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Notations 

CTE : Coefficient de dilatation thermique 

EF : Élément fini 

RX : Rayon X 

E-nu : Échantillon d'Ag fritté non revêtu 

E-Cu : Échantillon d'Ag fritté revêtu du cuivre 

E-mixte : Échantillon d'Ag fritté mi-revêtu  

tcrit : Temps critique 

PP : Petit pore 

GP : Gros pore 

𝜎, 𝛴 : Tenseur de contraintes locales, macroscopiques 

𝜀,̿ �̿�  : Tenseur de déformations locales, macroscopiques 

𝐶̿̿ : Tenseur d’ordre 4 de modules élastiques 

𝑆̿̿ : Tenseur d’ordre 4 de complaisances élastiques 

E : Module de Young 

µ : Module de cisaillement 

ν : Coefficient de Poisson 
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Introduction générale  

Ces dernières années, grâce aux progrès connus par le domaine de l'électronique de puissance, 

on assiste à un essor des véhicules électriques et hybrides, des technologies de cinquième 

génération, et d'autres applications de conversion d’énergie. L'électronique de puissance, 

branche de l'électrotechnique traitant les puissances élevées, concerne les dispositifs permettant 

de convertir l'énergie électrique disponible sous une forme donnée en une autre. L’un de ses 

principaux composants qui lui assure cette fonction de conversion d'énergie est le module de 

puissance (Figure 1). Ce dernier est principalement constitué d’une puce semi-conductrice qui 

est reportée sur un substrat et le tout posé sur un support (semelle). 

 

Figure 1 : Représentation simplifiée d’un module de puissance 

Ce progrès rapide de l’électronique de puissance, dû au confort qu’offrent les nouveaux 

véhicules et appareils électroniques mais aussi à la nécessité de réduire les émissions de gaz 

responsables de l’effet de serre, impose des exigences élevées auxquelles peu de technologies 

électroniques classiques sont capables de résister et/ou de respecter. Par conséquent, l'industrie 

électronique est confrontée à deux grands verrous : 

i) En premier lieu, la norme RoHS (Restriction of Hazardous Substances), une 

directive européenne, vise à limiter l’utilisation des matériaux dangereux dont ceux 

à base de plomb (Pb), souvent utilisés dans l'industrie électronique pour la 

réalisation des brasures [1]-[3].  

ii) Le second problème est lié à l'environnement thermique sévère auquel sont exposés 

les systèmes électriques, notamment dans le domaine des transports compte tenu de 

l'arrivée sur le marché de nouveaux composants semi-conducteurs tels que les 

Carbures de Silicium (SiC), induisant des températures de fonctionnement très 
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élevées (pouvant atteindre 350°C), mais plus performants que les puces classiques 

en Silicium (Si) [4], [5]. 

La recherche de performance tend donc à remplacer les systèmes électroniques classiques par 

des nouveaux systèmes respectant les normes écologiques et sanitaires mais aussi fonctionnant 

à hautes températures. Ainsi, les alliages de report de puce par brasure - principalement l'alliage 

d'étain/plomb (SnPb) - ont été progressivement remplacés par d'autres alternatives, 

majoritairement les alliages d’étain/argent/cuivre (SnAgCu ou simplement SAC) dont les 

éléments ne posent pas de problèmes spécifiques à l'environnement. Cependant, ces alternatives 

ne sont pas compatibles avec les nouvelles puces en SiC car ils ne fonctionnent qu'à température 

modérée (généralement inférieure à 200°C). Il devient donc important de trouver de nouvelles 

solutions technologiques pour réaliser l'assemblage des composants électroniques avec des 

matériaux présentant de bonnes propriétés électriques et thermiques.   

Parmi toutes les solutions émergentes, le frittage de pâte d’argent (Ag) apparait comme un 

candidat prometteur en raison des propriétés - très intéressantes - de l'Ag [6]–[8]. Cependant, 

compte tenu des contraintes industrielles exigeant une technique d’assemblage à basse 

température (inférieure à 300°C), à basse pression et dans un délai très court (production d’un 

maximum de pièces dans un temps donné), les conditions de frittage de la pâte d’Ag conduisent 

à une microstructure poreuse, connue pour altérer les propriétés du matériau et dont l’évolution 

au cours du vieillissement est assez peu connue.  

L’objectif principal de cette thèse est ainsi d’étudier l’évolution de la microstructure de l’Ag 

fritté au cours du vieillissement thermique à différentes températures proches des conditions de 

fonctionnement (200°C-350°C). On s’intéresse particulièrement à l’influence du substrat 

(matériau en contact direct avec l’Ag fritté) sur l’évolution de la microstructure poreuse. Enfin, 

une démarche par simulation numérique en champs complets par éléments finis (EF) est 

proposée afin d’étudier l’influence de la structure poreuse sur le comportement mécanique de 

l’Ag fritté.  

Afin de parvenir à ces objectifs, ce manuscrit sera organisé en quatre chapitres distincts. 

Le premier chapitre propose un état de l’art sur l’électronique de puissance et portera 

principalement sur les différentes techniques d’assemblage classiques des modules de 

puissance. Nous présenterons également les nouvelles techniques d’assemblage alternatives 

aux solutions classiques en montrant en quoi la technique utilisant le frittage de pâte d’Ag est 
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l'une des plus prometteuses. Les résultats importants portant sur la structure et les propriétés de 

l’Ag fritté seront présentés dans la dernière partie de ce chapitre. 

Le deuxième chapitre est dédié à la présentation des différentes techniques et méthodes 

expérimentales utilisées dans ces travaux. Toutes les étapes liées à l’élaboration des 

échantillons, aux essais de vieillissement (in situ en nanotomographie à rayons X), ainsi que les 

techniques de traitement et d’analyse d’images seront présentées. L’ensemble de ces moyens a 

permis une caractérisation quantitative de la structure nanoporeuse 3D du matériau et de son 

évolution au cours du vieillissement. 

Les résultats obtenus durant les essais de vieillissement et les analyses portant sur la 

caractérisation microstructurale seront présentés et discutés dans le troisième chapitre. Un 

accent particulier sera mis sur le rôle de l’interface Cu/Ag sur l’évolution microstructurale (le 

cuivre étant l’un des constituants le plus utilisé comme substrat électronique).  

Le quatrième chapitre sera consacré à la mise en place de simulations numériques en champs 

complets - en utilisant la méthode EF - pour étudier le comportement effectif linéaire des 

microstructures poreuses 3D d’Ag fritté identifiées expérimentalement ou générées 

numériquement.  

Enfin, une conclusion générale reprend les principaux points marquants de cette étude. Un 

ensemble de perspectives soulevées par ces travaux seront proposées afin d'orienter les futures 

recherches sur le sujet. 
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1 Contexte et état de l’art 

1.1 Introduction 

Dans ce chapitre, après une brève description du contexte des modules de puissance et de leurs 

constituants, les différentes techniques d’assemblage classiques et alternatives des composants 

électroniques seront présentées. Les avantages et les limites de chacune de ces techniques seront 

également abordés. Enfin, on s'intéressera particulièrement à la technique de frittage de pâte 

d’Ag en présentant la microstructure et les propriétés mécaniques du matériau fritté en fonction 

des conditions d’élaboration mais aussi leurs évolutions au cours du vieillissement. 

1.2  Electronique de puissance  

L’électronique de puissance est la partie du génie électrique qui concerne les dispositifs 

permettant de convertir l'énergie électrique disponible sous une forme donnée (continue, 

alternatif, basse ou haute etc.) en une autre. La Figure 1.1 représente un schéma synoptique 

d’un dispositif d’électronique de puissance. 

 

 

Figure 1.1 : Schéma synoptique d’un dispositif d’électronique de puissance 

Apparus au XXe siècle, les composants d’électronique de puissance ont connu des progrès 

majeurs. Grâce à eux, l’électronique de puissance a pris une importance considérable dans tous 

les domaines de l’électricité industrielle. La Figure 1.2 donne quelques repères d’évènements 

principaux qui ont amené l’électronique de puissance vers des solutions innovantes ou 

renouvelées [1]. 
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Figure 1.2 : Quelques repères forts du développement de l’électronique de puissance [1] 

Ce progrès rapide de l’électronique de puissance dans les différents domaines industriels est dû 

fondamentalement à l'évolution de la performance de ses composants.  

1.2.1  Module de puissance 

Le module de puissance est régulièrement utilisé en électronique pour réaliser des circuits de 

conversion d'énergie. Il est principalement constitué de quatre éléments : la puce semi-

conductrice, le matériau de report, le substrat et la semelle (cf. Figure 1). Chacun de ses 

éléments joue un rôle bien défini.  

 Les puces semi-conductrices sont les éléments actifs qui réalisent la fonction électrique 

d’un module de puissance. Elles sont constituées, d’une part d’un matériau semi-

conducteur dont l’épaisseur est de quelques centaines de micromètres, d’autre part de 

deux métallisations de quelques micromètres. Les matériaux semi-conducteurs utilisés 

pour les puces sont en grande majorité en Si mais d’autres matériaux ont fait leur arrivée 

sur le marché ces dernières années comme le SiC ou le nitrure de Gallium (GaN). Les 

propriétés de ces matériaux déterminent la performance électrique du module de 

puissance.  

 Le substrat intègre les pistes conductrices et sert d'isolation électrique entre les puces 

semi-conductrices et la semelle sur laquelle le module de puissance est posé. D’un point 

de vue thermomécanique, il permet d’homogénéiser les coefficients de dilatation 

thermique ou coefficient of thermal expansion (CTE) entre la semelle et les puces [2]. 
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Il faut noter qu'une différence entre les CTE engendre des contraintes entre les éléments 

au cours du fonctionnement du système. Il existe principalement trois formes de 

substrats : les substrats métalliques isolés, les substrats céramiques métallisés et les 

substrats céramiques brasés. 

 La semelle assure le maintien mécanique de l’assemblage. Elle assure également 

l'épanouissement du flux de chaleur produit par les puces pour permettre une évacuation 

des calories plus efficacement. Par ailleurs, une semelle doit être choisie en prenant en 

compte ses propriétés mécaniques (un CTE proche des constituants de l’assemblage, 

une bonne rigidité et une masse faible…) et thermiques (une excellente conductivité 

thermique). Très souvent les semelles sont en cuivre pour leur faible coût, mais il existe 

des semelles en AlSiC (matrice d’aluminium renforcée de particules de carbure de 

silicium), en cuivre tungstène (CuW), en cuivre molybdène (CuMo) ou en kovar (Ni/Fe) 

[3]. 

 Le matériau de report permet d’assembler l’ensemble des éléments du module de 

puissance en assurant à la fois les interfaces électriques, thermiques et mécaniques. Il 

est donc l’un des éléments clés pour assurer une bonne fiabilité du module de puissance. 

Le matériau doit donc posséder une bonne tenue mécanique, une bonne conductivité 

thermique et électrique ainsi qu’un CTE proche des éléments assemblés. Il se présente 

généralement sous forme de pâte, de crème ou de préforme contenant des alliages et 

différents additifs. Il existe une grande variété de matériau de report avec chacun des 

avantages et des limites. 

 

Le matériau de report étant l’un des éléments clés assurant une bonne fiabilité du module de 

puissance, il doit donc être choisi avec beaucoup de précautions. Avec l'expansion des domaines 

d'application de l'électronique de puissance et l’interdiction de plusieurs matériaux tels que le 

plomb, souvent utilisés pour le report classique, de nouveaux matériaux ainsi que de nouvelles 

techniques d’assemblage voient de plus en plus le jour. 

Dans la section suivante, les différents matériaux classiques utilisés pour le report de puce en 

électronique de puissance ainsi que les problèmes auxquels ces derniers sont confrontés seront 

présentés. 
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1.2.2 Différents alliages de brasage électronique 

Le brasage est une technique traditionnelle pour l'assemblage des modules de puissance. Elle 

consiste à faire un dépôt d’un alliage de brasure par sérigraphie entre les deux éléments à 

assembler puis solidariser l’ensemble suivant un profil de température adapté à l'alliage. La 

température d'élaboration doit dépasser celle du liquidus (pour créer une goute liquide) puis 

redescendre sous cette température de transition afin de solidariser le joint. La Figure 1.3 montre 

un exemple de diagramme de phase et de profil de fusion d’un alliage SnPb. Le contrôle de 

profil de fusion a pour but de limiter la formation d’intermétalliques qui peuvent fragiliser la 

brasure [4]. Après la refusion de l’ensemble, vient ensuite l’étape de refroidissement rapide 

jusqu’à la température ambiante [2]. 

 

Figure 1.3 :a) Diagramme de phase d’un alliage SnPb, b) Exemple de profil de fusion d’un alliage 

Sn5Pb95 [4], [5] 

Les différents types de brasures conventionnelles peuvent être regroupés en deux catégories : 

les brasures traditionnelles à base de plomb (basse et haute température) et les brasures sans 

plomb (basse et haute température).  

1.2.2.1  Brasures traditionnelles à base de plomb (basse et haute température) 

Dans le domaine électronique, l’alliage SnPb est le mélange le plus souvent utilisé pour 

l’assemblage. Le composé 63Sn/37Pb dont la température de fusion est modérée (cf. 

diagramme de phase : Figure 1.3) est le plus utilisé. Toutefois, il n’est pas adapté pour des 

applications à haute température car sa température de refusion n’excède pas 130°C [2]. Pour 

une utilisation à haute température (supérieure à 180°C), des alliages à très forte teneur en 
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plomb sont nécessaires. Le Tableau 1.1 regroupe les alliages à base de SnPb très souvent utilisés 

pour le brasage en électronique avec leurs différentes propriétés.  

Tableau 1.1 : Propriétés des alliages de brasures à base d’étain et de plomb [2], [6]–[8] 

Alliage 
Température 

de fusion 

(°C) 

CTE 

(ppm/°C) 

Conductivité 

thermique 

(WM
-1

K
-1

) 

Conductivité 

électrique 

(S/m) 

Module 

d'Young 

(GPa) 

63Sn/37Pb 183 25 51 6,80E+07 40 
95Pb/5Sn 315 28,7 35 - 20 
95,5Pb/2,5Ag/2Sn 300 25 23 4,35E+06 13,8 

Le plomb étant une substance très dangereuse et toxique pouvant causer des dommages sur le 

système nerveux et sur le système cardio-vasculaire humain, une directive européenne nommée 

RoHS a été adoptée en juillet 2006. Cette directive oblige la limitation d’utilisation de six 

substances dangereuses dans les équipements électriques et électroniques. Ces six composants 

sont le plomb (Pb), le mercure (Hg), le cadmuim (Cd), le Chrome hexavalent (CrVI), les 

Polybromobiphényles (PBB) et les Polybromodiphényléther (PBDE).  Cette directive a ainsi 

contraint de nombreux industriels, notamment ceux du domaine des transports, à se tourner vers 

les alliages sans plomb pour la réalisation des assemblages électroniques. 

1.2.2.2  Brasures sans plomb (basse et haute température) 

Pour contourner l’utilisation du plomb dans les brasures conventionnelles, des nouvelles 

brasures sans plomb ont vu le jour. Elles sont majoritairement faites à base d’étain (Sn). La 

température de fusion de Sn étant 232°C, des éléments d’alliage tels que le bismuth (Bi), 

l’indium (In), le zinc (Zn), le cuivre (Cu) ou l’argent (Ag) lui sont généralement rajoutés pour 

diminuer la température de fusion de l'alliage et ainsi limiter la température d'élaboration. Le 

Tableau 1.2 recense les principaux alliages de brasures sans plomb conventionnellement 

utilisés. 
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Tableau 1.2 : Propriétés des alliages de brasures sans plomb [6], [7], [9], [10] 

Alliage              
Température 

de fusion (°C) 
CTE 

(ppm/°C) 

Conductivité 

thermique 

(WM
-1

K
-1

) 

Conductivité 

électrique 

(S/m) 

Module 

d'Young 

(GPa) 

95,5Sn/4Ag/0,5Cu 216 23 55 6,67E+06 30 
96,5Sn/3,5Ag 221 20 30-40 6,67E+06 50 
99,3Sn/0,7Cu 227 23 2 6,67E+06 - 
58Bi/42Sn 195 15 19 2,86E+06 42 
52In/48Sn 215 20 34 6,67E+06 23 
77,2Sn/20In/2,8Ag 220 23 55 - 35-50 
98,4Bi/2,6Ag 262 - 8 - - 
80Au/20Si 363 12,3 27 - - 

Parmi les alliages de brasures sans plomb, les alliages de type SAC (Sn/Ag/Cu) sont les plus 

utilisés car, malgré leur point de fusion faible comparativement aux autres alliages, leurs 

propriétés sont proches de celles des alliages SnPb. De plus, ils ont une bonne mouillabilité et 

leur approvisionnement est aisé comparativement aux autres alliages sans plomb. 

1.2.3  Mode de défaillance des assemblages par brasure 

Depuis quelques années, les assemblages réalisés avec des brasures classiques sont confrontés 

à de la fatigue thermomécanique.  

1.2.3.1 Fracture des brasures 

Le mode de dégradation mécanique le plus classique des matériaux de report est lié aux cyclages 

thermiques des systèmes électriques au cours de leur vieillissement. En effet, lors du cyclage 

thermique des modules de puissance, la différence des CTE des matériaux en contact avec le 

matériau de report engendre des contraintes mécaniques d'origine thermique dans ce dernier. 

Ces contraintes entrainent la délamination voire la fissure de la brasure (Figure 1.4) [11], [12]. 

La fissure apparaît généralement dans les angles de la brasure car les sollicitations mécaniques 

y sont plus importantes [2]. Ces contraintes sont souvent la cause de la défaillance des appareils 

électriques et électroniques, en particulier lorsque ceux-ci fonctionnent en environnements 

sévères. Pour éviter ce problème de fissuration, il est préconisé d’utiliser des matériaux ayant 

des CTE proches les uns des autres. 
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Figure 1.4: Exemple de fissures dans les joints de brasure durant des cyclages thermiques [2], [11], 

[12] 

1.2.3.2 Limite de température maximale de fonctionnement des brasures 

L’un des éléments fondamentaux impactant la durée de vie des composants d’un module de 

puissance est la température de fonctionnement. Ainsi, la criticité de l’environnement de 

fonctionnement des modules de puissance conduit les industriels à définir une limite de 

température d’emploi des modules de puissance (généralement entre 150°C et 175°C) [13]. 

Cette limitation est fixée en fonction des propriétés des matériaux constituants le module. La 

température seuil est souvent déterminée par le matériau possédant les plus faibles propriétés 

thermomécaniques. Dans le cas des modules de puissance, les semi-conducteurs en Si sont les 

composants qui limitent la température de fonctionnement entre 150°C et 175°C. Ces dernières 

années, avec l’arrivée sur le marché de l’électronique des puces en SiC, il est possible de 

concevoir des modules de puissance à haute fréquence de commutation qui entrainent en retour 

des températures de fonctionnement très élevées (jusqu’à 600°C environ). Au-delà de ces 

caractéristiques, les puces en SiC permettent aussi d’améliorer les performances des systèmes 

électriques notamment en termes d’efficacité énergétique, de réduction de la masse et du 

volume des convertisseurs des systèmes embarqués. Par conséquent, les brasures classiques 

ayant généralement une température maximale de fonctionnement limitée à 200°C deviennent 

les matériaux possédant les plus faibles propriétés du point de vue thermomécaniques dans les 

modules de puissance. La Figure 1.5 illustre la limite en température des semi-conducteurs en 

Si, en SiC et la brasure SAC qui est la brasure sans plomb la plus utilisée dans les modules. 
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Figure 1.5 : Limites en température des semi-conducteurs et de la brasure SAC (d’après [14], [15]) 

Face à tous ces défis (augmentation de température de fonctionnement, défaillance 

thermomécanique, directive européenne RoHS), la recherche autour de nouvelles solutions 

pour le report de puce a été initiée. L'enjeu est de proposer une ou plusieurs solutions fiables 

aux industriels afin de continuer l'amélioration des performances. 

1.2.4 Solutions alternatives d’assemblage électronique 

Pour pallier les différents problèmes décrits précédemment, des nouvelles technologies de 

report de puces résistantes à hautes températures, alternatives aux brasures classiques, ont été 

proposées et étudiées. Celles-ci doivent respecter plusieurs critères : 

 Point de fusion beaucoup plus élevé que la température de service des composants 

électroniques 

 Température d’élaboration proche de celles utilisées actuellement (~ 240°C) 

 Faible toxicité pour l’homme et l’environnement 

 Conductivités électriques et thermiques élevées 

 Stabilité microstructurale au cours du vieillissement thermomécanique 

 Bonnes propriétés mécaniques (résistance mécanique élevée, limite d'élasticité élevée, 

CTE proche de celle du substrat etc.).  
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Dans les sous-sections suivantes, les différentes techniques d’assemblage alternatives seront 

présentées ainsi que leurs avantages et limites.  

1.2.4.1  Soudage par phase liquide transitoire  

Le soudage par diffusion en phase liquide transitoire (transient liquid phase) est un procédé 

d'assemblage qui consiste à faire diffuser une petite quantité d’un métal à bas point de fusion 

dans un métal à température de fusion élevée. Ce procédé, proche de celui de la brasure 

traditionnelle est souvent utilisé pour souder de nombreux systèmes métalliques et céramiques 

ne pouvant pas être soudés par les techniques de soudage par fusion conventionnelles. Cette 

technique est largement utilisée dans le secteur de la métallurgie depuis des décennies [16].  

Comme pour le procédé de brasage, cette technique nécessite une préforme appelée Transient 

Liquid Phase Bond. Cette préforme est placée entre la puce semi-conductrice et le substrat pour 

ainsi réaliser l’attache des différents éléments. La Figure 1.6 indique les différents éléments mis 

en jeu dans cette technique d’assemblage [17]. 

         

 

Figure 1.6: Soudure par phase liquide transitoire [17] 

Le Tableau 1.3 regroupe les matériaux les plus utilisés pour le soudage par phase liquide 

transitoire ainsi que leurs températures de procédé d’assemblage et de fusion. 
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Tableau 1.3 : Température du procédé et de fusion des soudures par phase liquide transitoire 

[4], [17] 

Matériau 
Température du procédé 

d'assemblage (°C) 
Température de fusion 

après procédé (°C) 

Au/In 200 495 

Au/Sn 450 900 

Ag/In 175 880 

Ag/Sn 250 600 

Cu/In 180 307 

Cu/Sn 280 415 

Cette technique permet de se passer de l’utilisation du plomb et d’avoir un assemblage ayant 

une température de fusion très élevée (généralement supérieure à 400 °C). Cependant, les 

caractéristiques mécaniques de l’assemblage obtenu par ce procédé sont faibles. En effet, la 

présence d’intermétalliques fragilise mécaniquement l’assemblage, ce qui limite le champ de 

développement de cette technologie [17]. En outre, la durée du procédé est également assez 

longue comparativement aux assemblages réalisés avec les alliages traditionnels, ce qui 

constitue un frein à cette technologie. 

1.2.4.2 Collage par adhésifs conducteurs  

Les adhésifs conducteurs d'électricité ou tout simplement ECA (Electrically Conductive 

Adhesives) font partie des solutions technologiques alternatives pour l’attache de puce de 

puissance sur un substrat ou pour l’assemblage d’un substrat sur une semelle. Ils sont composés 

d’un liant polymérique assurant les propriétés mécaniques du joint ainsi que l’adhérence avec 

les substrats et d’une charge métallique apportant les propriétés de conduction thermique et 

électrique. Les polymères thermodurcissables, tels que les résines époxy ou les silicones, sont 

les matrices les plus courantes tandis que les renforts les plus employés comme charge 

conductrice sont les particules d’Ag [18].  

Il existe deux types d’adhésifs conducteurs suivant la quantité de charge métallique qu’ils 

contiennent [19] : les adhésifs conducteurs isotropes ou isotropically conductive adhesives 

(ICA) (Figure 1.7a) et les adhésifs conducteurs anisotropes ou anisotropically 

conductive adhesives (ACA) (Figure 1.7b).  
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Figure 1.7 : a) Adhésifs conducteurs isotropes (ICA); b) Adhésifs conducteurs anisotropes (ACA)[19] 

La différence entre les deux types d’adhésifs repose sur l’orientation des particules d’Ag. Celle-

ci en effet, a une influence sur la conductivité électrique des joints dans l’assemblage. Les ICA 

ont une conductivité électrique identique quel que soit le sens alors que les ACA privilégient 

un sens de conduction (généralement l’axe Z qui est la normale au plan de collage X , Y) [20]. 

Le Tableau 1.4 illustre les propriétés moyennes des adhésifs conducteurs comparées à celles 

des brasures SAC (brasure classique sans plomb la plus utilisée). 

Tableau 1.4 : Comparaison des propriétés des adhésifs conducteurs avec celles des brasures 

SAC [18], [19] 

  Adhésif conducteur Brasure SAC 
Température max. de fonctionnement (°C) 200 175 
Température d'assemblage (°C) [150-200] 250 
CTE (ppm/K) 50 22 
Conductivité thermique (W/m.K) <20 55 
Résistivité électrique (μΩ.cm) <50 15 
Module d’Young (GPa) 4 52 
Tenue en cisaillement (MPa) 15 40 

Les principaux avantages de cette technique d’assemblage sont la simplicité du procédé 

d’élaboration qui s’effectue dans des conditions moins sévères en termes de contraintes 

résiduelles par rapport aux brasures et l’utilisation de matériaux non nocifs pour 

l’environnement. Elle permet d’avoir aussi un matériau de report ductile, possédant une 

température de fonctionnement supérieure à sa température d’élaboration [18] et une meilleure 

adaptabilité aux différents types de surface contrairement aux alliages de brasure.  
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Cependant, cette technologie conduit à une faible conductivité thermique et électrique, une 

faible résistance thermomécanique, une faible capacité de transfert de courant, une faible force 

d’adhésion et l’apparition de migration métallique des particules d’Ag pouvant causer des 

court-circuits ou une réduction de la conductivité électrique localement [19]. Tous ces 

inconvénients constituent un frein pour cette technologie malgré ses avantages non 

négligeables. 

1.2.4.3  Assemblage auto-agrippant 

La technique d’assemblage auto-agrippant consiste à mettre en pression à température ambiante 

un ensemble d’éléments après dépôt des matériaux auto-agrippants sur les éléments de 

l’assemblage.  C’est un petit animal, le gecko, qui est la source d’inspiration de cette technique. 

En effet, celui-ci possède des poils sur ses pattes lui permettant de s’accrocher ou d’escalader 

tout type de surface. Le mécanisme derrière cette capacité du gecko à s’accrocher partout, 

résulte du fait que chaque poil sur ses pattes produit une force minuscule d’environ 10- 7 N (en 

raison des forces de van der Waals et/ou d'interactions capillaires). Ainsi des millions de poils 

agissant ensemble créent une force importante d’environ 10 N.cm-2 [21]. Ceci lui permet de 

s’accrocher facilement sur toutes surfaces. Les travaux sur cette technologie n’apportent pas 

encore des performances espérées et sont encore aux balbutiements [6]. 

1.2.4.4  Assemblage par nano-poteau de cuivre 

Le nano-poteau est un élément d’interconnexion électrique et mécanique qui peut être utilisé 

pour l’assemblage de deux ou plusieurs éléments. Le principe réside dans une nano-structure 

constituée de deux surfaces métalliques, sur lesquelles sont déposés des nano-poteaux de cuivre 

par croissance électrolytique à travers une membrane d’alumine poreuse. L’assemblage est 

ensuite réalisé par pressage des surfaces l’une contre l’autre. Le pressage entraine 

l’interpénétration et l’enchevêtrement des nano-poteaux créant ainsi une liaison électronique 

[22]. 

Ce procédé est simple à mettre en œuvre et est économique. Il peut supporter des températures 

très élevées car la température de fusion du cuivre est 1084°C. L’inconvénient majeur de cette 

technique est l’oxydation rapide du cuivre au cours du fonctionnement. 

1.2.4.5  Frittage des particules d’argent 

Une autre solution alternative au brasage est le frittage des particules d’Ag. Il s’agit d’une 

technique d’assemblage à basse température basée sur le même principe que le frittage en phase 
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solide. Cette technique a été développée par Schwarzbauer et Khunert au début des années 1990 

dans le cadre de recherches pour le report de puces en électronique de puissance [23]. En effet, 

l’Ag est un métal qui présente de très bonnes propriétés thermiques, électriques et mécaniques, 

ce qui fait de lui un candidat prometteur pour remplacer les brasures classiques. En plus de 

toutes ces caractéristiques, l’Ag possède une température de fusion très élevée (961°C), ce qui 

lui permet de réaliser des assemblages pour une utilisation à haute température. Afin de 

simplifier le procédé et de pouvoir appliquer la poudre d’Ag comme une pâte à braser, la poudre 

est transformée en pâte par ajout de deux principaux additifs organiques : un liant permettant 

de disperser les particules d’Ag et un diluant permettant de contrôler la viscosité de la pâte.  

Deux types de pâte d’Ag sont actuellement disponibles sur le marché pour cette technique 

d’assemblage : la pâte d’Ag micrométrique et la pâte d’Ag nanométrique. Pour les 

microparticules, le frittage s’effectue dans une atmosphère contrôlée, à une température 

d’environ 250°C et sous une pression comprise entre 10 et 40 MPa [24] [25]. La Figure 1.8 

montre la technologie d’assemblage par le frittage des microparticules d’Ag. L’épaisseur du 

joint obtenu après frittage varie généralement entre 10 et 20 µm. L’utilisation de la pression a 

pour but d’augmenter la densité du matériau fritté. Par contre, l’utilisation des nanoparticules 

ne nécessite pas forcement l’application d’une pression [26]. 

 

Figure 1.8 : Technologie d’assemblage par frittage des particules d’Ag 

La Figure 1.9 illustre un exemple le profil de température utilisé dans le cadre des assemblages 

par frittage de pâte d’Ag. La rampe de chauffage au début du profil a pour but d’évacuer les 

solvants de la pâte d’Ag afin d’éviter la formation de grosses cavités ou vide ("voids"), pouvant 

atteindre des centaines de micromètres. 
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Figure 1.9 : Exemple de profil de température pour le frittage des particules d’Ag [4], [26] 

Pour cette technique, la température de frittage, la pression et la taille des particules sont les 

principaux facteurs qui influent sur les propriétés du matériau obtenu après frittage [27]. Un 

exemple des propriétés des particules d’Ag fritté comparées aux différents alliages des brasures 

est présenté au Tableau 1.5. Il est important de souligner que les propriétés de l’Ag fritté 

dépendent de la densité (liée à la porosité) du matériau obtenue après frittage, non indiquée 

dans les études [6], [28] . 

Tableau 1.5 : Propriétés des différents alliages de brasures et de l’Ag fritté [6], [28] 

Matériau 
Température 

de fusion 

(°C) 

Conductivité 

thermique 

(W/m.K) 

Conductivité 

électrique 

(mS/m) 

Epaisseur du 

joint (µm) 
CTE 

(ppm/°C) 

Limite 

d’élasticité 

(MPa) 
Sn-37Pb 183 51 6,8 200 25 40 
Sn-3Ag 221 70 6,67 200 28 30 
Pb-5Sn 315 35 17 200 28,7 20 
Ag fritté 961 240 41 20 19 55 

Cette technique d’assemblage à basse température présente des propriétés très supérieures du 

point de vue thermique, électrique et mécanique par rapport aux brasures classiques. L’absence 

de la phase liquide lors du frittage permet un meilleur maintien de la position de la puce sur le 

substrat. De plus, des tests de vieillissement réalisés sur l’Ag fritté ont aussi montré une tenue 

en fatigue thermomécanique supérieure à celle des alliages de brasures traditionnels [6]. Les 

différents avantages que possède le frittage d’Ag à basse température comparativement aux 

autres solutions font de cette technologie de report une alternative aux brasures classiques pour 
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les applications à hautes températures. Cependant, la fiabilité de cette technologie au cours du 

vieillissement à relativement long terme est encore assez peu connue. 

Dans les sections précédentes, nous avons abordé les problèmes que rencontrent les brasures 

conventionnelles dans le domaine de l’électronique de puissance. Ces problèmes sont 

principalement d’ordre sanitaire, écologique (interdiction de plomb) et thermomécanique 

(rupture et fissuration, température maximale de fonctionnement limitée). Pour ces raisons, de 

nombreux axes de recherches se sont concentrés sur le développement de nouveaux alliages et 

de technologies alternatives d’assemblage capables de remplacer efficacement les brasures 

classiques. De nombreuses solutions ont été trouvées telles que l’assemblage auto-agrippant, le 

soudage par phase liquide transitoire, le collage par adhésifs conducteurs, l’assemblage par 

nano-poteau de cuivre et le frittage des particules d’Ag. L’étude comparative des avantages et 

des limites des différentes solutions émergentes présentées indique que le frittage de pâte d’Ag 

constitue le candidat le plus prometteur, en combinant les bonnes propriétés physiques de l’Ag 

et la mise en œuvre relativement simple et rapide du procédé. 

Nous apporterons dans les sections suivantes quelques détails sur le processus de préparation 

de la pâte d’Ag ainsi que les propriétés de cette dernière après le frittage et au cours du 

vieillissement. 

 

1.3  Frittage des particules d’Ag  

L’utilisation de la technologie de frittage d’Ag comme matériau d’attache dans les systèmes 

électriques nécessite dans un premier temps de transformer les particules d’Ag en pâte. Avant 

d’aborder la technique de préparation de la pâte, il est nécessaire de présenter les propriétés 

intrinsèques de l’Ag. 

1.3.1  Propriétés physiques et chimiques de l’Ag 

L'Ag est un métal de transition avec un numéro atomique de 47. Il est situé dans le onzième 

groupe et la cinquième période du tableau périodique. C’est un matériau mou, ductile, malléable 

(ce qui fait qu'il est facile à polir) ayant un aspect extérieur brillant (cf. Figure 1.10). Son module 

de Young est de 83 GPa avec une densité de 10,49 g/cm3 à température et pression ambiantes 

[29]. 
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Figure 1.10 : Cristal d‘Ag [30] 

Grâce à sa configuration électronique, il possède la plus grande conductivité électrique de tous 

les matériaux. Il possède également une conductivité thermique très élevée ainsi que la plus 

grande réflectivité. En outre, il est particulièrement adapté aux applications à haute température 

grâce à son point de fusion très élevé (961°C) et est considéré comme une substance peu 

toxique. 

1.3.2 Préparation de la pâte d’Ag 

Afin de pouvoir être utilisée de la même manière comme une pâte à braser ou une colle pour 

l’assemblage, la poudre d’Ag doit être transformée en pâte. Pour cela, la poudre d’Ag initiale 

est mélangée avec des composants organiques. Ces composants permettent de transformer la 

poudre en pâte mais aussi d’éviter la présence d’agglomérats et/ou d’agrégats dans la pâte [31], 

[32] (Figure 1.11). En effet, à cause de la taille très réduite (nanométrique et/ou micrométrique) 

de la poudre d’Ag utilisée pour cette technologie, il existe deux configurations pour lesquelles 

les particules s’attirent entre elles : l’agglomération et l’agrégation. L’agglomération 

correspond à l’attraction des particules les unes par les autres lors de la préparation de la pâte 

par des faibles forces de type Van der Waals ou forces électrostatiques. L’agrégation correspond 

à l’attraction des particules les unes par les autres par une force importante de type métallique, 

ce qui provoque une formation des cous (strong bonding) entre les particules. Elles entrainent 

toutes les deux une distribution hétérogène des particules. L'une des principales différences 

entre l'agglomération et l'agrégation est que les liaisons formées dans une agglomération 

peuvent généralement être redispersées par une énergie externe telle que des forces mécaniques 

ou ultrasoniques, ce qui n’est pas le cas pour les agrégats [27]. Il est donc indispensable de 
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trouver une solution pour empêcher la formation d’agrégats et d’agglomérats dans une moindre 

mesure. En effet, ces phénomènes sont très communs mais difficilement prédictibles et sont 

néfastes pour cette technologie d’assemblage. 

 

Figure 1.11 : a) Agglomération des particules - b) Agrégation des particules [27] 

Pour éviter la formation d’agglomérats et d’agrégats et transformer la poudre en pâte à braser 

ou en une colle, la poudre est mélangée avec des composants organiques spécifiques qui sont : 

le dispersant, le liant (binder) et le diluant (thinner). Ils jouent chacun des rôles spécifiques et 

facilitent l’imprimabilité et la fluidité de la pâte [27]. 

Le dispersant a une double fonction, celle d’acide polaire d’un côté et d’une chaîne hydro-

carbonée de l'autre côté. De cette façon, durant la dispersion, l’acide polaire a la possibilité de 

s'agripper à la particule d’Ag, tandis que, la chaîne hydro-carbonée, en tournant autour de la 

particule, réussit à prévenir la formation d'agglomérats et d’agrégats. Les candidats possibles 

pour jouer le rôle d’un dispersant sont les acides gras, l'huile de poisson (une combinaison 

naturelle d'acides gras), le chlorure de diallyldiméthylammonium, l’acide acrylique et le 

polystyrène de sulfonate [27]. 

Le liant (binder) est généralement composé d'un polymère à longues chaînes hydro-carbonées 

qui maintient les particules d’Ag dispersées pour éviter les fissures lors du traitement de la pâte 

et lors du traitement thermique ultérieur. Il existe plusieurs composants qui peuvent jouer le 

rôle de liant tels que l'alcool polyvinylique (PVA), le butyral polyvinylique (PVB) et la cire 

[27]. 

Enfin le diluant est un composant avec des chaînes hydro-carbonées courtes, souvent utilisé 

pour maîtriser la viscosité de la pâte frittée. 



1 Contexte et état de l'art 

 

22 

 

 

Figure 1.12 : Fonctions des différents composants organiques dans la formulation de la pâte d’Ag 

[27] 

Pour la préparation de la pâte, les composants organiques (dispersant, liant et diluant) sont 

d'abord ajoutés dans un solvant organique pour obtenir une solution uniforme. Ensuite, les 

particules d’Ag sous forme de poudre sont ajoutées à la solution uniforme tout en agitant la 

solution. Cette agitation a pour but d’assurer la dispersion complète et uniforme des particules 

d’Ag dans la solution. Enfin, pour obtenir la pâte d’Ag, une opération consistant à faire évaporer 

le solvant organique est nécessaire. La Figure 1.13 illustre les différentes étapes de préparation 

de la pâte. 

 

Figure 1.13 : Etapes de préparation de la pâte d’Ag [27] 

Avant le frittage de la pâte d’Ag, il est nécessaire d'éliminer les composants organiques 

(dispersant, binder, thinner). En effet, comme mentionné précédemment, la présence des 

composants organiques dans la pâte entraîne la formation des grosses cavités dans le matériau 

et empêche son frittage [33]. La méthode industrielle recommandée pour éliminer les solvants 
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est le chauffage très progressif (cinétique de montée faible) [32], comme illustré sur la Figure 

1.14.  

 

Figure 1.14 : Profil de température employé pour le dégazage [32] 

1.3.3 Frittage  

Après avoir éliminé les solvants, l'étape de frittage est effectuée. Dans les lignes à suivre, nous 

allons introduire quelques généralités sur les mécanismes mis en jeu lors du frittage. 

Le frittage peut être décrit comme un procédé de consolidation d'un matériau (par exemple une 

poudre), par apport d’énergie (thermique, mécanique...), sans fusion d’au moins l’un des 

constituants. Il est souvent utilisé comme un procédé de fabrication de pièces dans une gamme 

variée de produits tels que les tuyères de fusée, les transducteurs à ultra-sons, les moteurs 

d’automobiles, les semi-conducteurs, les implants dentaires etc. Les pièces obtenues après le 

frittage ont généralement comme caractéristiques d’être dures, fragiles, inertes chimiquement 

et à porosité contrôlée. 

D’un point de vue technologique, il existe deux types de frittage : le frittage dit naturel (ou 

libre) et le frittage sous charge (Figure 1.15). Le frittage naturel est un procédé économique 

consistant à chauffer la pièce à la température de frittage sans contrainte mécanique sous air ou 

sous une atmosphère contrôlée. Les pièces obtenues possèdent généralement une porosité 

importante. Le frittage sous charge est effectué en appliquant une pression extérieure 

simultanément au chauffage. Il permet de diminuer la porosité du matériau en comparaison au 
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frittage naturel. Il est particulièrement utilisé pour certains matériaux en raison de leur faible 

cinétique de diffusion ou encore en raison de la prédominance de mécanismes de grossissement 

de grains. 

 

Figure 1.15: Les différents types de frittage [34] 

Du point de vue physico-chimique, il existe trois types de frittage [34]. Le frittage en phase 

solide, le frittage en phase liquide et le frittage visqueux ou vitrification. On parle du frittage en 

phase solide lorsque les constituants restent à l’état solide lors du frittage. Ainsi la pièce est 

obtenue par la formation de liaisons entre les grains. Pour le frittage en phase liquide, les 

constituants sont sous forme liquide, ce qui permet de rapprocher les grains et de créer des 

liaisons lors du frittage. Le frittage en phase liquide a pour but d’accélérer le frittage : la 

diffusion en phase liquide est 104 fois plus rapide que la diffusion en phase solide [32]. Enfin, 

le frittage visqueux ou la vitrification correspond à l’apparition d’une phase visqueuse lors du 

frittage qui bouche les pores entre les grains. Lorsque la composition du matériau après frittage 

est identique à la composition initiale, on parle de frittage non réactif. Dans le cas contraire, on 

parle de frittage réactif. 

Il est à noter que le frittage des particules d’Ag est un frittage en phase solide non réactif. 

Pour le frittage en phase solide, l’ensemble du processus se déroule généralement en trois 

phases sans distinction nette entre chacune d'entre elles : elles ont tendance à se chevaucher. 

