il est a
noter que ce phénomène est plus marqué lorsque le taux de renfort et la durée de
frittage augmentent, c'est à dire pour les interfaces les plus fortes, ce qui conforte
l'hypothèse d'une dégradation de l'accroche �bre/matrice.

En prenant en compte le fait que les �bres utilisées ici (�bres XN100) sont des �bres
� haute qualité �, il peut être déduit qu'elles présentent peu de défauts de surface et
sont donc peu réactives vis-à-vis de la matrice d'aluminium. En supposant que le même
protocole de synthèse soit appliqué mais en utilisant cette fois-ci des �bres de plus basse
qualité alors ces renforts présenteraient plus de défauts de surface et donc une plus grande
réactivité vis-à-vis de la matrice. Une plus grande quantité d'interface chimique serait
créée et permettraient �nalement un meilleur transfert des propriétés mécaniques et ainsi
un coe�cient de dilatation thermique plus faible. Une telle expérimentation est présentée
au paragraphe suivant (2.4.3 Elaboration par frittage par induction : comparaison des
renforts XN100 et CN80C p. 79) en utilisant les �bres CN80C à la place des �bres XN100
utilisées ici.

2.4.3 Composites aluminium/�bres de carbone � basses qualités � (CN80C)

Elaboration par frittage par induction : comparaison des renforts XN100 et
CN80C

Sont présentées �gure 2.24 l'évolution du coe�cient de dilatation thermique d'un
composite Al F3731 renforcé par 30 %vol de XN100 et celle d'un composite Al F3731
renforcé par 30 %vol de CN80C.

Il peut être constaté qu'à nombre de mesures égal, le coe�cient de dilatation ther-
mique mesuré pour les �bres les plus réactives (CN80C) est inférieur à celui mesuré pour
les �bres les moins réactives (XN100) conformément à l'hypothèse présentée précédem-
ment. De par leur structure, les �bres XN100 présentent moins de défauts et sont donc
moins réactives que les �bres CN80C. La surface d'interaction chimique est donc réduite
dans le cas de �bres XN100 par rapport aux �bres CN80C. Ainsi, une moins grande
quantité d'interface chimique est donc créée dans le cas des �bres XN100 qu'en utilisant
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les CN80C. Le transfert de contraintes thermomécaniques entre la matrice et le renfort
moins e�cace (même en appliquant une durée de frittage deux fois plus longue) et donc
le coe�cient de dilation thermique est plus élevé en utilisant les �bres � haute qualité �
plutôt que les �bres � basse qualité �.

Figure 2.24 � Comparaison de l'évolution du coe�cient de dilatation thermique de
composites Al F3731 renforcés par deux renforts di�érents.
n Evolution du coe�cient de dilatation thermique en fonction du nombre de mesures
pour un échantillon Al F3731 renforcé par 30 %vol de �bres XN100 et fritté durant 80
minutes par induction.
n Evolution du coe�cient de dilatation thermique en fonction du nombre de mesures
pour un échantillon Al F3731 renforcé par 30 %vol de �bres CN80C et fritté durant 40
minutes par induction (les mesures 1 et 3 n'ont pas été reportée pour cause de biais
expérimentaux).

Renforts CN80C : comparaison du frittage par induction et du frittage �ash

Les résultats des mesures du coe�cient de dilatation thermique d'un composite Al F3731
renforcé par 30 %vol de �bres CN80C et élaboré par SPS sont présentés �gure 2.25 avec
les résultats précédents concernant les deux types de �bres. Le frittage �ash permet
l'obtention d'un coe�cient de dilatation thermique plus faible que par le frittage par
induction. En suivant l'hypothèse formulée précédemment selon laquelle le transfert des
propriétés mécaniques est directement lié à la force de l'interface chimique �bre/matrice
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alors il peut être déduit que le frittage �ash permet l'obtention d'une interface chimique
plus forte que le frittage par induction.

Figure 2.25 � Comparaison de l'évolution du coe�cient de dilatation thermique de
composites Al F3731 renforcés par deux renforts di�érents et élaborés par frittage par
induction et SPS.
n Evolution du coe�cient de dilatation thermique en fonction du nombre de mesures
pour un échantillon Al F3731 renforcé par 30 %vol de �bres XN100 et fritté durant 80
minutes par induction.
n Evolution du coe�cient de dilatation thermique en fonction du nombre de mesures
pour un échantillon Al F3731 renforcé par 30 %vol de �bres CN80C et fritté durant 40
minutes par induction.
n Evolution du coe�cient de dilatation thermique en fonction du nombre de mesures
pour un échantillon Al F3731 renforcé par 30 %vol de �bres CN80C et fritté durant 40
minutes par SPS.

Toujours en admettant que la qualité de l'interface �bre/matrice soit e�ectivement
responsable de l'évolution du coe�cient de dilatation thermique des matériaux, alors les
temps de frittage les plus courts ne doivent pas permettre de réduire fortement le coef-
�cient de dilatation thermique puisqu'ils ne permettent qu'une faible durée de réaction
entre �bre et matrice et donc l'obtention d'une faible quantité d'interface chimique. Ceci
est e�ectivement constaté expérimentalement (Fig. 2.26) : l'e�et du renfort est bien plus
faible dans le cas d'un composite fritté 10 minutes que dans le cas d'un composite fritté
une heure.
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Figure 2.26 � Comparaison de l'évolution du coe�cient de dilatation thermique de
composites Al F3731 renforcés par deux renforts di�érents et élaborés par SPS.
n Evolution du coe�cient de dilatation thermique en fonction du nombre de mesures
pour un échantillon Al F3731 renforcé par 30 %vol de �bres CN80C et fritté durant 10
minutes par SPS.
n Evolution du coe�cient de dilatation thermique en fonction du nombre de mesures
pour un échantillon Al F3731 renforcé par 30 %vol de �bres CN80C et fritté durant 60
minutes par SPS.

A�n de con�rmer l'hypothèse selon laquelle les di�érences de résultats de coe�cient
de dilatation thermique s'expliquent par les di�érences d'interfaces �bres/matrice, une
étude des composites par microscopie électronique en transmission a été menée. Des
micrographies représentatives de ces interfaces sont présentées �gure 2.27.

L'analyse des micrographies présentées �gure 2.27 permet e�ectivement de mettre
en évidence des di�érences microstructurales signi�catives au niveau des interfaces entre
�bre et matrice.

