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Chapitre 1

Contexte général de l’étude

Bien que l’objectif principal des travaux présentés dans ce manuscrit soit d’apporter des
éléments de réponses à des questions fondamentales concernant la rupture de films de polymères
ultra-minces (typiquement d’épaisseur inférieure à 100 nm), l’origine de l’intérêt de l’équipe
pour ces questions vient d’études beaucoup plus appliquées utilisant un procédé de mise en
oeuvre innovant, la coextrusion multinanocouche. Dans cette introduction, nous allons tenter
de brièvement exposer ce contexte et rappeler les principaux résultats obtenus dans l’équipe
depuis les travaux menés par A. Bironeau [1]. Ainsi, nous commencerons par une description
succincte du procédé de coextrusion multinanocouche. Nous rappellerons brièvement l’intérêt
de la nanostructuration dans le cadre des matériaux polymères, avant de nous intéresser aux
phénomènes de rupture dans les matériaux multinanocouches, les moyens expérimentaux de
caractérisation et de quantification de ces ruptures, ainsi que les hypothèses concernant l’origine
physique de celles-ci.

1.1 L’extrusion

1.1.1 Présentation du procédé d’extrusion

L’extrusion [2] est, avec l’injection, le procédé de mise en forme des polymères le plus utilisé
dans l’industrie de la plasturgie depuis un siècle. Contrairement à l’injection, il s’agit d’un pro-
cédé continu, consistant à introduire, via une trémie, des granulés d’un polymère (généralement
thermoplastique) dans un fourreau cylindrique chauffé dans lequel tourne une vis sans fin (on
parle alors d’extrusion monovis). Le cisaillement ainsi que la température permettent la plasti-
fication du polymère (passage de l’état solide à liquide visco-élastique), la matière étant ensuite
transportée par la rotation de la vis vers la filière donnant la forme finale à l’extrudat. Celui-ci,
par refroidissement hors de l’extrudeuse, permet d’aboutir au matériau solide final (voir figure
1.1). L’extrusion permet d’obtenir des matériaux de grand rapport d’aspect (longueur et lar-
geur � épaisseur, elle-même de l’ordre du millimètre ou de la centaine de micromètres) et de
section constante, comme les films, tubes, jonc, fils, profilés....

1.1.2 La coextrusion

Pour un certain nombre d’applications (par exemple l’emballage alimentaire), il est avanta-
geux de combiner les propriétés ou caractéristiques de plusieurs polymères (flexibilité, barrière à
l’eau ou aux gaz, coût, contact direct avec le contenant...). Dans le cas de films, on va donc cher-
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1.1. L’EXTRUSION

Figure 1.1. Schéma d’une extrudeuse (adapté de Bironeau [1]).

cher à réaliser un matériau multicouches. Pour cela, on combine deux (ou plus) extrudeuses,
chacune alimentée par l’un des polymères choisis, et connectées par un bloc d’alimentation
(feedblock) permettant de combiner les flux des deux polymères. Selon le design du bloc d’ali-
mentation, on peut obtenir, par exemple avec initialement 2 ou 3 polymères, une structure à 2,
3 ou 5 couches (dans le schéma ci-dessous, un exemple de films contenant 5 couches obtenu à
partir de 3 polymères différents).

Figure 1.2. Schéma du bloc d’alimentation (adapté de Wagner and Marks [3]).

1.1.3 La coextrusion multinanocouche

Lorsque les chaînes macromoléculaires constitutives des matériaux polymères sont confinées
dans des dimensions de l’ordre de la dizaine de nanomètres, les réorganisations importantes
qu’elles subissent peuvent faire apparaître des propriétés macroscopiques singulières (proprié-
tés barrière, diélectrique, optiques, mécaniques, ...) [4]. En effet, tant les tailles caractéristiques
des phases amorphes (rayon de giration des pelotes) que des phases cristallines (épaisseur des
lamelles) sont de cet ordre de grandeur et les réarrangements morphologiques et structuraux
induits par le confinement et la présence de nombreuses interfaces peuvent impacter drastique-
ment les propriétés.
Dans cette perspective, il peut être intéressant de chercher à développer de nouveaux procédés
de mise en oeuvre permettant d’obtenir des matériaux polymériques présentant cette nano-
structuration, selon une approche dite "top-down", par opposition à l’approche "bottom-up"
dont l’exemple le plus classique est l’auto-assemblage des copolymères. L’un de ces procédés,
la coextrusion multinanocouche, est dérivé de la coextrusion présentée ci-dessus, et a été dé-
veloppé par Dow dans les années 60 et 70. Ce procédé permet l’élaboration d’un matériau
présentant une nanostructuration littéralement en "millefeuille", autrement dit une nanostrati-
fication. Suite à plusieurs brevets déposés par Sluijters [5] et Tollar [6] (1966), Schrenk [7] (Dow
Chemical, Inc.) fut le premier à proposer une nouvelle approche technologique permettant un
contrôle submicrométrique sur les épaisseurs des couches. Ce contrôle est basé sur l’utilisation
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11 1.1. L’EXTRUSION

de mélangeurs statiques, également appelés éléments multiplicateurs de couches (EMC). La
géométrie de ces éléments est illustrée dans la figure 1.3.

Figure 1.3. Géométrie du mélangeur statique multiplicateur de couches (Schrenk [7]).

Le fonctionnement de ces éléments est basé sur la transformation dite « du boulanger ».
Le principe de cette transformation est de couper puis recombiner les flux, à épaisseur totale
constante, chaque recombinaison permettant le doublement du nombre de couches tout en
divisant leur épaisseur individuelle par deux (voir figure 1.4).

Figure 1.4. Schéma du pliage selon la transformation du boulanger.

En plaçant un grand nombre (typiquement 10) d’EMC entre le bloc d’alimentation et la
filière (voir figure 1.5), on peut par coupage et combinaisons successifs des flux, obtenir un
matériau constitué de plusieurs milliers de couches alternées de polymères différents. Cette
transformation se faisant, comme précisé précédemment, à épaisseur totale des flux constante,
et le film final ayant une épaisseur de l’ordre de 0.1 à 1 mm, chaque couche est alors d’épaisseur
nanométrique.

L’épaisseur nominale (ou visée) des couches peut-être contrôlée en maîtrisant la composition
volumique des deux matériaux, le nombre de couches alternées et l’épaisseur totale finale du
film. Ainsi, dans le cas d’un film multinanocouche de deux polymères A et B initialement
coextrudés sous la forme d’un tricouches A-B-A (voir figure 1.5), l’épaisseur des couches du
polymère B peut être estimée suivant l’équation (1.1) :

hB = hfilm ∗ volB/NB (1.1)

où, hfilm est l’épaisseur totale du film, volB la fraction volumique en polymère B dans le
film, et NB le nombre de couches de B donné par NB = 2n, où n est le nombre d’éléments
multiplicateurs. L’épaisseur totale du film peut notamment être contrôlée par l’ouverture de la
filière, mais aussi par l’utilisation de rouleaux de refroidissement positionnés en sortie de filière,
qui étirent plus ou moins le film polymère après extrusion. Leur vitesse de rotation réglable
peut être rapportée à la vitesse de sortie du flux de matière de la filière pour définir un taux
d’étirage. L’épaisseur finale du film obtenu varie de façon inversement proportionnelle à ce taux
d’étirage.
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1.2. LES RUPTURES DE COUCHES DANS LES FILMS MULTINANOCOUCHES :
CARACTÉRISATION ET ORIGINE

Figure 1.5. Schéma du procédé de coextrusion multinanocouche (adapté de Montana et al. [8]).

1.2 Les ruptures de couches dans les films multinano-
couches : caractérisation et origine

Une limite du procédé de coextrusion multinanocouche présenté précédemment réside dans le
fait que les couches se rompent lorsque l’on cherche à réduire leur épaisseur. Ces phénomènes de
rupture de couche, bien qu’observés dans la littérature pour de nombreux couples de polymères,
n’avaient jamais constitué l’objet d’une étude systématique. Les travaux de thèse d’A. Bironeau
se sont attachés à comprendre l’origine physique de ces ruptures. Cette étude a d’abord nécessité
la mise en place de méthodes de caractérisation de la structure multinanocouche présentée
brièvement ci-dessous.

1.2.1 Caractérisation de la structure multinanocouche et observation
des ruptures de couches

Les films nanostratifiés obtenus avec le procédé de coextrusion multinanocouche sont
difficiles à caractériser dans la mesure où ils sont composés de nombreuses couches très fines.
L’étude d’A. Bironeau a montré la nécessité, pour obtenir une caractérisation complète de la
structure multinanocouche (épaisseur des couches, distribution des épaisseurs, continuité des
couches), de combiner une méthode microscopique très locale avec une approche statistique
(inspirée des approches de type volume élémentaire représentatif développées pour les systèmes
composites). Le microscope à force atomique (AFM) est la technique d’observation qui s’avère
la plus adaptée pour mesurer l’épaisseur moyenne des couches obtenues et la comparer avec
l’épaisseur nominale (visée) donnée par l’équation 1.1. Son principe de fonctionnement repose
sur l’interaction éléctrostatique de type van der Waals entre la nano-pointe de tungstène et
la surface de l’échantillon. Lorsque l’AFM fonctionne en mode tapping la pointe oscille à
sa fréquence propre de résonance. Dès lors que l’échantillon est suffisamment rapproché de
la pointe, les forces d’interaction pointe/échantillon provoquent une déviation du levier et
l’amplitude d’oscillation change. Cette déviation est détectée par le mouvement du faisceau
laser qui se réfléchit sur le levier tenant la pointe (voir figure 1.6).
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13
1.2. LES RUPTURES DE COUCHES DANS LES FILMS MULTINANOCOUCHES :

CARACTÉRISATION ET ORIGINE

Figure 1.6. (a) Illustration du principe de fonctionnement de l’AFM (adapté de [9]). (b) AFM
Multimode V Veeco utilisé au laboratoire.

Différentes informations sont obtenues simultanément : l’image de hauteur représente
la topographie de la surface, l’image d’amplitude correspond aux variations d’amplitude
d’oscillation de la pointe tandis que l’image de phase correspond au déphasage entre la
vibration de la pointe et le signal de réponse observé dans le photo-détecteur. Le signal de
phase permet souvent d’obtenir une meilleure résolution morphologique. Malgré des propriétés
viscoélastiques en général proches, le contraste obtenu entre les différents polymères est en
pratique quasiment toujours suffisamment bon pour effectuer des mesures (voir figure 1.7).

Figure 1.7. Observation d’un film multinanocouche par AFM selon la direction transverse (tiré de
la thèse de Bironeau [1]).

Cette image de phase (1.7) analysée par un logiciel de traitement d’images (ici Gwyddion)
permet de mesurer les épaisseurs avec une précision de l’ordre du nm. Une première étude [10]
a consisté à évaluer le volume élémentaire représentatif pour ces échantillons et à déterminer
le nombre de couches devant être mesuré pour une obtenir des données quantitatives pour un
échantillon donné.

1.2.2 Existence d’une épaisseur critique

Une étude exhaustive réalisée précédemment dans l’équipe sur un système polystyrène (PS)-
polyméthacrylate de méthyle (PMMA) [11] en faisant varier les différents paramètres d’extru-
sion, selon l’épaisseur totale du film, du nombre d’EMC mais aussi la fraction volumique de
composition, a permis d’obtenir les deux courbes maîtresses présentées ci-dessous (figure 1.8).

13



1.2. LES RUPTURES DE COUCHES DANS LES FILMS MULTINANOCOUCHES :
CARACTÉRISATION ET ORIGINE

La première courbe (figure 1.8(a)) présente les épaisseurs moyennes mesurées expérimentale-
ment en fonction de l’épaisseur nominale telle que définie dans l’équation 1.1. La seconde courbe
(figure 1.8(b)) présente le pourcentage de couches rompues au sein de l’échantillon en fonction
de l’épaisseur nominale, ce pour toutes les conditions de paramètres procédés étudiées.

Ces courbes maîtresses permettent de définir 3 domaines d’épaisseurs.

• Pour h > 40 nm : des couches d’épaisseurs moyennes quasi-parfaitement en accord avec la
valeur visée sont obtenues, et ce pour toutes les conditions initiales choisies. Par ailleurs,
les couches sont très majoritairement continues (moins de 10 % de couches rompues sont
observées).

• Pour 10 nm < h < 40 nm : l’épaisseur moyenne observée devient dépendante des condi-
tions procédés, certaines conduisant à une déviation substantielle par rapport à la taille
visée. Dans cette zone le pourcentage de couches rompues augmente fortement, et ce
d’autant plus que l’on se rapproche des 10 nm.

• Pour h < 10 nm : aucune condition initiale ne conduit à une épaisseur mesurée corres-
pondant à l’épaisseur visée. Les couches obtenues sont toujours en moyenne plus épaisses
(de l’ordre de 15 nm au plus bas). En parallèle, les échantillons présentent toujours un
taux important de couches rompues (supérieur à 50 %, pouvant aller jusqu’à quasiment
100 %).

Figure 1.8. (a) épaisseur expérimentale moyenne des couches et (b) pourcentage de couches rom-
pues, en fonction de l’épaisseur nominale de couche pour tous les paramètres de mise en forme de
l’étude. PS (cercles), PMMA (carrés),13 EMC (vert), 12 EMC (rouge), 11 EMC (bleu), 10 EMC
(noir), 50/50 en masse (plein), 90/10 en masse (plein), 95/5 en masse (moitié) (tiré de Bironeau
et al. [11]).

On constate donc, pour tous les échantillons, quels que soient les paramètres définis ini-
tialement, à la fois une déviation substantielle entre l’épaisseur mesurée et l’épaisseur visée
lorsque celle-ci se rapproche de 10 nm, ainsi qu’une forte augmentation du taux de couches
rompues. Ceci suggère l’existence d’une valeur critique d’épaisseur de couche indépendante des
paramètres de mise en forme définis lors de la coextrusion et dont l’origine serait donc physique.
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15
1.3. MÉCANISME PROBABLE EXPLIQUANT LA RUPTURE DES

MULTINANOCOUCHES

1.3 Mécanisme probable expliquant la rupture des multi-
nanocouches

Les origines des instabilités (pouvant conduire éventuellement à la rupture de couche) dans
le procédé de coextrusion "classique" (quelques couches d’épaisseur typique de quelques di-
zaines de microns) ont été largement étudiées et discutées dans la littérature (voir par exemple
[12, 13]). Elles sont principalement dues à des perturbations interfaciales amplifiées par des
écarts de viscosité et/ou élasticité et sont classiquement qualifiées d’instabilités viscoélastiques.
Dans le cadre de l’étude d’A. Bironeau [1], les polymères et les conditions d’extrusion (tempéra-
ture notamment) avaient été définis de sorte que l’on se trouve toujours proche de l’iso-viscosité
et de l’iso-élasticité. Le premier régime d’épaisseur, démontrant la capacité d’obtenir des couches
continues, de façon robuste, pour des épaisseurs allant jusqu’à 100 nm, a conduit à chercher
d’autres phénomènes pour expliquer la rupture des couches. Il a été suggéré que les méca-
nismes responsables de ces ruptures étaient les mêmes qui gouvernaient le démouillage de films
ultra-minces sur un substrat solide. La rupture pourrait alors résulter de l’amplification d’une
instabilité interfaciale entre couches voisines (par exemple d’origine thermique, l’amplitude des
ondes capillaires étant de l’ordre de 1 nm pour ces systèmes). Cette amplification serait induite
par les forces attractives de van der Waals entre les deux couches de même nature chimique
adjacentes à celle dont la rupture est considérée. Ce phénomène amplificateur est ainsi en jeu
dans le mécanisme régissant le démouillage d’un film mince de polymère déposé sur un substrat
solide ou liquide de nature différente [14]. Pour les films ultra-minces (< 100 nm), Brochard,
en adaptant les travaux de Scheludko et Vrij [15, 16], a ainsi proposé un modèle de mécanisme
dit spinodal [17], où une perturbation initiale est par la suite amplifiée spontanément, car elle
permet la réduction de l’énergie libre du système, ce qui engendre la rupture. Ce sont essen-
tiellement deux forces qui sont à l’œuvre. Dans une géométrie plane, la force capillaire tend à
aplanir les instabilités d’interface, tandis que simultanément, les forces de van der Waals tendent
à amplifier ces instabilités lorsqu’elles sont de nature attractive. En comparant la magnitude de
ces forces dans le cas d’une nanocouche de PS entre deux couches de PMMA, on peut évaluer
l’épaisseur critique (à laquelle la pression de disjonction devient prédominante par rapport à
la pression de Laplace, voir l’équation (1.2)) à environ 10 nm, ce qui est en bon accord avec
l’expérience [11].

hc ∼
(
AH
3πγ

)1/2

(1.2)

où AH est la constante de Hamaker (en J) du système et γ la tension interfaciale (en J/m2).