Toutefois, certaines généralisations peuvent être faites pour distinguer une phase d’une autre. 
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La Figure 1.16 illustre les trois phases du frittage. A l’étape initiale, des liaisons commencent 

à se former entre les grains de poudre. Ces liaisons sont communément appelées des cous et 

vont connaître une croissance assez rapide. Par la suite, la matière va diffuser vers ces cous, ce 

qui conduit à la densification du matériau. Les mécanismes de déplacement des atomes sont 

multiples [35]–[37] (Figure 1.17).  

 

Figure 1.16 : Différents stades d’évolution de la microstructure au cours du frittage [36] 

 

Figure 1.17 : Mécanismes de transport de matière vers les cous [36] 

Lors de cette étape initiale, l’ensemble des grains forme un squelette solide traversé par une 

phase poreuse continue ouverte sur l’extérieur. L’étape intermédiaire débute lorsque les pores 

atteignent leur forme d’équilibre déterminée par les tensions de surface. Au cours de cette étape, 

le volume des pores diminue peu à peu. La densité reste faible à ce stade et les pores sont 

toujours interconnectés. L’étape intermédiaire se termine lorsque le compact atteint une densité 

relative d’environ 0,9. Enfin, l’étape finale conduit à l’élimination des pores pour atteindre une 

densité proche de la densité théorique du matériau. Cette dernière étape est également 

caractérisée par la croissance des particules de poudre, au cours de laquelle les plus gros ont 

tendance à augmenter en taille au détriment des plus petits. L’ampleur de la croissance dépend 

à la fois du matériau et des conditions de frittage. 
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En général, l’évolution de la densité relative au cours des différentes étapes du frittage suit une 

courbe analogue à la Figure 1.18. Dans le cas du frittage des particules d’Ag, la densité relative 

obtenue après frittage est généralement comprise entre 0,65 et 0,95. 

 

Figure 1.18 : Évolution de la densité relative au cours des étapes du frittage [36] 

1.3.4 Paramètres influençant le frittage des particules d’Ag  

Plusieurs paramètres peuvent influencer le frittage des particules d’Ag. En effet, au cours du 

frittage d’une poudre, l’avancement des différentes réactions est contrôlé par plusieurs 

paramètres tels que la granulométrie (taille des particules), la température, la pression et la durée 

de frittage. 

La taille des particules : lors du frittage, la granulométrie des particules influence la cinétique 

du frittage en suivant la loi de similitude de Hering. Cette dernière est une loi qui relie les temps 

de frittage 𝑡1 et 𝑡2 mis pour atteindre un même avancement avec deux systèmes ayant des tailles 

de particules initiales 𝑟1 et 𝑟2 différentes, avec un exposant 𝑚  qui dépend du type de 

déplacement de matière (Figure 1.19).  

 𝑡1
𝑡2

= (
𝑟1
𝑟2

)
𝑚

  
1.1 

La valeur de 𝑚  varie entre 1 et 4. Compte tenu de la valeur de 𝑚 , l’influence de la 

granulométrie initiale des poudres est très importante. Par exemple si l’on considère deux tailles 
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de particules 𝑟1 et 𝑟2 telles que 𝑟1 est dix fois plus petite que 𝑟2 ( 
𝑟2 

𝑟1
= 10) et que 𝑚 vaut 3, on 

obtient donc un temps 𝑡1 mille fois plus court que 𝑡2, c’est-à-dire 𝑡1 =10-3  𝑡2 . 

 

Figure 1.19 : Illustration de la loi de Hering  mettant en évidence l’influence du rayon des particules 

lors du frittage : la vitesse du frittage est d’autant plus rapide que le diamètre des grains est petit [34] 

[38] 

La température de frittage : la température influence considérablement le frittage des 

particules. En effet, lors du frittage, plusieurs mécanismes de diffusion sont activés. Ces 

mécanismes sont dus principalement à la température qui joue un rôle important lors du 

transport de la matière.  

La pression de frittage : l’application d’une pression lors du frittage permet d’accélérer la 

cinétique de diffusion du matériau en favorisant le rapprochement des particules entre elles, et 

permet d’assurer la continuité de la cohésion lors du frittage. En outre, l’utilisation d’une 

pression lors du frittage permet aussi de diminuer la température de ce dernier. 

1.4 Propriétés mécaniques de la pâte d’Ag frittée 

1.4.1 Propriétés élastiques de la pâte d’Ag frittée en fonction des conditions 

d'élaboration 

Le matériau obtenu après le frittage doit avoir de très bonnes propriétés mécaniques pour 

répondre aux exigences du domaine de l’électronique de puissance. Cependant, ces propriétés 

dépendent fortement des conditions d’élaboration des échantillons (nature de la pâte, 

paramètres de frittage). 

Comme mentionné précédemment, l’utilisation de la pression lors du frittage améliore le degré 

de densification de la pâte et influence particulièrement les propriétés du matériau obtenu. Plus 
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la pression est élevée, plus la densité relative du matériau est proche de 1. Dans leurs travaux, 

Lu et al. [39] ont mis en exergue la différence de densification de la pâte d’Ag en fonction de 

la pression externe utilisée pour un frittage à 275°C des nanopoudres d’Ag (Figure 1.20). Il est 

à noter que selon des propriétés mécaniques que l’on souhaite obtenir, la valeur de pression à 

choisir pour le frittage doit dépendre fortement de la taille de la poudre d’Ag et de la température 

du frittage.  

 

Figure 1.20 : Densification de la pâte en fonction d'une pression externe de a) 0 MPa, b) 1 MPa et c) 

5 MPa [39] 

Bai a mené des essais sur la nano pâte d’Ag fritté afin d’en déterminer les caractéristiques 

mécaniques [27]. Dans le but d'obtenir d'échantillon "massif" d’épaisseur suffisante pour en 

caractériser le comportement intrinsèque via des essais de traction, ce dernier a adopté une 

méthode de préparation de l’échantillon consistant à empiler plusieurs couches successives de 

pâte d’Ag. Après les essais, les courbes de traction obtenues ont donné des valeurs du module 

de Young d’environ 9 GPa et celles de la contrainte à la rupture et de la limite d’élasticité étaient 

toutes les deux très proches de 43 MPa. Ces très faibles valeurs sont très probablement dues à 

une porosité importante présente dans le matériau. Cependant, celle-ci n'ayant pas été mesurée, 

l'interprétation quantitative de ces résultats est impossible. 

Plusieurs études ont montré que les paramètres tels que le temps, la pression, et la température 

de frittage ont une influence non négligeable sur la résistance en cisaillement et en traction de 

l’Ag fritté [40]–[44]. La Figure 1.21 et la Figure 1.22 présentent la revue de certains importants 

travaux portant sur les propriétés des nanopoudres d'Ag frittées en fonction des paramètres du 

frittage [40]. D’une manière générale, l’on peut observer qu'une augmentation du temps de 

frittage, de la pression, et de la température de frittage fait augmenter la résistance au 

cisaillement et la résistance à la traction du matériau. En effet, l’augmentation de ces propriétés 

mécaniques est due à une meilleure densification de l'Ag fritté. Cependant aucune de ces études 

n’a réussi à établir une corrélation claire entre les propriétés obtenues et la densité du matériau.  

https://ieeexplore.ieee.org/author/37273982300
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Figure 1.21 :a) Influence du temps de frittage sur la résistance au cisaillement, b) Influence de la 

pression de frittage sur la résistance au cisaillement [40] 

 

Figure 1.22 : Influence de la température du frittage sur la résistance à la traction de l’Ag sur 

différents substrats [40] 

Lei et al. ont obtenu des résultats similaires à ceux déjà présentés en soulignant l’influence de 

la pression de frittage sur les propriétés de la pâte d’Ag nanométrique [45] (Figure 1.23).  
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Figure 1.23 : Résistance au cisaillement par rapport à différentes pressions de frittage [45]  

La comparaison des résultats rapportés dans les travaux [40] et [45] montre une évolution 

presque similaire de la résistance au cisaillement en fonction de la pression de frittage (Figure 

1.24). Cependant, les valeurs trouvées dans chacune de ces études sont différentes car les 

conditions d’élaboration du matériau ne sont pas les mêmes. 

 

Figure 1.24 : Comparaison des résultats entre les études [40], [45] 

De nombreuses études ont montré que les propriétés élastiques de l’Ag fritté dépendent 

principalement de sa densité [32], [46]–[48]. Caccuri [32], en suivant un protocole inspiré de 



1 Contexte et état de l'art 

 

31 

 

celui de Bai [27] pour élaborer des échantillons massifs, a investigué l'influence de la densité 

sur les propriétés élastiques grâce à des essais de traction. Les échantillons ont été obtenus après 

une l’étape d’évaporation des solvants sous vide et avaient une densité variant entre 7 g/cm3 et 

9 g/cm3, correspondant à un frittage sous une pression comprise entre 6 MPa et 15 MPa. Le 

Tableau 1.6 montre les valeurs des modules de Young et des limites d'élasticité obtenues dans 

cette étude. On peut noter que ces valeurs sont bien corrélées entre elles, et dépendent 

principalement de la densité. Plus la densité du matériau est importante, plus il est rigide (Figure 

1.25).  

Tableau 1.6 : Résultats issus des essais de tractions à température ambiante [32] 

Echantillon Densité (g/cm3) Porosité (%) E (GPa) Re (MPa) 
1 7,04 32,9 25,2 12,0 
2 7,33 30,2 27,7 15,0 
3 7,36 29,9 28,3 15,3 
4 8,04 23,4 33,8 26,0 
5 8,8 16,2 52,0 35,0 

Ag dense 10,5 0,0 70,0 150,0 

 

Figure 1.25 : Evolution des propriétés mécaniques de l’Ag fritté en fonction de la densité a) Module 

de Young - b) Limite d'élasticité [32] 

Dans ses travaux, Caccuri  a également montré que la densité de l'Ag fritté ne change pas après 

vieillissement à 125°C (vieillissement isotherme et cyclique) (Tableau 1.7). Ainsi, les 

propriétés mécaniques obtenues (module de Young et la limite d'élasticité) ne dépendent que 

de la densité du matériau et non pas du temps de vieillissement dans les conditions d’étude [32]. 
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Tableau 1.7 : Comparaison de la densité avant et après vieillissement [32] 

Echantillon Type de vieill. Temps de vieill. (h) 
Densité avant 

vieilli. (g/cm3) 
Densité après 

vieilli. (g/cm3) 

1 isotherme 360 7,7 7,72 

2 isotherme 720 7,57 7,57 

3 isotherme 1080 7,73 7,76 

4 isotherme 1500 7,54 7,53 

5 isotherme 1500 8,44 8,45 

6 isotherme 1500 8,52 8,54 

7 cyclique 
1200 cycles à chaud (125°C) 

 et 1200 cycles à froid (-40°C) 
7,4 7,42 

8 cyclique 
1200 cycles à chaud (125°C) 

 et 1200 cycles à froid (-40°C) 
7,96 7,97 

9 cyclique 
1200 cycles à chaud (125°C) 

 et 1200 cycles à froid (-40°C) 
8,21 8,21 

Dans la même optique, Zabihzadeh et al. [49] ont étudié les propriétés mécaniques de la pâte 

d'Ag frittée en fonction de différents paramètres (température, pression, durée de frittage). Dans 

cette étude, huit échantillons obtenus avec des conditions de frittage différentes ont été utilisés 

pour les essais (Tableau 1.8). Les propriétés mécaniques ont ensuite été obtenues à partir des 

essais de traction à vitesse de déformation constante et étaient toutes différentes. Celles-ci 

dépendent principalement du taux de porosité présent dans chacun des échantillons après 

frittage. La Figure 1.26 montre l’évolution du module de Young normalisé et de la limite 

d'élasticité des 8 échantillons en fonction de la densité relative. Cette densité relative a été 

calculée en faisant le rapport entre la densité D du matériau poreux et la densité DAg de l’Ag 

massif. D a été déterminée par l'analyse d'images avec le logiciel Fiji. La Figure 1.26 semble 

indiquer une dépendance linéaire (en échelle logarithmique) pour la densité relative comprise 

entre 0,6 et 0,9 - ce qui n'est pas le cas pour la densité relative comprise entre 0,5 et 0,6. 
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Tableau 1.8 : Conditions de frittage des huit échantillons [49] 

Echantillon 
Température 

(°C) 
Pression 

(MPa) 
Durée du frittage 

(min) 
S1 210 4 3 
S2 250 4 10 
S4 250 8 3 
S4 300 8 3 
S5 250 8 10 
S6 210 12 10 
S7 250 12 10 
S8 300 12 10 

 

 

Figure 1.26 : Variation (a) du module élastique normalisé et (b) de la limite d'élasticité en fonction de 

la densité relative (D/DAg) [49] 

Les résultats portant sur les modules de Young obtenus dans les travaux de Caccuri [32] et 

Zabihzadeh et al. [49] sont comparés à la Figure 1.27. Il ressort que même si l'évolution des 

modules obtenus dans les travaux de Zabihzadeh et al. [49] est plus faible que dans ceux de 

Caccuri [32], la variation en fonction de la densité relative reste presque similaire.  
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Figure 1.27 : Comparaison des résultats de [32] et [49] 

Mentionnons, pour terminer cette section, les travaux notables portant sur les propriétés de l'Ag 

fritté à différentes températures.  

Pour étudier les propriétés mécaniques des nanoparticules d’Ag frittées sur une large gamme 

de température, Chen et al. [50] ont aussi adopté la méthode de préparation d’éprouvette 

spéciale comme dans les travaux de Bai [27]. Cette méthode leurs a permis d’obtenir des 

échantillons avec des épaisseurs souhaitées. Le comportement en traction a été ensuite étudié à 

des températures comprises entre 60°C et 300°C à l'aide d'un analyseur mécanique dynamique. 

Le module d'élasticité et la résistance à la traction de l’Ag fritté diminuent lorsque la 

température augmente. Pour la gamme de température étudiée, le module est compris entre 

2 GPa et 12 GPa. Ces faibles valeurs du module comparativement aux propriétés de l’Ag 

"dense" sont dues probablement aux fortes porosités présentes dans le matériau fritté (qui n'a 

pas été précisé par les auteurs).  

Dans une autre étude, Chen et al. ont également étudié le comportement mécanique de la pâte 

d'Ag frittée à différentes températures allant de 25°C à 300°C correspondant à la plage de 

température de fonctionnement cible des dispositifs semi-conducteurs dans le domaine de 

l’électronique de puissance [51]. Il a été trouvé que les valeurs du module de Young diminuent 

lorsque la température augmente. La Figure 1.28a montre la relation entre la contrainte et la 

déformation telle que déterminée dans les essais de traction à différentes températures. Avec 

l'augmentation de la température, la contrainte de traction présente une augmentation linéaire 

avec une déformation croissante dans la phase initiale (régime élastique linéaire), puis 
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progressivement une augmentation non linéaire, traduisant la déformation plastique du 

matériau. La Figure 1.28b montre la relation entre la contrainte et la déformation obtenues avec 

des essais de cisaillement. La pâte d'Ag frittée présente une déformation quasi élastique à 25°C, 

mais une déformation plastique plus importante à 200°C. La tendance dans le changement du 

comportement de déformation avec la température est presque la même que celle observée dans 

les essais de traction. Comme dans nombreux travaux présentés, la porosité du matériau n’a pas 

été mesurée dans cette étude pour quantifier son effet sur les propriétés mécaniques obtenues. 

 

Figure 1.28 : a) Courbe contrainte-déformation en traction obtenue à différentes températures; b) 

Courbe contrainte-déformation en essai de cisaillement [51] 

On pourra également faire mention aux travaux plus récents d'essai de relaxation [52], de fluage 

[53] et de fatigue [54] donnant des résultats similaires à ceux déjà présentés. 

1.4.2 Influence du substrat sur les propriétés élastiques de l'Ag fritté 

Comme présenté à la Figure 1, l'environnement du matériau de report d'un module de puissance 

est très complexe (substrat - matériau de report - puce). Pour étudier l'influence du substrat sur 

les propriétés élastiques de l'Ag fritté, Milhet et al. [55] ont réalisé des tests sur deux types 

d’échantillons (Ag massif fritté et Ag fritté sur un substrat de Cu (joint)) de densité très proche 

(8,7±0,1 g/cm3 et 8,5±0,1 g/cm3 respectivement) (Figure 1.29).  
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Figure 1.29: Représentation schématique des deux échantillons a) Ag massif et b) joint 

Les tests ont été réalisés avant et après traitement de recuit à 200°C pendant 4 heures pour 

déterminer les constantes d’élasticité en fonction de la température en utilisant une méthode de 

résonance dynamique. La Figure 1.30 montre les resultats de ces études.  

 

Figure 1.30 : Évolution du module de Young en fonction de la température : (a) Ag massif - (b) joint. 

Les symboles pleins représentent l'état fritté, les symboles ouverts l'état recuit (4 h à 200°C) [55]. 

Dans les deux cas, le module de Young diminue évidement avec l'augmentation de la 

température. Cependant, un comportement relativement différent a été observé entre les deux 

types d'échantillons avant le recuit. En effet, alors que le module de Young de l'échantillon Ag 

massif fritté a diminué de façon linéaire avec la température, la diminution n'a pas été linéaire 

dans le cas du joint. Une déviation a été observée à partir de 70°C pour ce dernier. Il faut noter 

que, malgré des densités très proches, les modules de Young des deux types d'échantillons sont 

très différents (à température ambiante, E est d'environ 50 GPa pour l'échantillon Ag massif 

fritté et 43 GPa pour le joint fritté).  
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Après le recuit à 200°C, rien n’a quasiment changé pour l'échantillon massif fritté : seule une 

légère augmentation du module de Young (environ 0,5 GPa à la température ambiante) a été 

observée (Figure 1.30a). Ceci est en accord avec le fait que la densité mesurée n'a pas changé 

après le recuit dans les conditions étudiées.  

En revanche, alors que la densité du joint reste constante après le recuit, le module de Young 

du joint fritté mesuré a évolué de manière drastique : cette fois-ci, la diminution du module de 

Young en fonction de la température devient linéaire, c'est-à-dire que la déviation n'est plus 

observée comme c'était le cas avant le recuit. De plus, le module de Young du joint a 

considérablement évolué par rapport à l'état fritté (5,5 GPa à la température ambiante). Les 

auteurs ont attribué cette différence observée entre le comportement du joint fritté avant et après 

le recuit aux relâchements des contraintes thermiques, développées dans le joint pendant son 

élaboration. En effet, ces contraintes ont été estimées par la méthode de résonance dynamique 

entre 25 MPa et 55 MPa en fonction de la densité du matériau. Par ailleurs, dans des études 

précédentes, il a été montré que la limite d'élasticité de l’Ag massif fritté à température ambiante 

est comprise entre 12 MPa et 35 MPa en fonction de la densité du matériau [32], [56] (Tableau 

1.6). Celle-ci est inférieure aux contraintes thermiques estimées. 

1.4.3 Evolution des propriétés mécaniques de l’Ag fritté lors du vieillissement en 

température 

L’effet du vieillissement à haute température dans différents environnements sur les propriétés 

de l’Ag fritté a été très peu abordé dans la littérature [26], [41], [57]–[63]. La Figure 1.31 

présente la revue de certains travaux portant sur les propriétés de l'Ag fritté dans différentes 

conditions de vieillissement. Il est à noter que, un vieillissement à 85°C (dans les conditions 

hygrothermiques noté RH sur la Figure 1.31) semble affecter légèrement la résistance au 

cisaillement du matériau [60]. L'effet du vieillissement à 250°C et 300°C dans l'air sur la 

résistance au cisaillement de l’Ag fritté a également été étudié et aucune variation significative 

de la résistance au cisaillement n'a été observée [26], [58]. Ceci nous permet de considérer que 

le vieillissement à des températures inférieures à 300°C n'a pas entraîné de problèmes de 

fiabilité. Cependant, certains auteurs ont testé l'effet du vieillissement à 500°C dans l'air sur la 

résistance au cisaillement et une diminution d'environ 50% a été observée après 400 heures 

pour l’Ag fritté mince (épaisseur : 15 µm), alors que celle de l’Ag fritté épais reste constante 

[59]. Dans le cas de l’Ag fritté mince, la diminution de la résistance au cisaillement a été mise 

en relation avec le gonflement observé du joint au cours du vieillissement.  
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Figure 1.31 : Variation de la résistance au cisaillement en fonction du temps de vieillissement pour 

différentes températures [41] 

La fiabilité de l’Ag fritté a aussi été évaluée par Zhang et al. [62] au cours du vieillissement (à 

350°C) dans l’air et sous vide pendant 1500 heures. Les résultats obtenus par ces derniers sont 

différents de ceux présentés sur la Figure 1.31. En effet, dans les deux conditions de 

vieillissement (dans l’air et sous vide), après une augmentation de la résistance au cisaillement 

au début du vieillissement, cette dernière diminue ensuite avec le temps (Figure 1.32). Au début 

du vieillissement, la résistance au cisaillement était environ de 30 MPa pour les échantillons. 

Après 1500 heures de vieillissement à 350°C, elle devient inférieure à 12 MPa pour 

l’environnement dans l’air et inférieure à 5 MPa pour l’environnement sous vide. Les résultats 

obtenus par Yang et al. [61] en étudiant la résistance au cisaillement de nanoparticules d’Ag 

fritté au cours du vieillissement thermique (à 200°C et à 300°C) sur des temps relativement 

longs (500 heures) sont très similaires à ceux de [62].  

Il est important de souligner que, dans tous ces travaux portant sur l’évolution des propriétés de 

l’Ag fritté au cours du vieillissement, aucune précision claire n’est indiquée sur la densité du 

matériau, ce qui rend difficile l’analyse et la comparaison des différents résultats entre eux. 
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Figure 1.32 : L'évolution de la résistance au cisaillement à 350°C dans l'air et sous vide [62] 

Le frittage de pâte d'Ag donne un matériau poreux possédant des caractéristiques mécaniques 

dépendant des paramètres de frittage choisis lors de l'élaboration de l'échantillon. Par exemple, 

l’utilisation d’une pression élevée lors du frittage fait augmenter la densité du matériau, et se 

traduit par une augmentation des propriétes mécaniques de ce dernier. En outre, un temps de 

frittage important et une température élevée de frittage densifie aussi davantage le matériau. En 

choisissant bien les paramètres de frittage, on peut obtenir un matériau poreux possédant des 

caractéristiques intéressantes du point de vue thermomécanique et électrique pour remplacer 

les brasures classiques. Il faut aussi noter que l'environnement du matériau de report peut avoir 

une influence non négligence sur les propriétés de l'Ag fritté.  

L’une des problématiques clés qui reste à élucider sur ce matériau afin de garantir son 

adéquation pour le remplacement des brasures classiques, est l’évolution de ses propriétés au 

cours de son utilisation. Les travaux sur ce point sont très peu abordés dans la littérature [26], 

[57]–[63]. En effet, l’efficacité d’un composant ou d’un matériau dans un système est mesurée 

par rapport à la capacité de ce dernier à résister dans son environnement de fonctionnement. 

Les brasures étant des composants évoluant dans un environnement thermiquement sévère, il 

est nécessaire de vérifier l’efficacité de l’Ag fritté dans cet environnement. Cependant, comme 

mentionné dans les sections précédentes, les propriétés mécaniques dépendent principalement 

du taux de porosité présent dans le matériau après frittage. Ainsi, comprendre l’évolution des 

propriétés du matériau au cours du vieillissement thermique, nécessite de caractériser 

l’évolution du taux de porosité de ce dernier pour mieux comparer les différentes études qui 

évaluent les propriétés en fonction des paramètres du frittage et du vieillissement. 
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1.5 Caractérisation de la structure poreuse de l’Ag fritté  

La majorité des études portant sur la caractérisation de la microstructure poreuse de l’Ag fritté 

rapportée dans la littérature ont été faites en deux dimensions (2D) [62]–[65]. Seulement 

quelques-unes sont réalisées en trois dimensions (3D)  [29], [66], [67]. Nous présenterons dans 

un premier temps les travaux portant sur l’évolution de la structure poreuse en 2D et ensuite 

celle en 3D au cours du vieillissement. 

1.5.1 Caractérisation de la structure poreuse en 2D 

La caractérisation 2D consiste à faire une analyse surfacique de la microstructure afin d’estimer 

certaines propriétés du matériau et comprendre son évolution au cours du temps. De 

nombreuses études 2D ont été réalisées sur la microstructure de l’Ag fritté pour comprendre 

son évolution au cours du vieillissement [62]–[65]. Afin d’obtenir une microstructure vieillie 

de l’Ag fritté, ces auteurs ont réalisé des vieillissements isothermes ou cycliques allant de 

quelques minutes à plusieurs centaines d’heures. L’évolution de la microstructure 2D du 

matériau est ensuite obtenue par l'observation de plusieurs états de vieillissement sur différents 

échantillons ou différentes zones d’un même échantillon à l’aide d’un microscope électronique 

à balayage (MEB).  

Il faut noter que toutes les études en 2D ont montré qu’au cours du vieillissement, le nombre de 

pores présents dans l’échantillon diminue avec le temps et la taille des pores augmente [62]–

[65]. La Figure 1.33 illustre bien ce phénomène. Elle présente un exemple d’observation de 

deux échantillons obtenus par MEB (un non vieilli et le deuxième vieilli pendant 1500 heures 

à 125°C) [64]. L’échantillon non vieilli présente plus de pores que celui vieilli. Dans ce cas, le 

diamètre moyen des pores est d’environ 80 nm dans le matériau non vieilli (Figure 1.33a) et 

d’environ 150 nm dans celui vieilli à 125°C (Figure 1.33b).  

 

Figure 1.33 : La structure poreuse de l’Ag fritté : a) non vieilli, b) vieilli à 125°C pendant 1500h [64] 
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Le Tableau 1.9 présente la synthèse de quelques récents travaux concernant la différence entre 

les diamètres moyens des pores des microstructures d'Ag fritté non vieillies et vieillies [62]–

[64]. On peut noter que la taille des pores est toujours plus importante dans les cas vieillis que 

non vieillis. La différence remarquable entre les diamètres moyens des pores à t = 0 des 

différents travaux est liée aux paramètres d'élaboration des échantillons (condition de frittage, 

taille des particules…). 

Tableau 1.9 : Diamètre moyen des pores (cas non vieilli et cas vieilli) [62]–[64] 

  
Température de 

vieillissement (°C) 
Temps de 

vieillissement (h)  
Diamètre moyen 

des pores (µm) 

Microstructure 1 [64] 125 
0 0,08 

1500 0,15 

Microstructure 2 [63] 250 
0 1,59 

1000 1,9 

Microstructure 3 [62] 350 
0 2 

1200 8 

Ce même type d'évolution a été obtenu par [64] (Figure 1.34) et [63] (Figure 1.35). On peut 

observer clairement sur ces deux figures que le diamètre moyen des pores augmente et le 

nombre de pore diminue lorsque le temps de vieillissement augmente.  

 

Figure 1.34 : Nombre de pores en fonction du diamètre pour différents temps de vieillissement [64] 
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Figure 1.35 : Variation de la surface moyenne et du nombre de pores en fonction du temps 

d'exposition thermique [63] 

Dans les travaux de Gadaud et al. [64], il a aussi été montré que l’évolution du diamètre moyen 

des pores dans l'Ag fritté au cours du vieillissement suit la loi classique de l’évolution thermique 

des précipités connue sous le nom de mûrissement d’Ostwald [68], où le diamètre moyen des 

particules (dans ce cas précis : les pores) augmente en fonction du temps et de la température 

suivant l’équation  : 

 𝑅3 − 𝑅0
3 = 𝐾𝑡 1.2 

avec 𝑅 
  le rayon moyen équivalent déduit du volume des pores, 𝑅0

 
 le rayon moyen équivalent 

initial déduit du volume des pores à l’instant 𝑡 = 0 et 𝑡 le temps de vieillissement. La constante 

𝐾 s'exprime :  

 
𝐾 =

8Ɣ𝐶∞𝑣2𝐷

9𝑅𝑔𝑇
 

1.3 

 où Ɣ est l’énergie de surface, 𝐶∞ la solubilité des particules, 𝑣 le volume molaire, 𝐷 le 

coefficient de diffusion de l'espèce chimique, 𝑅𝑔 la constante du gaz parfait et 𝑇 la température. 

Ce mécanisme de mûrissement d’Ostwald se traduit par la diminution du diamètre des petites 

particules, allant parfois jusqu'à leur disparition complète, et par une augmentation du diamètre 

des plus grosses particules (Figure 1.36). Ce processus thermodynamique spontané se produit 

parce que les grandes particules sont plus favorisées sur le plan énergétique que les petites au 

cours du vieillissement [69]. 
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Figure 1.36 : Schéma du principe du mûrissement d’Ostwald. Disparition des petites particules au 

profit des grosses particules 

L’évolution de la densité du matériau au cours du vieillissement a aussi été étudiée par de 

nombreux auteurs via la méthode de caractérisation 2D [62]–[64]. Le calcul de la densité par 

cette approche 2D passe généralement par trois étapes : 

i) Détermination du taux de porosité surfacique (TPS) par l'analyse d'images 2D 

ii) Déduction (et/ou corrélation) de la fraction volume des pores à partir du TPS 

iii) Calcul de la densité avec la fraction volumique des pores déduite 

Les résultats en 2D rapportés dans la littérature sur l'évolution de la densité ne sont pas tous 

similaires. On note deux cas d’évolution. Dans le premier cas, une variation aléatoire de la 

densité au cours du vieillissement [62], [63]. Dans le second cas, une évolution relativement 

constante au cours du temps [64], [70], [71]. La Figure 1.37 montre un exemple des évolutions 

de la densité au cours du vieillissement calculée à partir du taux de porosité surfacique pour les 

deux cas. Sur la Figure 1.37a, l’évolution de la densité de l’Ag fritté au cours du vieillissement 

à 350°C dans l’air est présentée [62]. On note une densification dans un premier temps puis de 

façon surprenante, une dé-densification pour retourner à son niveau d'origine. Sur la Figure 

1.37b, l’évolution de la densité au cours du vieillissement à 300°C est présentée [70]. La densité 

reste relativement constante en fonction du temps. On peut noter que ce dernier cas (densité 

constante pendant le vieillissement) semble cohérent à l'évolution décrite précédemment où le 

diamètre moyen des pores augmente mais le nombre de pores diminue. 
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Figure 1.37 : Evolution de la densité au cours du vieillissement (a) 350°C, variable [62]– (b) 300°C, 

relativement constante [70] 

 

1.5.2 Caractérisation de la structure poreuse en 3D 

La caractérisation 3D de la structure poreuse peut s'effectuer à l'aide de techniques destructives 

via des coupes sériées sous MEB [29], [67], [72] ou non destructives en tomographie à rayon 

X [49], [66], [73]–[75]. Cette dernière permet alors un suivi temporel (on parle de 

caractérisation 3D/4D). 

1.5.2.1 Caractérisation de la structure poreuse en 3D destructive 

Dans leurs travaux, Carr et al. [29] ont réalisé des études en 3D pour quantifier la caractérisation 

des structures poreuses avant et après vieillissement des microparticules d’Ag fritté. Ces 

derniers ont utilisé un processus de microscopie à balayage appelé SBF-SEM (Serial Block 

Face-Scanning Electron Microscopy) qui est une méthode destructive permettant de générer 

des images tridimensionnelles à haute résolution à partir de petits échantillons. Cette technique 

a été développée initialement pour les tissus cérébraux [76], mais elle est largement applicable 

à tout type d’échantillon. Comme la méthode SBF-SEM est destructive, deux échantillons 

massifs différents avec une densité initiale aussi proche que possible (7,8±0,2 g/cm3 et 8,0±0,2 

g/cm3) ont été testés. L'un des échantillons massifs a été vieilli à 125°C. Il a été remarqué que 

la densité ne change pas avant et après vieillissement comme mentionné précédemment. Après 

le test, une petite zone de volume de 7,5×7,5×7,5 µm3 a ensuite été extraite des deux 

échantillons massifs puis analysée. Le taux de porosité est d’environ 16% pour la zone extraite 

de l’échantillon vieilli et d’environ 11% pour celle de l’échantillon non vieilli, correspondant 

respectivement à une densité de 8,8 g/cm3 et 9,3 g/cm3. La différence entre les densités des 
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zones extraites et les échantillons de départ, s'explique par la variation de la structure poreuse 

à l'échelle locale de ces derniers. La Figure 1.38 donne un aperçu de la structure poreuse dans 

ces zones extraites. Sur ces images, les pores représentés en rouge correspondent à des pores 

isolés (de taille sub-micrométrique) et les pores en bleu représentent des pores connectés (de 

taille micrométrique). Le matériau (Ag) est mis en transparent pour faciliter la visualisation. On 

peut remarquer que les couleurs sont plus condensées à des endroits précis dans le cas de 

l’échantillon vieilli que le cas non vieilli, ceci indique que la structure est plus hétérogène dans 

le cas vieilli. La fraction surfacique des pores tracée en fonction de la profondeur (Figure 1.39), 

corrobore cette hétérogénéité plus prononcée dans le cas vieilli traduisant la fluctuation plus 

remarquée pour l'échantillon vieilli (Aged) que le non vieilli (As-sintered). Ces fluctuations du 

taux de porosité surfacique ont aussi été observées dans les travaux de Youssef et al [67], au 

sein de volume caractérisé à l'aide d'un FIB-SEM. 

 

Figure 1.38 : La structure poreuse des microparticules d’Ag fritté a) état non vieilli et b) état vieilli à 

125°C pendant 1500h [29] 

 

Figure 1.39 : Fraction surfacique des pores en fonction de la profondeur des échantillons (non vieilli 

et vieilli à 125°C pendant 1500h) [29] 

a) b)
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1.5.2.2 Caractérisation de la structure poreuse en 3D non destructive 

La caractérisation 3D non destructive de la structure poreuse de l’Ag fritté est très peu étudiée 

dans la littérature. Il s’agit d’un sujet assez nouveau. Cependant, les quelques études réalisées 

en 3D non destructive ont montré la complexité de la structure du matériau [49], [66], [77]. En 

effet, en utilisant la tomographie à rayons X ptychographique à haute résolution et le MEB, 

Zabihzadeh et al. [49] ont réalisé une étude sur la caractérisation microstructurale 3D de la pâte 

d'Ag fritté en fonction des différents paramètres de frittage. Le Tableau 1.10 résume les résultats 

obtenus par ces derniers. Les microstructures obtenues dépendent des paramètres de frittage 

comme déjà mentionné. Dans toutes les microstructures, plus de 90% du volume poreux est 

interconnecté. Les pores isolés ne représentent qu’une petite partie du volume poreux. 

Tableau 1.10 : Taux de porosités et connectivités en fonction des différents paramètres du 

frittage [49] 

Echantillon 
Température 

(°C) 
Pression 

(MPa) 
Durée du 

frittage (min) 
Taux de 

porosité (%) 
Connectivités 

des pores (%) 

S1 210 4 3 47 99,4 

S2 250 4 10 45 99 

S4 250 8 3 41 99 

S4 300 8 3 35 98 

S5 250 8 10 29 98 

S6 210 12 10 33 97 

S7 250 12 10 32 97 

S8 300 12 10 22 91 

Grâce à la nanotomographie aux rayons X, Milhet et al. [66] ont suivi l’évolution de la structure 

poreuse en 3D de l’Ag fritté au cours du vieillissement sur une plage de température comprise 

entre 180°C et 300°C. Il a été remarqué qu’au cours du vieillissement, la densité reste constante 

et seule la microstructure du matériau évolue (Figure 1.40 et Figure 1.41). En ce qui concerne 

le volume moyen des pores au cours du vieillissement en 3D, ce dernier augmente globalement 

avec le temps et la température (en accord avec les études en 2D [62]–[64]). Le nombre de 

pores diminue relativement au début du vieillissement pour chaque saut de température, ensuite 

il augmente légèrement avec le temps. 
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Figure 1.40 : Evolution de la densité au cours du temps de vieillissement [66]  

 

Figure 1.41 : a) Evolution du nombre de pores en fonction de la température, b) Evolution du volume 

moyen des pores en fonction de la température [66] 
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Comme déjà observé en 2D, l’étude réalisée par Milhet et al. [66] sur l’évolution du volume 

moyen en 3D au cours du vieillissement suit aussi la loi classique du mûrissement d’Ostwald 

(Figure 1.42). 

 

Figure 1.42 : Evolution du rayon moyen du volume poreux en fonction du temps pour une température 

de vieillissement de 180°C et 200°C suivant le mûrissement d’Ostwald  [66] 

 

La majorité des études portant sur la caractérisation de la microstructure poreuse de l’Ag fritté 

sont réalisées en 2D et ont montré que la taille des pores est d'ordre nanométrique et/ou 

micrométrique. Bien que les observations 2D fournissent des informations intéressantes pour 

caractériser la microstructure nanoporeuse (porosité surfacique, nombre et taille des pores…), 

les résultats obtenus sont parfois difficiles à interpréter, en particulier lorsqu’il s’agit de 

l’évolution de la structure poreuse au cours du vieillissement en température. En effet, l’étude 

en 2D ne permet pas d’avoir des informations sur l’interconnectivité des pores (distribution 

spatiale des réseaux de pores connectés). De plus, il est rarement possible en pratique de suivre 

la même surface (d’un même échantillon) au cours du temps. Cependant très peu de données 

sur l'évolution (in situ) de la structure poreuse 3D sont disponibles dans la littérature. Les 

quelques données disponibles le sont seulement pour des températures dépassant à peine 250°C 

pour des temps de vieillissement relativement courts (180 minutes maximum) [66]. Dans ces 

conditions, la structure poreuse de l'Ag fritté a été rapportée comme évoluant selon le 

mûrissement d'Ostwald et aucune densification n'a été observée. Le nombre de pores diminue 

et leur taille augmente en moyenne au cours du vieillissement, de telle sorte que la densité reste 

constante. 
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1.5.3 Influence du substrat sur la structure poreuse de l’Ag fritté 

Les modules de puissance électronique sont constitués de plusieurs composants, donc des 

réseaux complexes d’interfaces (Figure 1). De nombreuses études ont montré qu'en présence 

du substrat (par exemple du Cu), l’oxydation et surtout les contraintes thermiques se 

développent dans l'Ag fritté en raison de ces interfaces [55], [61] (Figure 1.43). Ces contraintes 

thermiques résultent de la différence des CTE des matériaux. Des récents travaux ont aussi 

signalé que la présence de ces interfaces peut influencer de façon notable l’évolution de la 

structure poreuse au cours du vieillissement [61], [62], [65], [78]–[80], sans pour autant 

apporter assez d’éléments pour quantifier cet effet alors qu'il pourrait s'agir d'une question 

critique pour la fiabilité des modules de puissance. 

 

Figure 1.43 : Oxydation de l’interface Ag/Cu [61] 

 

1.6 Conclusion 

Dans ce premier chapitre, les problèmes que rencontrent les brasures classiques dans les 

systèmes électroniques ces dernières années ont été présentés. Ces problèmes sont souvent 

d’ordre thermique, mécanique (compte tenu de l’environnement sévère dans lequel évoluent les 

systèmes électroniques) et d’ordre écologique (avec l’utilisation du plomb qui est très polluant 

et dangereux pour la santé humaine). Parmi les différentes alternatives aux brasures classiques, 

le frittage de pâte d’Ag apparait comme un compromis très prometteur compte tenu des 

propriétés thermiques et électriques de l’Ag. De plus, l’Ag a une température de fusion très 

élevée (961°C), permettant de réaliser des assemblages pour une utilisation à haute température. 

Cependant, les conditions de frittage de la pâte d’Ag conduisent à une microstructure poreuse, 

connue pour altérer les propriétés du matériau. 
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Le manque de données sur l'évolution de la microstructure et des propriétés de l'Ag fritté au 

cours de son vieillissement constitue un frein à l'utilisation de cette solution technologique. Les 

quelques études réalisées sur l’évolution de la microstructure de l’Ag fritté au cours du 

vieillissement thermique ont montré que cette dernière peut être très complexe. Il apparait que 

la majorité des pores a une taille d’ordre nanométrique et/ou micrométrique et leur évolution 

au cours du vieillissement thermique semble suivre un comportement de type mûrissement 

d'Ostwald. Ces études sont principalement réalisées en 2D et ne permettent pas de suivre 

quantitativement la structure poreuse au cours du vieillissement. Les quelques données 

disponibles en 3D, ont été obtenues pour des températures limitées à 250°C et pour des temps 

de vieillissement relativement courts.  

 

L’objectif principal de cette thèse est la caractérisation quantitative et tridimensionnelle 

de l’évolution de la microstructure poreuse de l’Ag fritté au cours du vieillissement 

isotherme par nanotomographie à rayons X in situ. Les températures de vieillissement ont 

été choisies très proches des conditions de fonctionnement des modules de puissance 

(200°C-350°C). On s’intéressera particulièrement à l’influence de l’interface du substrat 

sur l’évolution la microstructure poreuse de l’Ag fritté. Enfin, l’effet de la structure 

poreuse sur les propriétés mécaniques du matériau sera aussi étudié en adoptant une 

démarche numérique en champs complets. 
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2 Matériau et techniques expérimentales 
 

2.1 Introduction 

Dans ce chapitre, nous présentons le protocole expérimental mis en œuvre dans ces travaux afin 

de caractériser les microstructures poreuses de l’Ag fritté (revêtus du Cu ou non) et leur 

évolution au cours du vieillissement thermique sur une plage de température comprise entre 

200°C et 350°C sous nanotomographie à rayons X in situ. Dans un premier temps, toutes les 

étapes liées à l’élaboration des échantillons utilisés dans cette étude ainsi qu’une brève 

description du principe de fonctionnement de la tomographie à rayons X seront présentées. 

Ensuite nous exposerons la technique expérimentale utilisée pour réaliser les observations 

nanotomographiques au cours du vieillissement des différents échantillons. Enfin, dans la 

dernière partie, la procédure utilisée pour la reconstruction et la segmentation des images 3D 

obtenues durant le vieillissement sera présentée. 

2.2 Matériau d'étude 

Le matériau utilisé dans ces travaux est réalisé à partir de la pâte HERAEUS LTS 043 04P2. 