A�n d'expliquer ces microstructures, il est nécessaire de préciser que la poudre d'alu-
minium est naturellement couverte d'une couche de passivation constituée d'une couche
d'alumine amorphe de l'ordre de la dizaine de nanomètres. Cette couche reste amorphe
après avoir subi le frittage par induction (Fig. 2.27 a) mais aussi qu'elle est capable de
se déformer a�n d'épouser le contour des �bres de carbone sans être brisée. Par contre,
dans le cas des échantillons élaborés par SPS, la couche d'alumine est cristallisée comme
en témoigne le cliché de di�raction présenté �gure 2.27 b. De plus, le fait de pouvoir
observer, d'une part, une couche d'alumine fracturée et d'autre part la cristallisation de
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Figure 2.27 � Colonne 1 : micrographies d'interfaces �bres/matrice de composites éla-
borés par induction (a) et par frittage �ash (b et c).
Colonne 2 : superposition des micrographies et de leurs représentations schématiques.
Colonne 3 :représentations schématiques des micrographies.
n Aluminium.
n Fibre de carbone.
n Carbure d'aluminium.
n Alumine.
n Zone amorphe au niveau de la fracture de la couche d'alumine.

cette couche suggère l'existence de phénomènes locaux impliquant des températures bien
supérieures à la température déduite à l'aide du thermocouple régulant l'expérimenta-
tion. Il peut être supposé que c'est grâce à ces phénomènes locaux de hautes énergies
qu'il peut être observé une cinétique de densi�cation bien plus rapide par la méthode

83



Chapitre 2 : Frittage sous charge uniaxiale de composites
aluminium/fibres de carbone

�ash que par le chau�age par induction (cf. 2.3.5 In�uence du type de frittage : frittage
par induction et frittage �ash 70).

De plus, la formation de carbure d'aluminium ainsi que les fractures locales de la
couche d'alumine peuvent être expliquées de la manière suivante selon [66] : de l'alu-
minium liquide serait produit localement grâce au frittage �ash et entrerait en contact
avec le renfort en carbone au niveau des zones où la couche d'alumine est fracturée puis
formerait du carbure d'aluminium.

En�n, dans le cas de composites élaborés par frittage par induction (Fig. 2.27 a),
l'aluminium n'est pas directement en contact avec la �bre de carbone dans l'ensemble
des zones ayant été observées. En e�et, une �ne couche continue d'alumine amorphe est
présente et empêche donc toute réaction chimique entre l'aluminium de la matrice et le
carbone du renfort. Deux remarques peuvent alors être formulées.
• La présence d'alumine empêche toute réaction chimique entre l'aluminium et le
renfort, l'interface est donc mécanique. Or, les composites cuivre/�bres de carbone
possèdent eux aussi une interface mécanique, mais le coe�cient de dilatation ther-
mique de ces matériaux ne présente une évolution que sur des centaines ou des
milliers de cycles thermiques. Cependant, bien que dans les deux cas une interface
mécanique soit présente, il s'agit d'une interface métal (cuivre)/carbone dans le cas
d'une matrice de cuivre mais d'une interface céramique (alumine)/carbone dans le
cas d'une matrice d'aluminium. L'ine�cacité de l'interface mécanique dans les com-
posites aluminium/�bre de carbone, par rapport à celle des composites cuivre/�bre
de carbone, serait ainsi liée aux di�érences tribologiques entre une interface céra-
mique/carbone et une interface métal/carbone.
• Malgré le fait que plusieurs zones issues de plusieurs échantillons aient été obser-
vées, il n'a pas était mis en évidence expérimentalement de zones où l'alumine est
fracturée et donc une interface chimique n'a pas été observée. Il est cependant très
probable que de telles zones existent mais en quantité si faibles que la possibilité
de leur observation reste très aléatoire.

2.4.4 Conclusion

L'ensemble des résultats des mesures du coe�cient de dilatation thermique est ré-
capitulé �gure 2.28. En se basant sur les connaissances accumulées sur les composites
cuivre/�bres de carbone, il était attendu une interface mécanique forte grâce un fret-
tage e�cace des renforts par la matrice d'aluminium. Cependant, les résultats présentés
mettent en évidence une évolution du coe�cient de dilatation thermique qui ne peut pas
être expliquée à l'aide de la seule évolution d'une interface mécanique. Plus le coe�cient
de dilatation thermique mesuré est faible et plus grande est la quantité de zones où
l'interface �bre/matrice est forte. L'ensemble des paramètres pouvant in�uencer sur la
quantité et la qualité des interfaces aluminium/�bre de carbone sont susceptibles d'avoir
une in�uence sur le coe�cient de dilatation thermique du matériaux, ainsi :
• Plus le pourcentage volumique de renfort est grand et plus le coe�cient de dilatation
thermique peut être abaissé.
• Plus la surface des �bres de carbone est réactive et plus l'interface avec la matrice
est forte.
• Le frittage par induction permet l'obtention d'une microstructure où il existe une
interphase continue d'alumine entre �bre et matrice. La grande majorité des zones
interfaciales ne permet pas l'obtention d'une interface chimique entre l'aluminium

84



2.4 Cycles thermiques et mesures du coe�cient d'expansion thermique

et le renfort en carbone bien qu'une telle interface doit exister en faible quantité
même si elle n'a pas été mise en évidence expérimentalement. Au contraire, le
frittage �ash brise localement la couche d'alumine et peut permettre la création
d'une interface chimique entre aluminium et carbone en quantité su�sante et a été
observée de manière reproductible.

• Les temps de frittage longs sont à privilégier a�n de permettre la formation d'une
interface chimique forte. Dans le cas particulier du frittage �ash, des cristaux de
carbure d'aluminium peuvent être formés. De part leurs présences, ces cristaux
témoignent d'une interface forte entre �bre et matrice et assurent ainsi un excellent
transfert de contrainte de la matrice vers les renforts. Cependant, ces cristaux de
carbures d'aluminium sont fragiles et ne sont pas présents en quantité su�sante
pour ne pas se briser sous l'e�et des contraintes thermomécaniques engendrées lors
des mesures du coe�cient de dilatation thermique. D'où un e�et de plus en plus
faible des renforts et donc un coe�cient de dilatation thermique du composite
évoluant petit à petit vers celui de la matrice.

Les meilleurs résultats ont été obtenus pour des composites Al F3731 renforcés par 30 %vol

de �bres CN80C frittés sous charge à 600 ◦C par frittage �ash pour des durées de 20 à
60 minutes. Cependant, quel que soit le type et la durée de frittage et quelle que soit la
qualité du renfort utilisé, tous les échantillons �nissent par évoluer vers un coe�cient de
dilatation thermique proche de celui de la matrice pour un nombre de cycle thermique
limité. Des travaux dédiés spéci�quement à l'interface �bre/matrice sont donc à entre-
prendre a�n d'augmenter la quantité de zones où l'interface �bre/matrice est forte ce qui
permettra une meilleure répartition des contraintes dans l'ensemble des renforts et ainsi
augmentera la �abilité du matériau face aux cycles thermiques.
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Figure 2.28 � Récapitulatif des mesures de coe�cient de dilatation thermique.