Pour valider cette hypothèse, l’objectif de cette thèse est donc de développer des outils numé-
riques et expérimentaux. Avant d’exposer ces outils et les résultats obtenus, le chapitre suivant
nous permettra de détailler plus avant les modèles théoriques et les résultats expérimentaux
concernant le démouillage, et notamment le rôle des perturbations extérieures (cisaillement,
élongation), pertinentes dans le cadre de l’analogie avec la coextrusion multinanocouches.
Puis, dans le troisième chapitre, nous présenterons la méthode numérique utilisée dans ce travail
de thèse en l’appliquant tout d’abord au cas du démouillage d’un film mince sans cisaillement.
Les résultats obtenus seront comparés pour validation à des études antérieures et à des prédic-
tions théoriques.
Dans le quatrième chapitre qui constitue le coeur de ce travail de thèse, nous appliquerons la
méthode exposée au chapitre précédent au cas du démouillage d’un film mince sous cisaillement.
Cette étude sera complétée dans le chapitre cinq par une étude expérimentale préliminaire sur
le démouillage de tricouches sous cisaillement.

15



1.3. MÉCANISME PROBABLE EXPLIQUANT LA RUPTURE DES
MULTINANOCOUCHES

En conclusion, quelques perspectives de travail seront présentées.
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2.1. DÉMOUILLAGE DE FILMS DE POLYMÈRE ULTRA-MINCES

Introduction

Dans la présentation du contexte, il a été rappelé que Bironeau et al. [1] ont suggéré que les
mécanismes physiques responsables des ruptures de couches observées dans le procédé de coex-
trusion multinanocouche étaient similaires à ceux qui gouvernent le phénomène de démouillage
observé dans des films ultra-minces de polymère déposés sur un substrat solide. Dans cette étude
bibliographique nous rappellerons, dans un premier temps, ces mécanismes de démouillage, ainsi
que les équations des films minces permettant de rendre compte des écoulements générés au sein
d’un film mince, notamment au cours du démouillage. Dans un deuxième temps, nous présen-
terons les principaux résultats obtenus par les travaux (expérimentaux et théoriques) portant
sur le démouillage de systèmes stratifiés (multicouche). Enfin, dans un troisième temps, nous
nous intéresserons aux quelques études qui traitent de l’impact du cisaillement sur la stabilité
et le démouillage de films minces.

2.1 Démouillage de films de polymère ultra-minces

2.1.1 Mouillage

Le mouillage d’un film liquide sur un substrat solide peut être défini par régimes distincts,
selon l’affinité qu’entretient le liquide avec le substrat : (i) mouillage total et (ii) mouillage
partiel.
Brochard et Daillant [17] introduisent le paramètre d’étalement S comme grandeur permettant
d’identifier le type de mouillage pour un système donné. Il est défini comme la différence entre
l’énergie de surface du substrat mouillée et sec [18].

S = Esubstrat
sec − Esubstrat

mouille (2.1)

Le paramètre d’étalement S se calcule comme une énergie de surface en comptabilisant les
tensions superficielles entre chaque phase solide, liquide et gaz (γS/L, γL/G, γS/G) :

S = γS/G − (γS/L + γL/G). (2.2)

Selon le signe de S, on peut identifier le type de mouillage :

• S > 0 Mouillage total : dans ce cas, le film s’étale pour recouvrir complètement le
substrat (voir figure 2.1(a)).

• S < 0 Mouillage partiel : le film s’étale jusqu’à ce qu’un équilibre entre la surface
du film et le substrat formant une calotte avec un angle de contact Θeq. Dans ce cas, le
film est dit métastable (voir figure 2.1(b)). Notons que cet angle d’équilibre peut adopter
des valeurs supérieures à 90◦, on est alors dans le cas non-mouillant (mouillage nul pour
180◦).
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19 2.1. DÉMOUILLAGE DE FILMS DE POLYMÈRE ULTRA-MINCES

Figure 2.1. Deux régimes de mouillage : mouillage total (a) et mouillage partiel (b) d’un film liquide
déposé sur un substrat solide.

2.1.2 Stabilité d’un film mince vis-à-vis du phénomène de démouillage

Dans cette section, nous nous focaliserons sur le phénomène inverse au mouillage qu’est le
démouillage. Le démouillage caractérise le fait qu’un film liquide se fragmente spontanément
une fois déposé sur une surface, solide ou liquide, avec laquelle il n’a pas d’affinité chimique
particulière. Le démouillage est donc un processus dynamique qui découle d’un état d’instabilité
dépendant des différentes forces en présence : la gravité, la tension de surface, et les forces à
longue portée dues aux interactions inter-moléculaires. Par la suite, nous prendrons en compte
ces forces sous la forme de pressions s’exerçant au sein du film et ayant les expressions suivantes :
La pression hydrostatique : cette pression due à la gravité a pour effet d’aplatir et de
stabiliser toute perturbation à la surface du film et a pour expression :

Phydro = p0 + ρgh (2.3)

où p0 est la pression atmosphérique, ρ est la masse volumique du liquide, g est la constante de
gravité et h la hauteur locale du film.
La pression de Laplace : elle est liée à la tension de surface, γL/G, notée ici γ, et à la courbure
locale de l’interface C. Cette pression, liée à la forme de l’interface, s’exprime :

PLaplace = −γC =
γ

R
(2.4)

où, R est le rayon de courbure de la surface.
La longueur capillaire κ−1 est estimée en égalisant le terme de la pression de Laplace et le terme
de pression hydrostatique :

κ−1 =

√
γ

ρg
(2.5)

Elle correspond à la taille caractéristique en dessous de laquelle la gravité devient négligeable
et les effets capillaires dominants.

La pression de disjonction : son origine est liée aux interactions de van der Waals entre
les molécules du liquide et celles qui les environnent et dont la portée est d’une centaine de
nanomètre. Cette pression P (h), introduite par Derjaguin [19], dépend de l’épaisseur h du film
et est définie par l’expression suivante :

P (h) = −dΠ(h)

dh
, (2.6)

où Π(h) = −AH
12πh2 est un potentiel lié aux interactions de van der Waals et AH est la constante

d’Hamaker, fonction des polarisabilités du liquide et du substrat, avec des valeurs de l’ordre
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2.1. DÉMOUILLAGE DE FILMS DE POLYMÈRE ULTRA-MINCES

de 10−19 J.

Le démouillage est une transition de phases décrite par une grandeur thermodynamique,
l’énergie libre par unité de surface F , qui peut s’écrire comme une somme de trois termes
énergétiques déduits des trois pressions précédemment introduites. L’occurrence du démouillage
est ainsi principalement fonction de l’épaisseur du film h. L’énergie libre s’exprime alors comme
suit pour un liquide en mouillage partiel (S < 0) :

F (h) =
1

2
ρgh2 + γ + γS/L + Π(h) (2.7)

On peut distinguer trois régimes pour cette équation en fonction de l’épaisseur h, comme cela
est montré à la figure 2.2.

Figure 2.2. Énergie libre F par unité de surface d’un film d’épaisseur h. Figure adaptée de de Gennes
et al. [18].

Au-dessus d’une épaisseur critique hc, définie par :

hc = 2κ−1 sin

(
Θe

2

)
≈ κ−1Θe (2.8)

le film est stable. En dessous de cette épaisseur critique le film va démouiller. Pour une épaisseur
comprise entre hc et hi, définie telle que hi ≈

√
aκ [20], où a est une longueur atomique (≈

Å), le film se trouve dans un état métastable. La rupture aura lieu selon un régime de nucléa-
tion, pouvant être initiée par des défauts dans le film ou par apport d’énergie thermique (voir
section suivante), et croissance [21]. En dessous de hi, les forces de van der Waals deviennent
dominantes, le film est instable, la rupture se fait par décomposition spinodale [22]. Ainsi les
régimes métastables et instables correspondent à deux morphologies distinctes de démouillage
comme montré à la figure (2.3).

2.1.3 Origine de l’instabilité interfaciale

L’instabilité interfaciale est en général liée à l’agitation thermique qui va déformer l’interface
localement. Les fluctuations engendrées vont être stabilisées (terme de Laplace) ou déstabilisées
(terme de disjonction). Ces fluctuations sont désignées comme des ondes capillaires d’origine
thermique [24].
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21 2.1. DÉMOUILLAGE DE FILMS DE POLYMÈRE ULTRA-MINCES

Figure 2.3. (a) Image AFM du démouillage spinodal d’un film de PS (b) Micrographie optique
montrant la formation de trous dans un film de PS. Figure adaptée de Damman et al. [23].

Une autre origine de la perturbation à l’interface peut être liée à la présence de défauts, comme
des poussières [25–27] ou encore une rugosité intrinsèque de l’interface, liée au procédé de mise
en forme [28].

2.1.4 Mécanisme de démouillage en statique

a. Film déposé sur un substrat : expérience – théorie

Dans le cadre du procédé développé au laboratoire mettant en jeu des nanocouches de poly-
mères immiscibles superposées, il nous semble pertinent de décrire ici le démouillage d’un film
mince déposé sur un substrat liquide immiscible. Ce problème a été abondamment étudié aussi
bien expérimentalement que théoriquement (Brochard et al. [20], Krausch et al. [14, 29]).
Le démouillage du film mince sur un substrat liquide pourra suivre différents régimes, notam-
ment selon le rapport de viscosité du film liquide et du substrat : en cas de viscosité très élevée
du substrat par exemple, on retrouvera un démouillage analogue à celui d’un film liquide sur
un substrat solide [18]. Un autre facteur à prendre en compte est l’angle de contact, qui dans
le cas d’un substrat liquide déformable suit la construction de Neumann (figure 2.4).

Figure 2.4. Diagramme schématique illustrant la définition de l’angle de contact sur un (a) substrat
solide ou (b) liquide déformable (extrait de Geoghegan and Krausch [30]).
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2.1. DÉMOUILLAGE DE FILMS DE POLYMÈRE ULTRA-MINCES

On décrit ci-dessous succinctement les principaux régimes de démouillage d’un film mince
d’épaisseur hA déposé sur un substrat liquide immiscible d’épaisseur hB, tels que proposés par
F. Brochard-Wyart [20]. En considérant respectivement les viscosités du liquide A et du substrat
B, ηA et ηB, et l’angle de contact à l’équilibre Θe, on obtient alors :

cas liquide-solide : ηB > ηA/Θe

Dans cette configuration la couche inférieure est « perçue » comme solide par le film.
Deux régimes peuvent alors être distingués :

(i) Un régime visqueux : lors du démouillage la croissance d’un trou est pilotée par
la compétition entre les forces capillaires et visqueuses au sein du film A. On a donc
une vitesse de démouillage de la forme :

v =
1

12 ln
√

2

γA
ηA

Θ3
e (2.9)

(ii) Un régime inertiel : dans ce cas la viscosité du film A est faible et devient
négligeable. Ici la vitesse s’exprime simplement en fonction du paramètre d’étalement
suivant l’équation :

v =

(
|S|
ρAhA

)1/2

t (2.10)

avec ρA la densité du film.

cas liquide-liquide : ηB < ηA/Θe
Ici la couche inférieure se comporte bien comme un liquide. La dissipation visqueuse est
alors dominée par la viscosité du substrat. On distingue alors trois régimes en fonction de
celle-ci : un régime visqueux similaire à celui discuté précédemment, un régime purement
inertiel et un régime intermédiaire.

(i) Un régime visqueux : dans ce régime, une vitesse de démouillage constante est pré-
dite si l’épaisseur du substrat est très supérieure à la dimension latérale du bourrelet
(substrat massif) :

v =

(
γ

ηB

)
Θ2
e (2.11)

où γ est la valeur effective dans la géométrie de Newmann ( 1
γ

= 1
γA

+ 1
γB

). Il est
à noter que c’est ce régime dans lequel nos expérimentation de mesure de vitesse
de démouillage sont réalisées (voir chapitre 4). L’autre remarque importante est le
rapport γ/ηB qu’on appelle la vitesse capillaire qui dépend de la viscosité du substrat
ηB sur lequel le film au-dessus démouille.

(ii) Un régime inertiel : pour des viscosités très faibles, un régime inertiel analogue à
celui décrit précédemment mais appliqué au substrat conduit à l’équation suivante :

v =

(
|S|
ρBhB

)1/2

t (2.12)

(iii) Un régime visco-inertiel : ce régime est intermédiaire. La croissance des trous
suit alors une loi de puissance en fonction du temps, avec un exposant proche de
l’unité.

v =

(
|S4/3|Θ1/7

e

h
1/7
A η

2/7
B ρ

2/7
B

)
t6/7 (2.13)
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23 2.1. DÉMOUILLAGE DE FILMS DE POLYMÈRE ULTRA-MINCES

2.1.5 Équation des films minces

a. De Stokes à l’équation des films minces

Pour étudier la première étape du démouillage qui conduit à la rupture d’un film mince,
l’approche adoptée consiste à résoudre numériquement l’équation des films minces, qui décrit
l’écoulement en son sein. La résolution de cette équation non-linéaire nécessite d’utiliser des
méthodes numériques appropriées. Dans ce qui suit, les résultats numériques obtenus seront
validés, étape par étape, par comparaison avec des résultats théoriques déjà établis dans la
littérature.

Équation de Stokes : Dans ce paragraphe, afin de décrire l’écoulement au sein d’un film
de polymère, on considère l’équation de Stokes 3D suivante :

η4~v = ~∇P (2.14)
où P (x, y, z, t) et ~v(x, y, z, t) sont les champs de pression et de vitesse à l’intérieur du film
liquide, η sa viscosité, considérée constante. Dans notre cas, où l’épaisseur du film est petite
devant les autres grandeurs caractéristiques, l’approximation de lubrification hydrodynamique
est valable et se traduit par l’inégalité dh

dx
<< dh

dz
. Des simplifications supplémentaires peuvent

ainsi être apportées à l’équation de Stokes, en prenant en compte les conditions aux bords et
de symétrie suivantes :

1. Absence de cisaillement à l’interface liquide/air : ∂zv|z=h = 0, où z est la coordonnée
verticale.

2. Non-glissement à l’interface film liquide/substrat : vz|z=0 = 0, où vz est la composante
verticale de la vitesse du fluide.

3. Le film est invariant selon la direction horizontale y : l’épaisseur du film s’exprime donc
de la façon suivante : h(x, t), où x est la direction horizontale d’intérêt et t le temps.

4. Le champ de pression est invariant suivant z, par conséquent ∂zP = 0.

5. Le champ de vitesse s’écrit : ~v = v(x, z, t)−→ex , où −→ex est le vecteur de base horizontal.

On aboutit ainsi à une expression 1D de l’équation de Stokes :

∂xP = η∂2
zv (2.15)

En effectuant une première intégration par rapport à la variable z, on obtient :

∂zv =
1

η
(z − h)∂xP (2.16)

Après une deuxième intégration par rapport à z et par application des deux conditions aux
limites à z = 0 (v(z = 0) = 0), puis celle à v(z = h) = 0 on a :

v(x, z, t) =
1

η

(
z2

2
− hz

)
∂xP (2.17)

Par définition du flux Q à travers le film d’épaisseur h, on a :

Q =

∫ h

0

vdz (2.18a)

= −1

3

(
h3

η

)
∂xP (2.18b)
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Par conservation du volume, ∂Q/∂x+ ∂h/∂t = 0 et, on a par l’expression du flux :

∂th− ∂x
(
h3

3η
∂xP

)
= 0 (2.19)

Enfin en remplaçant par l’expression de la pression P totale à l’intérieur du film mince, on a :

P = pLaplace + pdisjonction (2.20a)

= −γ∂2
xh+

AH
6πh3

(2.20b)

On obtient, après dérivation de la pression par rapport à la variable x, l’équation des films
minces suivante :

∂th+
γ

3η
∂x

[
h3∂3

xh+
AH∂xh

2πγh

]
= 0 (2.21)

b. Analyse par la théorie de stabilité linéaire

Dans cette analyse perturbative, il s’agit d’appliquer au système initial supposé à l’équilibre
(épaisseur h0) une perturbation de faible amplitude, et de suivre son évolution temporelle. Un
schéma proposé à la figure 2.5 illustre la configuration étudiée.

Figure 2.5. Schématisation du profil initial perturbé du film de PS d’épaisseur moyenne h0 déposé
sur un substrat solide.