Cette pâte est composée des poudres d’Ag micrométriques mélangées avec des solvants et des 

liants pour empêcher la formation des agrégats et des agglomérats (cf. chapitre 1). Le diamètre 

moyen des particules de ces poudres d’Ag est d’environ 4 µm. 

Avant le frittage de la pâte d’Ag, il est nécessaire de faire évaporer les solvants dans cette 

dernière afin d’éviter la formation des grosses cavités dans le matériau après frittage (cf. 

chapitre 1, [1]).  

2.2.1  Méthode d'élaboration 

Dans un système électronique réel, la pâte d’Ag d'épaisseur inférieure à 30 µm est frittée sur le 

substrat Cu plan [2]–[4]. Cette méthode "industrielle" ne permet d’obtenir que des joints 

intégrés dans un système complexe, limitant fortement les possibilités d’analyse fine du 

matériau. Un procédé d’élaboration alternatif est nécessaire pour reproduire fidèlement la 

microstructure d’un joint d’Ag fritté mais sans l’environnement complexe du module de 

puissance (pas de puce et pas nécessairement de substrat). Afin d’obtenir des échantillons 

massifs pour les tests, nous nous sommes appuyés sur la méthode décrite par Caccuri et al. [1], 

elle-même dérivée de celle proposée par Bai [5]. Bai a réalisé dans ses travaux des échantillons 

épais en empilant plusieurs couches successives de pâte d’Ag. Dans sa méthode, avant le dépôt 
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de la couche 𝑛 + 1, l’empilement créé est porté à la température adéquate, permettant 

l’évaporation des solvants de la couche 𝑛 fraîchement déposée. Cette méthode a pour avantage 

d’éviter d’avoir à déposer une épaisseur trop importante en une seule fois, limitant le risque que 

des solvants soient piégés dans le volume, donnant un film riche en "voids", donc très poreux. 

Si tel est le cas, il a été montré que le frittage devient difficile et l’expansion thermique des 

solvants piégés produit un matériau dont la porosité n’est pas représentative de celle d’un vrai 

joint fritté [1]. La méthode de Bai présente en revanche l’inconvénient de créer un cyclage 

thermique différencié des couches avant frittage : 𝑛 cycles pour la première déposée et 𝑛 − 1 

pour la suivante, 𝑛 étant le nombre de couches total.  Au final, la méthode d’élaboration 

proposée par Bai permet de produire un matériau d’épaisseur souhaitée mais potentiellement 

non homogène du point de vue microstructural (vieillissement différencié). Dans le but 

d’étudier l’effet du vieillissement de la microstructure poreuse, nous avons modifié l’étape 

d’évaporation des solvants en température par une étape d’évaporation sous vide. Cette 

méthode de dégazage illustrée à la Figure 2.1 a déjà été mise au point et validée au cours 

d'études passées dans l'équipe [1], [6]–[9]. 

 

Figure 2.1 : Méthode de dégazage sous vide 

Nous nous sommes assurés du dégazage total des solvants à l’aide de deux méthodes : l’analyse 

par calorimétrie différentielle à balayage (Differential Scanning Calorimetry ou DSC) et 

l’analyse thermogravimétrique (analyse de la perte de masse) au cours du temps. 

2.2.2 Analyse DSC et de la perte de masse 

La DSC est une technique d'analyse thermique. Le principe consiste à mesurer les différences 

des échanges de chaleur entre un échantillon à analyser et une référence (l’air). La Figure 2.2 
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représente schématiquement le dispositif expérimental de la DSC. Dans ce dispositif, deux 

capsules sont placées dans un four. L’une contient l’échantillon à analyser et l’autre, servant de 

référence, ne contient que de l’air. La température des capsules est enregistrée au cours du 

chauffage jusqu’à une température cible. L’écart entre les températures des deux capsules (pic 

endothermique ou exothermique) révèle une transition importante d’état dans la capsule 

contenant le matériau. En s’aidant de cette analyse, nous nous sommes assurés du dégazage 

total des solvants. Afin d’estimer la valeur du temps nécessaire pour le dégazage total sous vide, 

les capsules DSC, contenant les pâtes d’Ag, ont été séchées préalablement à température 

ambiante dans une enceinte atteignant un vide de 2000 Pa pour des temps de séchage différents. 

Grâce aux analyses effectuées par DSC, il a été remarqué que les solvants avaient été totalement 

éliminés du matériau au bout de 70 heures. Ce temps nécessaire pour l’évaporation totale des 

solvants a déjà été observé par Caccuri et al. [1]. 

 

Figure 2.2 :  Schéma représentatif du dispositif DSC [10] 

Une analyse thermogravimétrique (analyse par perte de masse) a été réalisée en parallèle à celle 

menée en DSC. Elle a été réalisée en utilisant à la fois une capsule de DSC contenant de la pâte 

d’Ag brute d'environ 10 mg de masse et une couche de pâte d’Ag mince (3×1 cm2 de surface 

et 125 µm d'épaisseur). Pour ce faire, on a procédé à un dégazage des deux échantillons en 

même temps, sous vide primaire. L’évolution de la masse des échantillons a été suivie au cours 

du temps en interrompant l’exposition au vide. La Figure 2.3 montre l’évolution de la perte de 

la masse en fonction du temps pour les deux échantillons [6]. Cette évolution est comparée avec 

la masse d’un échantillon complètement dégazé. Après 70 heures passées sous vide, les deux 

courbes de perte de masse atteignent la valeur seuil de référence d’un échantillon pour lequel 

le solvant est complètement évaporé. Il y a eu une perte de masse d’environ 15% par rapport à 
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la masse initiale. Il est à noter que ces 15% représentent effectivement la masse du solvant dans 

les échantillons. Ces résultats ont permis de bien confirmer qu’après 70 heures de dégazage à 

température ambiante sous vide, les solvants ont été quasiment complétement éliminés dans la 

pâte sans utilisation de la température. Même si elle n’est pas représentative d’un procédé 

industriel, cette approche de dégazage sous vide, alternative à la procédure classique (séchage 

à 150°C pendant 10 minutes), s’avère capable d’éliminer tous les solvants dans une pâte d’Ag 

similaire à celle des joints dans les systèmes réels. Cette méthode nous permet donc d’obtenir 

des échantillons de grandes dimensions sans avoir recours à une exposition en température entre 

les divers dépôts nécessaires. Plus important encore, elle permet d'obtenir après le frittage la 

même microstructure sans aucune "trace" de l'empilement effectué [6]. 

 

Figure 2.3 : Evolution de perte de  masse sur une capsule, couche massive et  après DSC [6]  

2.2.3 Protocole de frittage de la pâte d’Ag 

Une fois le dégazage terminé, le frittage de la pâte est réalisé à l’aide de plaques chauffantes 

(haut/bas) montées dans une machine de traction. Lorsque la température des plaques 

chauffantes est stabilisée à la température de frittage choisie, les échantillons à fritter sont placés 

sur la plaque basse. La mise en pression s’effectue alors rapidement (en moins de 15 secondes) 

en déplaçant la plaque du dessus jusqu’à ce que l’effort souhaité soit atteint. Le temps de frittage 

correspond au temps passé sous la pression nominale. 

Dans cette étude, le frittage a été réalisé à 240°C sous une pression de 10 MPa pendant 3 

minutes. Ce sont ces paramètres qui sont recommandés dans le cadre du frittage de la pâte d’Ag 

par le fournisseur [1], [8]. L’utilisation d’une pression 10 MPa a pour but d’augmenter la 
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cinétique de diffusion au cours du frittage pour densifier le matériau et aussi faciliter les 

échanges de matières entre les particules d’argent [11]. Les échantillons obtenus après le frittage 

ont des dimensions de 3×1×0,5 cm3 environ. La Figure 2.4 montre un exemple d'un matériau 

obtenu après le frittage. Le diamètre moyen des pores observés en surface est de l'ordre de la 

centaine de nanomètre [6]. 

 

Figure 2.4 : Echantillon d’Ag fritté [6] 

2.3 Généralités sur la tomographie à rayons X 

La tomographie à rayons X (RX) est utilisée dans cette étude pour caractériser la microstructure 

de pores tridimensionnelles et pour suivre son évolution au cours du vieillissement en 

température. Il s'agit d'une technique de contrôle de pièces et de matériaux par interaction 

Rayonnement-Matière et de reconstruction 3D par une série de mesures effectuées depuis 

l’extérieur de l’objet. Elle permet une description 3D non destructive et peut avoir une 

résolution allant de l’échelle nanométrique à l'échelle millimétrique suivant les appareils 

utilisés. Dans cette présente étude, la nanotomographie par absorption de RX est la technique 

utilisée compte tenu de la taille nanométrique des pores présents dans le matériau fritté [1], [7]–

[9], [12]. 

2.3.1 Principe de la tomographie RX 

La tomographie RX est une technique d’imagerie non destructive, inventée par Godfrey N. 

Hounsfield. Elle permet d’obtenir une description tridimensionnelle des structures internes d'un 

objet à partir d'une série de radiographies à 2 dimensions. Très utilisée dans le domaine de la 

mécanique des matériaux [13]–[18], elle permet d’accéder au cœur des matériaux pour observer 

les différentes compositions et de localiser très finement certaines hétérogénéités (inclusions, 

pores, fissures…) présents dans ces derniers. Son principe est schématisé sur la Figure 2.5. Une 
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source émet des RX focalisés sur l’échantillon à analyser. Derrière l’échantillon se trouve une 

surface réceptrice permettant de détecter les RX transmis (détecteur RX). L’échantillon est 

soumis à une série de pas de rotation et une projection sur le détecteur est réalisée à chaque pas. 

L’enregistrement obtenu par le détecteur permet de remonter au rendu 3D après reconstruction 

à partir d’une série de radiographies 2D en niveaux de gris.  

Dans la suite de ce chapitre, l'acquisition des projections nécessaires à la reconstruction des 

données 3D sera appelée ''scan". 

 

Figure 2.5 : Principe de fonctionnement de l’acquisition des données 3D 

2.3.2 Génération du rayonnement X 

Les RX, découverts en 1895 par le physicien allemand Wilhelm Röntgen, sont des 

rayonnements électromagnétiques de très forte énergie et de longueurs d’onde très faible 

comparativement aux rayonnements visibles. Ils sont constitués de photons dont l’énergie varie 

d’une centaine d’électron volt (eV) à plusieurs MeV. Le domaine des RX se situe entre l’ultra-

violet et les rayons gamma. 

Le synchrotron est utilisé pour la production des RX dans ces travaux (Figure 2.6). Son principe 

de production de RX est le suivant : des électrons, émis par un canon à électrons et soumis à un 

accélérateur linéaire (LINAC), sont accélérés progressivement par des ondes 

électromagnétiques jusqu’à une vitesse très proche de celle de la lumière. Ils sont ensuite 

injectés dans le "booster synchrotron", un anneau de quelques centaines de mètres de 

circonférence dans lequel ils font plusieurs milliers de tours, gagnant un peu plus d’énergie à 

chaque tour. Dès qu’ils atteignent une énergie finale (dépendant de la ligne), ces électrons sont 

envoyés dans l’anneau de stockage où ils passent dans différents types d’aimants : aimants de 

courbure, onduleurs et aimants de focalisation. Ils subissent ensuite des accélérations et perdent 
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de l’énergie sous forme de rayonnement électromagnétique appelé "lumière synchrotron" qui 

est principalement constituée de RX dans notre cas.  

 

Figure 2.6 : Schéma d’un synchrotron : 1) LINAC (LINear ACcelerator) – 2) booster – 3) Anneau de 

stockage – 4) Cabines optique et expérimentale [19] 

2.3.3 Interaction des RX avec la matière 

En tomographie, les RX générés sont envoyés sur la cible à analyser. Cette interaction avec la 

matière peut avoir plusieurs formes en fonction de la nature de la matière. En effet, à l’échelle 

très fine des matières (par exemple atomique), la distance entre noyau – électron peut être 

environ 100 000 fois le diamètre du noyau. Cette distance et d’autres paramètres liés à la 

composition de la matière permettent aux RX d’avoir plusieurs types d’interaction avec la 

matière [20]–[22].  

Comme illustré à la Figure 2.7, au contact de la matière, les RX peuvent être : 

 Transmis sans changer de direction : on parle alors de la radiographie X que l’on utilise 

pour la détection de porosités ou de fissures par exemple. 

 Transmis en changeant de direction ou diffusés. Elle peut se faire sous deux formes : 

o Sans perte d’énergie : on parle alors de diffusion élastique ou de diffusion 

Rayleigh. Elle est à l’origine de la diffraction des RX par les cristaux. 

o Avec perte d’énergie, c’est-à-dire une partie de l’énergie est cédée à un électron : 

on parle à ce moment de diffusion inélastique. 

 Absorbés par les atomes : un électron d’un atome de l’échantillon sous l’action du 

rayonnement incident, peut être éjecté de la couche électronique qu’il occupait, c’est ce 

qu’on appelle l’effet photoélectrique. L’électron éjecté sous l’effet photoélectrique est 
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appelé photo-électron. Ce dernier peut être remplacé par un électron d’une couche 

supérieure. Ce saut électronique s’accompagne d’un rayonnement X appelé 

rayonnement de fluorescence. 

 

Figure 2.7 : Différents types d’interaction RX avec la matière 

Ces différents types d’interactions dépendent fortement des RX incidents ainsi que de la nature 

du matériau traversé. Par exemple, on constate que l’absorption est autant plus probable quand 

le nombre atomique Z des atomes du matériau est élevé. On se focalise dans cette étude sur des 

interactions de type transmission entre les RX et les échantillons d’Ag frittés. 

2.4 Paramètres tomographiques et de vieillissement utilisés 

2.4.1 Techniques expérimentales 

Les essais de vieillissement en nanotomographie in situ (Transmission X Rays Microscope – 

TXM) ont été réalisés à SLAC National Laboratory (Menlo Park, CA, USA) sur la ligne BL 

6.2C de SSRL (Stanford Synchrotron Radiation Lightsource). La Figure 2.8 présente une vue 

d’ensemble du dispositif expérimental utilisé pour les essais. Les RX ont été produits par un 

wiggler de 56 pôles 0.9 Tesla. Ces rayons traversent ensuite plusieurs miroirs (M0 et M1) afin 

d’être focalisés sur un point de quelques centaines de microns, servant de source virtuelle pour 

le microscope. Un monochromateur est installé sur la ligne et est composé d’un système à 

double cristal Si (111) refroidi à l'azote liquide. Ce monochromateur sélectionne une bande 

passante étroite unique à partir des RX incidents. Il fournit ainsi un éclairage quasi-

monochromatique sur une plage de 2,1 à 17,0 keV pour l'optique en aval. Un système de 
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rétroaction du pas du miroir est installé pour surveiller les mouvements du faisceau et ajuster le 

miroir toroïdal pour stabiliser le faisceau. 

 

Figure 2.8 : Vue d'ensemble du dispositif expérimental - SLAC National Laboratory - ligne BL 6.2C 

de SSRL 

Le TXM utilisé pour ces expériences a été conçu pour fonctionner dans une gamme d’énergie 

allant de 5 keV à 14 keV. Il possède un condenseur capillaire qui permet de focaliser le faisceau 

RX en un point de quelques dizaines de microns de la cible (échantillon).  

Une plaque de zone de Fresnel de 200 μm de diamètre et de 30 nm de largeur est utilisée pour 

obtenir un grossissement d’environ ×50 (en fonction de la configuration de l'énergie des RX 

incidents). Ce grossissement peut être encore augmenté d'un facteur de 10 à l'aide de l'objectif 

optique situé en aval de la scintillation. Le scintillateur, permettant de recueillir les images de 

la projection, est couplé à une caméra CCD de 2048 par 2048 pixels. La fenêtre maximale 

observable est 30×15 µm2. La résolution spatiale nominale du système est d'environ 30 
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nm/pixel, confirmée par une norme d'étalonnage Siemens et la fonction de transfert de 

modulation. La résolution dépend de la tension d’accélération requise à l’étude (dans notre cas 

environ 9 kV). Dans ce cas, la résolution spatiale est de 35 nm par pixel.  

Afin de suivre l’évolution de la microstructure en 3D au cours du vieillissement thermique, un 

dispositif de chauffage a été développé spécifiquement pour la ligne BL 6.2C. Ce dispositif peut 

être inséré dans le TXM pour contrôler la température de l’échantillon in situ. Il est composé 

d’une enveloppe chauffante en cuivre de forme cylindrique qui est chauffée par deux cartouches 

chauffantes avec deux thermocouples insérés dans l’enveloppe en cuivre. Un troisième 

thermocouple a été placé près de l’échantillon pour l’étalonnage. Le diamètre intérieur de 

l’enveloppe chauffante est d’environ 3,3 cm : cela laisse un espace suffisant pour que 

l’échantillon puisse être déplacé et mis en rotation pendant l’acquisition des images. Le 

dispositif de chauffage utilisé est capable de chauffer jusqu’à 600°C à une vitesse d’environ 

2°C/s. La variation de la température à l’intérieur de ce dernier est inférieure à 1°C grâce à sa 

compacité. Les cartouches chauffantes présentes dans le dispositif et les thermocouples sont 

tous connectés à une alimentation électrique et à un système de contrôle de température 

Cryocon qui est programmable pour différentes températures de chauffage. 

Afin de protéger les éléments optiques environnants du système contre la chaleur, le four (le 

dispositif chauffant) est installé dans un bloc de protection refroidi à l’eau. 

2.4.2 Conditions d’expérience choisies  

Les conditions d’imagerie sont choisies avec précaution afin d’obtenir le meilleur compromis 

entre la haute résolution et l'évolution limitée des pores entre deux scans successifs. La gamme 

de température choisie pour suivre les évolutions de la microstructure est [200-350°C]. Cet 

intervalle de température est choisi en fonction de l’environnement de fonctionnement des 

modules de puissance et des contraintes spécifiques de certains domaines tels que 

l’aéronautique, l’automobile, l’extraction profonde de pétrole/gaz [23]. À ces températures, les 

coefficients d’auto-diffusion de l’Ag sont relativement faibles [24]. Il apparait donc assez 

clairement que les cinétiques d’évolution, même à la plus haute température de vieillissement 

seront relativement modestes et nos expériences ne nécessitent pas de temps d’acquisition 

extrêmement courts comme cela peut être nécessaire dans d’autres cas [25]. Dans ces 

conditions, les scans ont été ainsi réalisés en enregistrant 180 projections sur une rotation de 

180° de l’échantillon avec un pas de 1°. Une image de référence (sans l’échantillon dans le 
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champ de vision) est systématiquement enregistrée avant et après chaque scan. Cela permet 

d’obtenir l’image du bruit de fond pour chacun des scans. 

Dans les conditions expérimentales choisies, le temps total d’acquisition par scan est d’environ 

10 minutes. Avant chauffage, un scan est systématiquement lancé afin d’obtenir l’état de 

référence de l’échantillon (juste après frittage). La compacité du système de chauffage permet 

une stabilisation rapide en température (de l’ordre de 10 minutes à 350°C). Aucun scan de 

l’échantillon n’a été réalisé durant la phase de chauffage vers la température cible et durant la 

phase de stabilisation de la température. La durée du vieillissement des différents échantillons 

est d’environ 6 heures, durant lesquelles environ 30 scans par échantillon sont réalisés. 

2.5 Types d’échantillons 

La fenêtre maximale d’observation de la ligne BL 6.2C est 15 µm × 30 µm. Les échantillons 

doivent nécessairement être d’une dimension très inférieure afin de pouvoir suivre leurs 

mouvements au cours d’un scan complet (rotation sur 180°). De plus, les dimensions des 

échantillons doivent être choisies pour permettre la transmission des RX car les matériaux qui 

les constituent absorbent une partie du flux de rayons. Enfin, afin de faciliter la reconstruction 

des images, les échantillons doivent être de forme cylindrique. 

2.5.1 Réalisation des échantillons d’Ag fritté pour la tomographie 

Tous les échantillons de notre étude ont été fabriqués à partir d'un même échantillon d’Ag 

"massif" fritté (de dimensions 3 × 1 × 0,5 cm3) selon la méthode décrite précédemment (cf. 

§  2.2, [1]).  

Après découpe de petits coupons de 0,5 mm × 0,5 mm × 1 mm, les micro-piliers cylindriques 

ont été préparés par FIB (Focused Ion Beam) Helios 600i FEI (maintenant ThermoFisher) à la 

plateforme d’essai METSA (CEMES CNRS, Toulouse France). Le système FIB est couplé à 

un microscope à balayage (SEM). Il utilise un faisceau d'ions gallium Ga+ finement focalisé. 

Comme le montre la Figure 2.9a, pour passer de la forme parallélépipédique à la forme 

cylindrique, le faisceau d'ions primaires "usine" la surface de l'échantillon brut en enlevant des 

quantités de matière à la surface de ce dernier sous forme d'ions secondaires (i+ ou i-) ou 

d'atomes neutres (n0). Il produit également des électrons secondaires (e-). Au cours de la 

préparation des micro-piliers, le faisceau d'ions a été maintenu parallèle à l'axe principal des 

piliers tout au long de "l’usinage". Les piliers obtenus sont toutefois légèrement conique avec 

une ouverture de 1 à 2°, en raison de l'étalement gaussien du faisceau d'ions [26]. Cette 
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technique a permis d’obtenir 9 échantillons cylindriques avec une précision submicronique et 

un état de surface acceptable en contrôlant soigneusement l'énergie et l'intensité du faisceau 

d'ions (Figure 2.9b). Le Tableau 2.1 présente les diamètres moyens des 9 échantillons. Ils sont 

compris entre 6,8 et 9,0 µm. 

 

Figure 2.9 : a) Principe du FIB et b) Exemple de pilier d’Ag fritté obtenu par FIB 

Tableau 2.1 : Diamètres des échantillons d’Ag fritté pour la tomographie 

Échantillon 
cylindrique 

1 2 3 4 5 6 7 8 9 

Diamètre (µm) 7,0 7,5 8,1 9,0 9,0 6,8 6,8 7,9 8,0 

2.5.2 Réalisation des échantillons présentant une interface Ag/Cu  

Les échantillons testés doivent être représentatifs du joint du système réel. La plus grande 

difficulté vient de la différence de géométrie entre le système réel, pour lequel quelques 

micromètres d’épaisseur d’Ag sont frittés sur le substrat Cu plan [2]–[4] et celle de la géométrie 

requise pour les échantillons de tomographie, ne pouvant dépasser 12 µm de diamètre total (Ag 

et Cu compris). Il faut donc trouver un moyen d’élaborer le pilier revêtu avec du Cu (un 

échantillon de forme cylindrique ayant les caractéristiques physiques proches d’un système 

réel) tout en maximisant les interfaces Ag/Cu. En effet, dans les conditions réelles (Ag fritté sur 

le substrat Cu plan), le Cu exerce une contrainte plane sur l’Ag (équation 2.1) provenant de la 

différence du CTE entre l’Ag (αAg  = 1,9  × 10-5 K-1) et le Cu (αCu = 1,7 × 10-5 K-1) [6]. Cette 

contrainte est considérée constante dans l'Ag. 
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𝜎𝑡ℎ = 

𝐸𝐴𝑔

1 − 𝜈𝐴𝑔
2

 

(𝛼𝐶𝑢 − 𝛼𝐴𝑔). ∆𝑇 2.1 

L’objectif ici est d’élaborer des piliers revêtus avec du Cu dans lesquels les contraintes 

thermiques dans l’Ag soient proches de celles du système réel. Par ailleurs, il a été montré que 

les contraintes résultant de l’élaboration du matériau Ag fritté sont d’environ 1 MPa donc 

négligeables devant celles issues de la différence de CTE qui est de quelques dizaines de MPa 

[8]. Par conséquent, les contraintes d’élaboration ont été négligées dans cette étude. Des calculs 

ont ensuite été effectués pour trouver l’épaisseur nécessaire de la couche de Cu déposée sur un 

cylindre permettant d’avoir des contraintes thermiques très proches de celles du système réel. 

La méthode de calcul analytique suivante a été ainsi adoptée.  

On considère une structure cylindrique noyau-coque infiniment longue (Figure 2.10). Cette 

dernière est composée d'un noyau d'Ag de rayon initial RAg, de module de cisaillement 

µAg  =  18  GPa, de coefficient de Poisson νAg = 0,35 et de CTE αAg = 19 × 10-6 K-1 noyé dans 

une coque en Cu de rayon extérieur RCu, de module de cisaillement µCu = 48,5 GPa, de 

coefficient de Poisson νCu = 0,34 et de CTE αCu  =  17,2× 10- 6 K-1  [8], [27], [28]. Il convient de 

souligner que les propriétés de l'Ag fritté ont été choisies en fonction de la porosité du matériau 

(environ 15%) rapporté dans la littérature. Le CTE correspond à celui de l'Ag massif, car celui-

ci ne dépend pas de la porosité du matériau [27]. 

 

Figure 2.10 : Structure cylindrique noyau (Ag)-coque (Cu) avec les coordonnées cylindriques (r, 𝜑, z) 
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En raison de la différence des CTE entre le noyau (Ag) et la coque (Cu), une déformation libre 

(déformation mécanique qui n'est pas causée par une contrainte mécanique externe) peut être 

considérée dans la phase Ag lorsque l'interface Ag/Cu est supposée parfaite, comme :  

 𝜀𝑖𝑗 
∗ = 𝜀∗𝛿𝑖𝑗 2.2 

avec 

 𝜀∗ = (𝑇 − 𝑇0)(𝛼𝐴𝑔 − 𝛼𝐶𝑢) 2.3 

où δij est le delta de Kronecker, T et T0 = 293K représentent respectivement les températures de 

vieillissement et ambiante. 

Les détails des calculs sont présentés dans l’Annexe A. Cette méthode nous a permis d’obtenir 

les contraintes radiales σrr
Ag

 (= σφφ
Ag

) et longitudinales σzz
Ag

  dans l’Ag en fonction de l’épaisseur 

du Cu (Figure 2.11). Ces contraintes sont homogènes dans l'Ag. 

 

Figure 2.11 : Contraintes thermiques (a) (𝜎𝑟𝑟
𝐴𝑔

), (b) (𝜎𝑧𝑧
𝐴𝑔

)  dans l’Ag en fonction de  𝑅𝐶𝑢  pour 

différentes températures T = 200, 260, 300, 360 °C ( 𝑅𝐴𝑔 = 4 µm). 

Il a été trouvé qu’avec le rayon de Cu extérieur de 5 µm, correspondant à une couche de Cu de 

1 µm d'épaisseur, les contraintes de compression axiales dans l’Ag sont très proches de la 

configuration plane tandis que les contraintes radiales sont un peu plus faibles (Tableau 2.2).  

https://stringfixer.com/fr/Deformation_(mechanics)
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Tableau 2.2 : Comparaison entre les contraintes planes (système réel) et cylindriques (avec 

un revêtement de 1 µm de Cu) 

Température [°C] 200 260 300 350 

Contrainte plane (Ag/Cu plan) [MPa]  -23 -31 -37 -43 

Contrainte zz [MPa] -22 -30 -36 -45 

Contrainte rr (= φφ) [MPa] -13 -18 -21 -25 

La géométrie cylindrique du pilier nous a imposé un dépôt de Cu par voie électrolytique. Le Cu 

est un matériau relativement simple à déposer par ce biais mais l’épaisseur requise pour nos 

échantillons nécessite une maitrise parfaite des conditions de dépôt. Le dépôt électrolytique de 

Cu a été réalisé au LaSIE (Université de La Rochelle) en utilisant une solution acide de sulfate 

de cuivre (CuSO4). La solution est composée de 0,5 mol.L-1 de CuSO4, 5 mol de H2O et de 

1  mol.L-1 de Na2SO4, 10 mol  de  H2O avec un pH ajusté entre 1 et 1,5 par addition d'une 

solution de H2SO4 à 2 mol.L-1. L'électrodéposition du Cu a été réalisée à l'aide d'une cellule 

classique à 3 électrodes contenant 400 mL de solution agitée à température ambiante. Une 

contre-électrode cylindrique en Pt et une électrode de référence en calomel associées à un 

capillaire de Luggin ont été connectées à un potentiostat Solartron de Modulab piloté par un 

logiciel XM studio. Les électrodépositions de Cu ont été obtenues en mode galvanostatique. 

Après dépôt, chacun des échantillons a été rincé à l’eau distillée afin d’enlever les traces 

éventuelles de la solution de dépôt. Une attention particulière a été apportée à la manipulation 

des échantillons de tomographie lors de la manipulation dans la solution acide afin de réduire, 

voire totalement annuler le risque de casse du micro-pilier. Après la séquence dépôt/rinçage, 

chacun des échantillons est contrôlé à l’aide d’un microscope optique afin de vérifier la 

présence du pilier.  

À partir d’un des échantillons revêtus, 2 coupes longitudinales ont été effectuées pour obtenir 

un échantillon dit "mixte" : une partie du revêtement a donc été enlevée et laisse une surface 

d’Ag exposée à l’air libre (Figure 2.12c). Cette configuration intermédiaire (avec une partie 

revêtue et une autre non-revêtue i.e. un système mi-revêtu) permet de se rapprocher d’un 

système substrat-joint plus réaliste.  
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Figure 2.12 : Différents types d’échantillons : a) non revêtu (nu), b) entièrement revêtu du cuivre 

et   c) mi-revêtu (mixte) 

Le Tableau 2.3 présente les températures de vieillissement des différents échantillons. 

Tableau 2.3 : Types d‘échantillons & différentes températures de vieillissement (°C) 

Types d'échantillons Différentes températures de vieillissement (°C) 

Non revêtu 200 ; 260 ; 300 ; 350 

Entièrement revêtu 200 ; 260 ; 300 ; 350 

Mi-revêtu (mixte) 300 

2.6  Reconstruction du volume 3D 

L'image 3D de la microstructure s’obtient par une étape de reconstruction à partir des 180 

projections 2D obtenues lors d’un scan en tomographie. Si cette étape de reconstruction est 

relativement simple pour la microtomographie conventionnelle, elle est critique pour la 

nanotomographie lorsque l’on veut approcher la résolution de quelques dizaines de nanomètres. 

En effet, le moindre décalage de l’échantillon par rapport à l’axe de rotation d’une image à 

l’autre (typiquement sur la ligne BL 6.2C, il peut aller jusqu’à quelques centaines de nanomètres 

lors de la rotation) ou la moindre variation de hauteur (idem au cas précédent) résulte en une 
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image 3D reconstruite inexploitable. Ainsi pour obtenir une image 3D sans artéfact de 

reconstruction, les 180 projections obtenues pour chacun des scans doivent, au préalable, être 

réalignées entre elles afin que leurs axes de symétrie (vertical et horizontal) coïncident. 

2.6.1 Principales méthodes d'alignement existantes 

2.6.1.1 Alignement par suivi de points de repère 

L’alignement par suivi de points de repère est la technique la plus répandue [29]–[32]. Cette 

méthode utilise des marqueurs de contraste élevé placés dans le volume 3D avant l’acquisition 

du scan. Ces marqueurs doivent être immobiles dans le volume et doivent servir de repère 

simple et commun à toutes les images lors de l’alignement. Il se fait donc en mesurant les 

coordonnées des marqueurs dans toutes les projections obtenues. Les marqueurs les plus 

souvent utilisés sont les nanoparticules d’or à cause de leur fort contraste [33]. L’avantage 

principal de cette technique est que les paramètres de transformations des images de la série de 

projections sont calculés par une optimisation globale. 

Bien que l’alignement par suivi de points de repère soit une technique très utilisée, il peut être 

parfois difficile d’obtenir une répartition très homogène des marqueurs sur l’échantillon, ce qui 

est une condition nécessaire pour permettre un bon alignement. De plus, le suivi des positions 

exactes des marqueurs pour des reconstructions à résolution élevée peut être fastidieux et 

engendrer des temps de calculs assez conséquents. 

2.6.1.2 Alignement de proche en proche sans marqueur 

L’alignement de proche en proche est souvent utilisé lorsque l’exploitation des marqueurs 

devient compliquée à mettre en œuvre. Il donne des résultats satisfaisants [34]–[38]. Son 

principe est basé sur l’alignement entre deux images consécutives. En effet pour cette 

technique, la première image d’une série de projections est utilisée comme l’image de référence, 

ensuite chaque image est alignée par rapport à l’image précédente de la série. Pour ce faire, on 

utilise une correction de translation, de rotation et de mise à l’échelle. 

Pour bien aligner deux projections en translation avec l’alignement de proche en proche sans 

marqueurs, Frank et McEwen [39] ont proposé une corrélation croisée pour corriger le décalage 

en translation. Cette méthode fournit une fonction de corrélation normalisée 𝐶 entre deux 

images I1 et I2. 
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𝐶(𝑘, 𝑙) =

∑  𝑖 ∑  𝐼1(𝑖, 𝑗)𝐼2(𝑖 − 𝑘, 𝑗 − 𝑙)𝑗

√∑ 𝐼1(𝑖, 𝑗)2  𝑖,𝑗   √∑ 𝐼2(𝑖 − 𝑘, 𝑗 − 𝑙)2
𝑖,𝑗

 
2.4 

Les sommes sont prises sur la zone de recouvrement des images décalées. La deuxième somme 

au numérateur fait apparaitre une translation de l’image I2 sur l’image I1. Le dénominateur 

permet de normaliser 𝐶 entre 0 et 1. Les images I1 et I2 sont bien alignées lorsque le point (k, l) 

présente un maximum. À cet effet, pour l’alignement de proche en proche sans marqueur, il 

suffit de déterminer le maximum de la corrélation 𝐶 pour obtenir le vecteur de déplacement à 

appliquer à l’image à aligner. 

En ce qui concerne la correction de rotation et de mise à l’échelle, elle peut être réalisée en 

utilisant la propriété d’invariance de la représentation d’une image en coordonnées log-polaires 

par rotation et changement d’échelle [40], [41]. 

2.6.1.3 Alignement intégré au processus de reconstruction 

Les méthodes d’alignement présentées précédemment estiment les paramètres de mouvement 

avant la procédure de reconstruction des images. Il existe une autre technique d’alignement des 

images de projections qui est intégrée directement au processus de reconstruction. Cette 

dernière méthode proposée par Dengler [42], est une approche multi-résolution, où les 

paramètres d’échelle de rotation et de translation sont déterminés par un algorithme en quatre 

étapes [43] : 

1- Reconstruction d’un premier objet 3D par un algorithme FBP (Filtered Backprojection) 

ou ART (Algebraic Reconstruction Technique) à partir des projections initiales. 

2- Calcul des projections simulées équivalentes aux vues expérimentales par re-projection 

du volume 

3- Recalage des projections expérimentales avec celles simulées pour estimer les 

paramètres d’alignement 

4- Reconstruction à partir des projections alignées. 

Avec cette méthode, les étapes 2 à 4 sont à chaque fois répétées jusqu’à ce que l’alignement 

soit bien réalisé.  

2.6.2 Méthode d’alignement utilisée 

Dans cette étude, nous avons utilisé un alignement itératif automatique de proche en proche 

basé sur un algorithme de corrélation de phase [44]. Cet alignement a été réalisé grâce au 
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logiciel TXM-Wizard [45], développé par l’équipe de la ligne BL 6.2C de SSRL. Il s’agit d’un 

outil développé dans MATLAB pour la génération de commandes de script et d'analyse de 

données tomographiques. Cette application est très puissante et permet d’automatiser des tâches 

expérimentales complexes et d’accomplir des tâches exigeantes en termes de calcul, telles que 

le traitement des données tomographiques (reconstruction 3D, filtrage des bruits, alignement 

des projections…). Ce logiciel nous a permis de faire un alignement itératif très poussé donnant 

des résultats satisfaisants pour la plupart des échantillons (résultats satisfaisants pour 7 

échantillons sur 9). En effet, malgré de nombreuses tentatives de réalignement des projections, 

les scans de deux échantillons (l’échantillon nu vieilli à 260°C et l’échantillon revêtu vieilli à 

300°C) n’ont pas pu être suffisamment réalignés pour être exploités dans cette étude. Une 

éventuelle vibration importante du moteur ou un faisceau de RX incident moins stable peut être 

à l’origine de ce problème. 

La Figure 2.13 et la Figure 2.14 montrent la comparaison entre des sections reconstruites à 

partir des images brutes (images obtenues sans l’alignement des projections) et celles 

reconstruites avec des images alignées (alignement des projections avec le logiciel TXM-

Wizard). On peut remarquer que les images brutes, sans alignement, sont très floues et 

présentent beaucoup d'artéfacts à cause du mouvement du moteur qui provoque des décalages 

relatifs aléatoires entre les projections enregistrées, tandis que les images après l’alignement 

des projections sont nettes avec des pores qui présentent plus de détails. 

 

Figure 2.13 : Différence entre l’image obtenue avant et après alignement des projections (Ag fritté nu) 
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Figure 2.14 : Différence entre l’image obtenue avant et après alignement des projections (Ag fritté 

revêtu de Cu) 

2.7 Segmentation 

Une fois les images tomographiques reconstruites de manière satisfaisante, l’étape de 

segmentation consiste ensuite à séparer les différentes phases ou régions constituant chaque 

image en fonction de certains critères prédéfinis. Dans notre étude par exemple, les échantillons 

nus ont deux phases distinctes qui sont l'Ag et les pores, tandis que les échantillons revêtus ou 

mi-revêtu (mixte) présentent une phase supplémentaire correspondant au Cu. Cette opération 

permet de déterminer les caractéristiques (le volume, l’aire, la distribution spatiale…) des 

différentes régions présentes dans une image. Il existe de nombreuses méthodes de 

segmentation dont quelques-unes sont présentées dans la suite. 

Segmentation par seuillage des pixels en fonction de leur intensité : elle est la méthode de 

segmentation la plus simple et la plus utilisée [46]–[48]. Elle consiste à classer les pixels d’une 

image en fonction de leur niveau d’intensité et est souvent utilisée sur des images dont les objets 

à séparer sont plus clairs que le fond de l’image. Avec cette méthode, le seuillage peut être 

manuel ou automatique. Il existe essentiellement trois grands types de seuillage [49], [50] : 

- Le seuillage global : il est effectué en utilisant une valeur de seuillage appropriée T. 

Cette valeur de T sera constante pour toute l'image. Sur la base de T, l'image de sortie 

q(x, y) peut alors être obtenue à partir de l'image originale p(x, y) de la manière 

suivante : 

 
q(x, y) = {

1, si p(x, y) > T

0, si p(x, y) ≤ T
    2.5 
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-  Le seuillage variable : dans ce type de seuillage, la valeur de T peut varier sur l'image. 

Il peut être de deux types :  

o Seuillage local ou régional : dans ce cas, la valeur de T dépend du voisinage de 

x et y. 

o Seuillage adaptatif : la valeur de T est une fonction de x et y. 

 

- Le seuillage multiple : dans ce type de seuillage, il existe plusieurs valeurs de seuil 

comme par exemple T0 et T1. En utilisant ces valeurs, l'image de sortie peut être 

calculée comme suit : 

 q(x, y) = {

m, si p(x, y) > T1

n, si p(x, y) ≤ T1

0, si p(x, y) ≤ T0

           2.6 

 Les valeurs des seuils peuvent être calculées à l'aide des pics des histogrammes de l'image. Des 

algorithmes simples peuvent également être générés pour les calculer. 

Segmentation basée sur les régions : cette approche recherche des similitudes entre les pixels 

adjacents d’une image. Autrement dit, elle permet de regrouper, dans des mêmes régions, les 

pixels possédant des niveaux de gris similaires. Le principe consiste à comparer un pixel avec 

ses voisins. Si le critère de similarité prédéfini par l’opérateur réalisant la segmentation est 

satisfait, le pixel en question est considéré comme appartenant au même groupe qu’un ou 

plusieurs de ses voisins. 

Segmentation basée sur les contours : cette approche cherche à exploiter la transition 

détectable entre deux régions connexes d'une image. Elle est basée sur le changement rapide de 

la valeur d’intensité dans une image. Les techniques de détection des contours localisent les 

contours pour lesquels la dérivée première de l'intensité est supérieure à un seuil particulier ou 

la dérivée seconde présente des passages à zéro. Dans ces méthodes, les bords sont tout d'abord 

détectés, puis reliés entre eux pour former les limites de l'objet. L'intérêt principal de cette 

méthode est de minimiser le nombre d'opérations nécessaires en cas d'itération du processus sur 

des séries d'images peu différentes les unes des autres. 
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Dans cette étude, compte tenu de la qualité de nos images (les éléments à séparer sont plus 

clairs que le fond des images) et du nombre de phases à séparer (pores, Ag et le cas échéant, 

Cu), la segmentation a été effectuée en utilisant l'approche basée sur le seuillage des pixels en 

fonction de leur intensité. 

2.7.1 Segmentation d’image 3D avec le logiciel Avizo 

Nous avons utilisé le logiciel Avizo pour la segmentation. Il permet de réaliser à la fois la 

visualisation ainsi que les calculs sur un ensemble de données. Il peut charger directement 

différents types de données, notamment des données d'images et de volumes 2D et 3D, des 

modèles géométriques tels que les ensembles de points, les ensembles de lignes, les surfaces, 

les grilles etc. Il a la capacité de supporter un grand nombre de formats de fichiers et dispose 

des filtres qui sont indispensables pour réduire le bruit dans une image. En outre, Avizo permet 

des segmentations interactives des images 3D. 

Les quatre grandes étapes de segmentation sous Avizo seront présentées ensuite. 

2.7.1.1 Chargement et filtrage des images 3D  

La Figure 2.15 présente l’interface du logiciel Avizo avec une image (pilier d’Ag avec une bille 

d’or) chargée. La bille d’or était placée au-dessus du pilier dans l’optique d’être utilisée pour 

un alignement par suivi de points de repère au cas où celui de proche en proche ne fonctionnerait 

pas.   