2.5 Conclusion

Deux objectifs ont été poursuivi au cours de ce chapitre : obtenir une di�usivité
thermique plus élevée que celle de l'aluminium (90 mm2/s) et un coe�cient de di-
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latation thermique proche de 10 × 10−6 /K par frittage sous charge uniaxiale d'une
poudre composite Al/�bres de carbone. Les meilleurs résultats mesurés sont une dif-
fusivité thermique de l'ordre de 100 mm2/s et un coe�cient de dilatation thermique
d'environ 12 − 13 × 10−6 /K. Cependant ces mesures correspondent à des échantillons
renforcés par deux types di�érents de �bres de carbone ne permettant pas encore d'op-
timiser à la fois di�usivité thermique et coe�cient de dilatation thermique.

A�n d'atteindre ces objectifs, de nombreux paramètres expérimentaux pouvant avoir
une in�uence sur la di�usivité thermique et sur le coe�cient de dilatation thermique des
matériaux synthétisés ont été mis en évidence et analysés.

Ainsi, il a été démontré que le transfert de propriétés entre renforts et matrice ne ré-
pond pas aux mêmes critères en fonction de la propriété étudiée. La di�usivité thermique
des composites synthétisés dépend essentiellement l'absence de résistances de contact. La
première cause de résistances étant la présence de porosités, il est possible de contrôler ce
paramètre en optimisant la densité relative du matériau. Dans ces conditions, seule une
interface mécanique entre matrice et renforts est nécessaire. Au contraire, dans le cas du
coe�cient de dilatation thermique du matériau, une interface chimique entre l'aluminium
et les �bres de carbone est le critère déterminant l'e�cacité du transfert de contraintes
mécaniques. Il en résulte qu'un renfort parfaitement graphité permettra l'obtention de
bonnes propriétés thermiques mais n'aura que peu d'impact sur le coe�cient de dilata-
tion thermique du matériau car sa faible réactivité ne permet pas de réactions chimiques
à l'interface avec la matrice. Par contre, un renfort présentant un taux de défauts plus
important permettra une meilleure accroche entre renfort et matrice mais les propriétés
thermiques intrinsèques d'un tel renfort étant plus faibles, celles du composite le seront
aussi.

Concernant la méthode de frittage, il a été montré que le frittage par induction
aboutit à une microstructure où l'aluminium est séparé des �bres de carbone par une
couche continue d'alumine alors que le frittage �ash permet de briser localement cette
couche autorisant ainsi un contact direct entre aluminium et carbone pouvant conduire à
la formation de cristaux de carbure d'aluminium, cela grâce à des phénomènes locaux de
hautes énergies. En�n, les mesures de di�usivité thermique e�ectuées n'ont pas permis
de mettre en évidence un e�et relatif à ces di�érences microstructurales entre les deux
méthodes de frittage. Par contre ces di�érences d'interface ont un impact sur les valeurs
du coe�cient de dilatation thermique des matériaux qui sont alors plus faibles par frittage
�ash que par frittage par induction.
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CHAPITRE 3

Extrusion

Au cours du chapitre 1 Modélisation p. 25, deux types de matériaux ont été modélisés,
à savoir Al30Cplan et Al30Cextrude. Le chapitre 2 Frittage sous charge uniaxiale de
composites aluminium/�bres de carbone p. 53 a été consacré à une famille de matériaux
élaborée par frittage sous charge dont les propriétés peuvent être semblables à celles de
Al30Cplan. Le chapitre actuel va être consacré à des matériaux élaborés par extrusion et
donc dont les propriétés seront à rapprocher de celles de Al30Cextrude (1 Modélisation
p. 29).

Alors que le frittage sous charge uniaxiale avait pour but d'orienter les �bres de
carbone dans un plan, l'objectif de l'étape d'extrusion est d'aligner les �bres selon un
axe a�n d'obtenir des propriétés optimisées selon une seule dimension. En e�et, la mise en
forme par extrusion implique une orientation privilégiée des renforts et des grains [67�72]
et cela même pour des particules ayant un faible rapport de forme [73].

3.1 Généralités

Le procédé d'extrusion � aussi dénommé �lage � consiste à faire traverser une �lière
à un échantillon et cela au moyen d'une pression (à ne pas confondre avec le tré�lage qui
consiste aussi à faire traverser une �lière mais au moyen d'une traction). Les échantillons
extrudés sont dénommés � pro�lés � et peuvent être creux ou pleins en fonction de la
méthode d'extrusion utilisée. En optimisant les �lières et d'une manière plus générale les
conditions d'extrusion [68,69,74�79], il devient possible d'éviter ou du moins de minimiser
la présence de défauts et d'obtenir ainsi des pro�lés de géométrie plus ou moins complexe
(Fig. 3.1). Les protocoles sont caractérisés par :
• la géométrie de la �lière ;
• le rapport (R) des surfaces avant et après extrusion ;
• la vitesse ou la pression d'extrusion ;
• la température d'extrusion.
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Figure 3.1 � Exemple de pro�lés commerciaux d'aluminium.

Un grand nombre de produits peut être mis en forme par extrusion : métaux, céra-
miques ou encore polymères. Ainsi en fonction des applications, les géométries misent en
jeu, les rapports, vitesse ou pression et températures seront très variables. Dans le cadre
de cette étude, seule des méthodes permettant la mise en forme de l'aluminium seront
décrites.

D'une manière générale, l'extrusion permet d'obtenir des densités relatives proches
de 100%. De plus, concernant les matériaux composites, la mise en forme par extrusion
permet d'optimiser l'homogénéité de la répartition des renforts [67,70,80�88]. Ce procédé
est généralement utilisé pour améliorer les propriétés mécaniques des matériaux, et en
particulier, augmenter la dureté en augmentant la densité de dislocations et en a�nant
la taille des grains [67, 69, 71, 72, 81�83, 86�97]. En ce qui concerne l'outillage, de très
fortes contraintes sont concentrées sur les �lières qui doivent en conséquence avoir une
géométrie appropriée et être usinés dans des aciers durs sans pour autant être trop cassant
a�n de garantir une durée de vie élevée [68,69,72,74�76,98�102].

3.1.1 Extrusion directe

L'extrusion directe est le procédé de �lage le plus répandu dans le monde industriel. Le
principe est très simple, il s'agit de réduire la section d'un échantillon et éventuellement de
modi�er sa géométrie en le poussant au travers d'une �lière. Les montages de laboratoire
sont généralement montés à la verticale ce qui minimise l'encombrement mais limite la
taille de la pièce extrudée à la distance du montage par rapport au sol. Les extrudeuses
industrielles sont conçues pour travailler à l'horizontale a�n de pouvoir obtenir des pièces
de très grandes longueurs (dizaines de mètres). Deux types de �lage direct peuvent être
distingués : le �lage avec chemisage (Fig. 3.2) et le �lage lubri�é (Fig. 3.3).