On peut donc écrire l’épaisseur h sous la forme suivante :{
h = h0 + εf(x, t)

εf(x, t) ≈ o(1)
(2.22)

Puis, en introduisant cette expression de l’épaisseur dans l’équation des films minces 2.21 et en
négligeant les termes d’ordre plus élevés en ε, on obtient :

∂tf +
1

3η
∂x

[
h3

0γ∂xxxf +
AH

2πh0

∂xf

]
= 0 (2.23)

Par linéarisation, on considère une solution f périodique selon la variable spatiale x et variant
exponentiellement selon t

f = exp(Γt). sin(Kx) (2.24)
où Γ est un taux de croissance et K la pulsation spatiale qui caractérise le mode sinusoïdal. On
obtient, en remplaçant cette solution dans l’équation (2.23), la relation de dispersion suivante :

Γ− h3
0

3η

(
γK4 +

AH
2πh4

0

K2

)
= 0 (2.25)

Selon les valeurs prises par le taux de croissance de la perturbation Γ, trois situations
existent :
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25 2.1. DÉMOUILLAGE DE FILMS DE POLYMÈRE ULTRA-MINCES

• Si Γ > 0, la perturbation s’accroît et s’amplifie, causant l’instabilité du film.

• Si Γ < 0, la perturbation décroît et le système évolue vers la stabilité.

• Si Γ = 0, la perturbation n’évolue pas et on se trouve à la frontière entre les régimes
stable et instable.

L’équation de dispersion (2.25), après simplification, peut se réécrire de la façon suivante :

Γ =
K2

6πηh0

(2πγh4
0K

2 + AH) (2.26)

Figure 2.6. Courbe théorique du taux d’accroissement Γ en fonction de la pulsation spatiale K. Il
est possible de distinguer le mode le plus rapide Kmax qui correspond à Γmax et le mode critique Kc

pour lequel Γ = 0.

La courbe 2.6, détaillant l’évolution de Γ en fonction de K peut s’analyser de la manière
suivante :

• Kc correspond à la pulsation spatiale du mode critique pour laquelle Γ s’annule.

• Pour K > Kc, Γ devient négatif, ce qui signifie qualitativement que les petites longueurs
d’onde s’atténuent et que le film est stable.

• Pour K ∈ [0, Kc], Γ est positif et tous les modes ayant ces vecteurs d’onde mènent à
l’instabilité de la surface libre du film mince.

• Le cas K = Kmax correspond au mode qui croit le plus vite. Sa valeur est donnée en
dérivant l’équation (2.25) par rapport à K :

K2
max = − AH

4πγh4
0

(2.27)
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Certains auteurs comme Sharma et Ruckenstein [31] extrapolent cette analyse linéaire pour
extraire un temps de rupture du film, temps au bout duquel le film atteint h = 0 :

τ =
1

Γ
ln

(
h0

ε

)
(2.28)

Le mode le plus rapide Kmax, qui correspond au taux d’accroissement de la perturbation le plus
grand Γmax aboutit au temps de rupture le plus petit :

τmin =
1

Γmax
ln

(
h0

ε

)
(2.29)

Ce temps de rupture obtenu par la théorie de stabilité est inversement proportionnel à Γmax et
dépend de l’épaisseur initiale h0 et de l’amplitude de la perturbation ε [31].

c. Prédictions théoriques

Analyse par décomposition en série de Fourier : approche de Vrij
En analysant les fluctuations de l’interface libre d’un film liquide, Vrij [15] puis Scheludko
[32] ont montré l’existence d’une épaisseur critique, hc, en dessous de laquelle ce film mince
rompt spontanément (cette analyse étant ensuite reprise par Brochard dans le cadre de films
polymères). Le point de départ est de proposer une description basée sur la thermodynamique
de la surface d’un film ayant une certaine rugosité. On considère un film liquide dans un
plan (X, Y ) dont l’épaisseur s’écrit h(x, y). Vrij fait ainsi appel à l’énergie libre de l’interface
liquide/air du film, ∆F , comme la somme de contributions issues à la fois de la pression de
Laplace et de la pression de disjonction.

Vrij [15] aboutit à une description en terme de série de Fourier, qui donne la fluctuation de
l’épaisseur du film mince comme une somme de modes selon l’expression suivante :

h− h0 =
∑
σ

∑
ρ

Hρσ exp(
2iπ

a
(ρx+ σy)) (2.30)

Chaque coefficient de la série de Fourier Hρσ contribue indépendamment au terme ∆F2 (voir
en Annexe pour une description complète) qui est la variation de l’énergie libre de l’interface.
Lorsque le terme ∆F2 devient négatif, cela signifie que le film est instable et conduit à la
rupture. L’expression de l’épaisseur critique proposée résulte d’une compétition entre la tension
de surface et la force de van der Waals et a la forme suivante :

hc =

(
3AHλ

2

128πγ

) 1
4

(2.31)

Ruckenstein a complété cette analyse [33] et a pu déduire également l’existence d’une longueur
d’onde critique. Lorsqu’une onde capillaire a cette valeur, alors la rupture a lieu en un temps
τmax. Il a ainsi proposé les expressions suivantes pour la longueur d’onde critique λc et le temps
de rupture le plus rapide τm (voir Annexe pour les détails de calcul) :

λc =

(
4π3γ

AH

)1/2

h2
0 (2.32a)

τm =
96π2γηh5

0

A2
H

(2.32b)
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27 2.2. RUPTURE DANS LES MULTICOUCHES

2.2 Rupture dans les multicouches

Des systèmes multicouches constitués de films minces de polymères (typiquement d’épais-
seur inférieure à 100 nm) de natures chimiques différentes sont utilisés dans de nombreuses
applications (optoélectronique, MEMS, membranes biologiques, . . . ). La stabilité de ces multi-
couches constitue un problème physique complexe dans la mesure où elle implique la dynamique
de plusieurs interfaces déformables couplées et de multiples interactions moléculaires entre les
différentes couches et interfaces. Ce n’est donc que dans les années 1990-2000 que des études
visant à étudier la stabilité de ces systèmes multicouche ont vu le jour. En particulier, ces
études ont cherché à comprendre quelle interface devient instable, où se produit la rupture du
film et combien de temps prend cette rupture. Il est à signaler que les études expérimentales
des systèmes multicouche composés de films minces polymères sont particulièrement complexes
du fait que les diverses interfaces que l’on souhaite étudier et observer se retrouvent cachées
par la couche supérieure. Cela explique le nombre important d’études théoriques sur le sujet,
dont la complexité varie depuis une analyse de stabilité linéaire à une résolution numérique des
équations couplées non-linéaires. Dans ce paragraphe, nous présentons les principaux résultats
expérimentaux et théoriques obtenus sur des systèmes bicouches et tricouches.

2.2.1 Systèmes bicouches

Parmi les premières études expérimentales sur les systèmes bicouches (correspondant au
régime liquide-liquide proposé par Brochard-Wyart [20] et présenté au paragraphe 2.1.4), il
faut signaler le travail de Sferrazza et al. [34] qui s’est intéressé à la stabilité d’une interface
liquide/liquide dans un système substrat de silicium/PS/PMMA. A l’aide d’une expérience de
diffraction de neutrons, ils ont observé l’amplification d’une perturbation, liée probablement au
bruit thermique, à l’interface PS/PMMA, conduisant au démouillage du film de PMMA. Les
auteurs ont montré que les longueurs d’onde et les temps caractéristiques mesurés de l’instabilité
et leur évolution en fonction de l’épaisseur correspondaient aux prévisions d’une théorie linéaire
de démouillage spinodal d’une interface liquide/liquide.

Pour d’autres systèmes et d’autres conditions, c’est l’interface liquide/air qui se déstabilise
et conduit au démouillage de la couche supérieure. Toutefois, comme l’ont montré différentes
mesures de profil effectuées par AFM sur des bicouches de polymères (après démouillage et
éventuellemet dissolution de l’un des deux polymères à l’aide d’un solvant sélectif), l’interface
liquide/liquide est déformée pendant le démouillage, ce qui pourrait impacter le démouillage.
De telles observations ont été effectuées, par exemple, sur des bicouches PS/PMMA [35, 36]
et PC/SAN [37, 38], et ont permis d’identifier expérimentalement les trois régimes prédits par
Brochard (visqueux, inertiel et visco-inertiel).

Après les étude pionnières de Brochard et al. [20], deux études concomitantes théoriques
[39, 40] ont porté sur une analyse plus complète de la stabilité (linéaire et non-linéaire) d’un
système bicouche, schématisé dans la figure 2.7, où sont représentées les grandeurs physiques
en jeu. Dans cette configuration, la couche liquide (1) est elle-même un film mince sur un
substrat solide, pouvant démouiller. On doit donc considérer γ1, γ2, γS les tensions de surface
de la couche haute, couche basse, et du substrat respectivement, ainsi que γ12 la tension
interfaciale entre les milieux (1) et (2), en plus des épaisseurs h1 et h2.
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2.2. RUPTURE DANS LES MULTICOUCHES

Figure 2.7. (a) Schéma 2D d’un bicouche de films minces sur un substrat solide extrait de Ban-
dyopadhyay et al. [39]. (b) Bending mode (haut) et squeezing mode (bas) tels que représentés par
Brochard-Wyart et al., adapté de [20].

Il est déduit de l’étude [39] que la stabilité de cette configuration est pilotée par les tensions
de surface mais aussi par le rapport d’épaisseurs des deux couches. Les études de stabilité
linéaire ainsi que la résolution numérique ont mis en lumière l’existence de deux modes de
déstabilisation, le bending mode et le squeezing mode (voir figure 2.7 (b)). Cela signifie
que les perturbations au niveau des deux interfaces sont en phase (bending) ou hors phase
(squeezing). Ces modes avaient été précédemment décrits par Brochard-Wyart et al. comme
des modes collectifs de déstabilisation des films stratifiés [20], que Lucassen et al. [41] désignent
comme les modes longitudinaux et transversaux.

Le point de départ, pour établir l’équation d’évolution qui décrit la stabilité, la dynamique,
et la déformation de l’interface est comme pour le cas d’un seul film l’équation de Stokes en
régime lubrifié mais appliquée à deux couches (voir ci-dessous).

ηi∂
2
zvix = ∂xPi (2.33)

où Pi représente la somme de la pression de Laplace et de disjonction pour chacune des deux
couches.

L’équation suivante de conservation de la masse pour les deux couches i = 1, 2 est appliquée :

∂xvix + ∂zviz = 0 (2.34)

Puis par application des conditions de non-glissement aux limites z = 0, z = h1, z = h2 et de
continuité de la vitesse et de la contrainte normale à l’interface (liquide/liquide) :


z = 0 v1x = v1z = 0

z = h1 v1x = v2x et v1z = v2z

z = h1 η2∂zv2x = η1∂zv1x

z = h2 η2∂zv2x = 0

(2.35)
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On obtient le système d’équations couplées suivant :
∂th1 −

1

3η1

∂x(h
3
1∂xP1) +

1

2η1

∂x
[
h2

1(h1 − h2)∂xP2

]
=0

∂th2 + ∂x

([
1

3η2

(h1 − h2)3 +
1

η1

(h1 − h2)h1

(
h2 −

h1

2

)]
∂xP2

)
+

1

2η1

∂x

[
h2

1

(
h1

3
− h2

)
∂xP1

]
=0

(2.36)
Les expressions des pressions totales P1 et P2 sont développés ci-dessous :

P1 =p0 − γ2∂
2
xh2 − γ12∂2

xh1 −
(
− A2

6πh3
1

+
A3

6πh3
2

)
P2 =p0 − γ2∂

2
xh2 −

(
− A1

6π(h2 − h1)3
+

A3

6πh3
2

) (2.37)

Puis, ce système d’équations 2.36 est résolu numériquement par Bandyopadhyay et al. pour
un bicouche déposé sur un substrat solide. Deux couples de polymères sont étudiés : polystyrène
et polydimethylsiloxane (PDMS) d’une part et polystyrène et polyéthylène térephtalate (PET)
d’autre part, et deux substrats solides de tension de surface très différentes, le silicium (Si)
et le quartz (voir schéma 2.8 (a) illustrant l’un des cas étudiés, qui sera plus spécifiquement
discuté dans la suite).

Figure 2.8. (a) Schéma de la configuration 2 étudiée numériquement par Bandyopadhyay et al.. Les
épaisseurs des couches ne sont pas à l’échelle. La valeurs des tensions de surface sont données entre
parenthèse. (b) Résultats de la simulation numérique correspondant à ce cas : (a-c) profils initiaux
(lignes continues) et finaux (lignes pointillées) pour des couches supérieures d’épaisseur respectivement
10, 13, et 20 nm et une couche inférieure d’épaisseur 10 nm. (d) εratio en fonction du rapport d’épaisseur
des deux couches où la couche inférieure a une épaisseur de 10 nm. Extrait de Bandyopadhyay et al.
[39]

La résolution numérique de ce système d’équations permet d’obtenir l’évolution au cours du
temps de la perturbation initiale des interfaces. Les modes d’instabilité au début de la pertur-
bation, correspondant au domaine linéaire, sont donnés par le signe du rapport des amplitudes
de perturbation des deux interfaces εratio = ε2

ε1
. Nous détaillons ci-dessous les résultats obtenus
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dans deux cas : Si/PS/PDMS et Si/PDMS/PS (ce deuxième cas étant illustré dans la figure
2.8 ; pour les quatre autres cas le lecteur peut se référer à Bandyopadhyay et al. [39]) :

cas 1 : dans cette configuration γS > γ1 > γ2 (dans l’exemple de Bandyopadhyay et al. [39],
une couche de PDMS déposée sur une couche de PS sur un substrat silicium). La couche
inférieure est stable et ne rompt pas en présence d’une couche supérieure, elle-même tout
le temps stable.

cas 2 : dans cette configuration on a γS > γ2 > γ1 (couche de PS sur une couche de PDMS sur
un substrat silicium, tel qu’illustré dans la figure 2.8(a)). Dans ce cas, la couche inférieure
va démouiller si elle est suffisamment mince. De la même façon, une couche supérieure
mince démouillera si elle est déposée sur une couche inférieure épaisse. Les résultats de
la simulation numérique montrent l’existence d’une transition du mode "squeezing" vers
le mode "bending", se produisant pour un ratio d’amplitude de perturbation des deux
interfaces εratio = ε2

ε1
≈ 0 lorsque le rapport des épaisseurs des deux couches vaut ≈ 1.3

(voir figure 2.8(b)).

Ainsi l’évolution temporelle vers la rupture est pilotée à la fois par le coefficient d’étalement
SS12 et par le rapport d’épaisseur des deux couches. Dans la plupart des cas la rupture se produit
selon le mode "squeezing". A noter qu’après rupture, la vitesse de démouillage a été prédite par
Brochard (voir discussion ci-dessus et [42]). Lorsque l’épaisseur du substrat est comparable ou
inférieure à la taille du bourrelet, la vitesse diminue avec le temps de croissance du trou selon
l’expression :

v =
2

3

(
γ2h2

BΘe

η2
Be

)1/3

t−1/3 (2.38)

2.2.2 Systèmes tricouches

Cette stratification de trois couches minces de polymères à l’état fondu est celle qui est simi-
laire aux échantillons dont le démouillage sera étudié expérimentalement (PMMA/PS/PMMA)
(voir chapitre 5). Le schéma de la figure 2.9 restitue une configuration dite symétrique où la
couche centrale, notée (1), est entourée de deux couches externes de même nature et de même
épaisseur (2) et (3), supérieure à celle de (1).

Nous limiterons ici notre attention à cette configuration symétrique. Les principaux résul-
tats, obtenus par une étude de stabilité linéaire et une simulation numérique, sont présentés
ci-dessous. En écrivant le rapport des amplitudes [43] de la façon suivante :

h =
ht
hb

(2.39)

où ht et hb sont les positions de l’interface supérieure et inférieure du film, il est possible de
déterminer, selon le signe de ce rapport, le mode qui conduit à la rupture : "bending" si h > 0
et "squeezing" si h < 0. Pour le cas symétrique, pour lequel la rupture a lieu au niveau du
film intérieur, on a : h = −1 pour le mode "squeezing" et h = 1 pour le mode "bending".
A partir de ce point, il fut possible à Lenz et al. [43] de proposer une expression du taux
d’accroissement dans les deux cas notés αs et αb. La variation de cette quantité en fonction de
la pulsation spatiale K permet de déduire trois résultats importants en rapport avec la stabilité
du tricouche.
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Figure 2.9. (a) Schéma du modèle tricouches proposé par Lenz and Kumar [43]. Les grandeurs
d’intérêt sont les positions du haut (top) et du bas (bottom) de l’interface liquide ht,hb (b) Courbe
représentant la variation du taux d’accroissement de l’instabilité, ici noté α, en fonction du vecteur
d’onde K, lorsque le rapport d’épaisseur h = 1 (cas symétrique) [43].

(1) On peut voir dans la figure 2.9 que le mode "squeezing" (trait continu) est celui qui
présente un taux d’accroissement positif donc déstabilisant. Par contre, le mode "bending"
(trait discontinu) conduit à un taux d’accroissement négatif, donc à une atténuation de
la stabilité.

(2) De même que dans le cas de la couche de film unique sur substrat, il existe un vecteur
d’onde, noté ici Kd, de déstabilisation la plus rapide. A ce vecteur d’onde correspond un
taux d’accroissement de la perturbation maximal αd.