 

Figure 2.15 : Image chargée dans le logiciel Avizo : pilier d’Ag avec repère "bille d’or" 
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On procède tout d’abord à un filtrage pour réduire les bruits (les artéfacts) présents dans les 

images tomographiques 3D (obtenues avec l’alignement décrit précédemment). Les artéfacts 

correspondent à des composantes indésirables ajoutées au signal lors de l’acquisition de 

l’image  : ils provoquent une diminution de la qualité finale de l’image acquise. Il est impératif 

de réduire ces artéfacts avant la segmentation sinon les résultats obtenus s'en retrouvent affectés. 

Pour cela, il est nécessaire d’appliquer un filtre. Filtrer l'image consiste à modifier 

volontairement les valeurs des pixels en tenant compte de la valeur des pixels voisins grâce à 

un noyau appelé filtre de convolution. Il existe plusieurs types de filtres. Le choix d’un filtre 

doit être fait en fonction de plusieurs paramètres comme par exemple la qualité de l’image, les 

structures d’intérêt recherchées etc... Avant de présenter le choix du filtre utilisé pour optimiser 

la qualité des images dans ces travaux, un rappel sur les filtres les plus populaires s'impose. 

1- Filtre moyen : il permet de remplacer chaque valeur de pixel d’une image avec la valeur 

moyenne, éventuellement pondérée, de ses voisins et de la sienne. Il permet de réduire 

le bruit additif dans une image, ce qui rend les zones homogènes plus lisses. La taille du 

noyau de convolution choisie influe sur le degré de flou introduit dans l'image : plus il 

est grand, plus l'image finale sera floue. Néanmoins, compte tenu du flou qu'il introduit 

dans l'image, il engendre un adoucissement des zones de transition et dégrade les 

contours entre zones (Figure 2.16).  

 

Figure 2.16 : Effet du filtre moyen a) Image sans filtrage ; b) Image après filtrage 

2- Filtre gaussien : c’est un filtre qui est similaire au filtre moyen mais il utilise un noyau 

qui présente le profil d’une gaussienne. Ce filtre produit un meilleur lissage et préserve 

mieux les contours qu’un filtre moyen. Il est souvent utilisé en combinaison avec 

d’autres filtres pour donner une image moins bruitée avec plus de détails. 
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Figure 2.17 : Effet du filtre gaussien a) Image sans filtrage ; b) Image après filtrage 

3- Filtre Sobel : il est souvent utilisé en traitement d’image pour la détection avec la plus 

grande précision des contours. Il utilise deux noyaux (l’un pour l’axe horizontal et 

l’autre pour l’axe vertical) qui permettent de déterminer facilement les contours 

verticaux et horizontaux. Son utilisation reste souvent limitée à la détermination des 

contours.  

 

Figure 2.18 : Effet du filtre Sobel a) Image sans filtrage ; b) Image après filtrage 

4- Filtre médian : il permet de remplacer un pixel par la valeur médiane des pixels 

l’entourant. Il est très utilisé en traitement d’image car il permet de réduire le bruit tout 

en conservant les contours de l’image. Il permet aussi d’atténuer les pixels isolés (dont 

la valeur est très différente de leur entourage). 

 

Figure 2.19 : Effet du filtre médian a) Image sans filtrage ; b) Image après filtrage  
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Parmi tous les filtres existants, seuls ces quatre seront présentés ici car ils correspondent aux 

plus couramment utilisés. 

L’essentiel des artéfacts présents dans nos images sont des pixels isolés, très différents de leur 

entourage. Le choix s'est donc porté sur l'utilisation du filtre médian. 

2.7.1.2 Séparation des phases  

Une fois le filtrage appliqué aux images, nous procédons à la séparation des différentes phases 

constituant les images (opération de segmentation). On rappelle que, pour les échantillons non 

revêtus (nus), nous avons deux phases (Ag et pores) tandis que pour les échantillons entièrement 

revêtus et mixte, nous avons une troisième phase, le Cu. 

 

Figure 2.20 : Séparation des différentes phases avec le logiciel Avizo 

 

Figure 2.21 : Exemple d’une image segmentée avec Avizo 
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Lors de la segmentation des phases, tous les éléments strictement inférieurs à 11 voxels ont été 

considérés comme des artefacts et sont assimilés à la région voisine. Ce choix a été fait compte 

tenu de la résolution de l'appareil mais surtout parce qu'il a été constaté que ces petits voxels 

ont tendance à augmenter de façon drastique et erronée le nombre de pores sans avoir aucune 

influence sur le taux de porosité du matériau.  

2.7.2 Qualité de la segmentation 

L'estimation de l'erreur générée par la procédure de segmentation s’est faite en comparant les 

covariogrammes d’une zone d’image brute (Figure 2.22a) et d’une zone d’image binarisée 

(Figure 2.22b). Le covariogramme nous permet d'obtenir les longueurs caractéristiques d'une 

image [51], [52]. Sur la Figure 2.23 présentant la covariance, nous pouvons remarquer que les 

courbes de covariance de l’image brute et celle de l’image segmentée sont très proches. Ceci 

signifie que la méthode de segmentation utilisée est satisfaisante. Le Tableau 2.4 montre l'erreur 

de segmentation pour les images de la Figure 2.22. 

 

Figure 2.22 : a) Image brute et b) Image binarisée 

 
Figure 2.23 : Covariance Image brute (Raw) vs Image binaire (Bin) 
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Tableau 2.4 : Estimation de l'erreur générée par la procédure de segmentation 

Longueur de 

corrélation (Pixels) 
Image brute 

Image 

binarisée 
Erreur (%) Erreur (pixels) 

X 2,00E+01 2,10E+01 5,00% 1,00E+00 

Y 2,10E+01 2,10E+01 0,00 % 0,00E+00 

Z 1,60E+01 1,60E+01 0,00% 0,00E+00 

   Moyenne = 1,67% 3,33E-01 

Après la segmentation, le volume 3D, la surface, le nombre et la position de tous les objets 

présents dans les images ainsi que la surface et le volume moyen, médian, minimal et maximal 

des différentes phases ont directement été obtenus grâce au logiciel Avizo (exemple Figure 

2.24).  

 

Figure 2.24 : Exemple de tableau d’analyse issu du logiciel Avizo montrant le nombre, volume, 

surface et aussi la position des pores après segmentation 
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2.8 Conclusion 

Dans ce chapitre, le protocole expérimental mis en œuvre dans ces travaux afin de caractériser 

les microstructures poreuses de l’Ag fritté (revêtus du Cu ou non) et leur évolution au cours du 

vieillissement thermique in situ sous nanotomographie à RX a été présenté. La procédure 

expérimentale résumée à la Figure 2.25, inclut :  

 la préparation d'échantillon cylindrique de diamètre d'environ 8 µm, certain était revêtu 

du cuivre d'une épaisseur de 1 µm, choisi pour que les contraintes d'origine thermique 

soient similaires à celles d'un système plan 

 des essais de vieillissement isothermes in situ sous synchrotron à température égale à 

200°C, 260°C, 300°C, 350°C, suivi d'une reconstruction et d'une segmentation adaptées 

pour détecter la structure poreuse 

 

Figure 2.25 : Résumé simplifié de la procédure expérimentale 
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3 Caractérisation 3D in situ de la microstructure au cours 

du vieillissement 
 

3.1 Introduction 

L’objectif principal de ce chapitre est d’étudier la structure nanoporeuse de l’Ag fritté ainsi que 

son évolution in situ au cours du vieillissement, en mettant un accent particulier sur le rôle de 

l’interface Cu. Le chapitre sera organisé en cinq parties. Dans la première partie, en vue de 

positionner nos données issues de la tomographie in situ, une nouvelle analyse des images 3D 

obtenues lors des études précédentes dans l'équipe (Institut Pprime, Département Physique et 

Mécanique des Matériaux) [1], portant sur la caractérisation de la microstructure de l’Ag fritté 

sera faite. Ensuite, la structure poreuse de nos échantillons obtenus après frittage sera présentée 

puis discutée. L'évolution globale de la structure poreuse au cours du vieillissement sera 

abordée dans la troisième partie. Cette évolution globale sera ensuite analysée en séparant la 

population des pores en plusieurs catégories en fonction de leur taille pour identifier les 

mécanismes mis en jeu lors du vieillissement thermique. Enfin, une discussion des résultats 

obtenus sera proposée dans la dernière partie du chapitre. 

3.2 Etude 3D préliminaire 

En 2012, une étude a été initiée par l'équipe (Institut Pprime, Département Physique et 

Mécanique des Matériaux) en collaboration avec l’université de Manchester afin de caractériser 

la structure poreuse de l'Ag fritté [1]. La réalisation des coupes sériées dans un microscope à 

balayage (Serial Block Face-Scanning Electron Microscopy) a été utilisée pour la 

caractérisation 3D. Deux échantillons de densité proche (7,8 ± 0,2 g/cm3 et 8,0 ± 0,2 g/cm3) ont 

été testés : l’un juste après frittage et l'autre vieilli à 125°C pendant 1500 heures. Après le test, 

des zones de volume identique ont été extraites des deux échantillons puis analysées. Les 

résultats de cette analyse ont déjà été présentés dans le chapitre 1 (cf. chapitre 1, § 1.5.2). Il est 

question ici de réévaluer les microstructures obtenues. 

Dans la suite de cette partie, AS (as-sintered) désignera la microstructure extraite de l’Ag fritté 

non vieilli et AG (aged) désignera celle extraite de l'Ag fritté vieilli. 

La Figure 3.1 présente la microstructure 3D de ces deux zones extraites des échantillons [1]. 

Sur la représentation 3D, les couleurs rouges correspondent à des pores isolés (de taille sub-

micrométrique) et les bleues correspondent à des pores connectés (de taille micrométrique). La 
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taille de chacune des deux microstructures est de 7,5×7,5×7,5 µm3 (correspondant à 

200×200×200 voxels). Les fractions volumiques de pores obtenues par Carr et al. [1] pour AS 

et AG sont respectivement de 10,8% et de 17,8%, correspondant à une densité de 9,4 g/cm3 

pour AS et 8,6 g/cm3 pour AG. La différence entre les densités des zones extraites et les 

échantillons de départ, s'explique probablement par la variation de la structure poreuse à 

l'échelle locale dans les échantillons ou par une perte d'information à cause de la technique 

d'analyse utilisée. 

 

 
Figure 3.1 : Visualisation 3D des deux microstructures a) structure 3D d’AS et b) structure 3D d’AG 

La segmentation de ces images (AS et AG) avait été faite par Carr et al. [1] en considérant tous 

les objets - même de volume très petit (<<10 voxels) - comme étant de "vrais" objets. Autrement 

dit, tous les objets obtenus après la segmentation ont été pris en considération dans leurs 

analyses [1]. En faisant ceci, il a été trouvé que les images AS et AG contiennent respectivement 

5252 pores et 3865 pores. Cependant, en tenant compte de la résolution du microscope utilisé 

(37,5 nm/pixel) et la présence possible des artéfacts dans les images, tous les objets ne devraient 

pas être considérés dans les analyses. Nous avons décidé d'exclure les objets dont le nombre de 

voxels est inférieur ou égal à 10 voxels comme proposé pour les images de tomographie (cf. 

chapitre 2, § 2.7.1). Avec cette nouvelle configuration, le nombre de pores dans les images AS 

et AG devient respectivement 1285 et 1277. On obtient alors une fraction volumique de 10,7% 

pour AS et de 17,7% pour AG. Il ressort que, malgré l'élimination d'une grande quantité de 

petits objets dans les deux images, la fraction volumique n'a quasiment pas changé. 

Le Tableau 3.1 présente les informations sur le volume des pores dans les deux microstructures 

AS et AG (volume minimal/maximal des pores, volume moyen/médian des pores et l'écart 

type). On peut noter qu’il y a une grande disparité entre le volume des pores dans les deux 

microstructures : la différence entre le volume minimal (dépendant de la méthode de 

segmentation) et le volume maximal est très important. Le volume médian des pores dans les 

a) b)
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deux microstructures est très proche (32 voxels pour AS et 31 voxels pour AG). Autrement dit, 

la moitié des pores sont inférieurs à 32 voxels et 31 voxels dans AS et AG respectivement. Ces 

valeurs très faibles du volume médian semblent témoigner la présence d'un très petit nombre 

de pores qui ont un volume très important. 

 
Tableau 3.1: Caractéristiques de la structure poreuse AS et AG 

 AS AG 

Volume min (voxel) 11 11 

Volume max (voxel) 705341 1216074 

Volume moyen (voxel) 666 1106 

Volume médian (voxel) 32 31 

Ecart type (voxel) 19678 34051 

 

NB : 1 voxel = (37,5×37,5×37,5) nm3 

 
Une étude portant simultanément sur le nombre et le volume des pores dans les deux 

microstructures a été réalisée pour séparer les pores en deux catégories en fonction de leur 

volume : i) tous les pores ayant un volume supérieur à 10 fois le volume médian sont considérés 

comme des gros pores et ii) tous les autres sont considérés comme des petits pores. Le Tableau 

3.2 présente les caractéristiques des deux catégories de pores (le nombre, le volume et la 

proportion de chacune des catégories de pores). On note dans ces deux microstructures, la 

présence d’un petit nombre de gros pores (<1% du nombre total des pores). Ces derniers, malgré 

leur petit nombre, représentent plus de 85% du volume poreux total des microstructures. 

 

Tableau 3.2 : Nombre et volume de pores dans chaque catégorie 

 AS AG 

Nombre des petits pores 1280 1269 

Nombre des gros pores 5 8 

Volume des petits pores (voxel) 124902 123920 

Volume des gros pores (voxel) 730377 1288641 

Part de porosité des petits pores (%) 14,6% 8,8% 

Part de porosité des gros pores (%) 85,4% 91,2% 
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En résumé, la nouvelle analyse des images 3D issues des travaux de [1] a révélé que la 

microstructure de l’Ag fritté est composée de structure poreuse très complexe. Les pores 

constituant les structures peuvent être séparés en deux catégories en fonction de leur volume : 

les petits pores de quelques voxels de volume, représentant plus de 99% du nombre total des 

pores et les gros pores qui sont des réseaux de pores de volume très important et de forme très 

complexe, correspondant à plus de 85% du volume poreux de la microstructure. Ces 

observations sont cohérentes avec les études récentes 3D rapportées dans la littérature [2]–[4]. 

Cependant, comme mentionné précédemment, le processus de microscopie à balayage utilisé 

par les auteurs de ces travaux est destructif. Ceci empêche de suivre l’évolution in situ de la 

structure poreuse. Dans la suite de ce chapitre, nous allons quantifier la structure poreuse des 

échantillons frittés présentés au chapitre 2 ainsi que leur évolution in situ au cours du 

vieillissement thermique. 

3.3 Microstructure avant vieillissement de l’Ag fritté 

3.3.1 Caractérisation 3D de la structure poreuse de l'Ag fritté 

Dans la suite de ce chapitre, la nomenclature du Tableau 3.3 sera adoptée pour désigner les 

différents types d’échantillons (piliers) et les différentes températures de vieillissement (200, 

260, 300 et 350°C) utilisés dans ces travaux. 

Tableau 3.3 : Température d’essai et nomenclature adoptée pour les différents échantillons 

Température d'essai (°C) Nomenclature 

 200 200°C E-nu 

Echantillons nus 300 300°C E-nu 

 350 350°C E-nu 

 200 200°C E-Cu 

Echantillons revêtus 260 260°C E-Cu 

 350 350°C E-Cu 

Echantillon mixte 300 300°C E-mixte 

 

La Figure 3.2 fournit la visualisation 3D de la phase poreuse des 7 piliers obtenue après la 

segmentation des scans initiaux de référence (réalisés avant le vieillissement). Les autres phases 

(Ag et, le cas échéant, Cu) ont été masquées. L'analyse de ces images permet de quantifier la 

structure poreuse des échantillons après frittage (en supposant que celle-ci n'a pas évolué entre 

le frittage et le début des essais de vieillissement). 
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Figure 3.2 : Structure poreuse non vieillie a) Ag fritté nu, b) Ag fritté mixte et c) Ag fritté revêtu 

La fraction volumique de pores (𝑃) et la densité (𝐷) de chacun des piliers ont été calculées en 

utilisant les équations suivantes : 

avec Vp le volume poreux, 𝑉𝑇 le volume total du pilier donné par le logiciel Avizo et DAg, la 

densité de l’Ag massif  (10,49  g/cm3). 

 
𝑃 = 

Vp

VT
         3.1 

 𝐷 = 𝐷𝐴𝑔 × (1 − 𝑃)         3.2 
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𝑉𝑇, Vp, 𝑃, 𝐷 et le nombre de pores (Np) de tous les piliers sont indiqués dans le Tableau 3.4. 

On remarque une disparité dans les V𝑇  et dans les 𝑉𝑃. Bien qu'issu du même échantillon fritté 

massif au départ, les piliers présentent des fractions volumiques de pores légèrement 

différentes, comprises entre 10,8% et 20,5%, ce qui correspond respectivement à des densités 

de 9,37 g/cm3 à 8,35 g/cm3. Il faut souligner qu'hormis le pilier mixte qui présente une porosité 

de 20,5%, celles des six autres sont comprises entre 11% et 15% environ. Nous pouvons aussi 

remarquer que si le nombre de pores varie d’un échantillon à l'autre, il n’y a pas de corrélation 

directe entre le nombre de pores, la fraction volumique et le volume total des piliers. Ceci 

montre qu'il y a une variabilité dans l'échantillon "réel" de départ : la porosité varie localement.  

Tableau 3.4 : Caractéristiques des structures poreuses des piliers avant vieillissement 

Echantillon VT (µm3) Vp (µm3) P (%) D (g/cm3) Np 
200°C E-nu 777,68 83,99 10,8 9,37 611 
300°C E-nu 889,57 112,09 12,6 9,18 378 
350°C E-nu 1391,84 209,28 15 8,93 527 
200°C E-Cu 1473,74 221,99 15,1 8,91 495 
260°C E-Cu 440,17 49,98 11,4 9,30 183 
350°C E-Cu 896,24 111,78 12,5         9,19      444 
300°C E-mixte 708,18 144,93 20,5         8,35      179 
On utilise, en première approche, le diamètre équivalent comme un descripteur simple de la 

taille des pores bien que la morphologie de certains pores s'éloigne assez fortement d'une 

sphère. La Figure 3.3a fournit un exemple de la morphologie d'un pore extrait d'un pilier. Les 

diamètres équivalents ont ainsi été déduits à partir des sphères équivalentes, de même volume 

que le volume réel des pores comme indiqué sur la Figure 3.3. 

 

Figure 3.3 : Approximation du diamètre équivalent d’un pore a) un pore isolé d’une vraie structure 

poreuse de volume V et b) sphère équivalente de volume Veq 
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La Figure 3.4 montre la distribution du diamètre équivalent des pores pour deux piliers après le 

frittage. Dans les deux distributions, la population de pores peut être séparée en deux familles. 

La première famille regroupe l'immense majorité des pores dont la distribution en diamètre 

équivalent semble suivre une loi de type log-normale avec une moyenne de quelques centaines 

de nanomètres (Figure 3.4a, c). La seconde famille se réduit à quelques pores dont le diamètre 

équivalent peut atteindre plusieurs micromètres (Figure 3.4b, d).  

 

Figure 3.4 : Exemple de distribution des pores dans le volume de deux piliers : a, c) distribution 

continue de plusieurs pores - b, d) respectivement 1 et 3 pores de taille très importante 

La Figure 3.5 fournit un aperçu 3D des structures poreuses des piliers dont les distributions sont 

représentées sur la Figure 3.4. Sur la Figure 3.5, seuls les pores sont représentés en couleur. 

L’Ag et le Cu sont mis en transparent et ne sont donc pas visibles. Ces images montrent que les 

deux structures sont constituées de pores qui peuvent être séparés en deux classes distinctes en 

fonction de leur taille comme observé sur la Figure 3.4 : i) les pores qualifiés de petits pores 

(PP) qui sont des pores isolés de très petits diamètres de quelques centaines de nanomètres  

(Figure 3.5a, c) et ii) les gros pores (GP) qui sont des pores de forme très complexe et de volume 

très grand (plusieurs micromètres de diamètre), s'étalant sur une grande partie de l'ensemble du 

pilier (Figure 3.5b, d). Dans le premier cas (Figure 3.5a, b), nous avons 494 PP et un seul GP 
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de forme très complexe. Dans le deuxième cas (Figure 3.5b, d), nous avons 441 PP et 3 GP. Il 

faut noter que le diamètre équivalent de la majorité des PP est d'environ 200 nm, soit un rayon 

d'environ 100 nm.  

 
Figure 3.5 : Décomposition de la structure poreuse des deux échantillons en deux familles de pores 

différentes : a) et c) nombreux PP isolés, b) et d) réseaux de porosité de volume très important 

L’analyse de chacune des structures poreuses des 7 piliers sans vieillissement a montré cette 

séparation systématique des pores en deux familles distinctes. Le Tableau 3.5 résume les 

diamètres équivalents moyens des deux familles des pores (PP et GP) de tous les piliers. On 

note que les diamètres moyens des PP sont tous inférieurs à 0,5 µm tandis que ceux des GP sont 

compris entre 2 µm et 8 µm. 
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Tableau 3.5 : Diamètres équivalents moyens des deux familles des pores (PP et GP)  

Echantillon 
 Diamètre équivalent 

 moyen des PP (µm) 
Diamètre équivalent  

moyen des GP (µm) 

200°C E-nu 0,46 2,41 

300°C E-nu 0,37 3,35 

350°C E-nu 0,40 4,88 

200°C E-Cu 0,46 7,12 

260°C E-Cu 0,42 2,28 

350°C E-Cu 0,44 3,48 

300 °C E-mixte 0,41 6,25 

Les caractéristiques (volume, nombre) des PP et GP de tous les piliers sont présentées dans le 

Tableau 3.6. On peut noter que les PP représentent dans la plupart des cas plus de 99% du 

nombre total de pores. Cependant, les 1% des GP représentent plus de 80% du volume poreux 

total (VP) en général.  

Tableau 3.6 : Volume (VP) et nombre (NP) des pores vs Volume des GP (VGP) et nombre des 

PP (NPP) de tous les échantillons après le frittage 

Echantillon  VP (µm3)  NP   VGP (µm3)  NPP VGP/VP (%) NPP/NP (%) 

200°C E-nu 83,99 611 51,26 605 61,03 99,02 

300°C E-nu 112,09 378 102,04 374 91,03 94,94 

350°C E-nu 209,28 527 183,05 524 90,94 99,43 

200°C E-Cu 221,99 495 189,47 494 88,13 99,80 

260°C E-Cu 49,98 183 37,51 177 84,32 96,72 

350°C E-Cu 111,78 444 84,92 441 80,28 99,32 

300 °C E-mixte 144,93 179 128,16 178 94,99 99,44 

 

3.3.2 Discussion 

Dans cette étude, nous avons trouvé une distribution en deux groupes de pores nommés PP et 

GP. Les PP représentent en moyenne plus de 95% du nombre total de pores tandis que les GP 

représentent en général plus de 80% du volume total des pores. Ces résultats sont en accord 

avec ce qui avait été rapporté dans la littérature [2]–[4] et ce qui a été trouvé en réanalysant les 

travaux de Carr et al. [1]. Il apparait donc que l'apport de la 3D est immense pour la 

compréhension de la microstructure de l'Ag fritté. En effet, il faut remarquer que si les études 

de la structure poreuse de l’Ag fritté et leur évolution sont nombreuses, elles sont pour la plupart 
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du temps, menées en 2D [5]–[8]. Par exemple, la Figure 3.6 illustre une étude de la structure 

poreuse en 3D et en 2D d’un cube de volume 7×7×7 µm3 issu des travaux de [1]. L’étude 3D 

indique la présence de 13 pores interconnectés avec un très grand pore (Figure 3.6a) alors 

qu’une coupe aléatoire réalisée sur le volume 3D de ce cube montre 92 "pores indépendants" 

(Figure 3.6b). L’étude en 3D indique un rayon maximal (Rmax) et un rayon moyen (Rm) 

équivalent de pores qui sont respectivement de 2,5 µm et 1 µm tandis que l’étude en 2D donne 

un Rmax et Rm qui sont respectivement de 0,5 µm et 0,09 µm. L'étude en 2D n'a pas été en 

mesure d'identifier les pores interconnectés. 

 

Figure 3.6 a) Exemple d'un volume 3D poreux (seuls les pores sont représentés) et b) analyse 

surfacique (obtenue après une coupe suivant le plan vert défini sur le rendu 3D ) [1] 

Il convient donc de s'attacher aux études 3D afin de bien étudier l'évolution de la structure 

poreuse au cours du vieillissement thermique. 

3.4 Evolution générale de la microstructure au cours du vieillissement 

On s’intéresse à présent à l’évolution des différentes caractéristiques microstructurales (densité, 

volume moyen, nombre, sphéricité des pores…) au cours du vieillissement thermique pour les 

différentes températures. La Figure 3.7 montre, à titre illustratif, un exemple d’évolution de la 

structure poreuse au cours du vieillissement pour une température de 350°C. Sur cette figure, 

seuls les pores sont représentés (chaque couleur indique un pore). Plus il y a de couleurs 

différentes dans une structure, plus les pores sont nombreux. On peut remarquer qu’il y a plus 

de pores dans la structure à t = 0 qu'au cours du vieillissement. La prédominance de la couleur 
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bleue transparente au cours du temps atteste de la présence d'une augmentation de la 

connectivité des pores et une réduction des pores isolés. 

 

Figure 3.7 : Exemple d’évolution de la structure poreuse au cours du temps pour 350°C E-Cu 

3.4.1 Evolution de la densité au cours vieillissement 

La Figure 3.8 présente l’évolution de la fraction volumique des pores en fonction du temps pour 

des températures de vieillissement de 200°C et 350°C et la Figure 3.9 celle de la densité 

apparente (déduite de la porosité) pour tous les échantillons étudiés. On remarque une très 

légère augmentation de la fraction volumique des pores (surtout au début du vieillissement) due 

à la coalescence des pores plus petits, initialement invisibles car sous la limite de la résolution, 

qui apparaissent au cours du vieillissement [4], [9]. Cependant, l'apparition de ces petits pores 

n'a pas d'influence notable sur l'évolution de la densité qui demeure sensiblement constante. Sur 

les figures, la droite horizontale en pointillé représente la moyenne (également indiqué dans le 

Tableau 3.7). 
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Figure 3.8 : Exemple d’évolution de la porosité en fonction du temps de vieillissement des échantillons 

nus et revêtus a) 350°C et b) 200°C (porosité moyenne représentée en pointillé) 

 

Figure 3.9 : Évolution de la densité en fonction du temps de vieillissement des échantillons E-nu, E-Cu 

et E-mixte (a) 350°C, (b) 300°C, (c) 260°C et (d) 200°C (densité moyenne représentée en pointillé) 

Le Tableau 3.7 regroupe les taux de porosité moyens au cours du vieillissement pour chacun 

des 7 piliers ainsi que leurs écarts types. Ces derniers sont compris entre -2% et 2%, ce qui 

représente en densité ± 0,2 g/cm3. L’absence d’évolution de la densité de l’Ag fritté au cours 

du vieillissement a déjà été rapportée dans la littérature par des analyses surfaciques ou 

tridimensionnelles à des températures allant jusqu’à 300°C pendant des durées pouvant 

atteindre 3000 heures [4], [5], [10]–[12]. 
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Tableau 3.7 : Taux de porosité moyen et densité moyenne des différents piliers 

 

Échantillon 
Taux de porosité 

moyen (%) 

Densité moyenne 

(g/cm
3
) 

200°C E-nu 12 ± 1 9,22 ± 0,1 

300°C E-nu 15 ± 2 8,91 ± 0,2 

350°C E-nu 15 ± 1 8,91 ± 0,1 

200°C E-Cu 16 ± 1 8,80 ± 0,1 

260°C E-Cu 13 ± 1 9,12 ± 0,1 

350°C E-Cu 13 ± 1 9,12 ± 0,1 

300 °C E-mixte 23 ± 2 8,07 ± 0,2 

 

 

En résumé, il a été remarqué que la densité reste sensiblement constante au cours du 

vieillissement thermique pour tous les échantillons (nus, revêtus, mixte). Dans la suite de ces 

travaux, il est donc important de bien garder à l’esprit que toutes les analyses sont réalisées à 

densité relativement constante (écart type ± 0,2 g/cm3) dans les conditions de vieillissement 

utilisées dans cette étude. 

 

3.4.2  Evolution du volume moyen des pores 

On rappelle que les travaux portant sur l'évolution du volume des pores dans l'Ag fritté au cours 

du vieillissement présentés au chapitre 1 ont montré que celle-ci suit la loi classique Lifshiftz, 

Slyozov et Wagner (LSW) [13], [14] définie par : 

 𝑅𝑚
3 − R0𝑚

3 = 𝐾𝑡 3.3 

où 𝑅𝑚
  représente le rayon moyen équivalent déduit du volume des pores à l’instant 𝑡, R0𝑚

 
 le 

rayon moyen équivalent initial déduit du volume des pores à l’instant 𝑡 = 0, 𝑡 le temps de 

vieillissement et 𝐾 une constante dépendant de plusieurs paramètres du matériau (cf. 

chapitre  1). 

Dans notre étude, l'évolution du volume moyen des pores au cours du vieillissement de tous les 

piliers a été représentée suivant cette loi. 
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3.4.2.1 Evolution du volume moyen des pores dans les échantillons nus 

L’évolution du volume moyen des pores dans les échantillons nus est présentée sur la Figure 

3.10. En ordonnées, sont représentés (Rm
3 − R0m

3 ) en voxel, avec Rm
 , le rayon moyen des 

particules à l’instant t en minutes et 𝑅0𝑚
 , le rayon moyen initial des particules à l’instant initial. 

L'ensemble des données obtenues indique une évolution croissante relativement linéaire du 

volume moyen des pores comme rapporté par les études précédentes menées à des températures 

plus faibles [4], [5]. On en déduit donc que l'évolution des pores au cours du vieillissement des 

échantillons nus suit une cinétique de type mûrissement d’Ostwald [13], reposant sur des 

mécanismes de diffusion [14]. 

 

Figure 3.10 : Evolution du volume moyen des pores en représentation LSW en fonction du temps pour 

les échantillons nus a) 200°C, b) 300 °C, c) 350°C (les pointillés sont les régressions linéaires) 

 

3.4.2.2 Evolution du volume moyen des pores dans les échantillons revêtus/mixte  

L’évolution du volume moyen des pores dans les échantillons avec une interface Cu est 

présentée sur la Figure 3.11. Deux comportements différents ont été obtenus. Une évolution 

linéaire du volume moyen en fonction du temps en accord avec le mûrissement d’Ostwald a été 

observée pour l’échantillon 200°C E-Cu (Figure 3.11a). Cependant, pour les autres échantillons 
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(260°C E-Cu, 300°C E-mixte et 350°C E-Cu), le comportement est plus complexe. On constate 

d'abord une évolution croissante linéaire jusqu’à un temps critique (tcrit) avant qu'une déviation 

n'apparaisse (Figure 3.11b, c et d). 

 

Figure 3.11 : Evolution du volume moyen des pores en fonction du temps de vieillissement pour les 

échantillons revêtus/mixte - a) 200°C E-Cu, b) 260°C E-Cu, c) 300°C E- mixte et d) 350°C E-Cu (les 

pointillés sont des régressions linéaires) 

Précisons que la détermination de la valeur exacte du tcrit reste difficile et subjective car il 

dépend de la régression linéaire considérée. En prenant par exemple la série des données de 

260°C E-Cu, le tcrit peut avoir différentes valeurs en fonction de la régression considérée (Figure 

3.12). Les incertitudes sont donc déterminées pour les tcrit :  

 
tcrit =

tcrit(max) + tcrit(min)  

2
± 

tcrit(max) − tcrit(min)  

2
 

        3.4 

Le Tableau 3.8 présente les tcrit obtenus pour les différentes températures. On peut noter que 

plus la température d’essai est élevée, plus le temps de déviation (tcrit) est plus court. 
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Figure 3.12 : Illustration de la détermination du tcrit (max) et tcrit (min) 

Tableau 3.8 : Temps critique de l’évolution du volume moyen des E-Cu et E-mixte 

 260°C E-Cu 300°C E-mixte 350°C E-Cu 

tcrit (min) 205±12 95 75±10 

 

3.4.2.3 Comparaison de la partie linéaire des évolutions du volume moyen 

Les différentes évolutions du volume moyen des pores (partie linéaire) pour chaque type 

d'échantillon ont été comparées. Pour ce faire, une normalisation a été nécessaire. En effet, 

comme mentionné dans la section 3.3, tous les piliers ont des dimensions légèrement différentes 

et présentent des volumes et nombres de pores différents à l'état initial (Tableau 3.4). La 

normalisation a pour but de ramener toutes les évolutions dans un même repère de manière à 

ce que la légère variabilité entre les piliers n’influence pas l’allure générale des évolutions. Elle 

a consisté à ramener le volume moyen des pores de tous les échantillons à l'instant initial (V0m) 

à une même valeur. Pour ce faire, un facteur Q a été appliqué sur les rayons moyens Rm de telle 

sorte que le rayon moyen initial R0m soit le même pour tous les échantillons d'un même type 

(nu et revêtu/mixte). 

Le facteur Q est donc défini tel que : 

 Q𝑛𝑢 = 
𝑅0𝑚

350 𝐸−𝑛𝑢

𝑅0𝑚
𝑋    

3.5 

 Q𝐶𝑢 = 
𝑅0𝑚

350 𝐸−𝐶𝑢

𝑅0𝑚
𝑋    

3.6 
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où 𝑅0𝑚
350 𝐸−𝑛𝑢 et 𝑅0𝑚

350 𝐸−𝐶𝑢 représentent respectivement le rayon initial de l’échantillon 350°C 

E-nu et de l’échantillon 350°C E-Cu, 𝑅0𝑚
𝑋  représente le rayon initial de l’échantillon 𝑋 qui subit 

la normalisation. En effet, les 𝑅0𝑚 de 350°C E-nu et de 350°C E-Cu ont été utilisés comme 

référence pour la normalisation. 

L’évolution du volume moyen normalisé en fonction du temps est représentée dans la Figure 

3.13a pour les échantillons nus et dans la Figure 3.13b pour les échantillons revêtus/mixte. On 

peut noter que les coefficients de détermination linéaire R2 sont plus faibles pour les données 

des échantillons nus comparativement à celles des échantillons revêtus/mixte, traduisant la 

dispersion plus importante observée sur la Figure 3.13a. On remarque de façon générale que 

plus la température est élevée, plus la cinétique d’évolution du volume moyen est grande. Ce 

constat est observé pour toutes les températures sauf pour l’évolution de 300°C E-nu qui est 

plus rapide que celle de 350°C E-nu. Ce résultat est d’autant surprenant car l’évolution est 

gouvernée par la diffusion. En toute logique, l'évolution du volume moyen à 350°C devrait être 

supérieure à celle à 300°C. Toutefois, la dispersion des résultats pour les échantillons nus et 

spécialement pour ceux de 300°C E-nu est relativement importante et peut à elle seule altérer 

la vision globale du comportement. Elle provient probablement d'une accumulation 

d'incertitudes dans les données (issues de la reconstruction que d'une réelle tendance). 

 

Figure 3.13 : Influence de la température sur le phénomène de mûrissement d’Ostwald - a) évolution 

du volume moyen des échantillons nus et b) évolution du volume moyen des échantillons revêtus/mixte 
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3.4.2.4 Comparaisons des évolutions : échantillons nus vs échantillons revêtus/mixte 

Une comparaison entre les évolutions des échantillons nus et les évolutions des 

échantillons revêtus/mixte est proposée après normalisation des données. Dans ce cas, la 

normalisation est faite en utilisant 𝑅0𝑚 de 350°C E-Cu comme référence. Autrement dit, 

les 𝑅𝑚 de tous les échantillons sont multipliés par le facteur Q′ tel que : 

 Q 
′ = 

𝑅0𝑚
350 𝐸−𝐶𝑢

𝑅0𝑚
𝑋    3.7 

La Figure 3.14 montre la comparaison entre les évolutions du volume moyen des pores des 

échantillons nus et des échantillons revêtus/mixte suivant la représentation LSW. On remarque 

que, pour une même température de vieillissement, lorsqu’on est dans le domaine du 

mûrissement d’Ostwald (partie linéaire des évolutions), la cinétique de croissance du volume 

moyen des échantillons nus est systématiquement inférieure à celle des échantillons 

revêtus/mixte.  

 

Figure 3.14 : Comparaison des évolutions des échantillons nus et des échantillons revêtus/mixte - a) 

350°C, b) 300°C et c) 200°C (les pointillés sont des régressions linéaires) 

Soient 𝜃200, 𝜃300 et 𝜃350 les facteurs multiplicateurs de la cinétique entre les évolutions des 

échantillons nus et celles des échantillons revêtus/mixte (partie linéaire) pour respectivement 

les températures 200°C, 300°C et 350°C. Ces facteurs sont calculés en divisant la pente des 
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évolutions des échantillons revêtus/mixte par la pente des évolutions des échantillons nus 

(Tableau 3.9). Si la différence entre la vitesse d'évolution à 200°C et à 300°C (respectivement 

de 1,5 et 2,7) est non négligeable, le saut entre 300°C et 350°C est très important. Il faut 

toutefois mentionner que les données de 300°C E-nu paraissent un peu rapide (ou les données 

de 350°C E-nu un peu lent). Néanmoins, la différence est énorme entre les deux températures. 

La présence d'une interface Ag/Cu joue un rôle très important sur l'évolution de la structure 

poreuse de l'Ag fritté.  

Tableau 3.9 : Rapport de vitesse de croissance des volumes moyens entre l'échantillon 

revêtu et nu 

 𝜽𝟐𝟎𝟎  𝜽𝟑𝟎𝟎 𝜽𝟑𝟓𝟎 

Facteur multiplicateur (θ)       1,5±0,2       2,7±0,3         8,2 ±0,3 

 

3.4.3 Evolution du nombre de pores 

Le nombre de pores en fonction du temps pour les échantillons nus est présenté sur la Figure 

3.15 et celui des échantillons revêtus/mixte est représenté sur la Figure 3.16. 

 

Figure 3.15 : Evolution du nombre de pores pour les échantillons nus a) 200°C, b) 260°C et c) 350°C 
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Figure 3.16 : Evolution du nombre de pores pour les échantillons revêtus/mixte a) 200°C, b) 260°C, c) 

300°C et d) 350°C 

Pour tous les échantillons nus, on note une diminution très nette du nombre de pores au cours 

du vieillissement thermique. Pour les échantillons revêtus/mixte, le comportement est plus 

complexe. En effet, dans deux cas (260°C et 350°C), le nombre de pores diminue jusqu’à un 

temps tcrit au-delà duquel, une réaugmentation est observée (Figure 3.16b et d). Les tcrit observés 

pour l'évolution du nombre de pores sont dans les mêmes plages que ceux obtenus pour 

l'évolution du volume moyen (Tableau 3.10). Pour les deux autres températures (200°C et 

300°C), ce comportement n’est pas observé : il y a seulement une diminution du nombre de 

pores en fonction du temps tout au long du vieillissement. Il faut noter que dans le cas 200°C 

E-Cu, aucun temps tcrit n’avait été observé lors de l’évolution du volume moyen des pores. Le 

comportement de décroissance monotone n’est donc pas surprenant pour cet échantillon. En 

revanche, l’échantillon 300°C E-mixte présente un temps tcrit lors de l’évolution du volume 

moyen des pores à 95 minutes. Il est donc surprenant que l’évolution du nombre de pores ne 

suive pas la même tendance que celle observée pour les autres échantillons présentant un tcrit. 

On peut toutefois noter que, si la détermination de la valeur exacte du tcrit est assez subjective 

comme mentionné précédemment, il est probable que le tcrit lié à l’évolution du nombre des 
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pores dans 300°C E-mixte soit légèrement plus long que celui observé lors de l’évolution du 

volume des pores. Cependant, le temps de vieillissement a été assez court dans ce dernier cas 

(tmax =155 minutes), ce qui, compte tenu de la dispersion relative des résultats, peut masquer le 

tcrit. 

Tableau 3.10 : tcrit volume moyen vs tcrit nombre de pore pour les échantillons revêtus/mixte 

 260°C E-Cu 300°C E-mixte 350°C E-Cu 

tcrit
 
volume moyen (min) 205±12 95            75±10 

tcrit nombre de pores (min) 184±36 -            75±10 

 

Une nouvelle fois, la différence des dimensions des échantillons initiaux nous impose de faire 

une normalisation afin de tracer les différentes évolutions du nombre de pores sur une même 

figure : 

où Nt désigne le nombre de pores à l’instant t et Nmax le nombre maximal de pores présent dans 

l’échantillon au cours du vieillissement. 

La Figure 3.17a et la Figure 3.17b présentent respectivement l’évolution du nombre de pores 

après normalisation en fonction du temps pour tous les échantillons nus et pour les échantillons 

revêtus/mixte. On note de façon générale que plus la température de vieillissement est 

importante, plus la diminution des pores est rapide (jusqu’à tcrit pour 260°C E-Cu et 350°C E- 

Cu). Par exemple, pour une durée de 200 minutes de vieillissement, le nombre de pores des 

échantillons nus diminue par rapport à l’échantillon non vieilli d’environ 2%, 13% et 17% 

respectivement pour des températures d’essais de 200, 300 et 350°C. Cette diminution, pour 

une durée de 90 minutes de vieillissement des échantillons revêtus/mixte est d’environ 2%, 5%, 

13% et 28% respectivement pour 200, 260, 300 et 350°C. 

 

 
Np (%) =  

Nt

Nmax
× 100 3.8 
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Figure 3.17 : Evolution normalisée du nombre de pores a) E-nu – b) E-Cu & E-mixte (les pointillés 

sont tracés à titre indicatif) 

En comparant la cinétique de décroissance des pores des échantillons nus et des échantillons 

revêtus/mixte (en tenant compte uniquement de la partie linéaire), on peut remarquer qu’elle 

est plus importante pour les échantillons revêtus/mixte que pour les échantillons nus (exemple 

Figure 3.18). 