Figure 3.2 � Schéma du �lage direct
chemisé.

Figure 3.3 � Schéma du �lage direct
lubri�é.
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Le �lage avec chemisage

Le conteneur est dimensionné de manière à avoir 1 à 2 mm de jeu par rapport au
pilon servant à pousser l'échantillon. Ce jeu volontaire permet de former une chemise
régulière (Fig. 3.2) permettant d'une part d'obtenir un état de surface de qualité tout
en facilitant le coulissement du pilon au cours du procédé, cependant du fait de ce jeu,
cette méthode ne sera pas adaptée à la mise en forme de pièces ayant des tolérances
dimensionnelles faibles. Le principal avantage de ce procédé est d'éviter toutes pollutions
de la surface des produits �lés. Par contre, ce processus nécessite une dépense d'énergie
plus élevée que pour des procédés de �lage avec lubri�ant ou de �lage inverse (ces procédés
seront détaillés en 3.1.1 Le �lage lubri�é p. 91 et 3.1.2 Extrusion inverse p. 91) a�n
de vaincre les frottements billette-conteneur. De plus, la vitesse d'écoulement du métal
n'est pas la même dans toutes les zones du matériau et varie au cours du �lage. Ainsi
le centre de la billette �le plus vite que la périphérie ce qui peut se traduire par un
défaut appelé � tubage � ou � invagination � (Fig. 3.4). Pour éviter ce défaut, il su�t
d'arrêter le �lage a�n de laisser un culot à l'échantillon. En fonction des alliages et des
conditions d'élaboration, ce culot peut représenter jusqu'à 15 % de la longueur initiale
de l'échantillon.

Figure 3.4 � Défaut d'invagination sur un pro�lé d'aluminium.

Le �lage lubri�é

Ici la billette est ajustée au conteneur (Fig. 3.3). Ce dernier (ou bien la billette)
est lubri�é ce qui permet de très fortement réduire les frottements. La quasi absence
de frottements � comparé au �lage avec chemisage � permet un écoulement frontal de
l'échantillon. Il n'y a donc pas de phénomène de � tubage � avec ce procédé et les pressions
d'extrusion sont plus faibles. Cependant l'emploi d'un lubri�ant implique une phase de
nettoyage qui peut être gênante d'un point de vue industriel.

3.1.2 Extrusion inverse

Dans le cas de l'extrusion inverse (aussi appelé �lage indirect), la billette et son conte-
neur sont �xes tandis que la �lière est mobile (Fig. 3.5) [103]. De ce fait, les frottements
sont éliminés puisque la billette est �xe par rapport au conteneur. L'e�ort est alors com-
parable à celui du �lage direct lubri�é. La pression de �lage n'est plus une fonction de
la longueur de la billette et la partie centrale de la billette �le à la même vitesse que la
périphérie [84,103]. La longueur maximale de l'échantillon n'est donc plus limitée par la
pression de l'extrudeuse, cependant le montage est limité par la stabilité de la tige de
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Figure 3.5 � Principe du �lage indirect.

la �lière et donc par sa résistance au �ambage. De plus, toutes les formes pouvant être
obtenues par �lage direct ne sont pas forcément possibles en �lage inverse.

(a) Echantillon avant �lage in-
verse en conteneur.

(b) Echantillon
après �lage inverse
en conteneur.

(c) Echantillon vue
en coupe après �lage
inverse en conteneur.

Figure 3.6 � Tube creux obtenu par �lage inverse en conteneur. [94]

Une variante du �lage inverse est le �lage inverse en conteneur. Un poinçon vient écra-
ser l'échantillon a�n d'en faire un tube creux avec un fond. Cette méthode est utilisée tout
particulierement dans l'armement a�n de créer des douilles ou des ogives (Fig. 3.6) [71,94].

3.1.3 L'extrusion angulaire à section constante

Figure 3.7 � Deux exemples de montage d'extrusion angulaire à section constante. a :
montage de type � tube coudé �. b : montage permettant plusieurs cycles sans démontage :
ici deux cycles sont présentés [93,104].
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(a) Évolution de la micro dureté Vickers en
fonction du nombre de passages.

(b) Évolution du seuil d'écoulement plastique
en fonction du nombre de passages.

Figure 3.8 � Évolution des propriétés par ECAE. [93]

Le procédé d'Extrusion Angulaire à Section Constante (EASC, ou en anglais ECAE
pour Equal Channel Angle Extrusion) a été inventé par Vladimir Mironovich Segal en
1977 [105] et a évolué en plusieurs variantes (Fig. 3.7). Comme son nom l'indique, la
section de l'échantillon reste constante (R = 1) au cours du processus ce qui permet
d'extruder plusieurs fois un même échantillon. Le but ici n'est pas une mise en forme
mais un ra�nement de la microstructure de la pièce. Les très fortes contraintes imposées
à l'échantillon augmentent la densité de dislocation dans le matériau et entrainent ainsi la
formation de nombreux sous joints de grains [85,93,95,104]. Les propriétés mécaniques de
l'échantillon extrudé vont ainsi varier au fur et à mesure du nombre d'extrusions jusqu'à
ce qu'à ce que la structure ne puisse plus être a�née (Fig. 3.8) [93]. Des propriétés
de superplasticité peuvent être obtenues grâce aux tailles de grains submicroniques qui
peuvent être atteintes [93,104]. A�n d'obtenir une structure la plus �ne possible, ce type
d'extrusion est généralement employé à froid avec des presses de fortes puissances.

3.2 Extrusion de composites Al F3731-20%volCN80C

La méthode d'extrusion utilisée ici est l'extrusion directe lubri�ée. La lubri�cation
n'a jamais porté sur les échantillons, mais sur l'outillage seulement. Le lubri�ant utilisé
a été du graphite systématiquement appliqué sur l'ensemble de l'outillage avant chaque
expérimentation. Les échantillons extrudés ont tous été préparés dans les mêmes condi-
tions :

1. préparation de la poudre composite :
mélange, sous argon pendant 5 minutes, de la poudre d'aluminium F3731 et de
20%vol de �bres de carbone CN80C préalablement déliantées 1 h à 400 ◦C sous air
puis coupées (grille de 0, 5 mm) ;

2. paramètres de frittage :
la poudre composite est frittée 20 minutes à 600 ◦C par induction et sous une charge
uniaxiale de 50 MPa ; un cylindre massif de 60 mm de diamètre et d'environ 8 mm
d'épaisseur est obtenu ;

3. paramètres d'extrusion :
l'échantillon massif est découpé en un parallélépipède (≈ 35mm×7mm×40mm)(Fig. 3.9,
ajusté à l'outillage puis extrudé (Fig. 3.10)à une vitesse de 1 mm/s et à une tem-
pérature de 400 ◦C sous air.
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Chapitre 3 : Extrusion

Figure 3.9 � Schémas de :
a : échantillon composite après frittage ; en haut vue de dessus, en bas vue de côté.
b : le même échantillon après avoir été découpé a�n de correspondre aux dimensions de
l'outillage d'extrusion ; en haut vue de dessus, en bas vue de côté.