(3) La simulation numérique valide le fait que c’est le mode "squeezing" qui est sélectionné
avec le vecteur d’onde kd le plus rapide et son taux d’accroissement associé αd.
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2.3 Effet du cisaillement sur le démouillage de films minces

2.3.1 Études expérimentales

L’objectif de cette thèse est d’évaluer l’effet du cisaillement sur le démouillage d’un système
stratifié composé de films minces de polymère. Il n’existe pas, à notre connaissance, d’études
expérimentales approfondies portant sur le démouillage d’un multicouche ou sur les instabilités
dans les films minces sous écoulement. Cela s’explique principalement par la difficulté à
reproduire ces phénomènes dans des appareils instrumentés et à les observer in situ. Ces
difficultés, déjà mises en avant en conditions statiques (cf. paragraphe 2.2.1), sont d’autant
plus grandes sous écoulement.
Cependant, un certain nombre de travaux expérimentaux concernant l’évolution de la mor-
phologie d’un mélange de polymères immiscibles dans un procédé, comme l’extrusion, peut
présenter un intérêt pour notre étude. En effet, l’équipe de C. W. Macosko à l’Université
du Minnesota a proposé un mécanisme (dénommé "sheeting mechanism") pour expliquer la
formation des morphologies de mélange sous cisaillement [44].
Pour expliquer comment, en partant de mélanges de granulés solides de deux polymères, on
aboutit en fin d’extrusion à différentes morphologies (nodulaires, fibrillaires ou lamellaires),
cette équipe suggère la formation à l’état fondu et sous l’effet du cisaillement, de films
("sheets") du polymère minoritaire (phase dispersée) dans le polymère majoritaire (matrice).
Le cisaillement conduit ensuite à une réduction d’épaisseur de ces films, dans lesquels appa-
raissent des trous (sous l’effet d’instabilités) en dessous d’une certaine épaisseur. Ces trous
coalescent ensuite pour former des fibrilles puis des nodules.
Pour confirmer ce mécanisme, les auteurs proposent de cisailler sous microscope un "sandwich"
formé de granulés de PP coincés entre deux films de PS (voir figure 2.10 (a)) et observent,
pour la première fois in situ, l’apparition de trous dans le film mince de PP (voir figure 2.10
(b)). Les auteurs soulignent la similitude de l’apparition de ces trous avec les mécanismes de
démouillage de films minces spin-coatés. L’analyse de l’apparition des trous reste toutefois
qualitative et non quantitative.

Figure 2.10. (a) Principe de l’expérience réalisée par Sundararaj et al. pour observer la rupture de
films minces sous cisaillement.(b) Micrographie montrant la création de trous dans un film mince sous
cisaillement [44].

De façon similaire, Lyngaae-Jorgensen [45] cisaille un sandwich formé d’un film mince de
PS (1-5 µm) entre deux films de PMMA plus épais (∼ 250 µm) dans un rhéomètre équipé d’un
système de diffusion de la lumière. D’après l’auteur, la lumière n’est pas diffusée tant que le
PS est sous forme de couche intègre, et l’apparition d’un signal de diffusion est à corréler avec
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un changement de morphologie, en l’occurrence une rupture de couche. L’auteur évalue ainsi,
en imposant des cisaillements très faibles (0.06 s−1), des temps caractéristiques d’apparition
des instabilités (de l’ordre de 70 minutes !). Des observations au microscope électronique à
transmission de la tranche du sandwich après l’expérience mettent en évidence la formation,
du fait du cisaillement, de nombreuses couches fines de PS qui finissent par rompre (voir figure
2.11).

Figure 2.11. (a) Schéma du montage rhéo-optique utilisé par Lyngaae-Jorgensen [45]. (b) Micro-
graphie obtenue au MET de la section d’un échantillon PMMA/PS/PMMA montrant deux films de PS
de différentes épaisseurs et la rupture du film le plus mince.

L’auteur constate d’abord une très grande dispersion sur les mesures des temps caracté-
ristiques et observe le fait qu’augmenter le taux de cisaillement conduit à une réduction du
temps d’apparition des instabilités. Les résultats de cette étude peuvent être visités à la lu-
mière des travaux ultérieurs (en particulier ceux de Bironeau et al.) qui proposent l’existence
d’une épaisseur critique [11] en dessous de laquelle le film rompt. Si l’auteur doit attendre aussi
longtemps l’apparition des ruptures, cela s’explique par le fait que l’épaisseur initiale du po-
lymère (≈ taille du granulé) est importante et qu’il faut du temps pour atteindre l’épaisseur
critique (de quelques nm). De même, cisailler plus fort conduit à atteindre plus rapidement
l’épaisseur critique.

2.3.2 Études théoriques

L’effet du cisaillement sur une interface liquide/air fut étudié selon une approche théorique
principalement par l’équipe de Davis d’une part, et celle de Kumar d’autre part [46, 47].

Modèle mathématique

Dans ce paragraphe, nous présentons les différentes étapes qui permettent l’établissement
de l’équation des films minces avec le terme de cisaillement. La géométrie du système étudié
est schématisée dans la figure 2.5. Pour ce faire, nous partons de l’équation de Stokes (2.15) à
laquelle nous appliquons de nouvelles conditions aux limites, tenant compte du cisaillement. En
effectuant une première intégration de l’équation 2.15 par rapport à la variable z, on obtient :

∂zv =
1

η
∂xP (z − h) (2.40)
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Par l’application des deux conditions aux limites, à z = 0 alors v = 0 (non glissement) puis
celle à z = h alors v = βz (cisaillement), on a :

∂zv =
1

η
∂xP

(
z2

2
− hz

)
+ βz (2.41)

Par définition du flux à Q travers le film d’épaisseur h on a :

Q =

∫ h

0

vdz (2.42a)

=
1

η
∂xP

(
h3

6
− h3

2

)
+ β

h2

2
(2.42b)

Par conservation du flux on a :

∂th+ ∂x

[
−h

3

3η
∂xP + β

h2

2

]
= 0 (2.43)

Puis en remplaçant dans l’équation précédente par l’expression de la pression P suivante :

P = PLaplace + Pdisjonction (2.44a)

= −γ∂2
xh+

AH
6πh3

(2.44b)

On obtient après dérivation de la pression par rapport à la variable x :

∂th+ ∂x

(
γh3

3η
∂3
xh+

3h3

3η

AHamaker
6πh4

+
βh2

2

)
=0 (2.45a)

∂th+
γ

3η
∂x

(
h3∂3

xh+
3AHamaker

6πγh
∂xh+

3ηβ

2γ
h2

)
=0 (2.45b)

Principaux résultats de la littérature

Dans l’étude de Davis et al. [46], une approche consistant à ajouter à l’équation des films
minces un terme de cisaillement sans glissement à la paroi est développée. Les conditions spa-
tiales au bord sont périodiques, simulant ainsi un milieu infini et s’affranchissant ainsi des effets
des bords latéraux. Par un schéma implicite du type différences finies du second ordre spatiale-
ment, et de type Crank-Nicholson temporellement, les auteurs résolvent numériquement cette
équation. Dans la figure 2.12 est présentée l’évolution de l’interface d’un film mince liquide
déposé sur un substrat solide, caractérisé par sa viscosité η0 et par sa tension surface γ, sans
cisaillement (a) et soumis à un cisaillement (b).

En l’absence de cisaillement (a), le film liquide ultra-mince rompt spontanément du fait de
la pression de disjonction. En (b) la suppression de la rupture est observée lorsqu’un cisaillement
important est appliqué. Cela laisse place à l’instauration d’une onde progressive qui parcourt
l’interface dans la direction du cisaillement en s’atténuant au cours du temps.
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35 2.3. EFFET DU CISAILLEMENT SUR LE DÉMOUILLAGE DE FILMS MINCES

Figure 2.12. (a) Schéma d’un film ultra mince déposé sur un substrat solide où une rupture d’in-
terface apparaît en l’absence de forces extérieures. (b) Schéma d’une onde se propageant le long de
l’interface en présence d’un taux de cisaillement τ ; proposé par Davis et al. [46].

L’étude de Davis [46] aborde en détail la dynamique et les déformations de l’interface sous
différents taux de cisaillement appliqués. Ainsi, dans la figure 2.13, sont rassemblés les résultats
numériques décrivant les formes possibles de l’interface sous différents taux de cisaillement.
Il est possible de distinguer en (a) une rupture symétrique (en trait continu) qui correspond
à un taux de cisaillement nul, constituant ainsi un cas témoin déjà discuté dans la figure
précédente. A faible taux de cisaillement (b) , la rupture est décalée à la fois spatialement
(asymétrie induite par le cisaillement) et temporellement (temps de rupture supérieur au
temps de rupture sans cisaillement) ; puis, pour un certain taux de cisaillement numérique
Bc ≈ 10 (c), la rupture est supprimée.

Figure 2.13. Résolution numérique de l’interface du film d’épaisseur H en fonction de différentes
valeurs de cisaillement B. (a) B = 0, la rupture se produit à TR = 4.1 (b) B = 5, la rupture se produit
pour un temps de rupture numérique supérieur TR = 5.3.(c) B = 10, la rupture est supprimée (tiré de
Davis et al. [46]).
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Ainsi, les auteurs ont mis en évidence l’existence d’un taux de cisaillement critique qui
conduirait à la suppression de la rupture du film mince. Enfin, ils montrent (voir figure 2.14) que
la variation de T−2

R est proportionnelle à (Bc−B), où TR est le temps de rupture numérique et
Bc le taux de cisaillement critique défini précédemment (notons que le passage de l’équation 2.45
à sa version adimensionnée permettant la résolution numérique sera explicité dans le chapitre
3).
Ce résultat révèle que la transition se produit à Bc de façon similaire aux transitions de phase
observées pour certaines propriétés des matériaux (par exemple passage de ferromagnétique
à paramagnétique), c’est-à-dire qu’elle s’accompagne d’une variation du temps de rupture qui
diverge pour B = Bc.

Figure 2.14. Temps de rupture en fonction du taux de cisaillement B. Le taux de cisaillement
critique est Bc = 9.7 (adapté de Davis et al. [46]).

De façon plus détaillée, Kalpathy et al. [47] reprend l’équation des films minces en incluant
les conditions aux bords dans le cas de deux couches (voir figure ci-dessous 2.15).

Figure 2.15. Schéma représentatif du problème étudié en terme de variables adimensionnées adapté
de Kalpathy et al. [47].
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Les couches (1) et (2) correspondent à deux films liquides, alors que les éléments (3) et (4)
constituent les parois : la paroi (3) est dans cette étude particulière puisqu’elle est chimiquement
modifiée selon des motifs contrôlés. La paroi (4) est soumise à un déplacement horizontal sous
l’effet d’une vitesse Ṽ0 provocant le cisaillement de gauche vers la droite. L’interface est siège
d’une perturbation sinusoïdale de longueur d’onde λ >> h0, plaçant l’analyse de facto dans le
cadre de la condition de lubrification. L’équation qui décrit ce système est la suivante :

∂th+ ∂x

[
1− (η − 1)h

f(h, η)
[∂x(A2

h3

1− h
+ A1

(1− h)3

h
) + γ(1− h)3h3∂3

xh] +
ηV0h

2

2(hη − h+ 1)

]
= 0

(2.46)

Le résultat central de cette étude est décrit dans la courbe 2.16 (a), qui donne la variation
du temps de rupture de l’interface TR en fonction de la vitesse de déplacement de la parois (4)
Ṽ0. Pour de faibles valeurs de vitesse, le temps de rupture varie peu, puis, au delà d’une certaine
valeur, le temps de rupture augmente très brutalement, et ce pour deux tailles différentes de
la fenêtre de simulation.

Figure 2.16. (a) Courbes représentant la variation du temps de rupture TR en fonction de V0 pour
deux tailles de fenêtre de calcul correspondant à l = 0.3λmd à l = 1.95λmd, obtenues par Kalpathy et al.
[47]. (b) Courbes représentant l’évolution temporelle du minimum de l’interface soumis à différentes
vitesses V0 de déplacement de la plaque cisaillante, par Kalpathy et al. [47].

Une autre façon d’étudier l’effet du cisaillement est de suivre l’évolution du minimum de
l’interface Hmin en fonction du temps. La figure 2.16(b) permet de distinguer la transition
entre rupture d’interface (le minimum tend vers 0) et suppression de la rupture (le minimum
atteint une valeur plateau, pour V0 = 40). Quand la rupture est supprimée, on observation une
oscillation du minimum autour de la valeur plateau. Aucune simulation n’est faite pour des
valeurs supérieures à V0 = 40.
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2.4 Conclusion

Cette revue bibliographique s’est focalisée sur trois aspects particulièrement importants
pour ce travail de thèse : les mécanismes de démouillage d’un film polymère ultra-mince, la
stabilité de systèmes multicouches et l’effet du cisaillement sur le démouillage. Ce chapitre a
en particulier permis de mettre en exergue l’originalité des mécanismes mis en jeu dans les
phénomènes de rupture observées dans le procédé de coextrusion multinanocouche. Ce dernier
fait en effet intervenir à la fois des taux de cisaillement élevés (de manière classique pour les
procédés de mise en œuvre de polymères) et des épaisseurs de couches tellement fines que les
forces d’interaction de van der Waals ne sont plus négligeables. La combinaison de ces deux
paramètres constitue un domaine de recherche encore peu exploré, à l’interface de plusieurs
disciplines (physique des films minces, micro/nanofluidique, génie des procédes).
Cette revue nous a ainsi permis de montrer que la stabilité de systèmes multicouches (composés
de couches ultra-minces) sous cisaillement constituait un problème physique complexe, couplant
plusieurs mécanismes et faisant intervenir de nombreux paramètres.
Une compréhension fine de ces phénomènes doit passer par l’étude expérimentale d’un système
« modèle » simplifié, qui, dans notre cas, sera un système tricouche PMMA/PS/PMMA. La
revue bibliographique a montré en particulier l’absence d’outil expérimental clairement identifié
permettant une étude quantitative systématique de l’effet du cisaillement sur le démouillage de
films ultraminces. Enfin, l’apport du numérique pour répondre à ces questions a été illustré, et
constitue une motivation pour les travaux développés dans les deux chapitres suivants.
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Résolution numérique de l’équation des
films minces
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3.1. POSITION DU PROBLÈME

Le procédé de coextrusion multinanocouche développé au sein du laboratoire permet
comme on l’a vu dans l’introduction de réaliser des films constitués d’une alternance de milliers
de couches nanométriques de deux polymères différents. Cette nanostratification peut présenter
un intérêt dans la mesure où elle conduit dans certains cas à des améliorations substantielles
de propriétés (barrière aux gaz, mécaniques, optiques, ...) [48]. Une étude expérimentale menée
au laboratoire [1, 11], a mis en évidence l’existence d’une épaisseur critique de l’ordre de
15 nm, au dessous de laquelle les couches rompent spontanément. Le scénario avancé pour
expliquer ces ruptures met en avant le rôle des forces d’interaction à longue distance de type
van der Waals. En dessous d’une épaisseur de couches de l’ordre de 100 nm, ces interactions
ne peuvent plus être négligées. Le mécanisme de rupture des couches est alors analogue à celui
responsable du démouillage d’un film ultra mince déposé sur un substrat [17, 22].
Pour valider cette hypothèse, une étude numérique du démouillage d’un film mince est proposée
dans ce chapitre. Après avoir proposé une résolution numérique de l’équation des films minces,
nous nous intéresserons spécifiquement, dans le chapitre suivant, à l’effet du cisaillement sur
la stabilité de ce film.

3.1 Position du problème

3.1.1 Valeurs réelles

Dans cette partie, nous nous intéressons numériquement au cas simple, largement étudié
expérimentalement dans la littérature depuis les travaux pionniers de Reiter [22], du démouillage
d’un film mince de polystyrène (PS) d’épaisseur initiale h0 déposé sur un substrat d’oxyde de
silicium (SiO2) et chauffé au-dessus de sa température de transition vitreuse (de l’ordre de
100 ◦C). Bien que différent du problème initial sur les systèmes multinanocouches, il s’avère
dans un premier temps plus simple à modéliser, notamment au niveau du couplage à l’interface
et des conditions aux limites, et plus facilement comparable à des résultats expérimentaux et
études numériques déjà publiés. Dans le cadre de cette étude numérique, nous considérerons
une viscosité dynamique constante pour le film ηPS = 104 Pa.s [1, 49], valeur typique pour
du polystyrène à 200 ◦C, qui est la température usuelle de mise en œuvre du PS. La tension
de surface considérée est obtenue d’après l’équation suivante : γPS = 40.7 − 0.072(Θ − 20)
mN.m−1 [50] où la température s’exprime en °C, soit γPS = 27 mN.m−1 à cette température.
En considérant une masse volumique de l’ordre de 1 g/cm3, on obtient une longueur capillaire
κ−1 ≈ 1 mm. Ceci conduit à une valeur d’épaisseur critique hc ≈ 100 µm et une épaisseur
d’instabilité spinodale hi ≈ 100 nm (voir équation 2.8).
Afin de balayer les différents régimes de démouillage décrits dans le paragraphe précédent,
nous ferons ici varier l’épaisseur du film h0 entre 1 et 1000 nm. Nous ferons également varier
la constante d’Hamaker qui est un paramètre complexe à déterminer précisément. Pour un
système air/PS/SiO2, nous pouvons par exemple trouver dans Seemann et al. [25] une valeur
de la constante d’Hamaker AHair/PS/SiO2

= 2.2.10−20 J, proche de celle obtenue en utilisant les
indices de réfraction et les constantes diélectriques des matériaux disponibles dans Israelachvili
[51]. Pour tenir compte des incertitudes concernant cette constante d’Hamaker, nous allons
considérer des valeurs de AH comprises entre 10−18 et 10−21 J.