 

Figure 3.18 : Comparaison de l’évolution du nombre de pores des échantillons nus et revêtus 

a) vieillissement à 200°C et b) vieillissement à 350°C 
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3.4.4 Evolution de la sphéricité des pores 

On s’intéresse à présent à l’évolution de la morphologie globale des pores au cours du 

vieillissement. Bien que les pores aient des formes complexes (exemple la Figure 3.19 ainsi que 

la Figure 3.3), en première approche, la sphéricité a été utilisée comme descripteur 

morphologique. La sphéricité ᴪ des pores est définie comme le rapport entre l'aire de la sphère 

de volume V et l'aire réelle 𝐴 de la particule : 

 
ᴪ = 

𝜋1/3(6𝑉)2/3

𝐴
 3.9 

Ici, le volume 𝑉 de la particule (= pore) correspond au nombre de voxel tandis que son aire 𝐴 

est obtenue grâce à Avizo après la segmentation des images. ᴪ vaut 1 pour une particule 

parfaitement sphérique. En raison de l'inégalité isopérimétrique [15], toute particule a une 

sphéricité inférieure ou égale à 1.  

 

Figure 3.19 : Exemple de la morphologie de quelques pores isolés 

La Figure 3.20 présente l’évolution de la sphéricité moyenne ᴪ en fonction du temps de 

vieillissement pour tous les échantillons nus. On remarque que la sphéricité moyenne des pores 

est comprise entre 0,7 et 0,9. Cette dernière semble augmenter légèrement au cours du 

vieillissement. Ceci signifie que les pores en grand majorité tendent à aller vers une 

sphéroïdisation au cours du vieillissement. On observe des pentes d’évolution légèrement 

différentes. 
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Figure 3.20 : Evolution de la sphéricité moyenne des pores des échantillons nus - a) 200°C E-nu, b) 

300°C E-nu et c) 350°C E-nu 

La Figure 3.21 présente l’évolution de la sphéricité moyenne ᴪ en fonction du temps de 

vieillissement pour tous les échantillons revêtus/mixte.  

 

Figure 3.21 : Evolution de la sphéricité moyenne des pores des échantillons revêtus/mixte 

a) 200°C E- Cu, b) 260°C E-Cu c) 300°C E-mixte d) 350°C E-Cu 
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On remarque que le comportement de l’évolution de la sphéricité moyenne des pores n'est pas 

similaire pour tous les échantillons présentant une interface Cu. Pour les échantillons 200°C E-

Cu et 350°C E-Cu, une légère tendance haussière est observée. En ce qui concerne l'échantillon 

260°C E-Cu, l'évolution diminue légèrement tandis qu'elle est sensiblement constante pour 

l'échantillon 300°C E-mixte. 

Il est tout de même remarquable que la sphéricité moyenne initiale de tous les échantillons soit 

très proche. Ceci veut dire que, même s'il y a des variations de fraction de pores d'une zone à 

l'autre dans les échantillons, la morphologie globale de la structure poreuse est identique, au 

moins à l'état initial. 

En résumé, nous pouvons dire que la structure poreuse de l'Ag fritté évolue de manière notable 

au cours du vieillissement malgré une densité apparente qui reste constante. L'évolution est très 

différente pour les deux types d'échantillons (nus et revêtus/mixte). Tous les échantillons nus 

ont des comportements similaires au cours du vieillissement : le volume moyen des pores suit 

une évolution croissante linéaire et le nombre de pores diminue au cours du vieillissement dans 

les conditions choisies. S'agissant des échantillons revêtus/mixte, les évolutions ne sont pas 

toutes similaires. Dans le cas de l'échantillon revêtu vieilli à 200°C, le comportement au cours 

du vieillissement semble suivre celui des échantillons nus. Pour les autres, les évolutions sont 

plus complexes : une augmentation du volume moyen des pores jusqu’à un temps (tcrit) est 

d'abord observée avant qu'une déviation n'apparaisse. Dans ce cas, le nombre de pores diminue 

jusqu'au tcrit puis réaugmente légèrement sauf pour 300°C E-mixte pour lequel seule une 

diminution du nombre de pores est observée.  On a noté que plus la température est élevée, plus 

tcrit est court. 

L'analyse via l'indicateur de moyenne ne donne pas d'information concernant l'évolution à 

l'échelle locale des pores. Rappelons qu'il a été mis en évidence précédemment deux 

populations distinctes de pores en fonction de leur volume. Une analyse plus locale des pores 

en séparant les deux populations est alors nécessaire pour mieux comprendre les différentes 

évolutions. 

 

3.5 Etudes par catégories de pores 

Comme observé dans la section 3.3, les pores présents dans les échantillons peuvent être classés 

en deux catégories en fonction de leur diamètre équivalent : i) les petits pores (PP) qui sont des 
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pores isolés avec des diamètres équivalents très petits et ii) les gros pores (GP) qui sont des 

réseaux de pores très connectés et de volume très grand s'étalant en général sur l'ensemble du 

volume de l'échantillon. Afin de mieux comprendre les évolutions complexes opérant dans les 

échantillons au cours du vieillissement, une étude séparée de chacune des catégories des pores 

est nécessaire. 

3.5.1 Evolution des PP 

Les évolutions des PP dans les piliers 300°C E-mixte et 350°C E-Cu sont représentées 

respectivement sur la Figure 3.22a et la Figure 3.22b à titre illustratif. Chaque couleur indique 

un PP.  

 

 

Figure 3.22 : Illustration de l'évolution des PP dans les piliers a) 300°C E-mixte et b) 350°C E-Cu 
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On peut observer que la distribution globale semble peu changer avec le temps. Sur la Figure 

3.22a, les zones encerclées en rouges définissent les mêmes régions contenant ou non des 

clusters constitués de quelques PP au cours du vieillissement. Pour la région 1, on observe une 

augmentation qualitative du volume des PP au cours du vieillissement par rapport à t = 0. Pour 

la région 2, à t = 0, il y avait 2 PP. Ces derniers disparaissent au cours du vieillissement. Sur la 

Figure 3.22b, on remarque aussi des évolutions similaires. Au cours du vieillissement, certains 

PP apparaissent, et d’autres disparaissent (exemple de région 1 et 2). 

 

3.5.1.1 Evolution du nombre et du volume moyen des PP 

L’évolution du nombre des PP en fonction du temps de 350°C E-nu et de 350°C E-Cu est 

présentée sur la Figure 3.23. Pour 350°C E-nu, le nombre de PP ne fait que diminuer avec le 

temps. Pour 350°C E-Cu, le nombre de PP diminue jusqu’à un temps tcrit au-delà duquel, une 

légère augmentation est observée. En effet, on note que l'évolution des PP, représentant 99% 

du nombre total des pores, suit la même tendance que l'évolution globale observée pour tous 

les échantillons (cf. Figure 3.17). 

 

Figure 3.23 : Exemple d’évolution du nombre de PP - a) 350°C E-nu, b) 350°C E-Cu 

La Figure 3.24 présente l’évolution du volume moyen des PP en unité arbitraire de tous les 

échantillons. L’utilisation de l’unité arbitraire a pour but de représenter toutes les évolutions 

sur une même figure et de faciliter la comparaison. On remarque, pour tous les piliers que le 

volume moyen des PP n’évolue quasiment pas avec le temps. Il reste relativement constant 

malgré l’évolution de leur nombre. 
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Figure 3.24 : Evolution du volume moyen en unité arbitraire des PP 

La Figure 3.25 donne un aperçu de la distribution en diamètre équivalent des PP au cours du 

vieillissement à 200°C et à 350°C pour les échantillons nus et revêtus. On remarque que toutes 

les distributions ont leur pic quasiment centré au même diamètre (environ 180 nm). De plus, 

aucune différence n’a été notée entre les distributions des échantillons nus et celles des 

échantillons revêtus. 

 

Figure 3.25 : Distribution en diamètres équivalents des PP - a) 200°C E-nu, b) 350°C E-nu, c) 200°C 

E-Cu et d) 350°C E-Cu 
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3.5.1.2 Evolution des clusters des PP au cours du vieillissement 

On s’intéresse ici à l’évolution des clusters de PP au cours du vieillissement. Un cluster désigne 

un ensemble de PP isolés dans un échantillon dont on peut suivre qualitativement et 

quantitativement son évolution au cours du temps. La Figure 3.26 montre un exemple de cluster 

contenant 3 PP extraits d’un pilier poreux. 

 

Figure 3.26 : Exemple d’extraction d’un cluster contenant 3 PP 

La Figure 3.27 présente le cluster I et le cluster II extrait respectivement de l’Ag fritté non vieilli 

200°C E-Cu et 300°C E-mixte (i.e. t = 0). 

 

Figure 3.27 : a) Cluster I et  b) cluster II 

Le Tableau 3.11 illustre l’évolution du volume, du nombre et de la sphéricité des PP du cluster 

I au cours du vieillissement. A l’état fritté (i.e. t = 0), un seul pore est présent dans ce cluster 

avec un volume V0 = 0,70 µm3 et une sphéricité de 0,41. Après seulement 10 minutes de 

vieillissement, ce pore unique se découpe au niveau des cous (partie où l’épaisseur du pore est 

très faible) en 3 PP avec un volume total de 0,38 µm3. Les sphéricités de ces 3 PP sont 

respectivement de 0,76/ 0,60/ et 0,85 (Tableau 3.11b). Ces 3 sphéricités sont toutes supérieures 
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à la sphéricité obtenue à t = 0. Ensuite à t = 40 minutes, les 3 pores observés au temps précédent 

se sont joints de nouveau pour donner un seul pore de volume 0,64 µm3 avec une sphéricité de 

0,45. Cette sphéricité est inférieure à celles obtenues pour chacun des pores observées à l'instant 

précédent et est proche de la sphéricité initiale (i.e. t = 0). L’évolution de ce cluster se poursuit 

avec une succession de séparation et de regroupement de PP. En résumé, on peut noter que deux 

phénomènes gouvernent l’évolution des PP du cluster I :  

i) Les PP ayant des sphéricités faibles se découpent en plusieurs PP de volumes plus petits 

mais avec des sphéricités plus élevées que celles du temps précédent. Le découpage se 

produit aux endroits où l’épaisseur du pore est plus faible et des courbures importantes.  

ii) Les PP avec des sphéricités élevées se joignent pour donner un ou plusieurs pores de 

volume plus grands mais dont les sphéricités sont faibles. Ces deux phénomènes se 

poursuivent ainsi de suite tout au long du vieillissement. 

L'évolution constatée dans le cluster II est très similaire à celle observée dans le cluster I 

(Tableau 3.12). On observe les deux phénomènes de découpage et de jonction des PP. La 

particularité du cluster II est qu’il y a une différence notable entre les PP présents dans le cluster 

à t = 0 et à t = 10 minutes. A t = 0, le cluster II présente trois pores qui se joignent ensuite entre 

eux pour donner deux pores, plus l’apparition d’un nouveau PP à t = 10 minutes. 

Tableau 3.11 : Evolution du cluster I au cours du temps (200°C E-Cu) 
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Tableau 3.12 : Evolution du cluster II au cours du temps (300°C E-mixte) 

 

En traçant la sphéricité moyenne et le volume des deux clusters en fonction du temps (Figure 

3.28), on note que la sphéricité moyenne oscille autour d’une valeur moyenne et le volume varie 

finalement très peu. 

 

Figure 3.28 : Evolution de la sphéricité moyenne et du volume total des PP a) cluster I et b) cluster II 

Le Tableau 3.13 donne un exemple de PP n’interagissant pas avec les autres au cours du temps 

pour un vieillissement à 300°C. On remarque que le diamètre équivalent de ce pore ne varie 

pas avec le temps. En revanche, sa sphéricité au cours du vieillissement ne fait qu’augmenter.  

Tableau 3.13 : Exemple d'évolution morphologique d'un PP isolé n’interagissant pas au 

cours du temps (300°C E-nu) 
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3.5.1.3 Evolution de la sphéricité moyenne des PP 

La Figure 3.29 montre l’évolution de la sphéricité moyenne des PP en fonction du temps des 

échantillons nus et revêtus vieillis à 200°C et à 350°C. La sphéricité moyenne des PP augmente 

légèrement en fonction du temps pour les deux types d'échantillons. On retrouve les mêmes 

courbes qu'avec tous les pores car les GP sont si peu nombreux que leurs sphéricités n'impactent 

pas la moyenne. 

 

Figure 3.29 : Evolution de la sphéricité moyenne des PP - a) 200°C E-nu, b) 350°C E-nu, c) 200°C E- 

Cu et d) 350°C E-Cu 

 

 

3.5.2 Evolution des GP 

La Figure 3.30a et la Figure 3.30b illustrent respectivement l’évolution des GP dans le pilier 

300°C E-mixte et dans le pilier 350°C E-Cu. Seuls les GP sont représentés en couleur sur ces 

figures. Les PP et les autres matériaux (Ag et Cu) sont mis en transparent et sont donc invisibles. 

Dans la Figure 3.30a, nous pouvons remarquer la présence d’un seul GP dans le pilier 300°C 

E-mixte. On note l’apparition des zones très denses (sans pores) et des zones qui deviennent 

très poreuses au cours du vieillissement (exemple : zone 1 et zone 2). Dans la Figure 3.30b, on 

note la présence de 3 GP dans le pilier 350°C E-Cu. On peut remarquer l’évolution de chaque 

GP au cours du temps : qualitativement chaque GP a augmenté de volume par rapport à l’état 
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initial (i.e. t = 0). Un rapprochement des différentes régions poreuses au cours du vieillissement 

peut être aussi constaté. Ces évolutions sont très complexes et nécessitent une étude très 

détaillée. 

 

 

Figure 3.30 : Illustration de l'évolution des GP dans les piliers - a) 300°C E-mixte et b) 350°C E-Cu 
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3.5.2.1 Evolution du nombre et du volume moyen des GP 

Le nombre de GP dans tous les piliers poreux est compris entre 1 et 6. Ce nombre représente 

moins de 1% du nombre total des pores et n’évolue pas au cours du vieillissement. Autrement 

dit, comme nous pouvons le constater sur la Figure 3.30, le nombre de GP ne change pas malgré 

l’évolution notable de ces derniers. 

La Figure 3.31 montre des exemples d’évolution du volume moyen normalisé des GP en 

fonction du temps des échantillons nus et revêtus. Pour les échantillons nus, on remarque que 

l’évolution suit le mûrissement d’Ostwald. Pour les échantillons revêtus, on note une évolution 

croissante linéaire au début du vieillissement jusqu’à un certain temps tcrit avant qu'une 

déviation n'apparaisse (Figure 3.31b). On note aussi que plus la température est élevée, plus la 

cinétique de croissance des GP est importante. En effet, les évolutions du volume moyen des 

GP, pour tous les échantillons, sont très similaires aux évolutions globales du volume moyen 

de tous les pores déjà présentées sur la Figure 3.10 et la Figure 3.11. Ces observations sont 

cohérentes avec le fait que les GP représentent presque plus de 80% du volume total poreux 

pour chaque échantillon. 

 

Figure 3.31 : Exemple d’évolution du volume moyen des GP a) E-nu et b) E-Cu 
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La Figure 3.32 fournit des exemples de distributions du diamètre moyen des GP d’un 

échantillon nu et d’un échantillon revêtu. On observe des évolutions clairement différentes : 

 Pour l’échantillon nu (Figure 3.32a), le diamètre moyen des GP ne fait qu’augmenter au 

cours du vieillissement thermique : ceci se traduit par le décalage de la distribution vers 

la droite avec le temps. La Figure 3.32c donne un aperçu visuel de l’évolution du GP le 

plus volumineux dans l’échantillon nu. On remarque que ce dernier ne fait qu’augmenter 

de volume au cours du temps, ce qui suit bien la tendance de la distribution. 

 Pour l’échantillon revêtu (Figure 3.32b), on remarque que le diamètre moyen augmente 

dans un premier temps puis diminue : ceci se traduit par le décalage de la distribution 

vers la droite dans un premier temps puis un retour vers la gauche. La Figure 3.32d 

fournit un aperçu visuel de l’évolution du GP le plus volumineux dans l’échantillon 

revêtu. On observe une augmentation du volume dans un premier temps avant qu'une 

diminution n'apparaisse, traduisant bien les deux décalages inverses observés sur la 

Figure 3.32b. 

 

 
Figure 3.32 : Distribution du diamètre moyen des GP : a) 350°C E-nu, b) 350°C E-Cu. Evolution du 

GP le plus volumineux : c) 350°C E-nu, d) 350°C E-Cu 
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3.5.2.2 Evolution de la sphéricité des GP 

L’évolution de la sphéricité moyenne des GP en fonction du temps pour tous les échantillons 

nus est représentée sur la Figure 3.33. Une évolution légèrement décroissante, globalement 

linéaire, est observée pour tous les échantillons. La Figure 3.34 présente quant à elle, l’évolution 

de la sphéricité moyenne des GP en fonction du temps pour tous les échantillons revêtus/mixte. 

On note, pour 200°C E-Cu, une diminution de la sphéricité moyenne des GP tout au long du 

vieillissement (Figure 3.34a). Pour les autres températures (260°C E-Cu, 300°C E-mixte et 

350°C E-Cu), le comportement est plus complexe. On observe, pour les échantillons 260°C E-

Cu et 350°C E- Cu, une diminution rapide de la sphéricité au début du vieillissement jusqu’à 

un temps tcrit avant qu'une déviation n'apparaisse (Figure 3.34b, d). Pour l'échantillon 300°C E-

mixte, on note une évolution de la sphéricité moyenne des GP variant très peu jusqu’à un temps 

tcrit avant qu'une déviation n'apparaisse (Figure 3.34c). Ces tcrit sont dans les mêmes plages que 

ceux observés lors de l'évolution du volume moyen et du nombre de pores. Il est important de 

préciser que toutes ces évolutions de la sphéricité moyenne observées pour les GP sont inverses 

à celles de l’ensemble des pores présentées à la Figure 3.20 et à la Figure 3.21. 

 

Figure 3.33 : Evolution de la sphéricité moyenne des GP des échantillons nus a) 200°C E-nu, b) 

300°C E-nu et c) 350°C E-nu 
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Figure 3.34 : Evolution de la sphéricité moyenne des GP des échantillons revêtus/mixte a) 200°C E- 

Cu, b) 260°C E-Cu, c) 300°C E-mixte et d) 350°C E-Cu 

 

En résumé, l'analyse plus locale des pores en séparant les deux populations montre que 

l'évolution des pores peut être très complexe. En effet, les comportements des PP et des GP sont 

complètement différents au cours du vieillissement. Il a été trouvé que le volume moyen des PP 

ne varie presque pas au cours du vieillissement et qu'il n'y a pas de différence notable entre les 

évolutions des PP des différents types d'échantillons. Quant aux GP, leur évolution semble 

suivre celle de l'ensemble de la structure poreuse et dépendent du type d'échantillon. 

 

 

3.6 Effet de l’interface Cu sur l’évolution de la microstructure 

Il a été observé tout au long de cette étude que la présence de l’interface Cu a un effet non 

négligeable sur l’évolution de la structure poreuse de l’Ag fritté. Il est donc question ici de 

quantifier et de comprendre mieux l’origine de cet effet. Pour ce faire, une étude a été réalisée 

sur différentes zones de l’échantillon 300°C E-mixte. La Figure 3.35 montre ces différentes 

zones : les zones proches de l'interface Cu et la zone à l’intérieur de l’Ag. L'épaisseur de la zone 
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proche de l'interface Cu considérée est d'environ 1,3 µm (mesurée à partir de la surface libre de 

l'échantillon). Le but est de suivre l’évolution séparée du volume moyen des pores dans ces 

différentes zones. 

 
Figure 3.35 : Illustration des différentes zones étudiées pour l'échantillon E-mixte : a) échantillon 

mixte et b) représentation schématique des différentes zones 

La Figure 3.36 montre l’évolution du volume moyen des pores des différentes zones de 300°C 

E-mixte définies sur la Figure 3.35. Ces évolutions sont comparées aux données des piliers 

entiers 300°C E-mixte et 300°C E-nu. On remarque que la cinétique de l’évolution des pores 

qui sont proches de l’interface Cu est différente de celle des pores au cœur de l’Ag. En effet, 

les deux évolutions de la structure poreuse (proche de l’interface Cu et au cœur de l’Ag) 

évoluent toutes linéairement conformément au mûrissement d’Ostwald comme dans le cas du 

pilier entier avec une cinétique accélérée pour les pores proches de l'interface Cu. Une déviation 

est ensuite observée pour la structure poreuse proche de l'interface Cu à un temps tcrit comme 

c'est le cas pour l’évolution globale de la structure du pilier entier. Aucune déviation n'est 

observée pour la région au cœur. 

En comparant l’évolution de la structure poreuse de 300°C E-nu avec les évolutions des 

différentes zones de 300°C E-mixte, on remarque que l’évolution au cœur de ce dernier est la 
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plus proche de celle de l’échantillon nu. En d’autres termes, la microstructure se trouvant "loin" 

des interfaces Cu a tendance à évoluer comme dans le cas de l’échantillon sans interface mais, 

à priori, avec une cinétique un peu plus grande.  

 

Figure 3.36 : Evolution du volume moyen des pores en fonction du temps pour E- mixte, E-mixte- 

Interface Cu, E-mixte-Cœur Ag et E-nu en représentation LSW 

 

 

3.7 Discussion 

3.7.1 Evolution de la microstructure poreuse à l'échelle des pores 

Les études rapportées dans la littérature portant sur l’évolution de la structure poreuse de l’Ag 

fritté sont en grande majorité réalisées en 2D (étude surfacique) [5]–[8]. Toutes ces études 

surfaciques n’ont pas été en mesure d'identifier la présence de deux familles distinctes de pores. 

Dans ces études en 2D, tous les auteurs ont montré une augmentation systématique des 

diamètres équivalents des pores au cours du vieillissement peu importe la taille de ces derniers 

(exemple Figure 3.37). 
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Figure 3.37 : Distribution des pores en fonction du temps de vieillissement à 125°C [5] 

Les résultats obtenus au cours de notre étude mettent en évidence l'apport de la 3D in situ. 

Comme cela avait été suggéré dans des études 3D récentes [2]–[4], l'étude des microstructures 

3D des échantillons d'Ag fritté a révélé qu'elles sont toutes composées des pores qu’on peut 

séparer en deux familles en fonction de leur taille : les PP et les GP. Le suivi in situ nous a 

permis de montrer que le volume des PP de tous les échantillons reste relativement constant au 

cours du vieillissement et seul le volume des GP évolue en suivant bien l’allure de l’évolution 

globale de la structure poreuse. Ceci n’est d’ailleurs pas surprenant car les GP représentent plus 

de 80% du volume poreux. 

L’étude de la distribution des PP a montré que, quels que soient les types des échantillons 

(revêtus ou non), il n’y a pas d’évolution remarquable de leur diamètre moyen en fonction du 

temps de vieillissement (exemple Figure 3.38a et b). Cependant, des évolutions complètement 

différentes ont été observées pour la distribution du diamètre moyen des GP dans les deux types 

d’échantillons : i) pour les échantillons nus, le diamètre moyen des GP ne fait qu’augmenter au 

cours du vieillissement (Figure 3.38c) et ii) pour les échantillons revêtus présentant un tcrit, on 

remarque que le diamètre moyen des GP augmente dans un premier temps puis diminue après 

le temps tcrit (Figure 3.38d). On peut en déduire – au vu de ces résultats - que seuls les GP 

influencent véritablement l'évolution de la microstructure des échantillons d'Ag fritté.  
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Figure 3.38 : Exemple d'évolution de la distribution des PP et des GP pour les deux types 

d'échantillons a), c) 350°C E-nu et b, d)350°C E-Cu 

Les différences entre notre étude et les travaux réalisés en 2D proviennent essentiellement du 

fait qu’en 2D, il est impossible de tenir compte de la connectivité des pores. La 2D ne permet 

pas de différencier les deux classes de pores. Autrement dit, dans une analyse surfacique, on ne 

peut considérer les GP que comme des PP distincts. À titre d’exemple, une analyse est réalisée 

en 3D puis en 2D sur une boite d’un réseau de pore de taille d'environ 5,6×5,6×5,6  µm3 extraite 

de l’échantillon 350°C E-Cu. La Figure 3.39 illustre ce volume 3D où la porosité est mise en 

couleur bleue et l’Ag est en transparent, ainsi que la représentation surfacique obtenue après 

une coupe suivant le plan rouge défini sur le rendu 3D (les pores sont en blanc et l’Ag en noir). 

L’étude 3D indique à t = 85 minutes, la présence d'un seul pore de rayon équivalent de 1,35 µm 

(Figure 3.39a) et à t = 216 minutes, la présence de ce même pore unique mais avec une 

augmentation de taille pour atteindre un rayon équivalent de 1,41 µm (Figure 3.39b). 

Cependant, l’étude en 2D nous montre de façon erronée la présence de plusieurs petits pores 

qui augmentent globalement de taille au cours du vieillissement avec un rayon moyen passant 

de 0,30 µm à 0,33 µm. 
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Figure 3.39 : Comparaison d’une étude 3D (volume 3D) et 2D (analyse de surface obtenue après une 

coupe suivant le plan rouge défini sur le rendu 3D) 

 

3.7.2 Densité 

Les différents résultats portant sur l’évolution de la densité de l'Ag fritté rapportés dans la 

littérature fait état à la fois de densification et d'absence de densification au cours du 

vieillissement. En effet dans les travaux précédents, la densité a été soit directement estimée en 

utilisant la fraction de surface des pores après des analyses d'images, soit obtenue en mesurant 

le rapport poids/volume des échantillons [5]–[7], [10], [11]. Dans notre étude 3D, on note que 

la densité n’évolue presque pas au cours du vieillissement pour les différentes températures 

d’essais malgré l’évolution non négligeable de la microstructure. L'absence de densification au 

cours du vieillissement - même pour des températures bien supérieures à la température de 

frittage (240°C) - indique que le frittage ne s'est pas poursuivi après l'étape initiale de frittage 

dans les conditions de vieillissement choisies. Ceci a été observé à la fois pour les échantillons 

nus et les échantillons revêtus/mixte. Dans ce dernier cas, cela est d'autant plus surprenant car 

les contraintes thermiques de compression se développant à l’intérieur de l'Ag, résultant de la 
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différence des CTE entre le Cu et l'Ag, sont supérieures à celle utilisée pour réaliser le frittage 

(~10 MPa) et les températures sont elles aussi très supérieures à celle du frittage (240°C) sauf 

le vieillissement à 200°C (Tableau 2.2). Bien qu'une densification ne puisse être exclue pour un 

temps de vieillissement plus long, il est toutefois surprenant que cela ne se soit pas déjà produite 

au cours de nos expériences car les coefficients d'auto-diffusion de l'Ag à 350°C sont de deux 

ordres de grandeur plus élevés qu'à 240°C et le temps de vieillissement (~420 minutes) est 

environ 140 fois plus long que le temps de frittage (3 minutes) [16], [17]. Il est donc probable 

qu'à ces températures, les contraintes thermiques soient relâchées très rapidement. 

Il faut aussi noter que les études rapportant une variation de la densité avec le vieillissement 

sont souvent basées sur l'évolution de la fraction surfacique des pores. Par exemple, Choe et al. 

[6] ont conclu à une densification au cours du vieillissement dans leur étude 2D en se basant 

sur la Figure 3.40. Cependant, en multipliant la surface moyenne des pores avec le nombre de 

pores que ces derniers ont présenté dans la Figure 3.40, on obtient les résultats rapportés dans 

le Tableau 3.14 : la fraction surfacique des pores reste en fait quasi-constante au cours du 

vieillissement. Ceci est contraire à la conclusion tirée de leurs propres résultats. L'analyse de 

surface est potentiellement altérée par la dimension de la fenêtre d'étude : celle-ci doit être 

adaptée en fonction de la distribution surfacique des pores et de leurs dimensions. 

 

Figure 3.40 : Variation de la surface moyenne et du nombre de pores en fonction du temps 

d'exposition thermique (250°C) [6] 
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Tableau 3.14 : revue des résultats de [6] 

Temps (heures) 0 50 200 500 1000 

Surface moyenne des pores (µm2) 7,9 9,3 10,8 11,5 11,3 

Nombre de pores (%) 100 85 73 69 70 

Porosité surfacique (µm2) 790 790,5 788,4 793,5 791 

 
3.7.3 Evolution des pores dans le système nu et revêtu/mixte 

3.7.3.1 Evolution des pores dans le système nu 

Dans le système nu, une évolution des pores suivant un comportement de type mûrissement 

d'Ostwald, concomitante à une légère sphéroïdisation globale des pores a été observée. 

L'évolution est donc pilotée par l'énergie de surface. Ceci est en bon accord avec les résultats 

rapportés dans la littérature que ce soit en 2D ou en 3D pour des températures de vieillissement 

plus faibles [4], [5]. Cependant, même si l’évolution de la sphéricité moyenne des pores 

augmente légèrement tout au long du vieillissement dans les conditions d'étude, ceci n'est pas 

le cas pour les deux familles de pores. En effet, il a été remarqué que les PP (surtout ceux 

n’interagissant pas avec les autres) ne font qu’augmenter leur sphéricité en majorité au cours 

du vieillissement thermique (exemple Figure 3.41).  

 

Figure 3.41 : Exemple d’évolution de la sphéricité d’un PP isolé (300°C E-nu) 
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En ce qui concerne les GP, leur sphéricité diminue légèrement au cours du temps. En effet, il a 

été observé qu'au cours du vieillissement thermique, l'évolution du volume des GP se fait par 

"branchage" avec les PP proches. Cette évolution des GP - au détriment des PP - est souvent 

bloquée par les grains d'Ag, qui les empêchent de tendre vers une sphéroïdisation (Figure 3.42).  

 

Figure 3.42 : Illustration d’interaction entre GP et PP a) GP et PP disjoints b) GP et PP joints 

(diminution de la sphéricité du GP) 

3.7.3.2 Evolution des pores dans le système revêtu 

On s'intéresse ici uniquement au comportement des piliers revêtus du Cu vieillis à 260°C et 

350°C présentant un tcrit. Dans ces cas, il a été observé que l'évolution du volume moyen des 

pores suit, au moins jusqu'au tcrit, un comportement du type mûrissement d'Ostwald avant 

qu'une déviation n'apparaisse. En ce qui concerne l'évolution de la sphéricité moyenne des pores 

- spécialement des GP – et l'évolution du nombre des pores, les deux diminuent dans un premier 

temps jusqu'au tcrit avant de réaugmenter. Il a été trouvé que seuls les GP sont responsables de 

ces évolutions très complexes dans les piliers revêtus. La Figure 3.43 et le Tableau 3.15 

présentent l'évolution de quelques GP dans les piliers revêtus. Sur la Figure 3.43a, le plus 

volumineux des GP dans l’échantillon 350°C E-Cu est représenté. On observe une 

augmentation du volume de ce dernier dans un premier temps, puis une diminution apparait. 

On peut remarquer que cette diminution du volume s’opère avec l’apparition de 3 nouveaux PP 

dans la structure. Grâce à un plugin du logiciel ImageJ appelé "Skeletonize3D", la somme des 

longueurs des différentes branches constituant ce réseau de pores (appelé ici tortuosité 3D) a 

été également calculée et rapportée dans le Tableau 3.15. Les autres caractéristiques 

morphologiques de ce réseau de pores sont aussi indiquées dans ce tableau. On peut noter 



3 Caractérisation 3D in situ de la microstructure au cours du vieillissement 

 

138 

 

qu'avant le tcrit, la tortuosité 3D du réseau GP augmente et sa sphéricité diminue. Après le tcrit, 

le phénomène inverse se passe i.e. la tortuosité 3D diminue et la sphéricité augmente. Un détail 

de ce comportement est donné à la Figure 3.43b pour un bout de GP extrait de l’échantillon 

260°C E-Cu. Il apparait donc qu'après tcrit, certaines branches se séparent des GP et forment des 

clusters de PP avec des sphéricités plus élevées. 

 

Figure 3.43 : a) Evolution du volume du plus grand pore dans 350°C E-Cu et b) évolution d’un bout 

du GP dans 260°C E-Cu. 

Tableau 3.15 : Caractéristiques du GP présenté sur la figure 3.43a 

Temps (min) 22  85 216 

V
T
 (µm

3
) 51,4 57,9 54,8 

Nombre de pores 1 GP 1 GP 1 GP + 3 PP 

Tortuosité 3D des GP (µm) 406,8 461,3 428,2 

Sphéricité 

0,13 0,12 0,13 

    0,6 

    0,9 

    0,9 

On rappelle que les contraintes thermiques développées dans le matériau fritté résultant de la 

différence des CTE entre le Cu et l'Ag en température ont été estimées entre - 22 MPa et - 45 

MPa (pour des températures comprises entre 200°C et 350°C). Dans la littérature, il a été montré 

que lorsqu'un pore ondulé de forme cylindrique avec une longueur d'onde  finie est piloté par 

l'énergie de surface, ce dernier se sépare en plusieurs pores sphériques sous certaines conditions 

(exemple Figure 3.44) [18]. Dans le cas des échantillons revêtus, il apparait que les GP de 
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sphéricité très faible - présentant notamment de nombreuses ramifications - se séparent en 

plusieurs PP plus sphériques au cours du vieillissement. 

 

Figure 3.44 : Illustration de l'évolution morphologique d'un pore ondulé "cylindrique" (d’après [18]). 

3.7.3.3 Evolutions observées dans l’échantillon mixte 

On s'intéresse particulièrement ici au cas de l’échantillon mixte car celui-ci est plus proche d'un 

système substrat-joint réaliste, i.e. plan, que les échantillons cylindriques revêtus. La Figure 

3.45 résume les évolutions du volume moyen des pores pour les différentes régions définies 

précédemment pour l'échantillon mixte (les évolutions du volume moyen des piliers entiers 

300°C E-mixte et 300°C E-nu sont aussi représentées). 

 

Figure 3.45 : a) Illustration des différentes zones étudiées pour l’échantillon E-mixte et b) évolution 

du volume moyen des pores des différentes zones en fonction du temps 
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On observe que l’évolution des pores au cœur de l’Ag est très proche de celle de l’échantillon 

nu (300°C E-nu). Les pores proches de l’interface Cu ont une évolution accélérée. En effet, on 

s'attend à ce que les contraintes thermiques dans l'Ag le long de l'interface (le long des axes 

(Ox) et (Oz)) soient égales à celles des échantillons cylindriques revêtus (même épaisseur Cu, 

même température). Le rapport d'épaisseur entre le Cu et l’Ag étant faible (proche de 0,25), on 

peut supposer que ces contraintes thermiques diminuent et tendent vers zéro lorsqu’on s’éloigne 

de l'interface Cu vers le centre de l'échantillon car l'Ag présente des surfaces libres (Figure 

3.45a). Cependant, il faut noter que le niveau de contrainte au cœur de l'Ag pour l’échantillon 

mixte n'est pas nul comme ce serait le cas pour les échantillons nus. La Figure 3.46 illustre la 

distribution éventuelle des contraintes dans l'échantillon mixte. Ceci pourrait expliquer le 

comportement légèrement plus accéléré des structures poreuses au cœur de l'Ag de l'échantillon 

mixte comparativement aux données de l'échantillon nu. Mentionnons toutefois que ces 

données sont obtenues sur des zones de faible statistique. Néanmoins, nous pouvons en déduire 

- au vu de ces résultats - que les contraintes semblent jouer un rôle accélérateur sur l’évolution 

de la microstructure ne serait-ce que jusqu’au tcrit. 

 

Figure 3.46 : Illustration de la distribution des contraintes thermiques dans l'échantillon mixte 

3.7.3.4 Evolution des temps critiques en fonction de la température 

Les temps critiques tcrit observés lors des évolutions microstructurales des piliers revêtus/mixte 

dépendent de la température. Etonnamment, pour l’échantillon revêtu vieilli à 200°C, aucun tcrit 

n’a pu être observé. Le phénomène étant thermiquement activé, nous pouvons estimer tcrit pour 
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200°C grâce à la  loi classique d’Arrhenius, en utilisant les données obtenues aux températures 

plus élevées :  

 1

𝑡𝑐𝑟𝑖𝑡
=

1

𝑡0
× exp (

−𝑄𝑡𝑐𝑟𝑖𝑡

𝑘𝑇
)  3.10 

avec t0 une constante, 𝑄𝑡𝑐𝑟𝑖𝑡 l'énergie d'activation, 𝑘 la constante de Boltzmann 

(8,31 J·mol−1 ·K−1) et T la température. 

La Figure 3.47 représente log (1/tcrit) en fonction de 1/T. L’intervalle de valeur correspond à la 

l’incertitude liée à la détermination des tcrit pour chaque température. Comme attendu pour un 

mécanisme thermiquement activé,  log(1/tcrit) décroit linéairement en fonction de l'inverse de la 

température. À partir de la pente de la régression linéaire, on obtient une énergie d’activation 

de 𝑄𝑡𝑐𝑟𝑖𝑡 = 13,2 KJ/mol. 

 

Figure 3.47 : Estimation du  𝑄𝑡𝑐𝑟𝑖𝑡 et du temps tcrit pour 200°C E-Cu  

 

En se basant sur les représentations des données de la Figure 3.47, une extrapolation à T = 

200°C donne un temps 𝑡𝑐𝑟𝑖𝑡
200 compris entre 421 minutes et 495 minutes. Ceci est au-delà du 

temps de vieillissement réalisé lors de notre étude (le vieillissement à 200°C n'a été effectué 

que pendant environ 350 minutes maximum), expliquant peut être le comportement monotone 

croissant linéaire du volume moyen observé. Ceci dit, dans nos conditions d’étude, si une 

accélération de la cinétique d'évolution des pores a été observée pour l’échantillon 200°C E-Cu 

comparativement à l’échantillon 200°C E-nu, la présence d'un tcrit n'est pas garanti. En effet, 

comme pour l'évolution des pores au cœur de l'échantillon mixte vieilli à 300°C (Figure 3.45), 

il est possible que les contraintes thermiques développées à l’intérieur de l’Ag pour 
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l’échantillon 200°C E-Cu restent suffisamment faibles pour que la cinétique d'évolution des 

pores soit contrôlée principalement par l'énergie de surface durant tout le vieillissement. Cette 

dernière hypothèse reste à vérifier.  

3.7.4 Estimation de l’énergie d’activation QE-nu et QE-Cu  

D'après ce qui précède, l’évolution du volume moyen des pores au cours du vieillissement de 

tous les échantillons suit un comportement de type mûrissement d’Ostwald (jusqu’au tcrit pour 

les échantillons revêtus/mixte). Par ailleurs, la constante de cinétique de grossissement 𝐾 dans 

la formule du mûrissement d’Ostwald varie classiquement avec la température selon une loi  

classique [19] :  

 𝑅3 − 𝑅0
3 = 𝐾 × 𝑡         3.11 

avec :  

 
𝐾 =

8Ɣ𝐶∞𝑣2𝐷

9𝑅𝑔𝑇
  

où Ɣ est l’énergie de surface, 𝐶∞ est la solubilité des particules, 𝑣 est le volume molaire, 𝐷 est 

le coefficient de diffusion de l'espèce chimique (ici Ag), 𝑅𝑔 est la constante du gaz parfait et 𝑇 

est la température. 

On peut écrire une relation de proportionnalité entre (𝐾 × 𝑇) et l’énergie d’activation :  

 𝐾 × 𝑇 ∝ exp (−
𝑄

𝑘𝑇
)  3.12 

avec 𝑄 l'énergie d'activation de la diffusion, T la température et 𝑘 la constante de Boltzmann. 

L’énergie d’activation des différents systèmes a donc été estimée en traçant l’équation 3.13 

(Figure 3.48). 

 
𝑙𝑜𝑔(𝐾 × 𝑇) =  −

𝑄

𝑘𝑇
 3.13 
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Figure 3.48 : Variation de K×T en fonction de 1/T 

 

Les pentes des régressions linéaires de la Figure 3.48 permettent d'obtenir les constantes 

𝑄𝐸−𝑛𝑢et 𝑄𝐸−𝐶𝑢, correspondant respectivement à l'énergie d’activation pour le système nu et 

pour le système revêtu/mixte : 

𝑄𝐸−𝑛𝑢 = 3,8 KJ/mol          pour les échantillons nus 

                𝑄𝐸−𝐶𝑢 = 15,4 KJ/mol        pour les échantillons revêtus/mixte 

On remarque que l'énergie d'activation dans le système revêtu/mixte (𝑄𝐸−𝐶𝑢) est supérieure à 

celle du système nu (𝑄𝐸−𝑛𝑢). De manière très intéressante, les énergies d'activation  𝑄𝑡𝑐𝑟𝑖𝑡 et 

𝑄𝐸−𝐶𝑢 sont de même ordre de grandeur. Le mécanisme responsable de l'accélération du 

mûrissement d'Ostwald induite par la présence du revêtement de Cu (i.e. les contraintes 

thermiques) semble ainsi être en étroite corrélation avec le mécanisme impliqué avec tcrit. Les 

valeurs d’énergie d’activation estimées pour la diffusion dans le cas des matériaux revêtus et 

nus interpellent toutefois sur le mécanisme mis en jeu lors des évolutions. En effet, si une 

cinétique de croissance plus rapide des pores pour les échantillons revêtus par rapport à celles 

mesurées pour les échantillons nus (avant tcrit) est systématiquement observée, il est surprenant 

que la barrière de diffusion soit supérieure. 