Figure 3.10 � Schémas de :
a : échantillon composite après frittage ; en haut vue de dessus, en bas vue de côté.
b : le même échantillon après extrusion.

A l'issue de ce protocole, le composite qui avait été densi�é par frittage sous charge
devrait subir une réorientation des renforts au sein de la matrice. Les �bres qui étaient
orientées préférentiellement selon le plan (y; z) (étape 2)(Fig. 3.11, zone n) sont alors
potentiellement réorientées selon l'axe z (c'est-à-dire selon l'axe d'extrusion) après avoir
été extrudées (étape 3)(Fig. 3.10, Fig. 3.11, zone n). A�n de valider cette possible ré-
organisation des renforts, quatre �lières, dont les caractéristiques sont les suivantes, ont
été utilisées (Fig. 3.11) :
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3.2 Extrusion de composites Al F3731-20%volCN80C

n◦ de �lière Dimensions entré Dimensions sortie rapport
1 35 mm× 7 mm 35 mm× 5 mm 1, 4
2 35 mm× 7 mm 35 mm× 3 mm 2, 3
3 35 mm× 7 mm 7 mm× 7 mm 5, 0
4 35 mm× 7 mm 7 mm× 3 mm 11, 6

Figure 3.11 � Schémas de l'évolution de la géométrie des échantillons en fonction de la
�lière d'extrusion (dimensions en millimètres) et vues en coupes.
n Echantillon avant la �lière.
n Echantillon dans la �lière.
n Echantillon après la �lière.

Les échantillons extrudés ont été découpés selon le plan de coupe présenté �gure 3.11
et observés par microscopie électronique à balayage. Les micrographies obtenues vont
être présentées et discutées en fonction des �lières utilisées.

3.2.1 Filière 1, 35 mm× 7 mmÔ35 mm× 5 mm

Des micrographies prisent en di�érentes zones d'un échantillon ayant été extrudés
à l'aide de la �lière 1 sont présentées �gure 3.12. Bien que les micrographies c, d et
e aient été prises dans des zones de l'échantillon situées respectivement avant, dans et
après la �lière, il n'est pas observé de di�érences signi�catives. Les �bres de carbone qui
étaient orientées selon le plan (y; z) (micrographie c) n'ont pas été réorientées selon l'axe
z (micrographies d et e). La réduction d'épaisseur de l'échantillon de 7 mm à 5 mm (soit
R = 1, 4) n'est pas su�sante pour réorganiser signi�cativement les �bres de carbone au
sein de l'échantillon. Il sera tout de même noté une réorientation partielle des �bres de
carbone suivant l'axe d'extrusion à l'extrême périphérie de l'échantillon (micrographies
a et b).
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Chapitre 3 : Extrusion

Figure 3.12 � Schémas de l'évolution de la géométrie d'un échantillon extrudé au travers
de la �lière 1.
n Echantillon avant la �lière.
n Echantillon dans la �lière.
n Echantillon après la �lière.

3.2.2 Filière 2, 35 mm× 7 mmÔ35 mm× 3 mm

Des micrographies prisent en di�érentes zones d'un échantillon ayant été extrudés
à l'aide de la �lière 2 sont présentées �gure 3.13. De même que pour la �lière 1, il
s'agit ici aussi de réduire l'épaisseur de l'échantillon de 7 mm à 3 mm (soit R = 2, 3).
Cependant, alors que la �lière 1 ne permettait pas une réorientation des renforts, mis à
part en périphérie de l'échantillon, il peut être constaté ici une réorientation progressive
des renforts aussi bien à la périphérie (micrographies a et b) qu'au c÷ur de l'échantillon
(micrographie d et e). Ainsi les �bres qui étaient orientées préférentiellement selon le
plan (y; z) (micrographie c) sont � en partie � réorientées selon l'axe z grâce au procédé
d'extrusion.
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3.2 Extrusion de composites Al F3731-20%volCN80C

Figure 3.13 � Schémas de l'évolution de la géométrie d'un échantillon extrudé au travers
de la �lière 2.
n Echantillon avant la �lière.
n Echantillon dans la �lière.
n Echantillon après la �lière.

3.2.3 Filière 3, 35 mm× 7 mmÔ7 mm× 7 mm

Des micrographies prisent en di�érentes zones d'un échantillon ayant été extrudés à
l'aide de la �lière 3 sont présentées �gure 3.14. Contrairement aux �lières précédentes
qui permettaient une réduction de l'épaisseur de l'échantillon, il s'agit ici de réduire
la largeur de la billette qui passe ainsi de 35 mm à 7 mm (soit R = 5, 0). Il peut
être observé une orientation privilégiée des �bres de carbone dans le plan (y; z) avant
extrusion (micrographie a) puis une réorientation des renforts lors de la traversée de la
�lière (micrographie b) selon l'axe d'extrusion (z). Ainsi, une fois le composite extrudé,
les �bres de carbone ont nettement tendance à être orientées de manière privilégiée selon
la direction z.
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Chapitre 3 : Extrusion

Figure 3.14 � Schémas de l'évolution de la géométrie d'un échantillon extrudé au travers
de la �lière 3.
n Echantillon avant la �lière.
n Echantillon dans la �lière.
n Echantillon après la �lière.

3.2.4 Filière 4, 35 mm× 7 mmÔ7 mm× 3 mm

Des micrographies prisent en di�érentes zones d'un échantillon ayant été extrudés
à l'aide de la �lière 4 sont présentées �gure 3.15. Alors que les trois premières �lières
imposaient une réduction d'épaisseur (�lière 1 et 2) ou d'épaisseur (�lière 3), la �lière 4
permet la réduction simultanée de ces deux dimensions. La section de l'échantillon est
ainsi réduite de 35 mm × 7 mm à 7 mm × 3 mm (R = 11, 6). Les �bres de carbone
orientées au préalable dans le plan (y; z) (micrographie a) sont réorientées de manière
très e�cace grâce à cette �lière (micrographie b). Après extrusion, l'ensemble des �bres
est ainsi parfaitement orienté selon l'axe z.
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3.2 Extrusion de composites Al F3731-20%volCN80C

Figure 3.15 � Schémas de l'évolution de la géométrie d'un échantillon extrudé au travers
de la �lière 4.
n Echantillon avant la �lière.
n Echantillon dans la �lière.
n Echantillon après la �lière.