Les différents paramètres du système de l’étude sont ainsi rassemblés dans le tableau ci-
dessous.
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41 3.1. POSITION DU PROBLÈME

Paramètres constants Paramètres variables
Θ γPS ηPS h0 AH
◦C N/m Pa.s nm J
200 2.7.10−2 104 [1–1000] [10−21–10−18]

Table 3.1 – Valeurs caractéristiques des différents paramètres du film mince étudié.

Application numérique : pour un film d’épaisseur h0 = 10 nm, de viscosité η = 104 Pa.s,
γ = 2, 7.10−2 N/m et pour AH = 1.10−18 J, nous obtenons un temps de rupture en application
de la formule (2.32) : τm ≈ 10 s. Ce dernier correspond au mode le plus rapide kmax. Ce temps
déduit de l’expression analytique obtenue dans le cadre de la théorie de stabilité linéaire, sera
désigné par la suite comme temps de rupture linéaire.

3.1.2 Variables et équation adimensionnées

Afin de linéariser numériquement l’équation des films minces, il est opportun d’utiliser
des variables adimensionnées. Nous allons introduire nos variables adimensionnées de la façon
suivante : 

H =
h

h0

∆H =
δh

h0

X =
x

h0

T =
γt

3ηh0

Λ =
λ

h0

K = kh0 =
2π

Λ

A =
AH

6πγh2
0

(3.1)

En remplaçant dans l’équation (2.21), l’équation des films minces sous sa forme adimensionnée
s’écrit :

∂TH + ∂X
[(
H3∂3

XH + 3AH−1∂XH
)]

= 0 (3.2)

Le schéma 3.1 nous permet d’illustrer le système qui sera étudié numériquement.

Figure 3.1. Schéma représentant la configuration étudiée numériquement d’un film mince déposé
sur un substrat solide : profil initial avec une perturbation sinusoïdale de l’interface (noir) et profil au
bout d’un temps T (vert).
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3.2 Résolution numérique

3.2.1 Méthode numérique

Schéma des différences finies et de Runge-Kutta d’ordre 4

L’équation (3.2) non-linéaire, constituée de dérivées partielles (EDP) d’ordre 4 par rapport
à la variable X, nécessite un traitement numérique qui puisse prendre en compte l’apparition
d’instabilités à l’interface dont la pente peut localement devenir assez raide lors de la rupture
du film.
La méthode des différences finies semble la plus adaptée pour la discrétisation spatiale et sera
donc mise en oeuvre ici. Cette dernière fournit une approximation aux différences finies à
l’(EDP). Chaque noeud de la discrétisation est fixé par un pas ∆X, pour un T fixé on peut
approximer la dérivée partielle ∂X par un taux d’accroissement :

∂XH(Tj, Xi) ≈
Hi+1 −Hi

∆X
(3.3)

A l’ordre suivant de dérivation ∂XX , il suffit de réitérer l’approximation précédente.
L’évolution temporelle du profil libre du film est assurée par la méthode de Runge-Kutta d’ordre
4. Ces méthodes reposent sur le principe de l’itération, c’est-à-dire qu’une première estimation
de la solution est utilisée pour calculer une seconde estimation, plus précise, et ainsi de suite.
Cela revient simplement à écrire une approximation de pente comme dans la méthode Euler
puis approximer cette première pente par une seconde pente plus précise, le tout 4 fois entre T
et T + ∆T (voir schéma 3.2) :

H(T = 0) = H0

k1 = f(T0, H0)∆T

k2 = f(T0 +
∆T

2
, H0 +

k1

2
)∆T

k3 = f(T0 + ∆T,H0 +
k2

2
)∆T

k4 = f(T0 + ∆T,H0 + k3)∆T

H1 = H0 +
1

6
(k1 + 2k2 + 2k3 + k4)

(3.4)

Selon des travaux antérieurs menés sur ce type d’équation [52], la convergence est obtenue
pour une optimisation du maillage temporel d’au plus : ∆T ' ∆X4.

Dorénavant, et pour la suite du manuscrit nous suivons l’évolution temporelle et spatiale
d’une fluctuation sinusoïdale de longueur d’onde λ égale à la longueur d’onde critique λc. Cette
sinusoïde permet de schématiser simplement la perturbation à l’interface induite par exemple
par l’agitation thermique, et est complétée aux bords par un profil plat.
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Figure 3.2. Schématisation du principe de la méthode de Runge-Kutta d’ordre 4. L’estimation
itérative de la pente locale entre T et T + ∆T est représentée.

Nous allons numériquement nous concentrer sur les phénomènes ayant lieu au centre du
profil afin de limiter les effets de bord potentiels. Les paramètres numériques utilisés lors de la
simulation sont définis comme suit :

• ∆T : pas de temps,

• ∆X : pas spatial,

• Λ : valeur de la longueur d’onde de la perturbation sinusoïdale,

• N : nombre de pas de temps total,

• M : nombre de pas selon la direction X,

• i0 : indice de centralisation de la fenêtre de simulation.

Concernant la condition initiale à T = 0, le profil initial du film est discrétisé spatiale-
ment. Ainsi, pour un incrément parcourant la fenêtre de simulation i ∈ [0,M − 1], nous avons
l’expression discrétisée suivante :

H((i− i0)∆X, 0) = 1 + ∆H cos(
2π(i− i0)∆X

Λ
) (3.5)

Condition de lubrification et conditions aux bords

Les paramètres utilisés numériquement pour valider la condition de lubrification vérifient
l’inégalité suivante : ∆X � Λ∆X �M∆X soit : 1� Λ�M .
Pour i ∈ [0,M − 1], nous avons ∆X le pas spatial qui est fixé. Les taux d’accroissement
utilisés sont définis en 3.6, avec une fonction auxiliaire notée Aux qui permet de donner une
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approximation au terme H3 comme le préconise Bertozzi [53]. On a défini X̄ comme la variable
X soustraite de sa valeur au bord i = M .
Les conditions aux limites utilisées lors de la simulation se traduisent numériquement par les
conditions ci-dessous 3.6. Il a été montré que la méthode des différences finies est applicable
pour résoudre l’équation des films minces [53, 54] :

Aux1 = H3
0

HX̄,1 = 0

HX̄,X,M = 0

HX̄,X,X̄,M = 0

dHM

dT
=
AuxMHX̄,X,X̄,M

∆X

(3.6)

Algorithme et optimisation numérique

Pour tout i ∈ [0,M − 1],

HX,i =
Hi+1 −Hi

∆X
HX̄,i = HX,i−1

HX̄,X,i =
HX̄,i+1 −HX̄,i

∆X

HX̄,X,X̄,i =
HX̄,X,i −HX̄,X,i−1

∆X

Auxi = 2
H2
i−1H

2
i

Hi−1Hi

dHi

dT
=
AuxiHX̄,X,X̄,i − Auxi+1HX̄,X,X̄,i+1

∆X

(3.7)

Dans le tableau 3.2 sont données les valeurs optimisées des variables numériques.

Paramètres Valeurs
∆T 10−6

∆X 10−1

H(T = 0) 1.0
Λ 50
N 105

M 1001
i0 = M−1

2
500

Table 3.2 – Paramètres de la résolution numérique de l’équation (3.2).

3.2.2 Validation du code : influence de la pression de Laplace

Relaxation d’un film de polymère sous forme de marche d’escalier

Afin de valider le schéma numérique utilisé, c’est-à-dire la méthode des différences finies
et Runge-Kutta d’ordre 4, nous avons tout d’abord cherché à retrouver numériquement la
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relaxation de la surface en forme de marche d’un film mince de polymère visqueux déposé sur
un substrat solide, telle que prédite dans la référence [55]. La figure 3.3 illustre la superposition
des résultats de calculs numériques obtenus par le code développé dans la présente étude et
celui de la référence [55].

Figure 3.3. Superposition de résultats numériques issus de Salez et al. [55], et de ceux obtenus par
le code développé dans la présente étude.

Relaxation d’un film de polymère de profil sinusoïdal

Un cas particulier linéaire, pour lequel une solution analytique existe, est traité dans ce
paragraphe.
A partir du profil d’un film mince de hauteur initiale H(X,T = 0) sinusoïdale de longueur
d’onde Λ, l’évolution temporelle est suivie par enregistrement du profil de l’interface H(X,T )
sur toute la fenêtre de calcul. Par la suite, par un traitement de données, la valeur numérique
de la hauteur de crête du film est extraite à différents intervalles de temps. Ainsi, il est possible
de suivre la relaxation du film mince dans le temps sous l’effet de la pression de Laplace.
Afin de valider l’hypothèse de l’approximation linéaire, l’évolution de deux profils avec deux
amplitudes initiales de perturbation sinusoïdale, ∆H0 = 0.1 et ∆H0 = 0.01, sont testés numé-
riquement.

Dans les figures suivantes 3.4, 3.5 on observe numériquement une relaxation de l’interface
pour les deux amplitudes ∆H0 étudiées. Ce phénomène de relaxation pour les films minces
visqueux, décrit par l’équation linéarisée ci-dessous, peut être résolu analytiquement [56, 57] :

∂TH + ∂X
(
∂3
XH
)

= 0 (3.8)
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3.2. RÉSOLUTION NUMÉRIQUE

Figure 3.4. Résultats du profil initial sinusoïdal avec H0 = 1, amplitude initiale ∆H0 = 0.01 et
longueur d’onde Λ = 10. La perturbation s’atténue au cours du temps sous l’effet de la pression de
Laplace.

La solution est de la forme suivante :

H(X,T ) = 1 + ∆H0 cos

(
2πX

Λ

)
e−3Ω( 2π

Λ
)T (3.9)

où Ω est une fonction auxiliaire donnée par l’expression suivante :

Ω(K) =
K

2

e2K − e−2K − 4K

e2K + 2 + e−2K + 4K2
(3.10)

Puis, en prenant le maximum de l’amplitude initiale (numériquement cela représente les crêtes),
nous avons obtenu :

H(X,T ) = 1 + ∆H0e
−3Ω( 2π

Λ
)T (3.11)

Pour accéder à une dépendance en T, on réécrit l’expression précédente sous la forme sui-
vante :

ln

[
Hmax − 1

∆H0

]
= −

[
3Ω

(
2π

Λ

)]
T (3.12)

En remplaçant dans l’expression (3.11) par l’expression de la longueur d’onde adimensionnée
qui est un paramètre de la simulation, soit la valeur utilisée Λ = 10, on obtient par 3.10 :
3Ω
(

2π
Λ

)
= 0.15.
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Figure 3.5. Résultats numériques du profil initial sinusoïdal avec H0 = 1, amplitude initiale ∆H0 =

0.1 et longueur d’onde Λ = 10, conduisant à un résultat similaire à celui de la figure précédente.

La figure (3.6) montre donc la superposition des courbes d’évolution temporelle du maxi-
mum du profil (les crêtes), H(X,T ), correspondant à deux perturbations initiales d’amplitudes
différentes : dans le premier cas, l’amplitude de la perturbation initiale vaut ∆H0 = 0.1 (la
droite bleue de la figure (3.6) ; dans le deuxième cas, ∆H0 = 0.01 (la droite rouge).

Figure 3.6. Superposition des courbes d’évolution temporelle du maximum du profil, H(0, T ).
La courbe en bleu correspond à une perturbation initiale d’amplitude ∆H0 = 0.1, celle en rouge à
∆H0 = 0.01. L’ajustement linéaire par la méthode des moindres carrés, donne des valeurs de pentes
similaires et égales à -0.15.
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3.2. RÉSOLUTION NUMÉRIQUE

La superposition quasi-parfaite des deux droites ainsi que la valeur de la pente conforme
à la prédiction valide l’hypothèse de linéarité pour les deux valeurs d’amplitude ∆H0. Cela
permet de confirmer que le film mince a un comportement similaire pour des amplitudes de
perturbation comprises entre 1 % et 10 % de l’épaisseur initiale du film.

3.2.3 Équation des films minces : ajout du terme de van der Waals

Rappel de l’équation des films minces adimensionnée

L’équation des films minces avec le terme de van der Waals s’écrit de la façon suivante :

∂TH + ∂X
[
H3∂3

XH + 3AH−1∂XH
]

= 0 (3.13)

Validation par l’analyse de stabilité linéaire

L’analyse de stabilité linéaire consiste à supposer que le profil libre du film H(X,T ) subit
une petite perturbation périodique en espace et d’amplitude suffisamment petite (pour pouvoir
négliger les termes non linéaires) autour de sa valeur initiale H = 1 qui peut alors s’écrire sous
la forme :

H = 1 + ∆H

∆H = ∆H0 exp(ΓT ) cos(KX) (3.14)

où ∆H représente une perturbation périodique infinitésimale. En remplaçant dans l’équation
adimensionnée (3.13), on obtient :

Γ +K4 − 3AK2 = 0

Γ = −K2[K2 − 3A] (3.15)

L’équation (3.15), dite relation de dispersion, relie le taux d’accroissement Γ au nombre d’onde
K. Cette équation permet de prédire l’existence d’un maximum du taux de croissance, déterminé
en écrivant : ∂Γ

∂K
= 0, ce qui donne :

Kmax =

√
3A

2

Γmax =
9

4
A2

(3.16)

L’équation (3.15) permet aussi de voir qu’il existe une pulsation spatiale Kcritique correspondant
à un taux d’accroissement nul :

Γ = 0⇒ K =
√

3A (3.17)

Dans ce paragraphe, il s’agira de rappeler qu’étant donnée l’équation des films minces (2.21),
pour une tension de surface γ et une viscosité η fixées, les deux autres paramètres libres qui
pilotent le comportement du film mince sont l’épaisseur initiale h0 et la constante d’Hamaker
AH . Par la suite, un temps de rupture sera donc considéré pour un couple donné (h0, AH).
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49 3.2. RÉSOLUTION NUMÉRIQUE

La simulation numérique a permis dans le cadre de l’approximation linéaire d’accéder aux
taux d’accroissement de la perturbation pour A allant de 10−4 à 10 en unités adimensionnées.
Pour ces différentes valeurs, la longueur d’onde de la perturbation est fixée à la valeur qui
correspond au mode le plus rapide Λmax, permettant d’avoir le taux de croissance de la pertur-
bation prédit par la théorie de stabilité linéaire Γmax. Les valeurs utilisées lors de la simulation
sont résumées dans le tableau suivant (3.3).

A Kmax Λmax Γmax

10−4 0.0122 515.3 2.25.10−8

10−3 0.0387 162.3 2.25.10−6

10−2 0.122 51.5 2.25.10−4

0.1 0.387 16.23 2.25.10−2

1 1.22 5.15 2.25
10 3.87 1.62 225

Table 3.3 – Tableau des différents taux d’accroissement théoriques pour différentes valeurs de la
constante d’Hamaker.

L’évolution de la perturbation est tout d’abord suivie aux temps courts. Dans le cas
présent, ces temps de calcul sont choisis de sorte que l’on puisse se trouver dans le cadre de la
théorie de perturbation linéaire. En pratique, on se limite aux temps initiaux, lorsque le profil
subit de faibles déformations. On s’est donc fixé sur T = ∆T.NT = 1, où ∆T = 10−5 est le pas
de discrétisation temporelle et NT = 105 est le nombre de pas de temps.
La superposition de la courbe théorique de l’équation de dispersion Γ = f(K) (ligne
continue) et des valeurs numériques (points) (voir figure 3.7) valide le code développé. Cela
est vérifié sur trois ordres de grandeurs de la valeur de la constante d’Hamaker adimensionnée A.

Figure 3.7. Courbes représentant la variation du taux d’accroissement de la perturbation sinusoïdale
en fonction de la pulsation spatiale K, donnée par l’équation (3.15), pour différentes valeurs de la
constante d’Hamaker AH .
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Dans le cadre de la théorie de perturbation linéaire, l’épaisseur du film est décrite comme
une petite perturbation autour de la valeur moyenne (voir (3.14)). Il est supposé que le temps
de rupture TR n’est affecté que par le mode principal. Cette hypothèse est suffisante en première
approximation. Ainsi, Sharma et al. [31] ont montré qu’il était possible de donner la formule
d’un temps de rupture linéaire TRL :

TRL =
1

Γmax
ln

(
|Hmin − 1

∆H0

|
)

(3.18)

Ainsi, en considérant que Hmin −→ 0 à la rupture, on obtient :

TRL =
1

Γmax
ln(

1

∆H0

) (3.19)

où ∆H0 est l’amplitude initiale de la perturbation, ici considérée comme faible.