De nombreuses études  rapportent dans la littérature que la diffusion devient plus difficile dans 

les monocristaux sous contrainte (i.e. une diminution de la diffusion et donc une augmentation 

de la barrière de diffusion QE [20]–[22]. Ceci étant, si on compare les niveaux de contraintes 

présentes lors de ces études (en général, compressions isostatiques de plusieurs centaines de 
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MPa voire plusieurs GPa) et les nôtres, il y a au moins un à plusieurs ordres de grandeur de 

différence : les nôtres sont globalement très faibles. Par exemple, si on s'intéresse aux données 

portant sur l'auto-diffusion dans les monocristaux d'Or à 527°C sous contraintes (Figure 3.49), 

on peut remarquer que pour une contrainte de 45 MPa (en pointillé dans la Figure 3.49), 

correspondant à la température la plus importante (350°C) dans notre étude, l'évolution du 

coefficient de diffusion est assez marginale.  

 

Figure 3.49 : Evolution de l'auto-diffusion dans l'Or sous contrainte hydrostatique à 800°K [22] 

De plus, ces études de la littérature portent toutes sur des matériaux homogènes, parfaitement 

denses, et les essais sont réalisés à température constante pour un niveau de contrainte appliqué 

variable.  Ces conditions sont très différentes des conditions rencontrées dans notre étude, pour 

lesquelles les contraintes dépendent directement de la température appliquée. De plus, notre 

étude porte sur un matériau très poreux et, pour les températures de vieillissement étudiées, les 

contraintes thermiques sont toujours supérieures à la limite d’élasticité [17], [23], [24]. Dans ce 

cas, il a été rapporté dans la littérature que ces contraintes se relaxent assez rapidement au début 

du vieillissement [17]. En outre, la géométrie complexe des pores laisse présager d’une 

distribution de niveaux de contraintes localement très hétérogène dans l’Ag fritté. La Figure 

3.50 illustre par exemple la répartition des contraintes locales dans l'Ag poreux après une 

simulation en traction simple autour d’un cluster de pores issus des données tomographiques  

(les détails du calcul par éléments finis sont donnés dans le chapitre suivant). Ces gradients de 

contrainte seront d’autant plus importants quand la température augmente.  
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Figure 3.50 : Répartition des contraintes locales dans un matériau poreux (la couleur bleue dans la 

cartographie correspond aux pores où les contraintes sont quasi-nulles) 

À la vue de ces observations, on peut légitimement émettre l’hypothèse que l'énergie 

d'activation obtenue dans notre étude pour le système revêtu/mixte ne peut pas être directement 

comparée aux données de la littérature. En effet, dans notre cas, deux effets simultanés se 

cumulent car dépendant l'un de l'autre : la température et les contraintes thermiques. Pour 

pouvoir distinguer clairement l'énergie d'activation liée à la température et celle liée à l'effet de 

la contrainte, il faudrait fixer le même niveau de contraintes pour toutes les températures.  

3.7.5 Croissance de grains d'Ag 

Lors du vieillissement thermique, la croissance des grains d’Ag dans le matériau fritté a été 

rapporté dans la littérature, la cinétique de croissance étant liée à la température [6], [25]. La 

question se pose du rôle de la croissance des grains sur l’évolution des pores. Il a été montré 

lors d'une étude en 2D sous microscope optique [25], que si l'évolution du matériau (Ag fritté) 

en contact avec une feuille de verre est quasi-inexistante à 200°C, celle-ci suit un comportement 

de type mûrissement d'Ostwald à partir de 250°C (Figure 3.51). Cependant pour les temps 

correspondant à nos expériences, ne dépassant guère 300 minutes, cette croissance reste assez 

limitée et relativement similaire pour les températures de test (250°C, 300°C et 350°C). En 

revanche, la cinétique initiale de croissance, avant qu'un régime stationnaire ne s'instaure, est 

différente en fonction de la température : de manière logique, plus la température est élevée, 

plus la cinétique d’évolution initiale est rapide (Figure 3.51). Il est intéressant de remarquer que 

le temps nécessaire pour atteindre ce régime stationnaire de croissance est d'environ 75 minutes 

à 350°C, 100 minutes à 300°C et 175 minutes à 260°C, soit à peu près les temps critiques de 

transition de régime de croissance des pores dans les piliers revêtus/mixte obtenus par le modèle 

d'Ostwald. Il faut cependant noter que les expériences rapportées dans les travaux [25] se sont 

déroulées sans effet de contrainte et que, dans notre cas, la croissance des grains est attendue 
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pour les deux types d'échantillons (piliers nus et piliers revêtus/mixte). Or, le temps critique 

n’existe que dans le seul cas des piliers revêtus/mixte, dans lesquels des contraintes thermiques 

se développent à cause de la différence de CTE entre l'Ag et le Cu. D’après nos observations, 

s'il est fortement probable que la croissance des grains dans le matériau influe sur l'évolution 

des pores, cet effet ne semble pas être fondamental pour expliquer l'évolution des pores 

observée dans notre étude au cours du vieillissement.  

 

Figure 3.51 : Evolution de la taille de grains d'Ag en fonction du temps [25] 

3.7.6 Flux atomiques locaux 

On sait que lorsque la température est suffisamment élevée, des phénomènes de diffusion 

(lacunaire ou ad-atome) en parallèle avec d’autres phénomènes plastiques comme la montée 

des dislocations, peuvent se produire. Il est bien établi que ces phénomènes de diffusion, soit 

en surface ou soit en volume, sont pilotés par des gradients de potentiel chimique ou de 

concentration [26]–[29]. Pour les phénomènes de diffusion en surface, le flux d’espèce 

diffusante est directement relié au gradient du potentiel chimique par la relation suivante : 

 𝐽𝑠𝑢𝑟𝑓 = −𝐷𝑠𝑢𝑟𝑓∇𝜇 3.14 

avec 𝐽𝑠𝑢𝑟𝑓 le flux de l’espèce diffusante en surface, 𝐷𝑠𝑢𝑟𝑓 le coefficient de diffusion surfacique 

et ∇𝜇 le gradient de potentiel chimique de l’espèce diffusante entre 2 points de la surface. Ce 

potentiel chimique µ peut s'écrire de la façon suivante [27] : 

 𝜇 = Ω(𝜖 +  Ɣ𝜏) 3.15 

avec Ω le volume molaire, 𝜖 la densité d’énergie élastique, Ɣ l’énergie de surface et 𝜏 la 

courbure de la surface.  
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Pour la diffusion en volume, le flux peut s’écrire : 

 𝐽𝑉𝑜𝑙 = −𝐷𝑉𝑜𝑙∇𝐶 3.16 

avec 𝐽𝑉𝑜𝑙 le flux de l’espèce diffusante en volume, 𝐷𝑉𝑜𝑙 le coefficient de diffusion en volume et 

∇𝐶 le gradient de concentration.  

Avec ces définitions du flux (équations 3.14 et 3.16), on associe des conditions sur les surfaces 

des pores. En effet, la concentration en espèce diffusante 𝐶𝑠𝑢𝑟𝑓 proche de la surface dépendant 

du potentiel chimique et de la température vérifie la condition de Gibbs-Thomson :  

 𝐶𝑠𝑢𝑟𝑓 = 𝐶0(1 −
𝜇

𝑘𝐵𝑇
)  3.17 

avec 𝑘𝐵 la constante de Boltzmann, 𝑇 la température et 𝜇 le potentiel chimique.  

À partir de ces équations 3.14, 3.15, 3.16 et 3.17, on peut tirer les conclusions suivantes : 

Dans le cas du matériau non-contraint i.e. les piliers nus, le flux des espèces diffusantes (lacunes 

ou ad-atomes) lors de la diffusion en volume ou en surface est dirigé des surfaces des pores 

présentant une courbure importante vers les surfaces de courbure moindre afin de minimiser 

l’énergie de surface (Figure 3.52). Ceci est cohérent avec les évolutions observées dans les 

piliers nus : une évolution des pores suivant un comportement de type mûrissement d'Ostwald, 

concomitante à une légère sphéroïdisation globale des pores. Ceci pourrait également expliquer 

les effets "collage / décollage" des clusters de petits pores observés car ceux-ci ne semblent être 

pas en mesure de minimiser leur énergie de surface : il y a toujours dans ce système une zone 

possédant une courbure supérieure à proximité d’une zone de courbure moindre.  

 

Figure 3.52 : Scénario pour l'évolution des pores dans le système nu / revêtu lié à la courbure des 

pores 
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En ce qui concerne les échantillons dans lesquels se développent des contraintes thermiques, la 

variation de densité locale d’énergie élastique autour des pores (Figure 3.50) peut aussi 

contribuer au flux des espèces diffusantes (Figure 3.53). 

 

Figure 3.53 : Scénario pour l'évolution des pores dans le système revêtu/mixte lié aux hétérogénéités 

de distribution de la densité d’énergie élastique locale 

Les évolutions de la porosité dans les échantillons revêtus/mixte semblent donc être gouvernées 

par la double contribution de la densité d'énergie élastique (provoquée par les contraintes 

thermiques résultant de la différence des CTE entre le Cu et l'Ag) d’une part et de l'énergie de 

surface (provoquée par la courbure) d’autre part. Rappelons que les deux types d'échantillons 

présentent des microstructures poreuses très proches à l’état initial.  

La contrainte thermique provoque des variations locales de densités d’énergie élastique (donc 

des gradients locaux) (voir Figure 3.50) qui sont d’autant plus élevées que la température est 

importante. Dans ce contexte, plus la température est élevée, plus le flux d’espèce diffusante 

générés par les gradients locaux de densité d’énergie élastique est grand. D’après les 

observations expérimentales, la cinétique d’évolution avant le temps critique tcrit est d’autant 

plus rapide que la température est élevée. Dans tous les cas, à température égale, l’évolution est 

plus rapide pour le matériau revêtu que pour le matériau nu. On peut donc raisonnablement 

émettre l’hypothèse que le gradient d’énergie élastique local est un phénomène de premier ordre 

sur les cinétiques d’évolutions initiales (jusqu'au tcrit) des matériaux revêtus. Il semble même 

prendre le pas sur les gradients d’énergie de surface, la sphéricité des GP diminuant rapidement 
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lors de cette croissance rapide initiale. Le temps critique observé pour les échantillons revêtus 

semble quant à lui correspondre à une transition de mécanisme d’évolution, entre gradient local 

de contrainte et gradient local de courbure. Il faut souligner que le temps critique est d’autant 

plus court que la température est élevée. Parallèlement, le différentiel entre la contrainte 

thermique (augmentant avec la température) et la limite d’élasticité est de plus en plus grand au 

fur et à mesure que la température de vieillissement est grande : la contrainte thermique 

augmente et la limite d’élasticité diminue avec la température. On s’attend donc à une relaxation 

des contraintes thermiques d’autant plus rapide que la température est élevée. Le tcrit pourrait 

donc être lié à un niveau de relaxation de contrainte suffisant pour que les gradients de courbure 

redeviennent le phénomène prédominant pilotant l’évolution des pores dans les systèmes 

revêtus, comme dans le cas du matériau nu (Figure 3.54). Ceci est en accord avec une 

augmentation de la sphéricité observé pour les GP dans le matériau revêtu dès le tcrit passé. Le 

rôle de la déformation plastique impliquée lors de la relaxation progressive de la contrainte 

thermique peut être aussi considéré pour la première partie de croissance (avant tcrit), celle-ci 

générant une augmentation de la densité des lacunes dans les zones les plus déformées, facilitant 

la diffusion.  

Cette hypothèse est supportée par les observations réalisées pour l’échantillon mixte : i) proche 

de l’interface, un tcrit est observé tandis que ii) dans la partie centrale de l’échantillon, pour 

laquelle la contrainte thermique est faible, aucun tcrit n’est mis en évidence. 

 

Figure 3.54 : Evolution de l’énergie élastique et de l'énergie de surface dans le système Ag/Cu  
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3.8 Conclusion 

Dans ce chapitre, l’évolution de la structure nanoporeuse de l’Ag fritté et, en particulier, le rôle 

de l’interface avec le Cu ont été étudiés au cours du vieillissement sur une plage de température 

comprise entre 200°C et 350°C. 

L'analyse des microstructures de tous les échantillons à l’état fritté a révélé qu’elles sont 

composées de structure poreuse très complexe. Les pores constituant toutes ces microstructures 

peuvent être séparés en deux catégories en fonction de leur volume : les petits pores (PP : très 

petits pores isolés) représentant plus de 99% du nombre total des pores et les gros pores (GP : 

réseau de pores de diamètre équivalent très important) qui ne sont accessibles qu’en 

tomographie 3D.  

Malgré une densité qui reste quasiment constante au cours du vieillissement, l'étude de la 

structure poreuse de tous les échantillons a montré une évolution notable en fonction du temps. 

Cette évolution est complètement différente pour les deux types d'échantillons (nus et 

revêtus/mixte). Pour tous les échantillons nus, un comportement similaire a été observé : le 

volume moyen des pores suit une évolution croissante linéaire, le nombre de pores diminue et 

la sphéricité moyenne des pores augmente légèrement au cours du vieillissement dans les 

conditions choisies. Pour les échantillons revêtus/mixte, ces évolutions sont plus complexes et 

ne sont pas toutes similaires. Dans le cas de l'échantillon revêtu vieilli à 200°C, le comportement 

au cours du vieillissement semble suivre celui des échantillons nus. Pour les autres, une 

augmentation du volume moyen des pores jusqu’à un temps critique a été d'abord observée 

avant l'apparition d'une déviation. On a noté que plus la température est élevée, plus ce temps 

critique est court.  

L'analyse plus locale des pores en les séparant en deux populations en fonction de leur taille -

pour tous les échantillons - a montré que le volume moyen des PP reste relativement constant 

durant le vieillissement thermique et seuls les quelques que GP présents dans les 

microstructures pilotent principalement les évolutions. Pour les échantillons nus, les évolutions 

des GP suivent uniquement un comportement du type mûrissement d'Ostwald (donc pilotées 

par un mécanisme de diffusion). S'agissant des échantillons revêtus/mixte, ces évolutions 

semblent être pilotées par la diffusion mais aussi par des contraintes thermiques, expliquant le 

comportement complexe de ces derniers. Il ressort que la maitrise de l'évolution de la structure 

poreuse de la pâte d'Ag fritté revient à contrôler les réseaux de porosité (les GP) qui s'étalent 

des fois sur l'ensemble du volume des échantillons. 
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Enfin, il a été trouvé que pour une même température donnée, la cinétique d’évolution des 

microstructures des échantillons revêtus/mixte est rapide que celle des échantillons nus. Le 

revêtement du Cu semble jouer un rôle accélérateur sur l’évolution de la microstructure (surtout 

au début du vieillissement). 
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4 Influence de la structure poreuse sur le comportement 

mécanique de l’Ag fritté : Simulation numérique 

4.1 Introduction 

Nous proposons dans ce chapitre une démarche par simulation numérique en champs complets 

par éléments finis afin d’étudier l’influence de la structure poreuse sur le comportement 

mécanique de l’Ag fritté. Les résultats présentés dans ce chapitre sont limités, en première 

approche, au régime élastique linéaire. Il s’agit de mettre en place une chaine d’outils 

permettant de réaliser et d’exploiter de telles simulations numériques à partir d’images 3D de 

microstructures nanoporeuses réelles. Tout d’abord, un bref état de l’art autour de la 

modélisation du comportement mécanique des matériaux poreux sera présenté. Ensuite, la 

description de la procédure numérique ainsi que les différentes microstructures expérimentales 

et numériques utilisées pour les simulations seront respectivement présentées. Puis, les premiers 

résultats portant sur le comportement effectif de l’Ag fritté en élasticité linéaire seront exposés 

et discutés en fonction du taux de porosité et de l’arrangement spatial des pores. L'influence de 

l'arrangement spatial des pores sur la distribution des champs locaux sera également analysée. 

Une définition de la limite d’élasticité macroscopique basée sur l’analyse des distributions de 

contraintes locales de von Mises dans l’Ag sera proposée. Enfin, dans la dernière partie, des 

premiers résultats obtenus sur d’autres configurations d’études plus réalistes, mais basées sur 

la même stratégie de simulations, seront présentés pour illustrer certaines perspectives directes 

de ce travail, en particulier sur l’évaluation des contraintes locales d’origine thermique et leur 

rôle éventuel sur l’évolution de la structure nanoporeuse au cours du vieillissement. 

 

4.2 Etat de l’art : modélisation micromécanique des matériaux poreux 

L’utilisation des matériaux poreux ne cessent de croitre dans le monde industriel en raison des 

procédés de fabrication et des caractéristiques de ces matériaux [1]–[5]. En complément des 

études expérimentales, essentielles mais coûteuses, des relations entre propriétés et structure 

poreuse (cf. [6] par exemple dans le cas de l’Ag fritté poreux ainsi que les autres références du 

chapitre 1 : [7]–[9]) peuvent être abordées par les approches théoriques de modélisation et de 

simulations numériques. 
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La micromécanique des matériaux hétérogènes, utilisant des méthodes de transition d’échelles 

et d’homogénéisation, vise à déterminer la réponse mécanique d’un matériau hétérogène en 

fonction du comportement local de ses différents constituants, de leur morphologie et de leur 

arrangement spatial. 

4.2.1 Généralités sur l’homogénéisation 

Le comportement effectif d’un matériau hétérogène dépend de tous ses constituants. Ainsi, pour 

une modélisation du comportement plus précise d’un matériau hétérogène, il serait tentant de 

prendre en compte l’effet de chacune des hétérogénéités composant le matériau. Cependant, il 

est en général impossible de procéder ainsi à l’échelle de la structure complète. De plus, toutes 

les informations microstructurales locales ne sont pas toujours nécessaires pour une 

modélisation. La modélisation du comportement d’un milieu hétérogène passe alors par la 

définition d’un milieu fictif homogène équivalent : le comportement macroscopique des deux 

milieux (hétérogène et homogène) doit être identique (Figure 4.1). L’homogénéisation permet 

de réaliser cette transition d’échelles pour prédire le comportement d’un milieu multiphasé à 

partir de la connaissance du comportement, de la morphologie et de la répartition spatiale de 

chacune des phases. 

Le concept d’homogénéisation d’un matériau hétérogène passe par la détermination d’un 

volume élémentaire représentatif (VER) du matériau. Ce VER est formé à partir d’un ensemble 

des constituants choisis pour la description du matériau à étudier. Il doit satisfaire trois 

conditions essentielles : 

 Être plus grand que la taille caractéristique des constituants afin que leur nombre soit 

suffisant pour permettre une représentation statistique correcte du matériau à étudier. 

 Être plus petit que la taille caractéristique de la structure mécanique ou plus précisément, 

plus petit que la longueur caractéristique des fluctuations des champs macroscopiques 

dans la structure (ce qui n’est en général pas vérifié en présence de fissures). 

 Avoir des propriétés qui doivent être indépendantes de l’endroit du matériau où il est 

prélevé.   

On a alors trois dimensions caractéristiques (Figure 4.1) : 

 L : la taille caractéristique de la structure. 

 𝑙 : la taille du VER. 

 d : la taille caractéristique des hétérogénéités du matériau.   
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La taille du VER (𝑙) doit être suffisamment petite par rapport à la taille caractéristique de la 

structure (L) pour permettre une description continue des champs de contraintes, de 

déformations, de déplacements, …, satisfaisant aux équations de la mécanique des milieux 

continus. En même temps, 𝑙 doit etre suffisamment grande par rapport la taille des 

hétérogénéités d pour pouvoir décrire de manière représentative la microstructure et le 

comportement du matériau. Dans ce cas, l’hypothèse de séparation des échelles est satisfaite. 

 

Figure 4.1 : Principe de transition d’échelles et d’homogénéisation, notion de Volume Elémentaire 

Représentatif (VER) 

Dans la suite de ce chapitre où l’on travaillera dans le cadre des hypothèses des petites 

perturbations, �̅� désignera le vecteur position au sein du matériau à l’échelle microscopique, et 

�̅�(�̅�), 𝜎(�̅�), 𝜀(̿�̅�) désigneront respectivement les champs de déplacements, de contraintes et de 

déformations microscopiques. Les champs de contraintes et de déformations macroscopiques 

seront désignés respectivement par 𝛴 et �̿�. 

On peut relier les champs locaux ou microscopiques et les champs macroscopiques par des 

relations de moyenne volumique : 

 
  �̿�  =  〈𝜀(̿�̅�)〉         et       𝛴 = 〈𝜎(�̅�)〉   4.1 

où 〈. 〉 est l’opérateur de moyenne sur le domaine V considéré et défini par : 

 〈ℎ(�̅�)〉 = 
1

|𝑉|
∫ ℎ(

 

𝑉
�̅�)𝑑�̅� 4.2 

On note que le domaine V doit correspondre au VER introduit précédemment pour définir les 

grandeurs macroscopiques de l’équation 4.1. 
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Les méthodes de transition d’échelles peuvent, en général, se décomposer en 3 étapes : 

 L’étape de représentation consistant à décrire le VER ou la microstructure (les 

différentes phases ou constituants en présence, leur fraction volumique mais 

éventuellement leur morphologie et leur arrangement spatial) et le comportement local 

des phases/constituants. 

 L’étape de localisation (ou de concentration) consistant à déterminer les champs 

locaux au sein du VER en lui imposant un état de déformation (ou de contrainte) 

macroscopique via des conditions aux limites. Elle nécessite la résolution du problème 

local. 

 L’étape d’homogénéisation consistant à définir le comportement macroscopique en 

réalisant le passage des grandeurs locales aux grandeurs macroscopiques par la 

réalisation de moyennes volumique (équations 4.1 et 4.2). 

Lorsqu’on se place dans le cas de l’élasticité linéaire, les contraintes et déformations locales 

sont reliées par les relations suivantes : 

 𝜎(�̅�) = 𝐶̿̿(�̅�): 𝜀(̿�̅�)   ou   𝜀(̿�̅�) = 𝑆̿̿(�̅�): 𝜎(�̅�)  4.3 

où 𝐶̿̿ 𝑒𝑡 𝑆̿̿ désignent respectivement le tenseur d’ordre 4 des constantes élastiques ou des 

rigidités et le tenseur d’ordre 4 des souplesses ou des complaisances élastiques. 

Le comportement macroscopique sera alors aussi élastique linéaire. Il sera décrit par le tenseur 

des rigidités effectif 𝐶̿̿𝐞𝐟𝐟 (ou le tenseur des souplesses 𝑆̿̿𝐞𝐟𝐟) décrivant la réponse effective du 

matériau hétérogène.  

 Si on impose une déformation �̿� :          〈�̿�〉 = 𝐶̿̿𝐞𝐟𝐟: �̿� 4.4 

 Si on impose une contrainte 𝛴 :               〈𝜀〉̿ = 𝑆̿̿𝐞𝐟𝐟 : 𝛴 4.5 

Ce tenseur effectif 𝐶̿̿𝐞𝐟𝐟 (ou 𝑆̿̿𝐞𝐟𝐟) dépend de la méthode d’homogénéisation utilisée. 

Les différentes approches d’homogénéisation peuvent être classifiées en deux principales 

familles : les approches en champs moyens et les approches en champs complets. 

 Les approches en champs complets se basent sur une description explicite de la 

microstructure à l’échelle considérée pour déterminer les champs locaux au sein du VER 

par résolution du problème local (étape de localisation). A l’exception de cas particuliers 

très simples en termes de microstructures et de comportement, celles-ci requièrent 
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l’utilisation de méthodes numériques (méthode des éléments finis (EF), méthode basée 

sur la transformée de Fourier rapide (FFT)). 

 

 Les approches d’homogénéisation en champs moyens se basent sur une description 

statistique partielle de la microstructure et sur des hypothèses plus ou moins fortes sur 

la distribution des champs locaux pour traiter le problème local. Elles conduisent à des 

formulations analytiques ou semi-analytiques et peuvent fournir des prédictions 

acceptables du comportement effectif tout en ayant un coût de mise en œuvre très faible 

(comparativement aux approches en champs complets). En revanche, elles n’apportent 

qu’une information limitée sur les champs locaux. 

Dans la suite de cet état de l’art, nous présenterons, brièvement et sans être exhaustif, certaines 

caractéristiques principales de chaque approche ainsi que des résultats obtenus dans le cas des 

matériaux poreux utiles pour la suite de ce chapitre. Le lecteur désireux d’approfondir les 

notions d’homogénéisation en mécanique des matériaux est renvoyé à l’ouvrage de référence 

[10] ainsi qu’à la référence [11] consacrée au cas des milieux poreux. 

4.2.2 Approches en champs moyens  

4.2.2.1 Cas des milieux poreux en élasticité linéaire 

Le matériau poreux peut être considéré comme un milieu biphasé, constitué d’une phase solide 

élastique linéaire isotrope (de module de compressibilité 𝑘𝑠 et de coefficient de cisaillement 

µ𝑠) et d’une phase poreuse dont la fraction volumique, ou porosité, est notée 𝑃. On considère 

que les pores sont vides (pression nulle) et qu’ils correspondent à un milieu élastique linéaire 

et isotrope dont les modules sont nuls ou tendent vers zéro. 

Les bornes supérieures de Voigt et inférieures de Reuss reposent respectivement sur 

l’hypothèse de déformations uniformes (Voigt) et de contraintes uniformes (Reuss) au sein du 

VER. Elles conduisent à des formulations simples de type "loi des mélanges" où seule la 

fraction volumique des phases intervient. Dans le cas des milieux poreux, la borne supérieure 

de Voigt conduit donc à : 

 µ𝑉𝑜𝑖𝑔𝑡 = (1 − 𝑃)µ𝑠        et        𝐸𝑉𝑜𝑖𝑔𝑡= (1 − 𝑃) 𝐸𝑠 4.6 

tandis que la borne inférieure de Reuss est nulle. 

L'estimation de Mori-Tanaka tient compte de l’interaction entre les hétérogénéités. Elle 

implique la moyenne de la déformation dans les hétérogénéités (ou inclusion) de mêmes formes 
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et de mêmes caractéristiques au sein d'une matrice soumise à une déformation �̿� à l’infini. Dans 

le cas d'un milieu poreux avec une structure de pores isotropes, on obtient (voir, par exemple, 

la référence [11] pour plus de détails) : 

 
               𝑘𝑚𝑡 = 𝑘𝑠 

4(1−𝑃)µ𝑠

3𝑃k𝑠+4µ𝑠
        et     µ𝑚𝑡 = µ𝑠 

(1−𝑃)(9𝑘𝑠+8µ𝑠)

9𝑘𝑠(1+
2

3
𝑃)+8µ𝑠(1+

3

2
P)

 4.7 

On peut montrer que l'estimation de Mori-Tanaka coïncide avec la borne supérieure de Hashin 

et Shtrikman. 

Le modèle de Ramakrishnan & Arunachalam [12], s'appuyant sur les travaux de Hashin et 

Shtrikman [13], [14], fournit : 

 
µ𝑅𝑎 = 

µ𝑠(1− P)2

(1+𝑏µ𝑃)
        et        𝐸𝑅𝑎 =  

𝐸𝑠(1− P)2

(1+𝑏𝐸𝑃)
 4.8 

où 𝑏µ =
11−19𝜈𝑠

4(1+𝜈𝑠)
 et 𝑏𝐸 ∈ [2𝜈𝑠, 3𝜈𝑠].   

La Figure 4.2 présente les résultats expérimentaux des travaux de [8], [9] comparés aux trois 

modèles précédents. On remarque qu’il y a relativement une bonne corrélation entre le modèle 

de Ramakrishnan (𝑏𝐸 = 3𝜈𝑠) et les résultats expérimentaux (surtout les résultats de [8]). Les 

modules de Young obtenus expérimentalement sont inférieurs à la borne supérieure de Voigt et 

à l’estimation de Mori-Tanaka.  

 

Figure 4.2 : Comparaison des résultats expérimentaux et les modèles en champs moyens 
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4.2.2.2 Autres approches en élasticité linéaire 

Il existe de très nombreux travaux portant sur la prédiction du comportement élastique linéaire 

effectif basés sur une grande variété de schémas d'homogénéisation en champs moyens, tels 

que la méthode d’Eshelby dilué, le modèle auto-cohérent,…, et de multiples variantes qui ne 

seront pas utilisées, ni détaillées ici. On pourra toutefois mentionner certains travaux suivants. 

Imani et al. [15] ont proposé un schéma de type Mori-Tanaka modifié (MT1 et MT2) qui 

améliore l’estimation dans le domaine de porosité élevée (30%-60%) en tenant compte de 

porosité connectée et/ou ouverte (Figure 4.3).  

 

Figure 4.3 : Comparaison entre les résultats obtenus avec des schémas de Mori-Tanaka classique et 

modifié (MT1, MT2) et les valeurs expérimentales pour le module de Young  des céramiques 

piézoélectriques poreuses [15] 

Haller et al. [16] ont aussi proposé un modèle de type Mori-Tanaka généralisé, fondé sur 

l'approche par motifs morphologiques représentatives, pour tenir compte d'un effet de surface 

à l'échelle de cavités nanométriques d'un dioxyde d'uranium irradié. 

Par principe de récurrence, Timothy & Meschke [17] ont formulé un modèle qualifié de 

"cascade continuum micromechanics (CCM)" à différents niveaux 𝑛 pour décrire toute une 

hiérarchie de microstructures poreuses. Dans ce cadre, le modèle à niveau 1 coïncide avec 

l'estimation de Mori-Tanaka tandis qu'il tend vers l'estimation auto-cohérente à mesure que 𝑛 

augmente, mais en évitant des prédictions aberrantes à plus de 50% de porosité. Il améliore la 

prédiction faite pour des céramiques frittées dont la porosité n'est pas complètement fermée 

(Figure 4.4). 
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Figure 4.4 : Module élastique relatif en fonction de la porosité de l'alumine (Al2O3) : Comparaison 

des données expérimentales et des prédictions du modèle CCM [17]  

4.2.3 Approches en champs complets  

Les approches d’homogénéisation en champs complets s’appuient sur une description explicite 

de la microstructure à l’échelle retenue pour déterminer la réponse macroscopique du matériau. 

Cela exige en amont la génération d'une microstructure numérique et/ou sa reconstruction à 

partir d’une image obtenue expérimentalement. Dans ce cadre, la résolution du problème local 

est, en général, réalisée avec des méthodes numériques, en premier lieu la méthode des éléments 

finis (EF). Dans ce cas, la précision des résultats obtenus dépend notamment de la qualité du 

maillage dont la réalisation peut être très difficile et coûteuse. 

Des développements récents ont suscité un intérêt accru pour la méthode basée sur la 

transformée de Fourier rapide (FFT) pour la modélisation multi-échelle des matériaux 

numériques [18]. Cette méthode est basée sur les fonctions de Green développées en élasticité 

[19] et permet de s’affranchir du maillage car elle utilise des grilles d’images voxélisées comme 

données d’entrée. Elle présente un grand intérêt lorsque la microstructure est compliquée et 

difficile à reconstruire et/ou à mailler. Elle donne des résultats aussi précis que les modèles EF 

lorsque les constituants sont élastiques linéaires et que le contraste entre les phases n'est pas 

trop important [20]. De plus, elle est moins coûteuse en temps de calcul que la méthode EF.  

Cependant, ce gain de temps peut être limité dans le cas de forts contrastes entre les différentes 

phases (exemple des matériaux poreux) [21], [22]. 
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L’homogénéisation numérique nécessite d’imposer des conditions aux limites sur la frontière 

du VER afin de lui appliquer l’état de déformation ou de contrainte macroscopique définissant 

le chargement du problème local. Les principaux types de conditions aux limites utilisés sont : 

 Conditions de déformation homogène au contour ou KUBC (Kinetic Uniform Boundary 

Conditions) 

 Conditions de contrainte homogène au contour ou SUBC (Static Uniform Boundary 

Conditions) 

 Conditions périodiques ou PBC (Periodic Boundary Conditions) 

Seules les conditions aux limites périodiques vont principalement nous intéresser dans ces 

travaux. En effet, ce type de conditions aux limites est souvent considéré comme conditions 

aux limites optimales pour les milieux hétérogènes car, quelle que soit la taille du volume 

considéré, elles permettent d’avoir des résultats plus proches des propriétés effectives du 

matériau qu’avec d’autres conditions limites [23]. Elles sont très utilisées pour la détermination 

des propriétés élastiques et thermiques des matériaux hétérogènes [24]–[28].   

Malgré l'augmentation des capacités informatiques, les approches en champs complets restent 

très coûteuses et lourdes. En général, elles sont mises en œuvre pour évaluer les performances 

et les limites des modèles en champs moyens. Dans le cas des milieux poreux élastiques 

linéaires, on pourra citer par exemple les travaux de Imani et al. [15] (dont le modèle de Mori-

Tanaka modifié a été confronté à des simulations EF en champs complets) et ceux de Gatt et 

al. [29] (investiguant notamment l'effet du rapport de forme de pores ellipsoïdaux). Sur la base 

de calculs en EF et en FFT, Anoukou et al. [30] ont investigué l'influence de la dispersion en 

taille et/ou en forme des porosités ellipsoïdales en confrontant les résultats obtenus avec 

l'estimation de Hashin-Shtrikman-Willis. 

On notera également que les approches en champs moyens et en champs complets peuvent 

également permettre de prédire d'autres propriétés physiques, par exemple, en restant dans le 

cas linéaire, la conductivité thermique (voir [26], [31]–[35] dans le cas de l'Ag fritté et [36] 

pour les milieux poreux en général). 

Mentionnons, pour terminer, quelques travaux notables où le comportement macroscopique 

élasto-plastique de milieux poreux est étudié par des simulations en champs complets. Celles-

ci impliquent en général des cavités sphériques ou ellipsoïdales isolées dans le cadre de l'étude 
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de l'endommagement ductile en vue d'évaluer et d'améliorer des modélisations 

micromécaniques en champs moyens de type Gurson-Tvergaard-Needleman (GTN) [37]–[40]. 

A l'aide de simulation FFT en 2D et 3D, Bilger et al. [37] ont mis en évidence l'influence néfaste 

de la présence de cluster de pores sphériques sur la limite d'élasticité macroscopique. Ce résultat 

est illustré sur la Figure 4.5 et est relatif à des simulations 2D avec une porosité de 4,6%. 

 

Figure 4.5 : Problèmes bidimensionnels : contraintes équivalentes en fonction de la déformation 

équivalente [37] 

Les quelques résultats obtenus en 3D, pour une porosité très faible de 0,6%, semblent suivre 

cette tendance également. Ces auteurs ont indiqué que l'introduction d'une dispersion de taille 

de pores à porosité constante dans la matrice, a un effet adoucissant. Au contraire, Khdir et 

al.[39] ont observé la même limite d'élasticité macroscopique pour une population unimodale 

ou bimodale de pores sphériques entre 10% et 15% de porosité.  

On pourra également mentionner, pour terminer, les travaux récents de Su et al. [41] proposant 

des simulations 2D en champ de phase du comportement thermo-élasto-plastique de l'Ag fritté 

nanoporeux en présence de rupture et ceux de Shen et Brinson [42] proposant des  simulations 

2D et 3D en champs complets par éléments finis pour prédire le comportement élasto-plastique 

du titane poreux. 
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Dans ce travail, la mise en place des simulations en champs complets, en utilisant la 

méthode EF est envisagée pour, dans un premier temps, étudier le comportement effectif 

élastique linéaire du matériau poreux que l’on pourra confronter avec les approximations 

des modèles en champs moyens et les données expérimentales. Ensuite, les distributions 

des champs locaux de contraintes seront analysées, toujours en élasticité linéaire, en vue 

de capturer l'influence de la structure poreuse en termes de morphologie et 

d'arrangement spatial. Ces simulations préliminaires constitueront un outil d'analyse 

pour évaluer le comportement non linéaire ultérieur, dont la réelle prise en compte 

constitue une perspective à ce travail. Enfin, nous aborderons quelques pistes de travail 

portant sur des configurations d’études plus réalistes (basées sur des images 3D réelles 

mieux résolues, ou décrivant un système substrat/joint) pour illustrer leur potentiel pour 

mieux évaluer les contraintes thermiques dans un matériau poreux et leur effet sur la 

structure de porosité au cours du vieillissement. 

 

4.3 Description des simulations éléments finis 

Les simulations par la méthode des EF ont été réalisées avec le solveur implicite 

Abaqus/Standard. La procédure de simulations peut être scindée en trois grandes étapes : l'étape 

de pré-traitement consistant à définir les modèles d’entrée, ensuite l'étape de simulation puis le 

post-traitement.  

4.3.1 Définition des modèles EF 

L’étape de pré-traitement consiste à définir le modèle et à créer le ou les fichiers d’entrée du 

calcul qui constituent les données de notre problème. D’un point de vue pratique, cette étape 

est réalisée quasi-automatiquement par un script python qui écrit un fichier texte (fichier.inp 

d'entrée – input d'Abaqus) avec la syntaxe adaptée pour ce code. Il prend comme arguments en 

entrée l'image 3D segmentée de la microstructure ainsi que toutes les grandeurs utiles 

(propriétés du matériau, déplacement imposé en conditions aux limites, …). 

4.3.1.1 Type de maillage 

Dans ces travaux, le maillage dit "voxelisé" a été utilisé. A partir d’une image déjà segmentée, 

ce type de maillage consiste à définir pour chaque voxel de l’image, un élément hexaédrique 

linéaire régulier (C3D8 suivant la désignation d’Abaqus) du modèle (Figure 4.6).  L'idée est de 

générer une grille régulière aux dimensions de l'image d'entrée avec le type d’éléments 
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appropriés. Dans le cas des grandes images, ce type de maillage peut dépasser les ressources de 

calcul, ce qui nécessiterait dans certains cas des modifications du modèle (comme par exemple 

diminution de la résolution de l'image, maillage adaptatif, décomposition du domaine…) et/ou 

le recours à d'autres méthodes numériques (FFT). Dans notre étude, les plus grandes images 3D 

utilisées pour les simulations ont des tailles de 200×200×200 voxels, ce qui conduit à des 

modèles de 8E6 éléments en utilisant le maillage voxelisé. Avec cette méthode de maillage, les 

pores sont aussi maillés. Ainsi le maillage de l’Ag fritté se fait par création de sets d’éléments 

pour chaque label (pores et Ag) pour leur assigner ensuite leurs propriétés respectives. Des sets 

de nœuds sont aussi créés à la frontière des modèles pour permettre de définir les conditions 

aux limites.  

 

Figure 4.6 : Maillage voxelisé d’une image 3D -a) Image 3D d’Ag fritté -b) maillage voxelisé de 

l’image 3D (Ag en vert et les pores en blanc) 

 

4.3.1.2 Propriétés locales des constituants 

Les propriétés mécaniques locales de chaque constituant, ici l’Ag et les pores, sont définies et 

assignées à chacun des sets d’éléments créés lors du maillage. On suppose que l’Ag possède un 

comportement élastique linéaire isotrope défini par le module de Young et le coefficient de 

Poisson reportés dans le Tableau 4.1.  Le même choix a été fait pour les pores en prenant des 

valeurs numériques suffisamment faibles pour qu’ils n’aient aucune influence sur les propriétés 

effectives du matériau. 

Tableau 4.1 : Définition du comportement local des phases de l’Ag fritté  

  E (GPa) ν 

Ag 72 0,38 

Pore 0,00001 0,001 
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4.3.1.3 Conditions aux limites  

Dans cette étude, deux types de conditions aux limites ont été utilisés : 

i) Les conditions aux limites périodiques (PBC) ont été employées pour imposer 

différents états de déformation macroscopiques �̿� nécessaires à la mise en œuvre de la 

procédure d'homogénéisation numérique décrite à la section 4.3.2. 

ii) Les conditions aux limites mixtes avec déplacement homogène imposé sur certaines 

faces et d'autres faces perpendiculaires libres de charges ont été employées pour 

imposer un état de contrainte macroscopique 𝛴 uniaxial (permettant de se placer dans 

le cas d'un essai mécanique classique). 

4.3.1.3.1 Conditions aux limites périodiques  

Pour un tenseur de déformation macroscopique �̿� correspondant à un chargement à appliquer à 

un corps, le champ de déplacement pour tous les points appartenant à la frontière ∂V du volume 

considéré V doit satisfaire la relation suivante : 

 �̅� = �̿�. �̅� +  �̅� 4.9 

avec �̅� la fluctuation périodique, c’est-à-dire qu’elle prend les mêmes valeurs sur deux points 

se trouvant sur les faces opposées de ∂V. Par exemple, sur la Figure 4.7, en appliquant les 

conditions aux limites périodiques, nous aurons les mêmes valeurs de fluctuation aux points A 

et B. Pour ces deux points, l'équation 4.9 conduit à :  

 �̅�(𝑥𝐵̅̅̅̅ ) − �̅�(𝑥𝐴̅̅̅̅ ) =  �̿�. (𝑥𝐵̅̅̅̅ − 𝑥𝐴̅̅̅̅ ) 4.10 

 

Figure 4.7 : Les points A et B sur deux faces opposées normales à 𝑒2⃗⃗  ⃗ 
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L’équation 4.10 est alors implémentée dans le fichier d'entrée Abaqus pour les six faces du 

cube. Les nœuds appartenant aux arrêtes et aux sommets du cube sont traités séparément afin 

d'éviter d'imposer des conditions surabondantes (= overconstraints).  

Pour plus de détails sur l'implémentation des conditions aux limites périodiques cinématiques, 

le lecteur est renvoyé aux références [24], [28] (ainsi qu'aux références incluses).  