3.2.5 In�uence du rapport d'extrusion, orientation des renforts et pro-
priétés thermomécaniques

Par comparaison des micrographies présentées �gures 3.12, 3.13,3.14 et 3.15, il peut
être constaté que plus le rapport d'extrusion est important et plus e�cace est la réorien-
tation des renforts [67,68,73]. Les renforts suivent l'écoulement de la matrice au travers
de la �lière. Il en résulte une e�cacité accrue lorsque le rapport est important, c'est-à-dire
lorsque les lignes de �ux de matière convergent vers une surface faible. Ainsi les �lières 1
et 2 dont les rapports sont les plus faibles (respectivement 1, 4 et 2, 3) n'ont pas ou peu
d'e�et sur la répartition des renforts dans le matériau. Au contraire, les �lières 3 et 4
ayant les plus forts rapports (respectivement 5, 0 et 11, 6) permettent une modi�cation
importante de l'alignement des renforts au sein du matériau.

Pour des raisons géométriques, seules les propriétés thermomécaniques (di�usivité
thermique et coe�cient de dilatation thermique) des échantillons extrudés à partir de
la �lière 3 (R = 5, 0)) ont pu être mesurées. Elles sont à comparer avec celles mesurées
avant extrusion, soit :
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Chapitre 3 : Extrusion

Avant extrusion Après extrusion
Di�usivité thermique (mm2/s) 70, 4 86, 6
Coe�cient de dilatation thermique (10−6/K) ≈ 23− 24 ≈ 19→ 24

Remarque : les propriétés avant extrusion ont été mesurées dans le plan contenant les
�bres de carbone (plan perpandiculaire à l'axe de compression) tandis que les propriétés
après extrusion ont été mesurées selon l'axe contenant les �bres de carbone (selon l'axe
d'extrusion).

Le fait qu'il soit mesuré conjointement une augmentation de la di�usivité thermique et
une baisse du coe�cient de dilation thermique démontre que la réorientation des renforts
a�ecte directement les propriétés thermomécaniques. Cependant ces améliorations sont
à nuancer :
• Le coe�cient de dilatation thermique ne se maintient pas à une valeur de 19 ×

10−6 /K. Cette valeur n'est atteinte que lors de la première mesure (et est donc
in�uencée par le phénomène de relaxation des contraintes thermomécaniques sug-
géré précédement (cf. 2.4 Cycles thermiques et mesures du coe�cient d'expansion
thermique 74 et [64,65])) et évolue rapidement vers ≈ 23−24×10−6/K lors des me-
sures suivantes. Ce résultat met donc en évidence une interface �bre/matrice trop
faible pour résister aux contraintes thermomécaniques nécessaires aux mesures du
coe�cient de dilatation thermique.
• La valeur de di�usivité thermique bien que plus élevée qu'avant l'extrusion est re-
lativement faible comparée à la valeur théorique attendue qui est de ≈ 106 mm2/s
(selon la méthode de calcul et les approximations déjà utilisée aux chapitres pré-
cédents), soit une di�usivité thermique relative de ≈ 81%. Cependant la valeur
théorique implique de nombreuses hypothèses et en particulier que :

1. les �bres de carbone soient parfaitement alignées selon l'axe d'extrusion ;

2. les �bres de carbone aient la di�usivité thermique théorique données par le
fabriquant.

Or, expérimentalement, si les �bres de carbone ont bien tendance à être alignées
selon l'axe z, leur l'orientation reste imparfaite avec le rapport utilisé ici (R = 5).
De plus, du fait de la méthode de préparation de la poudre composite (découpe des
�bres), la di�usivité thermique réelle est inférieure à celle donnée par le fabriquant.
A�n d'améliorer ces résultats et tout particulièrement a�n d'abaisser le coe�cient
de dilatation thermique du composite, plusieurs pistes peuvent être envisagées :
� augmenter le rapport d'extrusion et améliorer ainsi l'alignement des �bres ;
� modi�er l'interface �bre/matrice a�n d'optimiser l'accroche des renforts.
D'un point de vue expérimental, la modi�cation du rapport d'extrusion n'est pas
un obstacle : il s'agit seulement de modi�er la �lière à utiliser.
Concernant l'interface aluminium/carbone, il a été démontré au cours du chapitre
précédent que la formation d'une couche d'alumine continue entre �bre et matrice
est un obstacle à l'accroche de la matrice sur la �bre. Le montage expérimental
ayant été utilisé ici utilise un système de chau�age par coquille chau�ante qui
ne permet pas a priori de briser la couche d'alumine. Cependant, la méthode de
frittage �ash (Spark Plasma Sintering) vient d'être très récemment adaptée à un
montage d'extrusion (dénommé Spark Plasma Extrusion) ce qui permet d'envisager
une piste d'amélioration des interfaces �bres/matrice. De plus, il peut être envi-
sagé de traiter thermiquement les échantillons après extrusion a�n de favoriser la
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germination de carbure d'aluminium créant ainsi une interface chimique entre �bre
et matrice. Cependant la durée et la température du traitement thermique devront
être ajustées de manière à pouvoir réduire le coe�cient de dilatation thermique du
composite tout en limitant au maximum la baisse de di�usivité thermique induite
par la création de carbure d'aluminium.
En�n, il peut être envisagé d'ajouter un élément d'alliage (tel que du magnésium)
capable de limiter la formation de la couche d'alumine. L'avantage d'un tel alliage
est qu'il permet a priori l'obtention d'une interface plus réactive entre l'aluminium
et les �bres de carbone. La limite de cette approche est que l'apport d'un élément
d'addition réduit la conductivité thermique de la matrice.