Ce temps de rupture linéaire dépend donc uniquement de l’amplitude initiale de la per-
turbation (∆H0) et du taux d’accroissement de la perturbation du mode le plus rapide Γmax.
Une façon de valider les temps linéaires TRL prédits par la simulation numérique consiste à
extraire le taux d’accroissement Γmax lorsque la perturbation évolue sur des temps courts.
En effet, durant les temps initiaux, la déstabilisation peut être décrite dans le cadre de
l’approximation linéaire.

Dans la figure (3.8), on laisse le profil libre de longueur d’onde Λmax = 5 correspondant
à Kmax évoluer sur un temps égal à T = 1 en unité adimensionnée. Ensuite, à chaque 10−5

pas de temps numérique, on enregistre l’évolution du profil du film libre afin d’extraire le taux
d’accroissement.

Figure 3.8. Illustration du profil initial sinusoïdal qui se déstabilise au cours du temps, pour des
intervalles de temps adimensionné T allant de 0 à 1 par pas de 0.1.

En extrayant le temps de rupture linéaire pour différentes valeurs de A (= 0.1, 1, 10) suivant
l’équation proposée par Sharma (3.18), on peut donc obtenir la variation du TRL en fonction
de la constante d’Hamaker A (voir figure 3.9).
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Les carrés noirs sont les valeurs numériques des temps de rupture linéaires. L’ajustement
linéaire par la méthode des moindres carrés (ligne en rouge) conduit à une pente de valeur -2
pour la dépendance du temps vis-à-vis de A, similaire à celle décrite dans la formule proposée
par Vrij (voir (2.32)). Le résultat obtenu valide la dépendance du temps de rupture linéaire en
1/A2 et donc la simulation numérique mise en place.

Figure 3.9. Courbe représentant la variation du temps de rupture linéaire TRL en fonction de la
constante d’Hamaker adimensionnée A.
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3.3 Rupture d’un film mince

3.3.1 Profil initial sinusoïdal

L’évolution du profil libre d’un film mince, décrit par l’équation (2.21) avec les conditions
aux limites (3.6) et un profil initial sinusoïdal, mène à la rupture en un temps fini Trupture,
(noté par la suite TR) pour lequel l’épaisseur h du film devient localement nulle. Cette
rupture locale constitue un point singulier non accessible numériquement. Pour la simulation
numérique, le critère de rupture est donc fixé dans notre cas à 10 % de l’épaisseur initiale du
film H(X,T = 0), ce qui permet de garder des temps de calcul raisonnables.
Il faut en effet souligner qu’au dessous d’une épaisseur adimensionnée Hmin = 0.1, le code
devient instable en raison de la discrétisation spatiale ∆X choisie, insuffisante pour accompa-
gner la courbure locale de l’interface. Une solution simple pour pallier ce problème consisterait
à réduire le pas spatial ∆X, ce qui nécessiterait en revanche un pas temporel ∆T plus fin
conduisant à une augmentation drastique du temps de calcul (∆T ∝ ∆X4).

Pour vérifier la réalité physique des résultats obtenus numériquement il convient de vérifier
la conservation du débit. Dans notre cas, cela a été vérifié en 1D en s’assurant que l’aire totale
sous la courbe est constante. Dans la figure (3.10), le profil initial de l’interface est supposé
sinusoïdal et contient 15 périodes avec une amplitude initiale ∆H0 = 0.1 (profil initial à T = 0).
Notons que la figure (3.11) représente un zoom de cette figure (3.10). Une première observation
des résultats de la simulation est que les profils libres solutions de l’équation des films minces
conservent la symétrie initiale. L’évolution temporelle du profil initial converge vers le critère
de rupture défini précédemment. En concentrant notre attention sur le milieu du film dans le
cas présenté dans les figures 10 et 11, on obtient un temps de rupture noté TR = 0.4536, qui
correspond à une épaisseur locale H égale à Hmin = 0.1.

Figure 3.10. Résultats numériques de profils libres du film mince de paramètres adimensionnés
H0 = 1, A = 1 à différents intervalles de temps adimensionnés T = 0, 0.20, 0.45.
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53 3.3. RUPTURE D’UN FILM MINCE

Figure 3.11. Résultats numériques (agrandissement) de profils du film à différents temps, limité
à quatre périodes spatiales. Il apparaît un profil typique d’amincissement local sous forme de col qui
conduit à la singularité en atteignant une épaisseur minimale Hmin = 0.1.

Selon l’équation suivante (3.20) (voir Burelbacht et al. [58]), le comportement du film mince
à la rupture peut être vu comme une équation de diffusion de la forme suivante :

∂TH + 3A∂X
(
H−1∂XH

)
+ ∂X

(
H3∂3

XH
)

= 0 (3.20)

Au voisinage du point de rupture, lorsque H diminue et tend vers 0, le terme inhérent à la
pression de Laplace est négligeable (H3∂3

XH ≈ 0), alors que le terme découlant de l’expression
de la pression de disjonction devient dominant. Dès lors, l’équation des films minces peut se
réécrire :

∂TH + 3A∂X
(
H−1∂XH

)
≈ 0 (3.21)

Par conséquent, l’épaisseur du film s’amoindrit et tend vers 0 uniquement sous l’effet de la
pression de disjonction.

Nous avons ainsi réalisé le calcul numérique du temps de rupture pour différentes valeurs
adimensionnées que l’on peut ensuite transformer en différents couples de AH et d’épaisseur de
film telle que h0 = 1, 10 et 100 nm. En effet, il faut rappeler qu’à un même temps de rupture
numérique peuvent correspondre plusieurs couples (h0, AH). Le tableau (3.4) rassemble les
valeurs des temps de rupture (dimensionnées) pour ces couples de variables.

AH(J) h0(nm) τV rij(s) τRuckenstein(s) tnumerique(s)
5.22.10−18 100 9.63.104 4.81.104 4.87.104

5.22.10−19 100 9.63.106 4.81.106 4.87.106

5.22.10−18 10 9.63.10−1 4.81.10−1 4.87.10−1

5.22.10−19 10 9.63.101 4.81.101 4.87.101

5.22.10−20 10 9.63.103 4.81.103 4.87.103

5.22.10−21 10 9.63.105 4.81.105 4.87.105

5.22.10−18 1 9.63.10−6 4.81.10−6 4.87.10−6

5.22.10−19 1 9.63.10−4 4.81.10−4 4.87.10−4

5.22.10−20 1 9.63.10−2 4.81.10−2 4.87.10−2

5.22.10−21 1 9.63 4.81 4.87

Table 3.4 – Tableau comparatif des temps de rupture prédits par Vrij [15] et Ruckenstein [33] avec
les temps de rupture obtenus numériquement.
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On constate que les résultats numériques s’avèrent quantitativement conformes à ceux pré-
dits par Ruckenstein [33] et (moyennant un facteur 2) similaires aux temps de Vrij, rappelés
ci-dessous :

τV rij =
96π2γηh5

0

A2
H

τRuckenstein =
48π2γηh5

0

A2
H

(3.22)

Dans un premier temps, il est possible de dire que cette concordance des résultats obtenus
s’étend sur une large gamme d’épaisseur de film typiquement de 1 nm à 1000 nm, pour des
valeurs de la constante d’Hamaker en accord avec l’intervalle de valeur annoncé dans le tableau
(3.1). La figure (3.12) compare le temps de rupture obtenu numériquement en ordonnée (temps
numérique) avec celui de Ruckenstein en abscisse pour différents couples de valeur (h0, AH),
montrant la quasi-parfaite concordance entre ces deux valeurs.

Figure 3.12. Résultats numériques de temps de rupture en fonction du temps théorique de Rucken-
stein pour différents couples (h0, AH). L’accord est souligné par une droite d’équation y = x.
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3.3.2 Discussions et interprétations des résultats

Dans ce paragraphe, la discussion sera donc menée tout d’abord autour des valeurs
numériques du temps de rupture en l’absence de force de cisaillement extérieure (conditions
dites statiques). Nous allons poursuivre la discussion entamée précédemment concernant
la cohérence des résultats numériques avec les prédictions de la littérature. Puis, dans le
paragraphe suivant, nous montrerons l’influence de l’amplitude initiale sur le temps de rupture
ainsi que du nombre de périodes du profil.

La courbe (3.13)(a) en échelle log-log représente la variation du temps de rupture tR en
fonction de l’épaisseur du film h0. Il apparaît que plus l’épaisseur du film est importante,
plus le temps de rupture s’accroît. Cela est d’autant plus vrai que la valeur de la constante
d’Hamaker est faible, ce qui traduit bien le fait que ce sont les forces de van der Waals qui
sont responsables de la rupture du film. La pente de valeur 5 est encore une fois conforme à la
prédiction théorique de Vrij et Ruckenstein [15, 33]. Cette dépendance se retrouve pour toutes
les valeurs de AH .

La courbe (3.13)(b) en échelle log-log traduit la variation du temps de rupture en fonction
de la constante d’Hamaker (les valeurs numériques apparaissent sous forme de triangles, ronds,
et carrés). Ainsi, plus la valeur de la constante d’Hamaker est importante, plus la rupture du
film survient rapidement. Le faisceau de droites parallèles correspond à des valeurs d’épaisseur
différentes (h0 = 100, 10 et 1 nm) et confirme qu’un film ultra-mince rompt plus vite qu’un
film épais. L’ajustement linéaire confirme, via la pente de valeur -2 obtenue pour les différentes
valeurs d’épaisseurs initiales du film h0, la dépendance tr ∝ 1

A2
h
.

Figure 3.13. Courbe représentant la variation du temps de rupture en fonction de la constante
d’Hamaker AH pour différentes valeurs de h0 (courbe a) et en fonction de l’épaisseur initiale h0 pour
différentes valeurs de AH (courbe b).
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On peut ainsi déduire, en combinant les deux derniers résultats obtenus, que tR ∝ h5
0

A2
h
. Il

est donc intéressant de noter que la dépendance du temps de rupture (non linéaire), tant en
AH qu’en h0 est conforme aux prédictions théoriques (linéaires) de Vrij et Ruckenstein.

Par conséquent, pour représenter plus synthétiquement les résultats numériques, il convient
de représenter le temps de rupture en fonction du rapport h5

0

A2
h
, comme sur la figure suivante

(3.14). Il apparaît que le scaling obtenu est le bon sur une dizaine d’ordres de grandeur.
Pour aller plus loin dans la comparaison des résultats théoriques/numériques, il reste à valider
les coefficients de la formule (2.32). Pour ce faire, nous avons comparé la valeur de la pente
obtenue par l’ajustement linéaire pnum = 1.33.105 avec la valeur de la pente donnée par le calcul
théorique.

Le graphe (3.14) montre que l’ajustement par une droite de pente numérique pnum = 1.33.105

est proche de celle prédite par la formule de Ruckenstein. En effet, l’écart relatif entre la valeur
de la pente théorique pth = 1.31.105 et la pente numérique pnum est faible (2 %).

Figure 3.14. Courbe représentant la variation du temps de rupture en fonction de h5
0

A2
h
montrant un

bon accord sur les pentes, par conséquent sur la valeur des coefficients de proportionnalité des formules
de Ruckenstein et de Vrij (3.22).

Cette première partie de la discussion nous permet ainsi d’affirmer que la simulation
numérique mise en place avec le schéma développé (voir section 3.2.1) reproduit les prédictions
théoriques faites par Ruckenstein de façon quantitative.

3.3.3 Effet de l’amplitude initiale sur le temps de rupture

Sharma et al. [31] ont montré que le temps de rupture variait en fonction de l’amplitude
initiale de la perturbation initiale à la surface du film. Il est opportun de vérifier que cette
tendance est reproduite numériquement.
L’influence de l’amplitude initiale sur le temps de rupture prédite par Sharma et al.[31] est

56



57 3.3. RUPTURE D’UN FILM MINCE

décrite par l’équation adimensionnée, déjà discutée :

TRL =
1

Γmax
ln

(
1

∆H0

)
(3.23)

Nous avons donc calculé le temps de rupture pour différentes valeurs d’amplitude initiale.
Étant donné l’existence d’ondes capillaires [41], il est important d’adapter le paramètre de
l’amplitude initiale ∆H0 à des valeurs réalistes. La longueur caractéristique la plus pertinente
ici s’avère être la rugosité thermique [59, 60], qui rend compte de l’équilibre entre l’agitation
thermique d’origine microscopique omniprésente et la pression de Laplace liée à la courbure
locale de l’interface. C’est à l’aune de cette longueur σth ≈

√
kBT/γ, de l’ordre de 5.10−10 m

que l’on a considéré une amplitude de perturbation initiale de 1 %, 5 %, 10 % et 20 % de
l’épaisseur initiale que l’on a elle même fait varier entre 1 nm et 1 µm. L’évolution du temps
de rupture en fonction de l’inverse de l’amplitude initiale est présentée sur la figure 3.15, pour
différentes valeurs de la constante d’Hamaker (de valeurs adimensionnées : A = 0.1, 0.01, 0.001).

Figure 3.15. Faisceau de courbe représentant la variation du temps de rupture dimensionné en
fonction de 1/δh0 pour trois valeurs de AH . L’ajustement par une fonction de la forme a ln(bx) retrouve
la dépendance prédite par Sharma and Ruckenstein [31].

Pour chaque simulation, la période spatiale est systématiquement choisie pour corres-
pondre au mode le plus rapide Λmax, variant selon la valeur de la constante d’Hamaker A (3.16).

Le graphique 3.16 permet de superposer l’ensemble des données sur une seule droite, jouant
le rôle de courbe maîtresse. On en déduit que le temps de rupture de nature non-linéaire varie
de la même façon que l’approximation dans le cadre de l’hypothèse de la stabilité linéaire faite
par Sharma, TR ∝ ln

(
1

∆H0

)
[31]. Ces résultats montrent que le temps de rupture est d’autant

plus important que l’amplitude de la perturbation initiale est faible.
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Figure 3.16. Courbe maîtresse représentant la variation du temps de rupture en fonction de l’am-
plitude initiale du profil ∆H0 = 0.2, 0.1, 0.05, 0.01. En ordonnées, la quantité ΓmaxTR (équation (3.23))
permet de superposer tous les temps de rupture.

3.3.4 Effet du nombre de périodes du profil initial sinusoïdal sur le
temps de rupture

Jusqu’à présent, nous avions initialisé le profil initial avec un nombre fixe de 15 périodes
spatiales. Néanmoins, il est important de connaître l’impact de ce paramètre arbitraire sur le
temps de rupture. Pour ce faire, nous avons implémenté un profil initial sinusoïdal avec seule-
ment 1.5 périodes. Cela offre l’avantage d’avoir un unique minimum pour observer la rupture.
Nous avons ainsi effectué la simulation numérique pour différentes valeurs de la constante d’Ha-
maker adimensionnée A comprises entre 10−4 et 10, à chaque fois pour un profil présentant 15
périodes et pour un profil à 1.5 périodes.

Le graphe (3.17), où sont tracés en ordonnée les temps issus d’un profil initial de 15 périodes,
et en abscisse un temps de rupture issu d’un profil initial de 1.5 périodes, montre que les temps
de rupture issus des différents profils initiaux sont quasiment identiques.

Cette validation est nécessaire car un plus petit nombre de périodes permet non seulement
de raccourcir les temps de calculs numériques, mais également de montrer que les effets de bord
n’influent pas de manière significative sur les temps de rupture. D’autre part, cette réduction
de période offre l’avantage majeur de pouvoir utiliser une fenêtre de simulation beaucoup
plus grande que la perturbation initiale, ce qui permettra un suivi de l’instabilité à l’interface
plus long dans le temps lorsqu’un cisaillement sera appliqué, causant un déplacement de la
perturbation le long de la fenêtre.
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Figure 3.17. Courbe représentant la comparaison entre les différents temps de rupture numérique.
En ordonnées les temps issus d’un profil initial de 15 périodes, en abscisse un temps de rupture issu
d’un profil initial de 1.5 périodes. L’ajustement par une droite montre une pente p = 0.995.

3.4 Profil initial sous forme de bruit gaussien

Dans ce paragraphe, nous allons substituer au profil initial sinusoïdal une interface soumise
à un bruit gaussien afin de reproduire de façon plus réaliste les fluctuations thermiques. Pour
ce faire, nous générons un bruit blanc gaussien N(X), qui est une distribution gaussienne de
moyenne µ et d’écart-type σ, de la façon suivante :

H(X,T = 0) = 1 +N(X) (3.24a)
〈N(X)〉 = µ = 1 (3.24b)

σ = 0.01 (3.24c)

Le choix de la valeur de σ = 0.01 est arbitraire mais petit devant 1 (par la suite, nous chercherons
à reproduire l’ordre de grandeur de la rugosité thermique).