Ces conditions aux limites périodiques permettent de garantir la relation de la moyenne : 

 
�̿� = ⟨𝜀 ̿⟩ 𝑉 = 

1

𝑉
∫𝜀̿ ∂V 

 

𝑉

 4.11 

4.3.1.3.2 Conditions aux limites mixtes pour l’application d'une traction simple  

On considère un volume cubique V de longueurs 𝑙1,  𝑙2 et 𝑙3 le long des directions respectives 

𝑒1⃗⃗  ⃗, 𝑒2⃗⃗  ⃗ et 𝑒3⃗⃗  ⃗ et de faces 𝑋0 , 𝑋1 , 𝑌0, 𝑌1, Z0 et Z1 (Figure 4.8). Les conditions aux limites avec 

l’application de traction simple (TS) dans ces travaux consistent, dans le cas d'une traction 

suivant 𝑒1⃗⃗  ⃗, à bloquer les déplacements normaux des faces 𝑋0 , 𝑌0 , 𝑍0 (conditions de symétrie), 

et ensuite imposer un déplacement 𝑢1 = 𝑢𝑑 sur la face 𝑋1, les faces 𝑌1 et 𝑍1 étant libre. La valeur 

du déplacement imposé 𝑢𝑑 est choisie pour imposer une déformation axiale macroscopique 𝐸11 

donnée (équation 4.12). Ce type de conditions permet de réaliser un état de contrainte 

macroscopique uni-axial (vérifié a posteriori) avec un pilotage sur la déformation 

macroscopique axiale. Il est utilisé ici pour se rapprocher à un état mécanique simple 

correspondant à un essai classique. 

 
𝐸11 =

𝑢𝑑 

𝑙1
         4.12 

 

Figure 4.8 : Application d’une traction simple suivant la direction 𝑒1⃗⃗  ⃗                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                          
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4.3.2 Procédure d’homogénéisation numérique  

Les constituants du matériau étant supposés élastiques linéaires (par ailleurs isotropes dans cette 

étude), le comportement effectif est également élastique linéaire et peut donc s’écrire comme 

suit :  

 
𝛴 = �̿̿�𝐞𝐟𝐟: 𝐸 ̿ 4.13 

où �̿̿�𝐞𝐟𝐟 désigne le tenseur effectif des modules d’élasticité. 

En utilisant la notation de Voigt, autrement dit, en réécrivant les 6 composantes respectives des 

tenseurs 𝛴 et 𝐸 ̿en 2 vecteurs colonnes et toutes les composantes du tenseur d’ordre 4, �̿̿�𝐞𝐟𝐟 en 

une matrice 6×6, on a l’équation suivante :  
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4.14 

Dans ce travail, six chargements élémentaires unitaires (3 extensions uni-axiales dans les trois 

directions et 3 glissements simples) sont appliqués à nos modèles pour procéder à 

l’homogénéisation complète en élasticité avec les PBC. 

 3 extensions dans les trois directions 

 
�̅̅�1 = [

1 0 0
0 0 0
0 0 0

]       �̅̅�2 = [
0 0 0
0 1 0
0 0 0

]       �̅̅�3 = [
0 0 0
0 0 0
0 0 1

]      4.15 

 

 3 glissements simples 

 
�̅̅�4 = [

0 0,5 0
0,5 0 0
0 0 0

]   �̅̅�5 = [
0 0 0,5
0 0 0

0,5 0 0
]     �̅̅�6 = [

0 0 0
0 0 0,5
0 0,5 0

] 
  4.16 

Pour chacun de ces six chargements élémentaires, le problème local est résolu par la méthode 

des EF et on obtient une série de relations linéaires entre la contrainte et la déformation.  
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Par exemple, en appliquant la première extension uni-axiale �̅̅�1, c’est-à-dire, 𝐸11=1 et 

𝐸22=𝐸33=𝐸12=𝐸13=𝐸23=0, on obtient après le post-traitement (calcul de la moyenne spatiale 

des six composantes de 𝛴1), la première colonne de �̿̿�𝐞𝐟𝐟 :  
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4.17 

avec :  

 𝛴 11
1 = 𝑪𝟏𝟏 4.18 

 𝛴 22
1 = 𝑪𝟐𝟏 4.19 

 𝛴 33
1 = 𝑪𝟑𝟏 4.20 

 𝛴 12
1 = 𝑪𝟒𝟏 4.21 

 𝛴 13
1 = 𝑪𝟓𝟏 4.22 

 𝛴 23
1 = 𝑪𝟔𝟏 4.23 

De même, le premier glissement simple �̅̅�4, permet d’obtenir la 4ème colonne de �̿̿�𝐞𝐟𝐟 : 
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4.24 

avec : 

𝛴 11
4 = 𝑪𝟏𝟒 4.25 

𝛴 22
4 = 𝑪𝟐𝟒 4.26 

𝛴 33
4 = 𝑪𝟑𝟒 4.27 

𝛴 12
4 = 𝑪𝟒𝟒 4.28 

𝛴 13
4 = 𝑪𝟓𝟒 4.29 

𝛴 23
4 = 𝑪𝟔𝟒 4.30 
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On procède de cette manière pour les six chargements afin de construire les tenseurs 

homogénéisés d’élasticité et/ou de souplesse du matériau. 

On rappelle que pour un matériau parfaitement isotrope, le tenseur d’élasticité �̿̿�𝒊𝒔𝒐 prend la 

forme suivante : 

 

�̿̿�𝒊𝒔𝒐 =  
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4.31 

avec : 

 

𝐶44 =
𝐶11 − 𝐶12

2
 

4.32 

Le module de Young E, le module de cisaillement µ et le coefficient de Poisson 𝜈 sont donnés 

par : 

 
𝐸 =

𝐶11
2 + 𝐶11𝐶12 − 2𝐶12

2

𝐶11 + 𝐶12
 

4.33 

 

 µ = 𝐶44 4.34 

 

 
𝜈 =

𝐶12

𝐶11 + 𝐶12
         4.35 

 

Lorsque la relation 4.32 n'est pas satisfaite, la matrice des rigidités élastiques présente une 

symétrie cubique (décrite par 3 constantes indépendantes C11, C12 et C44). Le coefficient de 

Zener 𝛼 décrit le degré d'anisotropie dans ce cas (on retrouve le cas isotrope si 𝛼 =1) : 

 
𝛼 =

2𝐶44

𝐶11 − 𝐶12
 

        4.36 

Remarque : Cette procédure d'homogénéisation numérique, décrite dans le cadre de l’élasticité 

linéaire, peut être généralisée au cas de la thermoélasticité en tenant compte de l’expansion 

thermique  (à ne pas confondre avec le coefficient de Zener). La loi de comportement locale 

peut s’écrire alors : σ̿ = C̿̿ : (ε̿ − α∆TI)̿. Cela nécessite d’introduire un 7ème chargement 
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élémentaire pour lequel la déformation macroscopique �̿� est nulle et un incrément de 

température ∆T unitaire est imposé. 

4.4 Microstructures expérimentales et virtuelles 

Pour les différentes simulations, nous avons eu besoin des "boites" de forme parallélépipédique 

(cubique en particulier) pour pouvoir appliquer plus simplement les conditions aux limites, en 

particulier les PBC. Cependant, les images tomographiques 3D obtenues expérimentalement 

dans ce travail (chapitres 2 et 3) correspondent à des échantillons cylindriques de diamètre 

d’environ 8 µm. La taille des boites cubiques maximales pouvant être extraites de ces images 

cylindriques est d’environ 5,6×5,6×5,6 µm3. Par ailleurs, il a été montré dans le chapitre 3 

(§  3.2) que les images issues des travaux de Carr et al. [43] ont des caractéristiques communes 

à celles identifiées en tomographie dans ces travaux, mais avec des dimensions plus importantes 

(7,5×7,5×7,5 µm3). Afin de réaliser les simulations sur des images de volume relativement 

grand, le choix a été porté sur celles de Carr et al. [43]. Ces dernières sont ensuite utilisées pour 

générer plusieurs autres images de porosité allant de 7% à 22%. 

L'utilisation de ces images et ses variantes générées a pour but d'évaluer le rôle de la structure 

poreuse sur le comportement du matériau, en termes de porosité mais aussi de part la 

morphologie et l'arrangement spatial des pores. Des images supplémentaires sont également 

générées par placement de sphères (pores de forme sphérique) pour répondre à cet objectif.  

4.4.1 Images 3D expérimentales  

La Figure 4.9 présente les deux images 3D expérimentales issues des travaux de [43]. Comme 

présenté dans le chapitre 3 (§ 3.2), la taille de chacune des deux images 3D est de 7,5×7,5×7,5 

µm3. Nous gardons les mêmes notations que dans le chapitre 3 pour désigner ces deux images 

(AS et AG). La porosité de l’image AS est de 10,8% et celle de l’image AG est de 17,8%. 
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Figure 4.9 : Image 3D de la structure poreuse des deux microstructures (seuls les pores sont visibles) 

a) AS et b) AG  

4.4.2 Génération des images virtuelles 

4.4.2.1 Images générées par transformation morphologique d’AS et d’AG  

Afin de pouvoir réaliser des simulations sur une plus large gamme de porosité, des images 

virtuelles supplémentaires ont été générées à partir des deux images AS et AG. En effet, ces 

images virtuelles sont obtenues en réalisant différentes séquences d’opérations morphologiques 

d'érosion (= erode) et/ou de dilatation (= dilate), appliquées à la phase "argent", à l’aide du 

logiciel de traitement d’images ImageJ/Fiji sur les images AS et AG. Les détails de ces 

opérations morphologiques sont présentés dans l’annexe B.  

En appliquant ces différentes opérations sur les deux images AS et AG, six autres images 

virtuelles 3D supplémentaires, dont la porosité varie de 7% à 22%, ont été obtenues (Tableau 

4.2). 

Tableau 4.2 : 6 variantes obtenues via le traitement des images AS et AG 

Image 3D expérimentale Nom Opérations subies Porosité (P) 

AS (P =10,8%) 

AS1 Dilate + Erode 7,2% 

AS2 Erode + Dilate 11,1% 

AS3 Dilate + 2 Erode 17,8% 

AG (P =17,8%) 

AG1 Dilate 10,3% 

AG2 Dilate + Erode 16,0% 

AG3 Dilate + 2 Erode 22,5% 
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On remarque qu’après l’opération de dilatation sur AG, on obtient une image AG1, avec un taux 

de porosité très proche de l’image AS. De même, l’opération d’une dilatation et deux érosions 

consécutives sur l’image AS donne une image AS3 avec un même taux de porosité que l’AG. 

Bien que les taux de porosités soient très proches pour ces images, la morphologie et 

l’arrangement spatial des pores sont différents (Figure 4.10). 

 

 
Figure 4.10 : Exemple d’une section - a) AG, b) AS3, c) AS et d) AG1 (les pores sont en blanc et l’Ag 

en noir) 

4.4.2.2 Images générées numériquement avec des pores sphériques 

Des images virtuelles ayant quasiment le même taux de porosité que les deux images AS et AG 

mais des morphologies et des arrangements spatiaux de pores différents ont été proposées afin 

de quantifier, en l’exagérant, l’effet de la structure poreuse sur les propriétés effectives du 

matériau, et surtout sur la répartition des champs locaux. Pour ce faire, un code Python a été 

développé pour générer des images numériques composées des pores de formes sphériques. Ces 

images générées sont de 3 types : i) l’image avec des pores sphériques de même taille distribués 

aléatoirement (Figure 4.11b), ii) l’image avec des pores sphériques de même taille distribués 
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périodiquement (Figure 4.11c) et iii) l’image avec un unique pore sphérique centré (Figure 

4.11d).  

Dans le premier cas basé sur le placement aléatoire de sphères identiques, l'intersection de 

plusieurs sphères est autorisée (Figure 4.11b). 

 

Figure 4.11 : Différents types d’image : a) AS, b) AS_aléatoire (image de microstructure avec des pores 

sphériques de même taille et distribués aléatoirement), c) AS_périodique (image de microstructure avec 

des pores sphériques de même taille et distribués périodiquement et d) AS_Uniquepore (image de 

microstructure avec un unique pore sphérique) 

Les mêmes types d’images ont aussi été générés pour AG. Le Tableau 4.3 présente le nombre 

de pores (Np), le volume moyen des pores (Vm) et la porosité P de chacune des microstructures. 
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Tableau 4.3 : Caractéristiques microstructurales des 8 images 

Echantillon Np Vm (voxel) P (%) 
AS 5252 164,5 10,8 
AS_

aléatoire
  3688 236,44 10,9 

AS_
périodique

  512 1656,6 10,6 
AS_

Uniquepore 1 872000 10,9 
AG 3865 368,4 17,8 
AG_

aléatoire
  6224 228,8 17,8 

AG_
périodique

  512 2796,8 17,9 
AG_

Uniquepore 1 1424000 17,8 
 

4.5 Comportement élastique effectif 

On décrit ici les résultats sur le comportement élastique effectif des différentes images des 

microstructures obtenues avec la procédure d'homogénéisation complète basée sur les six 

chargements imposés avec les conditions aux limites périodiques (PBC). A titre de 

comparaison, pour évaluer l'effet des conditions aux limites et de la procédure 

d'homogénéisation, on présentera quelques résultats obtenus avec les simulations de traction 

simple (TS).  

Les résultats relatifs aux deux images initiales AS et AG seront présentés en détail dans un 

premier temps. Ensuite l'ensemble des données obtenues sur les différentes microstructures 

définies sera présenté puis discuté. 

4.5.1 Résultats obtenus pour les deux images 3D expérimentales 

A titre d'illustration, la Figure 4.12 montre un exemple du champ de la contrainte équivalente 

de Von Mises dans le cas de la microstructure AS soumise à un chargement de glissement 

simple unitaire.  
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Figure 4.12 : Exemple du modèle AS après simulation (contrainte de Von Mises en MPa) 

 

 

 

 

 

Les tenseurs de rigidités élastiques effectifs sont obtenus à partir des moyennes spatiales des 

six composantes des contraintes pour chacun des six chargements élémentaires unitaires. Ils 

sont donnés ci-dessous pour les deux images AS et AG.  
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         4.37 
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 (GPa) 

 

 

           4.38 

Remarque : Dans l'intégralité de ce chapitre, les simulations sont réalisées en élasticité 

linéaire en imposant une déformation macroscopique unitaire (i.e. 100% de déformation) 

par commodité pour la procédure d'homogénéisation (les constantes d'élasticité effectives 

correspondent alors directement aux moyennes spatiales des contraintes). Les niveaux de 

contraintes correspondant (cf. Figure 4.12) sont en conséquence particulièrement élevés et 

ne seront jamais atteint en réalité par le matériau qui ne restera pas dans son domaine 

d'élasticité linéaire pour ces niveaux de déformation et de contrainte. 
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On observe que les deux matrices d'élasticité sont très proches d'un comportement cubique. En 

effet, on a C11 ≈ C22 ≈ C33, C12 ≈ C13 ≈ C23 et C44 ≈ C55 ≈ C66, les autres composantes étant 

quasiment nulles (nous verrons plus loin si cela correspond de plus à un comportement isotrope, 

c’est-à-dire si la relation 4.32 est satisfaite). Mentionnons toutefois que les différences sont un 

peu plus marquées dans le cas de l'image AG que l'image AS. Globalement, les modules 

d'élasticité sont plus faibles dans le cas de l'image AG car celle-ci est plus poreuse. On notera 

également que les deux matrices sont bien symétriques, du moins avec la précision indiquée (la 

symétrie n'étant pas forcée par la procédure d'homogénéisation). Il faut aussi mentionner que 

les résultats obtenus n'étaient pas sensibles aux valeurs de module de Young et de coefficient 

de Poisson choisies pour les pores (à plus ou moins 2 ordres de grandeurs). 

Afin de décrire le comportement effectif à l'aide des modules "ingénieurs" (module de Young, 

de cisaillement, coefficient de Poisson) pour un comportement isotrope, cubique ou orthotrope, 

nous procéderons suivant les deux méthodes simples décrites dans la suite. 

La matrice d'élasticité obtenue par homogénéisation numérique n'étant pas parfaitement 

isotrope (ni cubique, ni orthotrope), il serait nécessaire de définir plus rigoureusement le 

comportement isotrope (ou cubique ou orthotrope) le plus proche en introduisant une mesure 

de l'écart à la classe de symétrie considérée (voir exemple [29], [30], [44]–[46]). 

4.5.1.1 Définition du comportement isotrope équivalent  

Pour chacune des deux matrices obtenues, on propose de définir la matrice cubique définie 

par les 3 constantes 𝐶11
̅̅ ̅̅ , 𝐶12

̅̅ ̅̅  et 𝐶44
̅̅ ̅̅ , avec : 

 
𝐶11
̅̅ ̅̅ =

𝐶11 + 𝐶22 + 𝐶33

3
 ,      𝐶12

̅̅ ̅̅ =
𝐶12 + 𝐶13 + 𝐶23

3
,       𝐶44

̅̅ ̅̅ =
𝐶44 + 𝐶55 + 𝐶66

3
 4.39 

On peut ensuite définir le coefficient de Zener correspondant : 

                                                                     �̅� =
2 𝐶44
̅̅ ̅̅ ̅

𝐶11
̅̅ ̅̅ − 𝐶12

̅̅ ̅̅
           4.40 

Les différentes valeurs obtenues pour les deux images AS et AG sont les suivantes : 

                                       C11AS
̅̅ ̅̅ ̅̅ ̅ = 86,3 GPa            C11AG

̅̅ ̅̅ ̅̅ ̅ = 63,7 GPa   

C12AS
̅̅ ̅̅ ̅̅ ̅ = 45,3 GPa            C12AG

̅̅ ̅̅ ̅̅ ̅ = 29,7 GPa    

C44AS
̅̅ ̅̅ ̅̅ ̅ = 20,2 GPa            C44AG

̅̅ ̅̅ ̅̅ ̅ = 16,3 GPa    

                                         αAS̅̅ ̅̅ ̅ = 0,99                       αAG̅̅ ̅̅ ̅̅ = 0,96 
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Les coefficients de Zener obtenus, qui ne sont pas exactement égaux à 1, constitue un indicateur 

de l'écart à l'isotropie des deux matrices initialement obtenues. Cet écart est légèrement plus 

important pour AG. 

A partir des 𝐶11
̅̅ ̅̅ , 𝐶12

̅̅ ̅̅  et 𝐶44
̅̅ ̅̅ , on peut définir le module de Young E, le module de cisaillement 

µ1 et le coefficient de Poisson 𝜈 en utilisant les équations 4.33-4.35. On obtient : 

E = 55,1 GPa          µ1 = 20,2 GPa          𝜈 = 0,34       pour AS 

E = 44,8 GPa         µ1 = 16,3 GPa           𝜈 = 0,32      pour AG 

Un second module de cisaillement µ2 peut être défini par : 

 
µ2 =

𝐶11
̅̅ ̅̅ − 𝐶12

̅̅ ̅̅

2
         4.41 

valant 20,5 GPa pour AS et 17 GPa pour AG (s'écartant peu de µ1, le rapport µ1/µ2 

correspondant au coefficient �̅� très proche de 1). 

4.5.1.2 Approche alternative et influence des conditions aux limites  

Par inversion, on peut aussi définir la matrice des souplesses élastiques effectives 𝑺𝑖𝑗 en 

notation de Voigt. En mettant à zéro les termes presque nuls, on obtient une forme orthotrope 

dont on peut définir les 3 modules de Young : 

 
𝐸 1

𝑃𝐵𝐶 =
1

𝑆11
           𝐸 2

𝑃𝐵𝐶 =
1

𝑆22
         𝐸 3

𝑃𝐵𝐶 =
1

𝑆33
           4.42 

Les résultats obtenus sont reportés dans le Tableau 4.4. Les 3 modules de Young sont très 

proches. Un écart légèrement plus important est noté dans le cas de l'image AG (indiquant 

également un écart à l'isotropie un peu plus prononcé pour cette microstructure). Cependant, 

les modules de Young ainsi obtenus sont en moyenne très proches des valeurs obtenues 

précédemment. Cela indique que la technique utilisée pour déterminer le comportement effectif 

isotrope n'a qu'un effet négligeable pour les cas de figure envisagés ici. 

Tableau 4.4 : Les modules de Young dans les trois directions des microstructures AS et AG  

 E1 (GPa) E2 (GPa) E3 (GPa) E (moyen) Ecart type  
AS (porosité 10,8%) 55,8 55,0 54,5 55,1 0,65 
AG (porosité 17,8%) 46,1 42,3 45,0 44,5 1,95 
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Afin d'évaluer également l'effet des conditions aux limites, nous avons considéré l'application 

de traction simple (TS) en imposant un déplacement axial homogène correspondant à une 

déformation axiale macroscopique unitaire (cf. § 4.3.1.3). Dans ce cas, le module de Young 

effectif correspond alors à la moyenne spatiale de la contrainte axiale. Par exemple, dans le cas 

d'une traction simple suivant 𝑒1⃗⃗  ⃗, on a : 

 𝐸 1
𝑇𝑆 = 𝛴 11

  4.43 

Le Tableau 4.5 regroupe le module de Young dans les 3 directions des deux images AS et AG 

ainsi que leurs moyennes et leurs écarts types pour les trois tractions simples. Comme remarqué 

dans le cas des conditions périodiques (Tableau 4.4), l'écart type est plus important pour AG. 

Les valeurs obtenues avec les conditions aux limites TS sont très proches de celles obtenues 

dans les conditions périodiques (PBC). Au vu de ces écarts faibles, on peut conclure que, pour 

les images considérées, les résultats des simulations sont peu affectés par les types de conditions 

aux limites.  

Tableau 4.5 : Les modules de Young dans les trois directions (traction simple) 

 E1 (GPa) E2 (GPa) E3 (GPa) E (moyen) Ecart type  
AS (porosité 10,8%) 55,7 54,8 54,4 55,0 0,67 
AG (porosité 17,8%) 47,0 41,5 44,3 44,5 2,75 

En résumé, l'interprétation des résultats relatifs aux deux images AS et AG indique que ces 

dernières sont quasi parfaitement isotropes. Les conditions aux limites n'ont pas d'influence 

notable sur les résultats, ce qui suggère que la taille des éléments de volume considérés est 

suffisamment grande. Dans la suite de ce chapitre, la méthode de détermination des modules 

"ingénieurs" telle que décrite dans la section 4.5.1.1 sera utilisée. 

4.5.2 Evolution du comportement élastique effectif en fonction de la porosité 

Des simulations avec des conditions aux limites périodiques ont été réalisées également pour 

les six variantes issues des deux images AS et AG. Le comportement mécanique de ces 

variantes est encore une fois très proche de celui d’un matériau parfaitement isotrope. Les 

tenseurs d’élasticité de ces dernières sont tous présentés dans l’annexe C. 

Les modules d’élasticité des six variantes ont été calculés comme dans le cas des images AS et 

AG et présentés dans Tableau 4.6. 
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Tableau 4.6 : Modules élastiques des six variantes 

 Porosité (%) E (GPa)  µ (GPa) 𝝂 

AS 10,8 55,1 20,2 0,34 

AS
1

 7,2 61,0 22,1 0,36 

AS
2

 11,1 55,0 20,0 0,34 

AS
3

 17,8 44,8 16,2 0,32 

AG 17,8 44,6 16,3 0,32 

AG
1

 10,3 55,1 19,8 0,34 

AG
2

 16,0 47,4 17,1 0,32 

AG
3

 22,5 39,6 14,2 0,30 

Les modules de Young normalisés (module de Young effectif du matériau sur le module de 

Young de l’Ag dense (Eeff/EAg)) et les modules de cisaillement normalisés (module de 

cisaillement effectif du matériau sur le module de cisaillement de l’Ag dense (µeff/µAg)) des 

images expérimentales et des six variantes sont représentés sur la Figure 4.13. Les points rouges 

indiquent les modules obtenus avec les deux images expérimentales initiales. Les points en 

couleur cyan indiquent les modules des variantes issues de l’image AS et les points en noir 

indiquent les modules des variantes issues de l’image AG. Ces résultats sont comparés à la 

borne supérieure de Voigt (loi des mélanges), à l’estimation de Mori-Tanaka et au modèle de 

Ramakrishnan. Les modules dépendent principalement du taux de porosité et diminuent avec 

l’augmentation de la porosité. Ces modules sont nettement inférieurs à la borne supérieure de 

Voigt. Ils sont compris entre le modèle de Mori-Tanaka et modèle analytique de Ramakrishnan.  

Les images ayant des taux de porosité très proches ou identiques (PAS = 10,8%, PAS
2 = 11,1%, 

PAG
1= 10,3% d’une part ; PAG =17,8% et PAS

3 = 17,8% d’autre part) ont des modules de Young 

et de cisaillement très proches malgré l’arrangement spatial des pores différent. Ceci semble 

indiquer que l’arrangement spatial des pores influe très peu sur les propriétés effectives du 

matériau, dans la gamme des microstructures étudiées. 

Ce résultat suggère que, pour les joints d'Ag frittés, le vieillissement thermique n'influencera 

pas son comportement élastique si l'évolution de la microstructure s'effectue à porosité 

constante (= densité constante) comme observé expérimentalement dans le chapitre 3. 
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Figure 4.13 : Influence du taux de porosité sur les modules "ingénieurs" comparé à d’autres modèles 

a) le module de Young et b) le module de cisaillement 

4.5.3 Effet de la distribution et de la morphologie des pores sur les propriétés 

effectives 

Des simulations numériques de traction simple ont aussi été réalisées avec les six images 

générées avec des pores de forme sphérique. Le module de Young obtenu pour ces six images 

est présenté dans le Tableau 4.7 (celui des images expérimentales AS et AG est aussi indiqué). 

On remarque que le module de Young des images virtuelles avec un pore unique et avec des 

pores périodiques est très légèrement supérieur à celui des images expérimentales (AS et AG) 

et à celui des images avec des pores sphériques distribués aléatoirement (Tableau 4.7). Ces 

faibles écarts constatés peuvent provenir d'une erreur de discrétisation (densité de maillage 

insuffisante) qui pourrait être corrigée en s'inspirant de la procédure proposée par Gatt et al. 

[29]. Néanmoins, ces différences entre les modules, qu’elles résultent réellement d’un effet de 

microstructure et/ou d’un effet de discrétisation, sont très faibles et peuvent être négligées 

devant l’effet de la porosité. Ceci signifie une fois de plus que seul le taux de porosité a une 

influence prépondérante sur le comportement élastique effectif de l’Ag fritté. Ces résultats 

corroborent ceux présentés à la section précédente : l'évolution de la microstructure poreuse (à 

porosité constante), n'impactera probablement pas les propriétés effectives élastiques de l'Ag 

fritté au cours du vieillissement thermique. 



4 Influence de la structure poreuse sur le comportement mécanique de l'Ag fritté 

 

185 

 

Tableau 4.7 : Caractéristiques et module de Young des 8 images  

Echantillon Porosité (%) E (GPa) 
AS 10,8 55,7 
AS_

aléatoire
  10,9 56,6 

AS_
périodique

  10,6 59,0 
AS_

Uniquepore 10,9 58,2 
AG 17,8 47,0 
AG_

aléatoire
  17,8 47,1 

AG_
périodique

  17,9 49,1 
AG_

Uniquepore 17,8 50,7 
 

4.5.4 Synthèse et discussion 

À l’issue des résultats portant sur le comportement élastique effectif de l’Ag fritté, il a été trouvé 

que ce dernier est quasi parfaitement isotrope. Les résultats obtenus avec les conditions aux 

limites périodiques et les tractions simples sont très proches. Toutes les simulations réalisées 

semblent indiquer que les propriétés élastiques du matériau ne dépendent majoritairement que 

du taux de porosité et très peu de l’arrangement spatial des pores dans la gamme des 

microstructures investiguées. La Figure 4.14 présente la comparaison de nos résultats relatifs 

au module de Young, avec les données expérimentales obtenues dans les travaux de [8], [9] et 

les prédictions des trois modèles de champs moyens décrits précédemment. Il ressort que même 

si les valeurs exactes obtenues dans notre étude par simulation sont différentes à celles des 

données expérimentales, la tendance générale est très similaire. On notera également que les 

données expérimentales correspondent principalement à des porosités comprises entre 20% et 

50% alors que les simulations ont été réalisées entre 10% et 20% environ. Il faudra envisager à 

l’avenir de compléter les données expérimentales et les cas simulés pour permettre une 

meilleure confrontation. Enfin, le positionnement des résultats numériques par rapport aux 

courbes de modèles en champs moyens est cohérent avec les résultats de la littérature rapportés 

par  [15], [29] (dans le cas des céramiques poreuses) et par [33] (dans le cas de l'Ag fritté).  
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Figure 4.14 : Comparaison entre les résultats obtenus par simulation, les 3 modèles et les valeurs 

expérimentales pour le module de Young (GPa) 

Par ailleurs, les résultats obtenus pour l'image AG présentaient un écart à l'isotropie légèrement 

plus important que ceux obtenus pour l’image AS. La Figure 4.15, qui présente la variation du 

taux de porosité surfacique dans les trois directions (i, j, k) du volume 3D des deux images 

expérimentales en fonction de la profondeur (1 pixel = slice), permet d'apporter une explication 

à cet écart plus important constaté pour l'image AG. En effet, dans le cas de l'image AG, les 

porosités présentent des tailles caractéristiques plus élevées que celles de l'image AS, ce qui 

induit, à l'échelle du volume étudié, des fluctuations assez importantes de la porosité surfacique 

plus ou moins importante d'une direction à une autre. Pour cette microstructure, le domaine 

considéré ne constitue probablement pas un VER. On peut imaginer qu'en considérant un 

volume nettement plus large, ces fluctuations aléatoires s'estompent. Cependant, les dimensions 

caractéristiques des microstructures utilisées dans cette étude pourraient atteindre l'épaisseur 

totale d'un joint d'Ag fritté. Dans ce cas, la séparabilité des échelles et l'existence du VER ne 

seraient pas garanties et les composants réels pourraient présenter un comportement 

stochastique, comme mentionné également par Su et al. [41]. 
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Figure 4.15 : Taux de porosité par slice a) AS et b) AG 

Il apparait donc que, même si l'évolution de la structure poreuse de l'Ag fritté au cours du 

vieillissement n'affecte pas le comportement élastique linéaire, celle-ci pourrait impacter le 

degré d'anisotropie du matériau, du moins localement. En effet, il a été montré dans le chapitre 

3, qu'au cours du vieillissement, les gros pores augmentent globalement leur volume au 

détriment des petits (jusqu’à un temps critique pour les échantillons revêtus). Ainsi, les tailles 

caractéristiques des pores augmentent avec le temps. On pourrait alors imaginer qu'au cours du 

vieillissement, le matériau poreux présentera de plus en plus un écart à l'isotropie important. 

Remarque sur l’expansion thermique :  

Comme mentionné à la fin du paragraphe 4.3, l’homogénéisation peut s’effectuer dans le cas 

thermoélastique où le comportement local s’écrit : 

 𝜎 = 𝐶̿̿  : (𝜀 ̿ − 𝛼∆𝑇𝐼)̿ 4.44 

avec 𝐶̿̿  la matrice d'élasticité de l'Ag (pour un comportement isotrope défini par le module de 

Young E = 72 GPa et le coefficient de Poisson ν = 0,38) et 𝛼 le coefficient d'expansion 

thermique (CTE) valant 19×10- 6  K- 1. 

La loi thermoélastique effective s'écrit : 

 Σ̿ = 〈𝜎〉 = 𝐶̿̿  𝐞𝒇𝒇: (�̿� − �̿�𝑒𝑓𝑓∆𝑇) 4.45 

Connaissant la matrice d'élasticité effective 𝐶̿̿  𝐞𝒇𝒇 déterminée préalablement, on peut déterminer 

le tenseur d’expansion thermique effectif �̿�𝑒𝑓𝑓 en imposant une déformation macroscopique 

nulle (�̿� = 0̿) et un incrément de température unitaire (∆𝑇 = 1). Pour les matériaux poreux, on 
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a vérifié que le CTE effectif est le même que celui de l'Ag, c’est-à-dire que �̿�𝑒𝑓𝑓= 𝛼𝐼,̿ comme 

observé expérimentalement [6]. 

4.6 Analyse de la distribution des contraintes dans le matériau Ag 

Précédemment, il a été trouvé que la morphologie et la répartition spatiale des pores n’ont pas 

un effet prononcé sur le comportement élastique effectif du matériau "Ag fritté". Seul le taux 

de porosité a une influence prépondérante sur ce dernier. Dans cette section, par des simulations 

en traction simple (TS) suivant 𝑒1⃗⃗  ⃗, la distribution des champs locaux dans la matrice "Ag" sera 

analysée en utilisant les deux microstructures expérimentales initiales (AS et AG) et les six 

microstructures générées avec des pores sphériques. Il s'agit de quantifier l'effet de la 

morphologie et de l'arrangement spatial des pores, à porosité constante, sur la distribution des 

contraintes locales dans l'Ag. Cela permettrait d'identifier les microstructures susceptibles de 

favoriser le développement de plasticité et/ou d’endommagement à une échelle très locale.  

Remarque : Comme déjà mentionné, les valeurs de contraintes correspondent à des simulations 

réalisées, en élasticité linéaire, à une déformation macroscopique axiale unitaire (100% de 

déformation). Les valeurs de contraintes, atteignant alors des dizaines de GPa, ne sont données 

qu'à titre  de comparaison entre les différentes microstructures.  

4.6.1  Moyennes et écarts types des contraintes  

Le Tableau 4.8 présente la moyenne et l’écart type (STD) des contraintes axiales 𝜎11 et de 

cisaillement 𝜎12 déterminées aux points d’intégration dans l’ensemble des éléments 

correspondant à la phase "Ag" du modèle.  

Tableau 4.8 : Moyenne et écart-type des contraintes 𝜎11 et 𝜎12 dans l'Ag 

Echantillon Porosité (%) 𝝈𝟏𝟏 (GPa) 𝝈𝟏𝟐 (GPa) 

    ⟨𝜎11⟩  STD ⟨𝜎12⟩   STD 

AS 10,8 62,5 18,8 9,06E-9 6,12  

AS_
aléatoire

 10,9 63,8 17,6 4,19E-8 5,94  

AS_
périodique

 10,6 66,0 17,6 1,74E-5 4,06  

AS_
uniquepore

 10,9 65,3 19.6 2,53E-5 3,52  

AG 17,8 57,2 22,8 4,44E-8 7,53  

AG_
aléatoire

 17,8 57,7 22,0 1,71E-7 7,49  

AG_
périodique

 17,9 63,3 21,7 -1,57E-6 4,44  

AG_
uniquepore

 17,8 62,0 23,8 7,72E-8 3,47  
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On remarque que les moyennes des contraintes sont de même ordre pour les microstructures 

ayant des taux de porosité quasiment égaux. À porosité égale, les contraintes axiales pour les 

microstructures ayant un seul pore centré dans la matrice ou des pores avec une distribution 

périodique semblent être légèrement supérieures à celles des microstructures obtenues 

expérimentalement ou celles ayant des pores avec une distribution aléatoire. Les moyennes des 

contraintes de cisaillement ⟨𝜎12⟩ sont bien nulles pour toutes les 8 microstructures. Cependant, 

les écarts types de ces contraintes étant non-nul (et non-négligeable), il existe des points dans 

le modèle ayant localement des contraintes de cisaillement relativement importantes malgré 

une moyenne nulle. On remarque aussi que ces écarts types sont légèrement plus élevés dans le 

cas des microstructures réelles et des microstructures avec les pores distribués aléatoirement 

comparativement aux autres. De plus, alors qu’on impose la même déformation 𝐸11 (𝐸11=1), 

on note que ⟨𝜎11⟩AG est inférieure à ⟨𝜎11⟩AS dans "Ag" mais l'écart type, et donc la fluctuation 

des contraintes locales, est légèrement plus importante pour les microstructures de type AG. 

4.6.2 Distribution des contraintes dans Ag 

Les courbes de la Figure 4.16 présentent la distribution (fonction de densité de probabilité ou 

probability density function (PDF)) des contraintes locales (𝜎11 et 𝜎12) et des contraintes 

équivalentes de Von Mises (𝜎 𝑒𝑞) dans la matrice "Ag" des deux images de microstructures 

expérimentales (AS et AG). Toutes les distributions ont des tendances similaires pour les deux 

microstructures. On remarque que, pour la contrainte de traction σ11 et de Von Mises 𝜎𝑒𝑞, les 

distributions sont non symétriques (Figure 4.16a et c). De plus, les distributions sont plus 

étroites dans le cas d'AS, indiquant des répartitions de contraintes plus uniformes dans cette 

dernière. Comme déjà observé au Tableau 4.8, pour une même déformation macroscopique 

imposée, la contrainte axiale moyenne dans l’Ag pour la microstructure AG ⟨𝜎11⟩AG est 

inférieure à celle pour la structure AS ⟨𝜎11⟩AS  mais leurs pics des distributions sont presque à 

la même valeur de contrainte. Ainsi, si les deux microstructures subissaient la même contrainte 

axiale macroscopique, c’est l’Ag de la microstructure AG qui subirait localement les contraintes 

les plus élevées. 

La "population" de contraintes proches de 0 MPa résulte des surfaces libres de pores. Elle n'est 

visible que pour la contrainte axiale σ11(dans la direction de la traction imposée) car les autres 

contraintes sont nulles en moyenne (cf. par exemple la distribution de σ12). Celle-ci est plus 

prononcée dans le cas de la structure AG car elle est plus poreuse. De plus, la morphologie des 

pores dans la structure AG correspond certainement à une surface de pores  par unité de volume 
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plus importante que dans la structure AS. Notons également que la résolution des images, la 

densité et le type de maillage associé, sont aussi certainement insuffisants pour capturer très 

précisément ces détails dans la distribution des contraintes.  

Comme déjà constaté dans la section précédente, on remarque qu'il n'y a pas de différence 

notable entre les distributions des contraintes de cisaillement pour les deux microstructures 

(Figure 4.16b). Elles sont toutes symétriques, centrées à 0 MPa et présentent une dispersion 

assez importante, celle-ci étant légèrement plus élevée pour AG. 

 

Figure 4.16 : Distribution des contraintes dans le matériau Ag des microstructures AS et AG pour une 

déformation macroscopique 100% : (a)- 𝜎11, (b)- 𝜎12 et (c) 𝜎𝑒𝑞  

Afin d’étudier l’influence de la morphologie et de l’arrangement spatial des pores sur la 

répartition des champs locaux, les distributions des contraintes de traction et de Von Mises des 

deux microstructures expérimentales sont comparées avec celles des microstructures générées 

numériquement par placement aléatoire de sphères identiques (Figure 4.17). On rappelle que 

les taux de porosité des microstructures comparées sont quasiment les mêmes (Tableau 4.8). Il 
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apparait que les distributions des contraintes sont très similaires pour les microstructures ayant 

les mêmes taux de porosité. La forme sphérique des pores des microstructures générées n’a pas 

d'influence notable sur les distributions.  

 

Figure 4.17 : Comparaisons des distributions des contraintes 𝜎11 et  𝜎𝑒𝑞 dans le matériau Ag pour 

une déformation macroscopique 100% : (a), (c)- porosité ≈ 10,8% et (b),(d)-porosité≈ 17,8% 

La Figure 4.18 illustre deux exemples de cartographie des contraintes. La couleur bleue dans la 

cartographie correspond aux pores où les contraintes sont quasi-nulles. On peut remarquer que 

les contraintes locales sont plus importantes aux interfaces pores/Ag que dans la matrice Ag.  
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Figure 4.18 : Exemple de cartographie des contraintes 𝜎11 (MPa) pour une déformation 

macroscopique 100% : (a) AG et (B) AG_aléatoire 

Les courbes de la Figure 4.19 présentent les distributions des contraintes dans la direction de 

traction et celles de Von Mises des microstructures AS, AG et des microstructures générées 

numériquement avec un unique pore ou avec des pores distribués périodiquement.  

 

Figure 4.19 : Comparaison des distributions des contraintes 𝜎11 et  𝜎𝑒𝑞 dans le matériau Ag pour une 

déformation macroscopique de 100% (a), (c)- porosité ≈ 10,8% et (b),(d)-porosité ≈ 17,8% 

 

 



4 Influence de la structure poreuse sur le comportement mécanique de l'Ag fritté 

 

193 

 

Contrairement aux résultats précédents, on remarque une différence notable entre les 

distributions obtenues pour les microstructures expérimentales et celles générées. Les pics des 

distributions des microstructures expérimentales sont plus faibles que ceux des microstructures 

générées. Les distributions des deux microstructures générées ont des pics qui sont centrés à 

des valeurs quasiment égales et sont plus étroites, indiquant des répartitions de contraintes plus 

uniformes. Les fluctuations observées sur la distribution des champs locaux des microstructures 

générées numériquement avec des pores périodiques sont dus certainement à la répétition des 

mêmes valeurs de contraintes dans chaque motif périodique, correspondant à un effet 

d’échantillonnage du champ de contrainte lié à la taille des éléments choisis et aux dimensions 

du motif périodique. 

Ces résultats illustrent le fait que, même si le comportement élastique effectif de l'Ag fritté n'est 

pas affecté par la morphologie et l'arrangement spatial des pores, ces derniers semblent 

influencer sa réponse locale. Il apparait donc que, pour des études ultérieures dans le domaine 

non linéaire nécessitant la génération des microstructures numériques, il serait important de 

tenir compte de la morphologie et de l'arrangement spatial des pores dans la matrice "Ag". 

Cependant, un placement aléatoire de sphères identiques, avec l'autorisation des intersections, 

permet de capturer une distribution de contraintes similaire à celle obtenue avec les 

microstructures expérimentales. L'utilisation de telles microstructures, relativement simples à 

générer, pourrait alors faire sens pour de futures études. 

4.6.3 Prévision de la limite d'élasticité macroscopique 

On propose ici, en exploitant les distributions des contraintes de Von Mises simulées au sein de 

l'Ag dans le régime élastique linéaire, de définir une limite d'élasticité macroscopique du 

matériau poreux. Pour ce faire, l'approche suivie s'inspire des travaux de Brenner et al. [47] et 

de Lavergne et al. [48] dans le cas de polycristaux (voir également [49]). La limite d'élasticité 

macroscopique 𝛴0
 (𝑓𝑝) correspond à la valeur de la contrainte axiale macroscopique 𝛴11 pour 

laquelle le critère de plasticité local est atteint dans un volume de matériau correspondant à une 

fraction volumique donnée, notée 𝑓𝑝 (pour fraction volumique "plastifiée"). Alors que, dans le 

cas des microstructures polycristallines [47]–[49], ce critère de plasticité local correspond à la 

loi de Schmid, l'Ag est ici supposé obéir au critère de Von Mises, i.e. le critère est atteint lorsque 

𝜎𝑒𝑞 = 𝜎0 (avec 𝜎0 la limite d'élasticité locale de l'Ag dense). 
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Comme souligné par [47], si 𝑓𝑝 est trop faible (imaginons la situation extrême où elle 

correspondrait à 1 seul élément fini), la limite d'élasticité obtenue, qui serait par ailleurs assez 

faible, dépendrait beaucoup de la microstructure particulière considérée et surtout de son 

maillage. A l'opposé, si la valeur de 𝑓𝑝 retenue est trop importante, cette définition de la limite 

d'élasticité basée sur les champs obtenus dans le régime élastique linéaire serait sans doute une 

approximation trop forte, car le développement de la plasticité aura conduit à une redistribution 

des contraintes.  