3.3 Conclusion

La mise en forme par extrusion directe permet - sous réserve que le rapport d'ex-
trusion soit élevé - d'orienter préférentiellement selon un axe les �bres de carbone au
sein de la matrice d'aluminium. Grâce à cette réorganisation structurale, une di�usivité
thermique de l'ordre de 85 mm2/s a été mesurée selon l'axe d'extrusion contre environ
70 mm2/s avant réorientation des renforts. Le procédé d'extrusion pourra donc être uti-
lisé e�cacement pour obtenir des matériaux présentant une forte anisotropie thermique.
Par contre, l'e�cacité du procédé vis-à-vis du coe�cient de dilatation thermique du ma-
tériau est moindre. Bien que les �bres de carbone soient réorientées, le coe�cient de
dilation thermique du composite reste équivalent à celui de la matrice. L'e�et du renfort
est donc négligeable, il n'y a donc pas d'interface chimique entre �bre et matrice mais
seulement une interface mécanique. Il est donc probable que le procédé d'extrusion soit
plus adapté à des composites à matrice d'aluminium allié ou bien de cuivre (une interface
mécanique étant su�sante sur ce dernier pour obtenir un e�et sur le coe�cient de dila-
tation thermique et sur la di�usivité thermique) qu'aux composites à matrice aluminium
étudiés ici.
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Conclusion

Les nombreux modes de défaillances des modules utilisés en électroniques de puis-
sance, qui ont été passés en revu en Introduction p. 9, mettent en évidence la nécessité
d'une part de dissiper le plus e�cacement possible la chaleur produite par les puces élec-
troniques et d'autre part de limiter au maximum les contraintes de cisaillement au sein
des assemblages.

En se basant sur les simulations par éléments �nis réalisées au chapitre 1 Modéli-
sation p. 25, il a été montré qu'élaborer une semelle dans un matériau présentant un
coe�cient de dilatation thermique de l'ordre de 10 × 10−6 /K permet de limiter au
maximum les contraintes thermomécaniques dans module électronique. A�n d'élaborer
un tel matériau tout en ayant une di�usivité thermique élevée, il a été décidé d'élabo-
rer un matériau composite à matrice d'aluminium et renforcé par des �bres de carbone.
La matrice d'aluminium permet un excellent transfert thermique grâce à une di�usivité
thermique élevée (90 mm2/s, soit une conductivité thermique de 200 W/m×K) tout en
présentant une masse volumique très faible (2, 7 g/cm3) et donc idéale pour des applica-
tions embarquées. Cependant le coe�cient de dilatation thermique de ce métal est très
élevé (24 × 10−6 /K) par rapport à l'objectif de 10 × 10−6 /K. Les �bres de carbones
présentent quant à elles une masse volumique encore plus faible (2, 2 g/cm3), tout en
ayant une conductivité thermique pouvant atteindre 900 W/m ×K et un coe�cient de
dilatation thermique négatif (−1× 10−6 /K).

À partir des connaissances acquises sur les composites cuivre/�bre de carbone (2.4.1
Composites cuivre/�bres de carbone p. 75), il a été déduit qu'en créant une interface
mécanique, par frettage des �bres par la matrice, un excellent transfert des propriétés
thermiques et mécaniques pourrait avoir lieu entre l'aluminium et les �bres de carbone.
Il a été démontré que bien qu'une interface mécanique soit su�sante pour transférer ef-
�cacement un �ux de chaleur (2.3 In�uence de divers paramètres expérimentaux sur la
di�usivité thermique des matériaux p. 60), une telle interface n'est pas su�samment forte
pour permettre aux renforts de contraindre la matrice et donc de réduire le coe�cient
de dilatation thermique du composite (2.4 Cycles thermiques et mesures du coe�cient
d'expansion thermique p. 74). Il est ainsi nécessaire de créer une interface plus forte,
c'est-à-dire une interface chimique par la formation d'un carbure d'aluminium a�n de
lier la matrice d'aluminium aux renforts de carbone. De plus, il a été montré que grâce à
des phénomènes locaux de haute énergie, la méthode de frittage �ash permet l'obtention
d'une microstructure plus riche en carbure d'aluminium que par frittage par induction
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(2.4.3 Renforts CN80C : comparaison du frittage par induction et du frittage �ash p. 80)
et permet donc l'obtention d'une interface plus forte. Les coe�cients de dilatation ther-
mique les plus faibles ont ainsi été mesurés pour des échantillons élaborés par frittage
�ash. Par contre, les deux méthodes sont équivalentes concernant la di�usivité thermique
des échantillons.

En�n, dans une dernière partie (3.10 Echantillon avant et après extrusion p. 94), les
échantillons ont été mis en forme par extrusion directe à chaud. Cette méthode a permis
l'orientation des �bres de carbone selon un axe et à donc permis d'augmenter la di�usivité
thermique du matériau dans une direction privilégiée. Cependant, l'interface entre �bre et
matrice à l'issue de cette mise en forme reste trop faible pour pouvoir supporter des cycles
thermiques. Le peu de carbure d'aluminium présent dans la préforme avant extrusion, qui
permet une liaison forte entre la matrice avec les �bres, est probablement brisé lors des
déformations plastiques nécessaire à l'extrusion. Cette dégradation de l'interface chimique
serait la cause de l'inaptitude à obtenir un coe�cient de dilatation thermique plus faible
du composite extrudé par rapport à celui de la matrice d'aluminium. Cependant, cette
méthode devrait permettre de meilleurs résultats en employant une matrice de cuivre où
une interface chimique n'est pas nécessaire.
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Méthodes de caractérisations

.1 Mesure de la densité relative à l'aide de la méthode
d'Archimède

Le frittage d'une poudre consiste à donner une tenue mécanique à une poudre en
la chau�ant (sans avoir recours à la fusion). Le matériau qui était pulvérulent devient
ainsi un matériau massif. Dans le cas de notre étude, toute porosité devra être évitée
a�n de garantir les meilleures propriétés thermiques, un frittage sera considéré étant
parfaitement e�cace si la porosité du matériau fritté est nulle. Il est donc important de
connaître la quantité de porosité présente dans les échantillons. Pour cela, la méthode
d'Archimède est utilisée. Il s'agit de déterminer la masse volumique d'un matériau à
partir de sa pesée à sec puis immergé dans un liquide (généralement de l'eau) en utilisant
la relation suivante :

ρexp = ( msec
msec−mimmerge

)× ρliq
avec :

ρexp masse volumique expérimentale de l'échantillon (g/cm3)
msec masse de l'échantillon sec (g)
mimmerge masse de l'échantillon immergé (g)
ρliq masse volumique du liquide (g/cm3)
Dans le cadre de ces travaux, le liquide utilisé est de l'eau. A température ambiante, la
masse volumique de l'eau peut être approximée à 1 g/cm3. D'où la formule simpli�ée :

ρexp = ( msec
msec−mimmerge

)
La densité relative (exprimée ici en pourcent) est donnée par drelative = ρexp

ρth
×100 où

ρth est la masse volumique théorique du matériau. drelative sera donc égal à 100% pour
un échantillon exempt de porosité.