D’après la figure (3.18), nous représentons l’évolution temporelle d’un profil libre bruité
uniquement à T = 0. Les différents profils montrent très tôt la mise en place d’oscillations. Ces
dernières traduisent l’action conjointe de la pression de Laplace et de la pression de disjonction
qui amplifie le profil libre. Nous constatons ainsi que la réponse du film mince ayant un profil
initial sous forme de bruit gaussien conduit à sélectionner un certain mode de perturbation.
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Figure 3.18. Résultats numériques de l’évolution temporelle du profil bruité du film à différents
temps T = 0, 0.7, 0.8, 0.9, 1.8. Le profil initial d’épaisseur initiale moyenne H0 = 1.0, est soumis à un
bruit blanc gaussien d’écart-type σ = 0.01, et soumis à la pression de disjonction de constant d’Hamaker
A = 1.

La figure suivante (3.19) montre un profil libre du film sur lequel est effectué un calcul de
la longueur d’onde moyenne 1. La longueur d’onde moyenne obtenue correspond à la longueur
d’onde du mode le plus instable par la théorie de stabilité linéaire (λmax).

Figure 3.19. Profil libre du film au temps final considéré ici T = 1.8, avec un profil initial H(X,T =

0) sous forme de bruit blanc gaussien et une constante d’Hamaker adimmensionnée qui vaut A = 1.

Afin de confirmer qu’il s’agit bien du mode le plus rapide, nous avons extrait le taux d’ac-
croissement Γ que nous représentons dans la figure (3.20).

On en déduit ainsi que le mode le plus rapide va s’imposer devant les autres, dans la mesure
où il est amplifié plus rapidement, et conduire à la rupture du film.

1. code python adapté du code donné dans ce lien :https://dsp.stackexchange.com/questions/36236/
estimate-the-wavelength-of-an-oscillatory-signal
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Figure 3.20. Résultat numérique du taux d’accroissement de la perturbation en fonction de la
pulsation spatiale K. Les points bleus, représentent les valeurs numériques du taux d’accroissement
de la perturbation Γ lorsque le profil initial est sinusoïdal. Le carré vert correspond au mode le plus
rapide ayant le taux d’accroissement Γmax obtenu par la méthode du calcul du taux d’accroissement de
la perturbation pour un profil initial présentant un bruit gaussien.

Le tableau qui suit résume les résultats numériques obtenus pour différentes valeurs de
A = 0.1, 1, 10 dans le cas d’un profil initial bruité et montre que, de façon systématique, la
longueur d’onde du mode le plus rapide est sélectionnée lors de l’évolution temporelle du fait
du terme de pression de disjonction.

A Λmax Λnum

10 1.62 1.59
1.0 5.15 5.0
0.1 16.23 14.89

Table 3.5 – Tableau comparatif entre des valeurs numériques et théoriques des longueurs d’ondes du
mode le plus rapide.
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3.5 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons étudié par simulation numérique le comportement d’un film
ultra mince d’épaisseur comprise entre 1 nm et 1 µm via l’équation des films minces. Le film
présentant un profil initial sous la forme d’une perturbation sinusoïdale - un unique mode - a
été soumis dans un premier temps à la seule pression de Laplace. Nous avons ainsi constaté
que le temps de relaxation obtenu numériquement était conforme à ce que l’on peut obtenir
par résolution analytique.

Dans un deuxième temps, nous avons étudié l’effet du terme de pression de disjonction
déstabilisant, conduisant à l’apparition d’une singularité qui engendre la rupture du film. Nous
avons constaté que les temps de rupture obtenus numériquement étaient quasi-identiques à
ceux prédits par la théorie de Ruckenstein et al. [33] et ce sur une large gamme de valeurs de
constantes de Hamaker et d’épaisseurs initiales du film.
L’effet de la variation de l’amplitude initiale a d’autre part été étudié. Son effet sur les temps
de rupture est similaire à ce que prédit l’étude de Sharma et al. [31].
Enfin, nous avons montré que le nombre de périodes de la perturbation sinusoïdale n’influe
pas sur les temps de rupture. De manière prospective, nous avons installé un profil initial siège
d’un bruit gaussien imitant ainsi l’agitation thermique d’origine microscopique. Il apparaît
que notre système statique de film ultra-mince déposé sur un substrat, sélectionne le mode de
déstabilisation le plus rapide.

Dans la suite nous allons donc introduire un terme supplémentaire de cisaillement, pour
étudier son effet sur la rupture du film mince.
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Chapitre 4

Effet du cisaillement sur la stabilité d’un
film mince : étude numérique
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4.1. INTRODUCTION

4.1 Introduction

Dans le chapitre précédent, nous nous sommes intéressés à la stabilité et la rupture d’un
film mince en résolvant l’équation des films minces dans laquelle les forces en présence étaient
la tension de surface et la pression de disjonction. Dans ce chapitre, nous allons considérer le
film mince en écoulement et donc soumis à une déformation sous cisaillement qui introduit un
troisième terme dans l’équation des films minces.
L’objectif de ce chapitre est par conséquent d’étudier l’impact de ce cisaillement sur la stabilité
et la rupture du film mince. Cette étude est particulièrement pertinente dans le contexte d’une
meilleure compréhension des phénomènes physiques à l’origine des ruptures de couches dans
le procédé de coextrusion multinanocouche. En effet, les travaux menés par Bironeau [1] ont
suggéré que ces ruptures de couche apparaissaient pendant l’écoulement des polymères, alors
même que la structure multicouche était soumise à un cisaillement. L’ordre de grandeur du
taux de cisaillement subi par le multicouche a été évalué par Bironeau et al. [1] et est rappelé
ici. Les écoulements dans les outillages de mise en œuvre (éléments multiplicateurs, filière plate
(voir figure 4.1) peuvent être assimilés à un écoulement de type Poiseuille plan. Dans un tel
écoulement, le taux de cisaillement β est maximal à la paroi et son expression s’écrit, en fonction
du débit volumique Qv et des dimensions géométriques considérées (largeur l et hauteur h), de
la façon suivante [1] :

β =
6Qv

lh2
(4.1)

Pour des débits massiques de 1 à 3 kg.h−1, le taux de cisaillement à la paroi est estimé entre
1 et 20 s−1, que ce soit dans les éléments multiplicateurs ou au niveau des lèvres de la filière
(voir ci-dessous), pour une ouverture correspondant à 2 mm.

Figure 4.1. Schéma (gauche) et photographie (droite) de la filière plate utilisée pour extruder le
film multicouche. La direction de l’écoulement à travers les lèvres de la filière est signalé par les flèches
rouges.

La démarche utilisée dans ce chapitre est purement numérique et consiste à résoudre l’équa-
tion des films minces comportant les trois termes décrits plus haut. Dans le chapitre suivant,
nous proposerons une approche expérimentale pour étudier la stabilité d’un film multicouche
dans des conditions dites statiques (sans application de cisaillement) et dynamiques (avec ap-
plication d’un cisaillement).
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4.2 Équation des films minces avec cisaillement

4.2.1 De l’équation dimensionnée à l’équation adimensionnée

Lorsque l’on rajoute le terme de cisaillement à l’équation des films minces (2.21), nous
obtenons l’équation suivante (voir le détail des calculs dans § 2.3.2) :

∂th+
γ

3η
∂x

(
h3∂3

xh+
3AH
6πγh

∂xh

)
+ βh∂xh = 0 (4.2)

où β représente le taux de cisaillement dont le signe désignera le sens du cisaillement par rapport
à l’axe des x choisi. En effectuant le changement de variable suivant :

A =
AH

6πγh2
0

(4.3a)

B =
3ηβh0

2γ
(4.3b)

on obtient l’équation adimensionnée :

∂TH + ∂X
[
H3
(
∂3
XH + 3AH−1∂XH

)]
+ 2BH∂XH = 0 (4.4)

Dans la figure 4.2, un schéma illustratif de la configuration globale du problème étudié
numériquement permet de visualiser également les variables adimensionnées utilisées. On notera
que dans cette étude le cisaillement est appliqué de droite à gauche (et donc est négatif dans
la convention choisie).

Figure 4.2. Schéma illustrant la configuration étudiée numériquement avec un cisaillement appliqué.

4.2.2 Valeurs réelles

De manière similaire à la discussion menée au paragraphe § 3.1.1, il convient de définir les
gammes de variation des différents paramètres physiques du problème.
L’épaisseur initiale du film que l’on considère variera entre 1 et 100 nm (pour une épaisseur
de 1000 nm le temps de calcul s’est avéré trop long) et l’amplitude initiale de la perturbation
de l’interface cisaillée aura une valeur proche de celle prédite pour la rugosité thermique (< 1
nm). Ainsi, lors de la simulation numérique, nous allons varier les amplitudes de la perturbation
initiale entre 1 % et 10 % de l’épaisseur initiale h0.
Concernant les valeurs de la constante d’Hamaker, nous allons restreindre le domaine par rap-
port à celui exploré dans le chapitre précédent. En effet, la littérature suggère qu’avec l’ajout
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d’un terme de cisaillement, le temps de rupture va augmenter par rapport au cas statique
[46, 47, 61]. La gamme de valeurs AH = [10−19 − 10−18 J] est physiquement raisonnable (voir
section 3.1.1) et est accessible en terme de temps de rupture tR, et donc de temps de calcul
machine.
Enfin, à la lumière des taux de cisaillement typiques en jeu dans l’extrudeuse, mais également
dans le dispositif expérimental (platine chauffante et cisaillante) utilisé et présenté dans le cha-
pitre expérimental § 5.3.1, nous allons explorer des taux de cisaillement compris entre 10−1 et
102 s−1.
Le tableau 4.1 récapitule les gammes de variation de ces différentes grandeurs et donne les
gammes des paramètres adimensionnés correspondantes.

Paramètres constants Paramètres variables Paramètres adimensionnés
Θ γPS ηPS h0 δh0 AH β A B
◦C N/m Pa.s nm nm J s−1

200 2,7.10−2 104 [1-102] [0.1–10] [10−19–10−18] [10−1–102] [2.10−5–1] [5.10−5–5]

Table 4.1 – Valeurs des différents paramètres caractéristiques du film mince cisaillé.
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4.3 Résolution numérique

4.3.1 Hypothèses de la simulation numérique

La résolution de l’équation aux dérivées partielles (4.4) nécessite de formuler un certain
nombre d’hypothèses simplificatrices et de préciser les conditions aux bords et les conditions
initiales.

1) Domaine de calcul : l’approche adoptée dans nos calculs consiste à considérer une
fenêtre de simulation finie, mais suffisamment large pour estimer que les effets de bords
sont négligeables. Une telle approche est complémentaire à celle proposée dans les travaux
de Davis [46] ou Kalpathy [47], dans lesquels sont appliquées des conditions aux limites
périodiques. De plus, elle est plus facile à implémenter numériquement. Ceci permettra
également ultérieurement l’ajout d’un terme d’agitation thermique plus complexe qu’une
simple perturbation sinusoïdale. Car, en présence de bruit gaussien (les dérivées en un
point ne sont pas définies) il n’est pas possible d’appliquer les conditions aux limites
périodiques.

2) Le cisaillement appliqué résulte d’une vitesse nulle (condition de non-glissement) à
l’interface inférieure du film (support solide/film liquide) et d’une vitesse non nulle (v =
βh) appliquée à l’interface supérieure du film (film liquide/gaz). Il s’agit d’un écoulement
de type Couette-plan et le taux de cisaillement résultant est constant dans l’épaisseur du
film (voir schéma 4.2).

3) La viscosité du film est supposée constante quel que soit le taux de cisaillement appliqué,
c’est-à-dire que le comportement rhéologique du polymère est supposé newtonien.

4) La viscosité et la tension de surface du polymère ne subissent pas de modifications
lorsque l’épaisseur du film devient très petite.

4.3.2 Méthode numérique

La démarche adoptée pour étudier la stabilité du film et résoudre l’équation des films
minces avec cisaillement est similaire à celle développée dans le chapitre précédent. Elle
consiste à introduire une perturbation de type sinusoïdale à l’interface film liquide/air et à
suivre son évolution au cours du temps. Une différence importante toutefois réside dans le
fait que l’étendue de la perturbation initiale considérée est limitée à 1.5 périodes (et non 15
comme précédemment), situées au centre de la fenêtre de calcul. Cette limitation de l’étendue
de la perturbation présente l’avantage d’éviter les problèmes de bords (des problèmes de
convergence du calcul apparaissent quand la perturbation atteint les bords dus aux conflits
avec les conditions aux bords) et de réduire le temps de calcul. Cette démarche est de plus
validée par le fait que, comme montré dans le paragraphe (§3.3.4), le temps de rupture sans
cisaillement est le même avec un profil sinusoïdal contenant 1.5 et 15 périodes.
Dans toutes les simulations effectuées, la longueur d’onde de la perturbation correspond au
mode le plus rapide Λmax (voir tableau récapitulatif 3.3). De façon similaire à ce qui a été
fait dans le chapitre sans cisaillement, la fenêtre de calcul comporte un maillage spatial et
temporel qui est ∆X = 0.1 et ∆T = 1.10−5 dans les cas où Λmax est petit, et ∆X = 1 et
∆T = 1.10−2 dans les cas où Λmax est grand. Nous reprenons en outre le même critère de
détection de rupture du film, qui intervient numériquement lorsque H(X,T ) atteint la valeur
limite de Hmin = 0.1.
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4.3.3 Analyse de stabilité linéaire : taux d’accroissement de la per-
turbation

L’effet du cisaillement sur la stabilité d’un film peut être estimé, en première approche, à
l’aide d’une analyse de stabilité linéaire, couramment utilisée dans les études de stabilité de film
mince. Cette analyse de stabilité linéaire permet de prévoir si une perturbation infinitésimale
à la surface va subir une amplification ou une atténuation, mais ne permet pas d’étudier la
rupture qui sort du cadre de la linéarité. Pour cela, la résolution numérique de l’équation des
films minces est nécessaire.
Le point de départ de l’analyse de stabilité linéaire est l’équation des films minces avec terme
de cisaillement (4.2). En adoptant la même approche développée pour l’équation dimensionnée
dans le paragraphe § 2.1.5, on peut poser que l’épaisseur adimensionnée du filmH s’écrit comme
une variation autour de sa valeur initialeH = 1, le terme perturbatif ∆H comportant une partie
dépendant du temps eΓT , qui traduit l’amplification ou l’amortissement de la perturbation selon
le signe de Γ, et une partie dépendant de l’espace eiKX :

H = 1 + ∆H (4.5a)
∆H = ∆H0e

ΓT eiKX (4.5b)

On aboutit ainsi, après substitution dans l’équation (4.2), à l’équation de dispersion suivante :

Γ +K4 − 3AK2 + 2BiK = 0 (4.6)

dont la solution est :

Γ = K2(3A−K2)− 2BiK (4.7a)
Γ = ΓR + iΓI (4.7b)

Il apparaît que le taux d’accroissement des perturbations solution de cette équation de
dispersion est un nombre complexe, comportant une partie réelle ΓR et une partie imaginaire ΓI .
Cela indique que la solution est composée d’ondes progressives, dont la vitesse de propagation
est donnée par la partie imaginaire qui ne dépend que du cisaillement dans notre cas. La partie
réelle, qui évalue la vitesse à laquelle la perturbation s’amplifie ou s’amortit, est indépendante
du cisaillement. Pour cette partie réelle, on retrouve l’expression 3.15 obtenue dans le cas sans
cisaillement, avec les deux valeurs de longueur d’ondes remarquables correspondant au mode
le plus rapide et au mode critique (pour lequel la perturbation n’est ni amplifiée, ni amortie).
Cela veut dire que sur les temps courts, qui correspondent à des déformations infinitésimales
(et donc au régime de l’analyse linéaire) et pour lesquelles l’interface est encore peu déstabilisée
par le gradient de pression de disjonction ( A

H3 ), le cisaillement n’intervient pas sur le taux
d’accroissement Γ. Par contre, la perturbation va être transportée et subir un décalage dans la
direction de cisaillement.
Ce décalage est mis en évidence de façon explicite lorsque l’on injecte le taux d’accroissement
complexe (4.7) dans l’expression de ∆H (4.5) :

∆H = ∆H0e
(ΓR+iΓI)T eiKX (4.8a)

∆H = ∆H0e
ΓRT eiK(X−2BT ) (4.8b)

Il ressort de cette expression que la perturbation se propage dans le sens du cisaillement
avec une vitesse égale à 2B. Une autre façon de mettre cela en évidence consiste à effectuer
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le changement de variable suivant sur la variable spatiale X : X∗ = X − 2BT . La figure 4.3
montre, à gauche, l’évolution des profils libres dans le temps sans le changement de variable
avec le décalage des profils dans le sens du cisaillement et, à droite, la superposition de ces
profils une fois le changement de variable effectué.