D'un point de vue pratique, la limite d'élasticité macroscopique 𝛴0
  en fonction de la fraction 

volumique 𝑓𝑝 ''plastifiée" est obtenue à partir des listes de valeurs locales de contraintes de Von 

Mises au sein de l'Ag. Celles-ci sont obtenues dans le cas de simulations avec un chargement 

de traction simple pour une déformation macroscopique unitaire correspondant à une contrainte 

axiale macroscopique 𝛴11. Pour ce niveau de chargement (arbitraire), on détermine pour chaque 

𝑓𝑝, la contrainte de Von Mises seuil 𝜎𝑒𝑞𝑐(𝑓𝑝) dépassée par un nombre d'élément d'Ag 

correspondant à une fraction volumique 𝑓𝑝 du volume simulé. Par linéarité, on relie la contrainte 

axiale 𝛴11
  à celle qu'il faut appliquer pour que 𝜎𝑒𝑞𝑐(𝑓𝑝) = 𝜎0, i.e. : 

 𝛴0
 (𝑓𝑝) =  𝛴11 ×

𝜎0

𝜎𝑒𝑞𝑐(𝑓𝑝)
 4.46 

La Figure 4.20 représente l'évolution de la limite d'élasticité macroscopique 𝛴0
  en fonction de 

la fraction volumique "plastifiée" 𝑓𝑝 dans le cas des microstructures expérimentales AS et AG, 

ainsi que des microstructures synthétiques obtenues par placement aléatoire de sphères 

identiques. En se basant sur les travaux expérimentaux [8], [50], la valeur de la limite d'élasticité 

locale 𝜎0 a été fixée à 100 MPa. 

 

Figure 4.20 : Evolution de la limite d'élasticité macroscopique 𝛴0 en fonction de la fraction 

volumique "plastifiée" 𝑓
𝑝
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On note que la limite d'élasticité macroscopique croit de façon monotone avec 𝑓𝑝. La limite 

d'élasticité des microstructures les plus poreuses (type AG) est inférieure à celle obtenue pour 

les microstructures de type AS, du moins tant que 𝑓𝑝 reste inférieure à ~ 0,6. Les courbes 

obtenues avec les images expérimentales et avec celles générées se superposent quasiment (ce 

qui est tout à fait normal, cela résulte du fait que les distributions de contraintes sont quasi-

similaires, comme remarqué à la Figure 4.17). 

Dans une plage de 𝑓𝑝 allant de 10% à 40%, la limite d'élasticité obtenue croit quasi-linéairement 

(d'environ 70 MPa à 85 MPa dans le cas AS, et d'environ 60 MPa à 75 MPa dans le cas AG). 

Les valeurs précise obtenues pour 𝑓𝑝 = 5%, 10%, 20% et 40% sont reportées dans le Tableau 

4.9 (les données pour les microstructures avec répartition périodique de sphères et à sphère 

unique sont aussi indiquées). Il apparait que l'arrangement spatial, la taille et la morphologie 

des pores n'ont pas d'influence forte sur la limite d'élasticité macroscopique obtenue pour  𝑓𝑝 = 

20% et 40%. Les différences entre les microstructures de même porosité sont plus marquée 

pour pour 𝑓𝑝 = 5% et 10%, ce qui semble traduire une plus forte influence de la microstructure 

pour les premiers stades de la déformation plastique.  

Tableau 4.9 : Limites d'élasticité macroscopiques des différentes microstructures en fonction 

de la fraction volumique plastifiée en MPa 

Échantillon Porosité (%) 𝛴0(𝑓𝑝 = 5%) 𝛴0(𝑓𝑝 = 10%) 𝛴0(𝑓𝑝 = 20%) 𝛴0(𝑓𝑝 = 40%) 

AS 10,8 64,82 70,88 77,01 84,11 

AS_
aléatoire

 10,9 66,86 72,25 77,27 83,62 

AS_
périodique

 10,6 75,38 77,03 79,04 82,01 

AS_
uniquepore

 10,9 70,97 75,22 78,06 80,66 

AG 17,8 54,44 60,46 66,66 75,74 

AG_
aléatoire

 17,8 54,22 60,21 66,85 76,26 

AG_
périodique

 17,9 62,73 64,11 65,78 68,25 

AG_
uniquepore

 17,8 59,68 64,51 67,92 72,09 

 

4.7 Vers l’étude de configurations plus réalistes 

Dans cette dernière partie, afin d’illustrer certaines perspectives, de premiers résultats obtenus 

pour deux autres configurations plus réalistes sont brièvement présentés. La première concerne 

l’évaluation et l’analyse des contraintes locales à proximité des pores, et de leur rôle sur les 

évolutions microstructurales. La simulation a été réalisée au sein d’une petite région extraite 
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d’une image de tomographie présentée au chapitre 3, mieux résolue que celles utilisées pour les 

simulations présentées jusqu’ici, et dont l’évolution temporelle a été caractérisée. La seconde 

configuration porte sur l’évaluation des contraintes d’origine thermique se développant dans un 

joint d’Ag poreux au sein d’un système composé de plusieurs couches de matériaux.  

4.7.1 Contraintes locales et évolution microstructurale ? 

On s'intéresse ici à la simulation des contraintes locales et à leur rôle sur l'évolution de la 

structure poreuse au cours du vieillissement. Il s'agit de réaliser des simulations de traction 

simple suivant la direction 𝑒1⃗⃗  ⃗  sur des petits clusters de pores dont l’évolution au cours du 

vieillissement a été caractérisée au chapitre 3. On cherchera à identifier si les champs locaux de 

contraintes aident à comprendre ou expliquer l'évolution de la microstructure au cours du 

vieillissement. On rappelle que lors du vieillissement, les contraintes développées dans le 

matériau revêtu du Cu par exemple, sont celles de compression et sont d'ordre thermique. 

L’utilisation ici d'un chargement de traction simple permet d'illustrer la faisabilité d'évaluation 

des contraintes locales dans les régions locales extraites des images tomographiques obtenus au 

chapitre 3. Des essais mécaniques seront aussi naturellement réalisés en traction dans les études 

futures. Pour mieux simuler les contraintes d’origine thermique, il faut imaginer d’autres 

conditions aux limites ou d’autres configurations d’études, telle que celle décrite au paragraphe 

4.7.2. 

La Figure 4.21 présente l’évolution d’un cluster de pore au sein d'une petite région de 

40×40×40 voxels extrait de l’échantillon 200°C E-Cu (cf. chapitre 3). Le cluster est composé 

de 2 pores à l'instant initial (t =0). Au cours du vieillissement à t = 106  minutes, les deux pores 

se joignent pour former un seul pore et à t = 135 minutes, celui-ci se sépare en 4 pores. 

 

Figure 4.21 : Evolution d'un exemple cluster (vieillissement à 200°C) 

La Figure 4.22 montre la cartographie des contraintes après la simulation d’une traction sur le 

cluster à l’instant t = 0 et sur celui à l’instant t =106 minutes (les pores sont en bleus sur la 
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cartographie). Même si l'analyse des champs de contraintes n'est pas aisée dans le cas d'une 

microstructure réelle 3D très complexe, il apparait que les contraintes locales sont très 

importantes dans certaines zones des pores. Ces zones sont souvent au niveau des "cous" des 

pores (partie où l’épaisseur du pore est faible (voir Figure 4.21)). Il a été observé dans le 

chapitre 3 que la séparation des pores en plusieurs au cours du vieillissement thermique s'opère 

souvent à ces endroits. Ceci illustre la capacité éventuelle des simulations à aider à la 

compréhension de l'évolution de la structure poreuse si la microstructure est représentative 

d'une vraie microstructure expérimentale. Des futures études pourraient être réalisées dans ce 

sens. 

 

Figure 4.22 : Distribution des contraintes locales dans le cluster (section du volume 3D) (a) t = 0 min 

et (b) t =106 min 

4.7.2 Simulation des contraintes thermiques sur un système Cu/Ag poreux/Cu  

On rappelle que, dans un système réel, les contraintes développées dans l'Ag fritté sont d'origine 

thermique dues à l'environnement complexe des systèmes électroniques présentant plusieurs 

matériaux avec des CTE différents (cf. chapitre 1). Afin de se rapprocher d'un système réel, 

nous proposons ici de réaliser des simulations sur des tri-couches Cu/Ag fritté/Cu en appliquant 

un chargement thermique. L'objectif principal de ces simulations est de tester les outils 

numériques mis en place dans cette étude pour ces cas de figure. Il s'agira d'utiliser ces outils 

pour approfondir ces types de simulations ultérieurement. Pour ce faire, les deux images 

expérimentales AS et AG ont été modifiées en assignant les propriétés du Cu aux 50 premiers 

voxels et aux 50 derniers voxels des deux images dans la direction Z. Ainsi, on obtient des 
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images tri-couches Cu/Ag fritté/Cu avec une épaisseur d'Ag fritté de 100 voxels (Figure 4.23). 

La porosité dans les 2 tri-couches issus d'AS et d'AG est de 11,2% et de 18,7% respectivement. 

 

Figure 4.23 : Exemple de tri-couche Cu/Ag fritté/Cu issue de la transformation de l'image AS 

Les conditions aux limites ont consisté à bloquer les déplacements normaux des faces 𝑋0, 𝑌0 

(conditions de symétrie), le nœud à l'origine étant bloqué et les autres faces étant libres. Le 

domaine est soumis à une augmentation de température uniforme ∆𝑇. Le CTE 𝛼 choisi pour 

l'Ag et le Cu est respectivement de 19×10- 6  K- 1 et 17,2×10- 6  K- 1. La Figure 4.24 montre les 

champs de contraintes σXX développés dans les tri-couches pour ∆𝑇 = 3000°C (cette valeur 

particulièrement importante a été prise pour des raisons d’ordre numérique, on se rapportera à 

une température plus réaliste, i.e. ∆𝑇 = 300°C, par linéarité de la solution).  

 

Figure 4.24 : Modèles tri-couches après simulation (contrainte σXX en MPa)  
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Afin de s'affranchir des effets des frontières libres, l’analyse des contraintes a été réalisée 

uniquement sur le quart du volume du matériau poreux (régions de 100×100×100 voxels 

représentées en bleu clair et foncé sur la Figure 4.23), le plus éloigné des surfaces. La fraction 

volumique de pores dans ces quarts de volumes issus des images AS et AG sont respectivement 

de 11,7% et 17,03%. 

Le Tableau 4.10 présente la moyenne des contraintes dans l'Ag dans les trois directions ainsi 

que leur écart type. On peut noter que ces moyennes sont bien toutes négatives pour les deux 

tri-couches. Les moyennes dans les deux premières directions ⟨𝜎11⟩ et ⟨𝜎22⟩ sont très proches 

et sont supérieures à ⟨𝜎33⟩. Alors qu'on impose le même chargement thermique pour les deux 

modèles, on note que les moyennes des contraintes dans le modèle issu d'AS sont plus 

importantes que celles dans modèle issu d'AG. Cependant, les écarts types des contraintes, et 

donc la fluctuation des contraintes locales, est légèrement plus importante pour le modèle issu 

d'AG. Ces mêmes constats ont été observés dans le cas des simulations avec des chargements 

mécaniques (cf. § 4.6).   

Tableau 4.10 : Moyenne et écart type des contraintes 𝜎11, 𝜎22 𝑒𝑡 𝜎33 pour ∆𝑇 = 300°C 

Échantillon P (%) 𝝈𝟏𝟏 (MPa) 𝝈𝟐𝟐 (MPa) 𝝈𝟑𝟑 (MPa) 

    ⟨𝜎11⟩  STD ⟨𝜎22⟩  STD ⟨𝜎33⟩   STD 

AS tri-couche 11,7 -33,75 9,78 -34,06 10,05 -8,75 4,52  

AG tri-couche 17,03 -28,55 12,64 -31,37 11,29 -7,89 5,68 

 

Dans les systèmes réels, les matériaux de report ont des épaisseurs dans la direction Z souvent 

négligeables devant les longueurs dans les directions X et Y (cf. chapitre 1). Enfin d'estimer 

l'erreur commise dans notre étude en utilisant des tri-couches cubiques, des simulations ont été 

réalisées sur des tri-couches avec des épaisseurs dans la direction Z cinq fois inférieures aux 

longueurs dans les deux autres directions. Des matériaux uniques homogénéisés ont été utilisés 

à la place du milieu poreux avec des propriétés effectives déduites des résultats des simulations 

réalisées à la section 4.5.4. Des conditions aux limites identiques à celles présentées 

précédemment ont été utilisées avec un chargement thermique de ∆𝑇 = 300°C. Compte tenu de 

la symétrie supplémentaire suivant Z, seul 1/8ème de la structure a été modélisé (Figure 4.25)  
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Figure 4.25 :1/8ème de la tri-couche AS(hom) simulée (contrainte σXX en MPa) 

Dans le Tableau 4.11, les moyennes des contraintes ("loin" des frontières libres) dans les trois 

directions des matériaux homogénéisées avec des faibles épaisseurs sont comparées aux 

résultats issus des tri-couches cubiques, c’est-à-dire aux moyennes des contraintes dans le quart 

de joint poreux en bleu sur la Figure 4.23 (différentes de celle du Tableau 4.10 reportant les 

contraintes moyennes dans l’Ag uniquement). On peut remarquer qu'il n'y a pas de différence 

importante entre les valeurs des contraintes dans les directions X et Y dans les matériaux 

(présentant des propriétés effectives élastiques identiques). Les moyennes des contraintes dans 

la direction Z sont bien presque égales à zéro pour les tri-couches avec des faibles épaisseurs, 

ce qui n'est pas le cas pour les tri-couches cubiques. Ces résultats suggèrent que dans les 

systèmes réels, l'épaisseur de la structure d'assemblage impactera principalement les contraintes 

dans la direction Z (ce qui est tout à fait normal) mais n'aura pas d'influence notable sur les 

contraintes pouvant être développées dans le plan (X, Y).  

Tableau 4.11 : Comparaisons des contraintes moyennes dans les tri-couches cubiques et dans 

les tri-couches avec des épaisseurs faibles 

Échantillon 𝝈𝟏𝟏 (MPa) 𝝈𝟐𝟐 (MPa) 𝝈𝟑𝟑 (MPa) 

AS tri-couche (cubique) -29,80 -30,07 -7,75 

AS(hom) tri-couche (épaisseur faible) -31,51 -31,51 -0,06 

AG tri-couche (cubique) -23,68 -26,02 -6,42 

AG(hom) tri-couche (épaisseur faible) -25,97 -25,97 -0,05 
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4.8 Conclusion 

Les simulations réalisées dans ce chapitre sur les microstructures expérimentales et virtuelles 

ont permis d’étudier l’influence de la structure poreuse sur les propriétés élastiques effectives. 

Les tenseurs de rigidités obtenus pour les différentes simulations sont proches de celui d’un 

matériau parfaitement isotrope. Les résultats dans ces travaux se sont montrés en bon accord 

avec les données expérimentales et les modèles en champs moyens dans la gamme de porosité 

investiguée. Les propriétés élastiques effectives des microstructures étudiées dépendent 

principalement du taux de porosité et très peu de la morphologie et de l’arrangement spatial des 

pores. Ceci suggère que, pour les joints d'Ag frittés, le vieillissement thermique n'influencera 

pas son comportement élastique si l'évolution de la microstructure s'effectue à porosité 

constante comme observé expérimentalement dans le chapitre 3.  

Les distributions de contraintes locales au sein de l’Ag ont été évaluées et analysées, dans le 

régime élastique linéaire, pour les différentes microstructures expérimentales et générées 

étudiées. En s’inspirant de travaux de la littérature, une définition de la limite d’élasticité 

macroscopique de l’Ag poreux, associée à une fraction volumique dite "plastifiée", a été 

proposée. Dans la gamme de microstructures considérées, il ressort que, plus la microstructure 

est aléatoire et désordonnée, avec une dispersion de la taille de pores, plus la dispersion du 

champ de contraintes sera importante, favorisant une activation plus précoce de la plasticité 

locale. Cependant, nous avons constaté que, pour une même porosité, la distribution des 

contraintes obtenue pour les microstructures expérimentales est très proche de celle obtenue 

pour les microstructures générées par placement de sphères identiques, avec une intersection 

entre sphères autorisée. Ce type de microstructure, simple à générer, pourrait être utilisé 

avantageusement pour de futures études. 

Enfin, les simulations réalisées sur des configurations plus réalistes dans la dernière partie de 

ce chapitre ont permis d'illustrer la faisabilité d'utilisation des outils numériques pour aider à la 

compréhension des évolutions microstructurales au cours du vieillissement mais aussi pour 

mieux évaluer les contraintes d'origine thermique se développant localement dans un joint d’Ag 

poreux au sein d’un système multicouche plus représentatif des configurations industrielles. Il 

faudrait donc se baser sur les premiers résultats obtenus dans cette dernière partie pour 

approfondir des futures études sur ces configurations plus réalistes.   
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Conclusion et perspectives 

Le domaine de l'électronique de puissance est actuellement confronté à de nombreux  problèmes 

d'ordre écologique, sanitaire (utilisation des matériaux polluants et dangereux) et d'ordre 

thermomécanique (tenue des matériaux à des températures plus élevées que par le passé). L'une 

des solutions à ces problèmes est le remplacement des technologiques d'assemblage classiques 

des composants électroniques, ne répondant plus aux nouvelles exigences du domaine, par des 

solutions émergentes respectant les normes écologiques mais aussi fonctionnant à hautes 

températures avec des caractéristiques intéressantes. Parmi toutes les solutions émergentes, la 

technologie utilisant le frittage de pâte d’Ag apparait comme un candidat prometteur en raison 

des bonnes performances électriques et thermiques de l'Ag. De plus, l'Ag est un composant qui 

ne pose aucun problème spécifique à l'environnement. Cependant, compte tenu des contraintes 

industrielles, les conditions de frittage de la pâte conduisent à une microstructure poreuse 

connue pour altérer les propriétés du matériau et dont l'évolution au cours du vieillissement est 

assez peu connue. Ce manque de données sur la fiabilité de ce matériau au cours du 

vieillissement constitue un frein pour certains industriels car les composants électroniques sont 

souvent sollicités à hautes températures. L'étude de la fiabilité de ce matériau passe donc par la 

compréhension de l’évolution de sa microstructure et de ses propriétés au cours du 

vieillissement. 

Cette thèse a permis d'étudier l’évolution qualitative et tridimensionnelle de la microstructure 

de l’Ag fritté au cours du vieillissement thermique à différentes températures proches des 

conditions de fonctionnement des modules de puissance (200°C-350°C). On s'est intéressé 

spécialement au rôle que peut jouer la présence du substrat sur l'évolution microstructurale. 

Enfin, une démarche par simulation numérique en champs complets a été proposée afin 

d'étudier l'influence de la microstructure poreuse 3D réelle sur les propriétés mécaniques du 

matériau. 

Le premier chapitre a retracé quelques travaux de la littérature portant principalement sur les 

propriétés de l'Ag fritté en fonction de ses conditions d'élaboration mais aussi au cours de son 

vieillissement thermique. Grâce aux travaux de la littérature réalisés principalement en 2D, il a 

été clairement montré que l'évolution de la microstructure de l'Ag fritté au cours du 

vieillissement peut être très complexe et que sa caractérisation tridimensionnelle est 

primordiale. 
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Le second chapitre présente essentiellement le dispositif expérimental mis en œuvre dans ces 

travaux afin de caractériser les microstructures poreuses de l’Ag fritté (nu ou revêtu) et leur 

évolution au cours du vieillissement thermique in situ sous nanotomographie à RX avec la 

résolution spatiale adaptée. Les différentes techniques de traitement et d'analyse d'images qui 

nous ont permis de caractériser la microstructure en 3D y sont aussi détaillées.  

Les résultats présentés au chapitre 3 ont été obtenus pour des échantillons nus et revêtus de Cu 

pour une température de vieillissement allant de 200°C à 350°C. L'analyse microstructurale de 

tous les échantillons à l’état fritté a révélé qu’ils sont composés des structures poreuses très 

complexes à l'échelle sub-micrométrique. À l'état fritté, les pores constituant toutes les 

microstructures peuvent être séparés en deux familles en fonction de leur volume : les petits 

pores isolés, représentant la grande majorité des pores et les réseaux de pores de forme très 

complexe, s'étalant des fois sur l'ensemble du volume des échantillons. Ces derniers ne sont 

accessibles qu’en tomographie 3D. Il a été noté que les évolutions microstructurales de tous les 

échantillons au cours du vieillissement s'effectuent à densité apparente constante (i.e. à porosité 

constante). Cependant, des comportements complètement différents ont été observés pour les 

deux types d'échantillons. En effet, pour tous les échantillons nus, un comportement similaire 

du type mûrissement d'Ostwald a été observé. En ce qui concerne les échantillons revêtus/mixte, 

leurs évolutions sont plus complexes car des contraintes thermiques résultant de la différence 

des CTE entre le Cu et l'Ag semblent notablement influencer les différentes évolutions. En effet, 

en présence des contraintes thermiques, l'évolution de la structure poreuse semble être accélérée 

jusqu’à un temps critique, avant qu'une décroissance n'apparaisse compte tenu de la relaxation 

des contraintes au cours du vieillissement. Dans ce cas, bien évidemment, plus la température 

est importante, plus l'évolution est accélérée au début du vieillissement. L'étude à échelle des 

pores pour tous les échantillons a montré que le volume moyen des petits pores reste 

relativement constant durant le vieillissement thermique et seuls les quelques gros pores 

présents dans les microstructures pilotent principalement les évolutions. Il ressort de notre étude 

que la maitrise de l'évolution de la structure poreuse de la pâte d'Ag fritté repose sur le contrôle 

de ces gros pores dans les microstructures. 

Enfin, dans le chapitre 4, des simulations numériques en champs complets par éléments finis 

ont été mises en place pour étudier l’effet de la structure poreuse et de l’arrangement spatial des 

pores sur les propriétés élastiques effectives de l’Ag fritté. Une loi élastique linéaire a été 

utilisée pour la description du comportement local du matériau. Ces simulations ont montré que 
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l'Ag fritté a un comportement très proche de celui d’un matériau parfaitement isotrope et ses 

propriétés effectives dépendent très fortement du taux de porosité et très peu de l'arrangement 

spatial des pores. Ceci suggère que, pour les joints d'Ag frittés, le vieillissement thermique 

n'influencera pas son comportement élastique si l'évolution de la microstructure s'effectue à 

porosité constante comme observé expérimentalement dans notre étude. Cependant, une étude 

détaillée des distributions de contraintes au sein de l’Ag a montré que l'arrangement spatial des 

pores - même s'il n'impacte pas les propriétés effectives -  peut avoir des influences sur la 

répartition des contraintes locales dans le matériau. Ceci dit, certaines microstructures sont 

susceptibles de développer plus rapidement de la plasticité locale que d'autres. 

Cette étude a permis de balayer une large plage de problématiques et ouvre plusieurs pistes pour 

la suite.  

Le premier chantier concerne la réalisation des essais sur des temps de vieillissement plus longs 

que dans cette présente étude (spécialement pour les échantillons revêtus) pour suivre 

l'évolution de la structure poreuse après le temps critique. Dans un premier temps, ces essais 

serviront à vérifier le temps critique estimé pour l'échantillon revêtu vieilli à 200°C de notre 

étude. Ensuite, ils contribueront à compléter les discussions présentées dans ces travaux. Il 

serait aussi important de suivre les évolutions des scans sur des intervalles de temps courts afin 

de déterminer avec une grande précision les temps critiques. 

Une seconde piste concerne l'étude plus précise de l'évolution des structures poreuses à 

l'interface Ag/Cu. Dans ce cas, l'étude ne doit pas être nécessairement réalisée avec des 

échantillons cylindriques revêtus du Cu mais plutôt sur un système d'Ag fritté sur un Cu plan 

pour être plus proche d'un système plus réaliste. Cette étude permettra d'étudier la rugosité de 

la surface plane au cours du vieillissement mais aussi les phénomènes susceptibles d'être 

produits aux interfaces de l'Ag fritté avec le substrat dans les vraies conditions de 

fonctionnement.  

D'un point de vue industriel, une amélioration peut être aussi apportée aux conditions 

d'élaboration de la pâte d'Ag et/ou du frittage pour éviter la présence des pores de volume très 

important s'étalant souvent sur l'ensemble du volume de l'échantillon. Il s'agira dans un premier 

temps de modifier les constituants de la pâte, puis d'étudier la microstructure obtenue avec les 

conditions de frittage recommandées. Ensuite, dans un second, modifier les conditions de 

frittage pour trouver un compromis entre la température d'élaboration pas trop élevée et la 

pression de frittage acceptable d'un point de vue industriel. 
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Par rapport à la simulation numérique en champs complets, le chantier est encore grand. Dans 

notre étude, les chaines d'outils nécessaires sont mises en place pour réaliser des simulations à 

partir des images de microstructures 3D réelles et complexes identifiées expérimentalement. Il 

s'agira dans le futur de se baser sur ces outils mis en place pour compléter nos simulations déjà 

réalisées dans le domaine linéaire mais surtout réaliser des simulations dans le domaine non 

linéaire. Comme déjà abordé brièvement dans notre étude, il serait très intéressant de réaliser 

des simulations en considérant l'environnement complexe des modules de puissance (puce-Ag 

fritté-Substrat). Des essais mécaniques pourraient être aussi réalisés pour confronter les 

résultats issus des simulations avec ceux expérimentaux. 
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Annexe 
 

Annexe A : Estimation des contraintes pour les échantillons revêtus 

Afin de trouver l’épaisseur nécessaire du Cu permettant d’avoir les mêmes contraintes que dans 

le système réaliste (substrat-joint), une méthode de calcul analytique a été adoptée.  

Nous rappelons ici les hypothèses utilisées pour ces calculs. Une structure cylindrique noyau-

coque infiniment long a été considérée (Figure A.1). Ce dernier est composé d'un noyau d'Ag 

de rayon intérieur initial RAg, de module de cisaillement µAg, de coefficient de Poisson νAg et un 

coefficient de dilatation thermique (CTE) αAg noyé dans une coque en Cu de rayon extérieur 

RCu, de module de cisaillement µCu, de coefficient de Poisson νCu et de CTE de αCu. En raison 

de la différence des coefficients de dilatation thermiques entre le noyau (Ag) et la coque (Cu), 

une déformation propre (déformation mécanique qui n'est pas causée par une contrainte 

mécanique externe) peut être considérée dans la phase Ag lorsque l'interface Ag/Cu est 

supposée parfaite, comme :  

 𝜀𝑖𝑗 
∗ = 𝜀∗𝛿𝑖𝑗 A.1  

avec 

 𝜀∗ = (𝑇 − 𝑇0)(𝛼𝐴𝑔 − 𝛼𝐶𝑢) A.2 

où δij est le delta de Kronecker, T et T0 = 293K représentent respectivement les températures 

de vieillissement et ambiante. 

 

Figure A.1 : Structure cylindrique noyau (Ag)-coque (Cu) avec les coordonnées cylindriques (r, , z) 
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Les champs de déformation et de contrainte thermiques qui se développent dans la structure en 

raison de cette déformation propre peuvent être déterminés, au premier ordre en 𝜀∗  dans le 

cadre de la théorie de l'élasticité linéaire et isotrope comme dans les travaux [1], [2]. En utilisant 

le système de coordonnées cylindriques (r, , z), la forme générale du champ de déplacement 

élastique s'écrit : 

 𝑢𝑟
𝐴𝑔(𝑟) = 𝐴𝐴𝑔r, 𝑢𝜑

𝐴𝑔
= 0, 𝑢𝑧

𝐴𝑔(𝑧) = 𝐶𝐴𝑔𝑧, A.3 

dans le noyau Ag et, 

 𝑢𝑟
𝐶𝑢(𝑟) = 𝐴𝐶𝑢𝑟 +

𝐵𝐶𝑢

𝑟
, 𝑢𝜑

𝐴𝑔
= 0, 𝑢𝑧

𝐶𝑢(𝑧) = 𝐶𝐶𝑢𝑧,   A.4 

dans le cuivre, avec AAg ; CAg ; ACu ; BCu et CCu cinq constantes à déterminer à l'aide des 

conditions aux limites. En effet, en supposant que les tenseurs de contrainte (𝜎𝑃) et de 

déformation (𝜀̿𝑃) sont déterminés dans le noyau (p = Ag) à partir de l'équation A.3 et dans la le 

cuivre (p = Cu) à partir de l'équation A.4 ; à partir des lois classiques d'élasticité, l'équilibre 

mécanique de la structure conduit à un ensemble d'équations au premier ordre dans 𝜀∗ : 

 𝜎𝑟𝑟
𝐶𝑢(𝑅𝐶𝑢) = 0, A.5 

 

 𝜎𝑟𝑟
𝐶𝑢(𝑅𝐴𝑔) − 𝜎𝑟𝑟

𝐴𝑔
= 0, A.6 

 

 (𝑅𝐶𝑢
2 − 𝑅𝐴𝑔

2 )𝜎𝑧𝑧
𝐶𝑢 + 𝑅𝐴𝑔

2 𝜎𝑧𝑧
𝐴𝑔

= 0, A.7 

𝜎𝑟𝑟
𝐴𝑔

, 𝜎𝑧𝑧
𝐴𝑔

 et 𝜎𝑧𝑧
𝐶𝑢  étant constants dans leurs phases respectives. De même, la continuité du 

déplacement à l'interface Ag/Cu donne au premier ordre en 𝜀∗ : 

 𝑢𝑟
𝐴𝑔

(𝑅𝐴𝑔) + 𝜀∗𝑅𝐴𝑔 = 𝑢𝑟
𝐶𝑢(𝑅𝐴𝑔), A.8 

 𝑢𝑧
𝐴𝑔(𝑧) + 𝜀∗𝑧 = 𝑢𝑧

𝐶𝑢(𝑧). A.9 
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A partir des équations A.5, A.6, A.7, A.8 et A.9, les différentes constantes ont été déterminées 

analytiquement et les composantes de la contrainte dans l’Ag ont été trouvées comme étant : 

 
𝜎𝑟𝑟

𝐴𝑔
= 𝜎𝜑𝜑

𝐴𝑔
= 2(1 + 𝜐𝐴𝑔)(1 + 𝜐𝐶𝑢)𝜇𝐴𝑔𝜇𝐶𝑢𝜀∗

ψ𝐴𝑔
1

ψ𝐴𝑔
2 , 

A.10  

   

 
𝜎𝑧𝑧

𝐴𝑔
= 2(1 + 𝜐𝐴𝑔)(1 + 𝜐𝐶𝑢)𝜇𝐴𝑔𝜇𝐶𝑢𝜀∗

ψ𝐴𝑔
3

ψ𝐴𝑔
4 , 

       A.11 

avec, 

 𝜓𝐴𝑔
1 = (𝑅𝐶𝑢

2 − 𝑅𝐴𝑔
2 )(( 𝜇𝐴𝑔 − 𝜇𝐶𝑢)𝑅𝐴𝑔

2 + 𝜇𝐶𝑢𝑅𝐶𝑢
2 ), A.12 

 

 𝜓𝐴𝑔
2 = −𝜇𝐴𝑔

2 𝑅𝐴𝑔
2 (1 + 𝜐𝐴𝑔) ( 𝑅𝐶𝑢

2 + 𝑅𝐴𝑔
2 (1 − 2𝜐𝐶𝑢)) +

𝜇𝐶𝑢
2 (𝑅𝐴𝑔

2 − 𝑅𝐶𝑢
2 )

2
(−1 + 2𝜐𝐴𝑔)(1 + 𝜐𝐶𝑢) − 𝜇𝐴𝑔𝜇𝐶𝑢(𝑅𝐴𝑔

2 −

𝑅𝐶𝑢
2 )(−𝑅𝐶𝑢

2 (1 + 𝜐𝐶𝑢) + 𝑅𝐴𝑔
2 (−2 + 𝜐𝐴𝑔 + 𝜐𝐶𝑢 + 4𝜐𝐴𝑔𝜐𝐶𝑢), 

 

       A.13  

 

 𝜓𝐴𝑔
3 = (𝑅𝐶𝑢

2 − 𝑅𝐴𝑔
2 )(( 𝜇𝐴𝑔 − 𝜇𝐶𝑢)𝑅𝐴𝑔

2 + (𝜇𝐴𝑔 + 𝜇𝐶𝑢)𝑅𝐶𝑢
2 ),        A.14  

 

 𝜓𝐴𝑔
4 = −𝜇𝐴𝑔

2 𝑅𝐴𝑔
2 (1 + 𝜐𝐴𝑔) ( 𝑅𝐶𝑢

2 + 𝑅𝐴𝑔
2 (1 − 2𝜐𝐶𝑢))

+ 𝜇𝐶𝑢
2 (𝑅𝐴𝑔

2 − 𝑅𝐶𝑢
2 )

2
(−1 + 2𝜐𝐴𝑔)(1 + 𝜐𝐶𝑢)

− 𝜇𝐴𝑔𝜇𝐶𝑢(𝑅𝐴𝑔
2 − 𝑅𝐶𝑢

2 )(−𝑅𝐶𝑢
2 (1 + 𝜐𝐶𝑢)

+ 𝑅𝐴𝑔
2 (−2 + 𝜐𝐴𝑔 + 𝜐𝐶𝑢 + 4𝜐𝐴𝑔𝜐𝐶𝑢)). 

 

     A.15  

Les formules équivalentes sont valables pour le champ de contrainte situé dans la phase cuivre.  
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Annexe B : Opérations morphologiques sous Fiji/ImageJ 

Les opérations morphologiques telles que l’érosion et la dilation sont appliquées sur les images 

AS et AG à l’aide du logiciel de traitement d’images Fiji pour générer des images virtuelles 

couvrant une large gamme de porosité (cf. chapitre 4,  § 4.4.2). 

 Erosion 

L’opération "érode" permet d’éliminer les pixels isolés dans une image et érode les contours 

des constituants de cette dernière. L'effet d'un tel opérateur sur une image binaire se traduit par 

un rétrécissement des surfaces des objets et les ouvertures sont élargies. S'il existe par exemple 

des trous dans les objets, c'est à dire des "morceaux" de fond à l'intérieur des objets, ils seront 

accentués.  

 

Figure B.1 : Effet de l'opération érode sur une image binaire 

 Dilatation  

L’opération dilatation permet d’éliminer les trous isolés des objets d’une image et dilate les 

contours des objets. L'effet de la dilatation sur une image binaire se traduit par un élargissement 

des surfaces des objets. S’il existe par exemple des trous dans les objets, c'est à dire des 

"morceaux" de fond à l'intérieur des objets, ils seront comblés. Si des objets sont situés à une 

distance moins grande que la taille de l'élément structurant, ils vont se fusionner. 
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Figure B.2 : Effet de l'opération dilatation sur une image binaire 

Les opérations d’érosion et de dilatation ne sont pas inverses mais duales. La dilatation préserve 

la connexité si l’élément structurant est connexe. L’érosion ne préserve pas la connexité. Ainsi 

une érosion suivie d’une dilatation permet d’éliminer les petits objets et une dilatation suivie 

d’une érosion permettent de fermer les trous dans une image.  

Annexe C : Tenseurs de rigidités des microstructures générées  

Les six tenseurs ci-dessous représentent les tenseurs des rigidités des différentes 

microstructures générées à partir des images AS et AG. Ils sont obtenus par homogénéisation 

numérique (cf. chapitre 4, § 4.5). On remarque que tous les tenseurs sont relativement proches 

d’un tenseur effectif d’un matériau parfaitement isotrope. 

�̿̿�𝐀𝐒𝟏  = 



























1,2200000
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�̿̿�𝐀𝐒𝟑  = 
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 (GPa) 
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      C.5 
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       C.6 
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Vieillissement thermique de la structure nanoporeuse de l’Ag fritté pour le report de puces des modules 

d’électronique de puissance : nanotomographie in situ, rôle d’une interface et simulation du 

comportement mécanique 

Résumé : Les progrès rapides de l’électronique de puissance sont intimement liés à la nécessité d’amélioration des 

performances et de la fiabilité des nouveaux moyens de transports tout en permettant la réduction des émissions de gaz 

responsables de l’effet de serre. Les modules de puissance de dernière génération s’appuient sur des nouvelles puces en 

SiC ou GaN. Celles-ci, permettent des performances très supérieures à celles obtenues avec les puces classiques en Si 

en contrepartie d’une augmentation significative de la température de fonctionnement. Les modules de puissance étant 

un assemblage complexe de différents matériaux, une réévaluation fine des évolutions microstructurales et de la 

durabilité de chacun des matériaux et des interfaces est nécessaire, compte tenu du niveau de température et de 

contraintes thermiques induites dans le temps. En particulier, le matériau de report de la puce dans le module est un 

élément clé de sa fiabilité, car il doit assurer une bonne cohésion mécanique tout en étant un très bon conducteur 

thermique et électrique. Par rapport aux solutions classiques de report de puce Si (alliage SAC), ne répondant plus aux 

contraintes imposées par le fonctionnement des modules de dernière génération, il est question d’étudier de nouvelles 

solutions technologiques pour réaliser le report des nouvelles puces. Parmi toutes les solutions émergentes, le frittage de 

pâte d’argent (Ag) apparait comme une excellente technologie de report car l’Ag possède les meilleures conductivités 

thermique et électrique ainsi qu’une température de fusion très élevée par rapport aux matériaux classiquement utilisés. 

Cependant, les conditions d’élaboration du joint d'Ag conduisent à une microstructure nanoporeuse, connue pour altérer 

les propriétés du matériau, dont l’évolution au cours du vieillissement thermique est assez mal connue. Dans ces travaux, 

l'évolution temporelle (4D) de la microstructure nanoporeuse de l'Ag fritté au cours du vieillissement thermique dans la 

gamme de 200°C à 350°C a été suivie par nanotomographie à rayons X in-situ. En particulier, l’effet de la présence 

d’une interface argent/cuivre (Ag/Cu) sur l’évolution de la structure poreuse a aussi été investiguée. Des différences 

drastiques d'évolution microstructurale ont été observées entre les échantillons composés uniquement d'Ag fritté 

(échantillons nus) et les échantillons présentant un revêtement de cuivre (échantillons Ag/Cu). Des simulations 

numériques en champs complets par la méthode des éléments finis sont proposées pour étudier l’influence de la structure 

poreuse sur les propriétés mécaniques de l'Ag fritté. Dans la gamme de microstructures étudiées, le comportement 

élastique effectif de l’Ag fritté est quasiment isotrope et ne dépend que de la fraction volumique de pores (ou porosité), 

tandis que la morphologie et l'arrangement spatial des pores n'ont pas d'influence notable.  

Mots clés : Modules de puissance, Matériaux poreux, Frittage d'argent--Conductivité thermique, Frittage d'argent--

Propriétés mécaniques, Nanopores, Microstructure, Durée de vie, Méthode des Éléments finis, Élasticité, Simulation 

numérique 

Thermal aging of the nanoporous structure of sintered Ag used as bonding material in electronic modules: 

in situ nanotomography, influence of an interface, and simulation of the mechanical behavior 

Abstract : The rapid evolution of power electronics is closely linked to the need to improve the performance and the 

reliability of greener transportation systems (cars, planes, etc.). The latest generation of power modules is based on SiC 

or GaN chips, which provide higher performance than traditional Si chips, but with a significant increase in operating 

temperature. As power modules are a complex assembly of different materials, all of them having different coefficients 

of thermal expansion, a fine re-evaluation of the evolution of the microstructures and properties over time for each 

material and interfaces is necessary. This is a critical issue since the systems work now at a much higher temperature. In 

particular, the die-attached bonding layer is a key point for the entire module reliability, as it must ensure good 

mechanical cohesion while being a very good thermal and electrical conductor. As the traditional bonding solutions are 

no longer usable for the most advanced modules, new bonding solutions need to be investigated. Among all the emerging 

solutions, silver (Ag) paste sintering appears to be an excellent die-attach technology because Ag has the best thermal 

and electrical conductivity as well as a very high melting temperature compared to other commonly used materials. 

However, the conditions of elaboration of the sintered Ag lead to a nanoporous microstructure, known to alter the 

properties of the material. Furthermore, the evolution of the nanoporous structure and properties during thermal aging is 

only poorly known and very often only based on 2D investigations. In this work, time resolved evolution (4D) of the 

nanoporous microstructure of sintered Ag during thermal aging in the range of 200°C to 350°C was monitored using in-

situ X-ray nanotomography. In particular, the effect of a copper substrate (Ag/Cu) on the porosity evolution was 

investigated. Drastic differences in microstructural evolution were observed between pure sintered Ag samples and 

samples with a copper interface. Full-field numerical simulations by the finite element method have been proposed to 

determine the mechanical properties of sintered Ag. It appears that sintered Ag has an almost perfectly isotropic behavior 

with elastic properties depending mainly on the porosity. The morphology and spatial arrangement of the pores do not 

have a significant influence on the elastic properties.  

Keywords : Electronic modules, Porous materials, Silver sintering--Thermal conductivity, Silver sintering--Mechanical 

properties, Nanopores, Microstructure, Service life, Finite element method, Elasticity, Computer simulation 
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