Le pourcentage de porosité P peut être déduit de la densité relative à l'aide de :
P = (100− drelative)
L'e�cacité du frittage pourra donc être évaluée à l'aide, au choix, de la densité relative

ou bien du pourcentage de porosité du matériau.
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.2 Mesure de la di�usivité thermique

La mesure de la di�usivité thermique, aussi bien dans l'industrie qu'à l'échelle du
laboratoire, est réalisée de manière courante à l'aide de la méthode �ash. Cette méthode
consiste à envoyer une impulsion d'énergie sur la face d'un échantillon plat et de mesurer
la variation de température de la face opposée en fonction du temps. L'appareil utilisé ici
est � NETZSCH LFA 457 MicroFlash R© � produisant une impulsion laser de l'ordre de
300 µs qui est envoyée sur la face avant d'un échantillon (cylindre de diamètre compris
entre 5, 8 et 6, 0 mm et de hauteur comprise entre 2, 0 et 6, 0 mm) préalablement recou-
vert d'une �ne couche de graphite qui permet d'absorber e�cacement le rayonnement.
L'énergie ainsi transférée à l'échantillon est d'environ 3 J . La variation de température
de la face arrière de l'échantillon est déduite à l'aide d'un capteur infrarouge. A partir de
ce signal et à l'aide d'algorithmes, prenant en compte des paramètres tels que l'énergie
dissipée par les côtés de l'échantillon ou encore la forme de l'impulsion laser, il peut être
déduit la di�usivité thermique a de l'échantillon exprimée en mm2/s [106].

La masse volumique ρ de l'échantillon pouvant être mesurée par la méthode d'Archi-
mède (cf. .1 Mesure de la densité relative à l'aide de la méthode d'Archimède p. 107)
et le cp peut être obtenu par loi des mélange selon [107], il peut alors être calculé la
conductivité thermique λ du matériau à l'aide de la relation :

λ = cp × ρ× a.
Avec :
λ la conductivité thermique (W/(m×K))
cp la capacité calori�que massique à pression constante (J/(g ×K))
ρ la masse volumique (g/cm3)
a la di�usivité thermique (mm2/s)

Figure 16 � Photographie (à gauche) et schéma (à droite) du di�usivimètre � LFA 457 �.
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.3 Mesure du coe�cient de dilatation thermique

Le coe�cient de dilatation thermique des échantillons a été déterminé à l'aide d'un
dilatomètre � NETZSCH DIL 402 PC R© � (Fig. 17). L'échantillon est un barreau de
4 à 20 mm de long, placé dans un four et maintenu contre une butée par une tige
mobile d'alumine. Cette dernière reste en contact avec l'échantillon durant toute la durée
de la mesure. Connaissant en tout instant la température du système, le coe�cient de
dilatation thermique peut ainsi être déduit à partir de la variation de la position du point
de contact entre la tige et l'échantillon, c'est-à-dire à partir de la mesure de l'évolution
de la taille de l'échantillon au cours de la mesure. A�n de garantir la meilleure précision,
le thermocouple utilisé est placé pratiquement au contact de l'échantillon a�n que la
température du four et de l'échantillon soient les plus proches possibles.

Figure 17 � Dilatomètre � DIL 402 PC �.

.4 Caractérisation de �bres de carbone par microspectro-
métrie Raman

Le phénomène de di�usion Raman est un phénomène de di�usion inélastique de la
lumière par de la matière : un photon d'énergie E1 est di�usé à une énergie E2 = E1+E3.
• Si E3 est négatif, le photon di�usé a une énergie inférieure au photon incident, on
parle alors de décalage Stokes.
• Si E3 est positif, le photon di�usé a une énergie supérieure au photon incident, on
parle alors de décalage anti-Stokes.
• Si E3 est nul, le photon di�usé a la même énergie que le photon incident, il ne s'agit
donc pas de di�usion inélastique. On parle alors de di�usion élastique ou encore de
di�usion Rayleigh.

La spectroscopie Raman consiste à focaliser un faisceau de lumière monochromatique
(un laser) sur un échantillon et de mesurer l'intensité du rayonnement di�usé en fonction
de sa longueur d'onde. Bien que la majorité du rayonnement collecté soit issu d'une di�u-
sion élastique de la lumière, il est possible de détecter aussi les phénomènes de di�usions
inélastiques correspondants aux raies Stokes et anti-Stokes du matériau analysé. Il s'agit
donc de mesurer un écart d'énergie entre le rayonnement incident et le rayonnement
di�usé.
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Les règles de sélection de la spectroscopie Raman appliquées à du graphite n'auto-
risent qu'une seule et unique transition du premier ordre. Une �bre de carbone dont la
structure cristallographique est parfaite aura donc un spectre constitué d'une raie unique
dénommée � bande G � et ayant une énergie proche de 1580 cm−1 et caractéristique de
la symétrie E2g(Fig. 18).

Cependant, dès lors que des défauts cristallographiques seront présents dans la zone
sondée (environ 1 µm2 sur une profondeur de 0, 1 µm pour du graphite et jusqu'à 1 µm
de profondeur pour un échantillon transparent), alors la symétrie du système sera altérée.
La structure n'est alors plus in�niment grande sur l'ensemble du volume sondé. Or, le
fait de passer à une structure de taille �nie autorise l'apparition, vers 1350 cm−1, d'une
bande dénommée � bande D � pour � bande de défauts/de désordre �, également connue
sous le nom anglais � disorder-induced band �. De plus, il peut-être remarqué que même
pour des graphites ayant été traités thermiquement à très haute température cette bande
D existe (Fig. 19).

L'intensité du pic D est d'autant plus importante que la zone de cohérence cristalline
est faible comme cela peut être constaté �gures 20 et 21 présentant respectivement les
spectres mesurés sur un graphite traité thermiquement à 2000 ◦C et sur du carbone
vitreux. Le rapport des intensités du pic G et du pic D peut donc servir à classer des
�bres suivant leur quantité de défauts. Plus précisément, ce rapport est lié à la taille
moyenne L où la structure peut être considérée cristallographiquement parfaite par la
formule [108] : L = C × IG

ID
avec C = 44 .

Remarque : bien que le rapport des intensités IG et ID soit exploité depuis 1970 [59] pour
caractériser le taux de désordre dans les carbones graphites, les informations exactes pou-
vant être exploitées sont encore sujette à débat. Ainsi les réponses aux questions telles
que � Est-ce vraiment l'intensité des pics ou l'ensemble des aires correspondantes qui
doit être utilisée ? � ou encore � Comment expliquer les di�érences de taille des cristal-
lites mesurées par di�raction des rayons X et par spectroscopie Raman ? � sont encore
sujets à débats [109].
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.4 Caractérisation de �bres de carbone par microspectrométrie Raman

Figure 18 � Spectre Raman de carbone � HOPG � (Highly Orientated Pyrolytical Gra-
phite).

Figure 19 � Spectre Raman de carbone graphite traité à 2800 ◦C.
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Figure 20 � Spectre Raman de carbone graphite traité à 2000 ◦C.

Figure 21 � Spectre Raman de carbone vitreux.
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