Figure 4.3. Courbe représentant le profil libre du film de paramètres H0 = 1, A = 0.01 à différents
temps T , sous un taux de cisaillement appliqué B = 0.1, sans (a) et avec (b) changement de variable
spatiale.

Aux temps courts, correspondant à l’analyse de stabilité linéaire, les profils se superposent
parfaitement horizontalement. Aux temps plus longs par contre, un léger décalage du position-
nement du minimum central de la perturbation est observé, indiquant une brisure de symétrie
induite par le cisaillement dans l’équation non-linéaire des films minces. Ce décalage est montré
sur la figure 4.4 qui représente l’évolution au cours du temps de l’abscisse du minimum.

Figure 4.4. Courbe représentant pour un film de paramètres H0 = 1, A = 0.01 soumis à un taux
de cisaillement B = 1 le décalage de l’abscisse du minimum du profil libre (après le changement de
variable linéaire X∗ = X − 2BT ) en fonction du temps T
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4.4 Résultats

4.4.1 Observation de l’effet du cisaillement à l’aide du diagramme
spatio-temporel (DST)

Une façon intéressante de représenter l’évolution d’une perturbation de l’interface sous
l’effet d’un cisaillement, à la fois spatialement (le long de la fenêtre de calcul) mais aussi
temporellement, est celle du diagramme spatio-temporel (DST). Cette représentation permet
d’avoir une vision globale, moyennant un jeu de couleur judicieusement ajusté, de l’évolution
du profil libre H(X,T ) dans l’espace et le temps. Chaque diagramme est un empilement de
lignes horizontales qui représentent les profils libres à un certain instant T . Typiquement, dans
les DSTs que nous montrerons dans la suite, entre 500 et 1000 profils sont empilés.

La figure (4.5) montre l’évolution du profil au cours du temps d’une perturbation à l’interface
jusqu’à la rupture d’un film mince (A = 10−2, H = 1) sans cisaillement (superposition de profils
en haut et DST en bas). On observe que le profil central se creuse jusqu’à atteindre la rupture
au bout d’un temps TR = 4.8.103.

Figure 4.5. Évolution au cours du temps d’une perturbation à la surface d’un film mince de para-
mètres A = 0.01, H = 1 sans cisaillement.

On applique maintenant au film mince précédent un cisaillement d’intensité variable. La
figure (4.6) représente les évolutions des profils au cours du temps et les DST pour deux valeurs
de taux de cisaillement : B = 0.01 et 0.1.

Cette figure met en évidence deux comportements différents en fonction de la valeur du taux
de cisaillement. Pour un taux de cisaillement adimensionné égal à 0.01 (à gauche), il apparaît
clairement que la rupture du film est toujours présente. Néanmoins, celle-ci est décalée dans la
direction du cisaillement (ici vers la gauche) mais aussi dans le temps (la rupture a lieu alors
pour un TR = 1.39.106). On constate très tôt l’effet déstabilisateur des forces de van der Waals.
On observe également que si, pour des temps courts, le profil de la perturbation est symétrique,
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cette symétrie est progressivement brisée sous l’action du cisaillement. Cette asymétrie, qui se
traduit sur le DST par l’élargissement du pic de gauche (bande jaune à gauche du creux bleu
foncé), c’est-à-dire du côté où la matière est transportée par le cisaillement, sera étudiée de
façon plus systématique et quantitative dans le paragraphe suivant.

Lorsque le taux de cisaillement est plus élevé (figures de droite), on observe l’atténuation
progressive de la perturbation initiale, i.e. l’établissement d’une onde progressive amortie. Cet
amortissement se lit graphiquement par le fait que les couleurs du DST deviennent de plus en
plus pâles et disparaissent progressivement.

Figure 4.6. Étude du comportement du film mince sous 2 régimes de cisaillement. (a) Résultats
numériques de profil libre et de DST de film mince de paramètre A = 10−2, H = 1 soumis à un faible
taux de cisaillement B = 1.01.10−2. (b) Résultats numériques de profil libre et de DST de film mince
de paramètre A = 10−2, H = 1 soumis à un haut taux de cisaillement B = 10−1.

Dans le cas d’un fort taux de cisaillement, il semble donc que l’effet déstabilisateur des forces
de van der Waals soit neutralisé par le transport et les écoulements générés par le cisaillement.
L’équation 4.4 des films minces adimensionnée contient deux variables, dépendant toutes deux
de l’épaisseur du film h0 : la constante d’Hamaker A et le cisaillement B adimensionnés. Sa
résolution nous a permis de faire une étude paramétrique en balayant les différentes valeurs
de A et B. Par rapport aux gammes de valeurs de ces deux paramètres présentées dans le
tableau 4.1, seules les valeurs faibles de A (inférieures à 10−3) n’ont pas pu être explorées, ces
cas nécessitant une discrétisation spatiale trop fine et donc des temps de calcul trop longs.
Pour A = 10−4 par exemple, le nombre de pas de temps nécessaire au calcul est de l’ordre du
milliard.

Nous montrons sur la figure 4.7 l’évolution des profils ainsi que les diagrammes spatio-
temporels associés, pour différentes valeurs du couple (A, B) et différentes amplitudes de la
perturbation initiale (1 et 10 %).
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Figure 4.7. Évolution des profils et DSTs pour différentes valeurs du couple (A, B) et différentes
amplitudes de la perturbation initiale (∆H0).
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4.4.2 Analyse quantitative de l’onde progressive

La représentation sous forme de diagrammes spatio-temporels permet d’embrasser d’un coup
d’œil l’ensemble de la dynamique de l’instabilité en suivant l’évolution temporelle et spatiale
de la hauteur du film H(X,T ). Après en avoir fourni une première analyse qualitative, nous
proposons ici quelques grandeurs et paramètres permettant une analyse plus quantitative de
ces DSTs, dans le souci de mieux mettre en avant l’effet du cisaillement.

Vitesse de propagation de l’onde progressive

On constate par une lecture verticale des DSTs 4.7 et 4.6 que la perturbation initiale semble
se décaler le long de l’interface avec une vitesse constante. Cette vitesse est donnée par la pente
de la droite continue formée par le trait bleu foncé entre les deux traits plus épais jaunes dans
la figure précédente, correspondant au minimum du profil libre.

Une façon simple d’estimer cette vitesse v de propagation consiste donc à tracer l’évolution
de l’abscisse de ce point minimum en fonction du temps. Cette évolution est tracée, pour
différentes valeurs du taux de cisaillement adimensionné et dans le cas d’un film mince de
paramètres A = 0.001, H0 = 1, sur la courbe gauche de la figure 4.8. On y retrouve le fait que
l’abscisse de ce point varie linéairement au cours du temps et que, pour chaque valeur de B, la
valeur de la pente des droites est égale à 2B.

Figure 4.8. (a) Courbes représentant l’évolution au cours du temps de la position du minimum
pour différentes valeurs du taux de cisaillement B. (b) Courbe représentant la variation de la vitesse
de l’onde progressive v en fonction du taux de cisaillement B. La droite représente l’ajustement linéaire
de pente 1.

Sur la figure 4.8 (b), on peut voir que la relation V = 2B est systématiquement valable
quelle que soit la valeur de A.

Asymétrie du profil libre sous cisaillement

La figure 4.9 représente quelques profils d’interface H(X,T ) pour deux valeurs du taux de
cisaillement (B = 0.01 et B = 0.1) pour un film de paramètres A = 0.01 et H = 1. Dans les
deux cas de figure et quelle que soit l’évolution observée de la perturbation initiale (rupture
du film ou suppression de la rupture), on constate l’apparition d’une asymétrie du profil sous
l’effet du cisaillement (la perturbation initiale présentant une symétrie sinusoïdale).
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Figure 4.9. Courbes représentant l’évolution du profil libre d’un film mince (A = 0.01) sous cisaille-
ments B = 0.011 (a) et B = 0.1 (b).

Il peut alors être intéressant de chercher à quantifier cette asymétrie, en définissant un taux
d’asymétrie, noté α, de la façon suivante :

α =
Ag − Ad
Ag + Ad

(4.9)

où Ag (Ad) représente l’aire sous la courbe à gauche (à droite) de l’axe de symétrie de la
perturbation, qui a pour abscisse d’origine le minimum de la perturbation à chaque pas de
temps, comme l’illustre la figure 4.10.

Figure 4.10. Schéma représentant la méthode de calcul du taux d’asymétrie α.
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La figure 4.11 représente l’évolution du taux d’asymétrie α en fonction du temps T pour
différentes valeurs du taux de cisaillement et deux valeurs de A (10−3 et 10−2). Sans cisaille-
ment, on trouve un taux d’asymétrie nul qui traduit le fait que le profil reste bien symétrique.
Lorsqu’on applique un cisaillement, le taux d’asymétrie arrive à discriminer les deux régimes
(rupture ou suppression de la rupture). En effet, quand la rupture est supprimée, le taux d’asy-
métrie augmente plus rapidement et de façon plus importante que dans le cas où le film rompt.
Par exemple, dans le cas où A = 10−3 (cas de la figure 4.11 (a)), le film rompt uniquement
pour la valeur B = 10−4, la rupture étant supprimée pour toutes les autres valeurs de B. Pour
A = 10−2, les valeurs de B inférieures ou égales à 10−3 conduisent à une rupture et donc à une
augmentation du taux d’asymétrie tardive et très faible.

Figure 4.11. Courbes représentant l’évolution au cours du temps du taux d’asymétrie α d’un profil
libre soumis à différents taux de cisaillement B pour A = 10−3 (a), A = 10−2 (b).

Amortissement de la perturbation initiale

Nous avons vu que lorsque l’intensité du cisaillement était suffisamment élevée, la pertur-
bation initiale était amortie et la rupture du film supprimée. Cet amortissement au cours du
temps du maximum de l’amplitude, noté D, peut être suivi au cours du temps en suivant le
maximum du profil. La figure 4.12 montre l’évolution du maximum, dont la valeur initiale est
dans ce cas 1.1 (amplitude initiale de la perturbation égale à 10% de la hauteur initiale), pour
différentes valeurs de B et deux valeurs de A : A = 0.001 (a) et A = 0.01 (b). Dans le cas
où la rupture est supprimée, le maximum tend vers la valeur de 1. Le maximum tend vers 1
d’autant plus rapidement que le cisaillement est fort. Lorsque la rupture subsiste, le maximum
se met à augmenter rapidement vers des valeurs élevées. On peut conclure de ces deux figures
que la façon dont évolue le maximum du profil est un bon moyen de de discriminer les deux
régimes (rupture et suppression de la rupture). Sur la figure 4.12 (b), le cas d’une valeur de B
égale à 10−2 conduit à une variation chaotique de l’amortissement, caractéristique de la zone
frontière entre les deux régimes, qui sera discutée plus loin (voir section 4.4.4) .
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Figure 4.12. Courbes représentant l’évolution au cours du temps de l’amortissement de l’amplitude
du profil libre soumis à différents taux de cisaillement B pour A = 0.001 (a) et A = 0.01 (b). Les cas
où une rupture est observée sont tracés en traits pointillés.

4.4.3 Augmentation du temps de rupture avec le cisaillement

Le cisaillement a pour effet principal de retarder la rupture d’un film mince, voire éventuel-
lement de supprimer cette rupture. Cet effet est clairement mis en évidence sur la figure 4.13 qui
représente le temps de rupture en fonction du taux de cisaillement. Cette figure montre l’aug-
mentation d’abord progressive puis brutale du temps de rupture avec le taux de cisaillement.
Elle suggère l’existence d’une valeur critique du taux de cisaillement au-dessus de laquelle la
rupture n’a plus lieu.
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Figure 4.13. Courbe représentant la variation du temps de rupture TR du profil libre H(X,T ) pour
un film de paramètres H0 = 1, A = 0.001 en fonction du taux de cisaillement B.

Cette transition entre des conditions de cisaillement qui conduisent à la rupture et d’autres
qui suppriment la rupture se voit clairement sur les courbes qui suivent au cours du temps les
extrema de la perturbation (hauteurs maximales Hmax et minimales Hmin). Nous avons pu
voir sur la figure 4.12 que suivre au cours du temps le maximum de la perturbation permettait
de discriminer les régimes. Il en est de même lorsque l’on s’intéresse à l’évolution de la valeur
minimale (figure 4.14). Pour les cas où la rupture est supprimée, le minimum, dont la valeur
initiale est 0.9, tend vers 1, et ce d’autant plus rapidement que le taux de cisaillement est
élevé. La valeur de ce minimum tend vers 0 pour le cas où la rupture est maintenue.

Figure 4.14. Courbe représentant la variation au cours du temps du minimum Hmin du profil libre
soumis à différents taux de cisaillement B pour A = 0.001. Le cas où une rupture est observée est
présenté en traits pointillés.
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Physiquement, ce retard de la rupture avec le cisaillement peut s’expliquer par le fait que
la partie supérieure du film se déplace plus rapidement que l’inférieure. Dès qu’un creux se
forme au sein du film et qu’on se rapproche de la rupture, ce creux est comblé par de la matière
qui s’écoule et la perturbation est ainsi atténuée. De plus, la partie supérieure du fluide qui se
trouve dans le creux (à des hauteurs faibles et proches de la hauteur de rupture, se retrouve
déplacée vers les hauteurs supérieures, retardant voire supprimant la rupture du film.

4.4.4 Passage d’un régime de rupture du film vers un régime sans
rupture

Dans les paragraphes précédents, nous avons mis en évidence l’existence de deux régimes
différents selon l’intensité du cisaillement appliqué à un film mince. Pour des conditions condui-
sant à une rupture du film, le cisaillement aura pour effet d’abord de retarder la rupture, puis,
si son intensité est augmentée, de supprimer la rupture. Dans ce paragraphe, nous nous inté-
ressons à la transition entre ces deux comportements et essayons d’évaluer la valeur critique
du taux de cisaillement caractérisant la transition entre ces deux régimes. Plusieurs approches
sont ici proposées pour évaluer cette valeur critique de cisaillement.

a) Détermination du taux de cisaillement critique par une méthode graphique

La première approche pour évaluer la valeur critique du taux de cisaillement au-delà de
laquelle la rupture est supprimée consiste en une lecture graphique des courbes qui représentent
la variation du temps de rupture TR en fonction de B. La figure 4.15 montre l’évolution du
temps de rupture en fonction du taux de cisaillement pour différentes valeurs de la constante
d’Hamaker adimensionnée. Toute les courbes montrent une augmentation du temps de rupture
identique, avec la présence d’une asymptote dont il est possible d’évaluer la position, ce qui
constitue une première approximation du taux de cisaillement critique.

Figure 4.15. Évolution du temps de rupture TR en fonction du taux de cisaillement B pour diffé-
rentes valeurs de A : A = 0.1 (a), A = 0.01 (b), A = 0.001 (c). L’augmentation du temps de rupture
suggère l’existence d’un taux de cisaillement critique approché par l’asymptote verticale (en pointillés
bleus)
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Si l’on regarde par exemple le cas de la figure 4.15 (a), on peut utiliser les changements de
variable définis précédemment pour remonter à un temps de rupture dimensionné pour un film
d’épaisseur 100 nm avec une constante de Hamaker 5.10−18 J. Ce temps de rupture tR est de
l’ordre de 0.5 s en l’absence de cisaillement, mais peut atteindre des valeurs dix fois plus grande
lorsqu’un cisaillement de 20 s−1.

b) Détermination du taux de cisaillement critique par une approche loi d’échelle

Une deuxième façon d’estimer une valeur de taux de cisaillement critique βc consiste à
comparer l’importance des termes dans l’équation des films minces avec cisaillement (4.4), dont
il est possible de séparer les différents termes d’intérêt de la façon suivante :

∂TH + ∂X
(
H3∂3

XH
)︸ ︷︷ ︸

(1)

+∂X

3A
∂XH

H︸ ︷︷ ︸
(2)

−BH2︸ ︷︷ ︸
(3)

 = 0 (4.10)

Où le terme (1) représente la pression de Laplace, et les termes (2) et (3) sont ceux de la
pression de disjonction et de cisaillement en compétition. La différence entre ces deux termes
est nulle si et seulement si on a :

3A
∂XH

H
−BH2 = 0 (4.11a)

B = B0 = 3A
∂XH

H3
(4.11b)

Au premier ordre du développement, on utilise l’expression H(X,T ) = 1 + ∆H0 sin(KX). En
écrivant que ∂XH = ∆H0K cos(KX) ≈ ∆H0K, on obtient :

B0 ≈
6πA∆H0

Λ
(4.12)

On peut alors écrire, suivant un critère arbitraire mais classique, que le terme de cisaillement
devient dominant par rapport aux forces de van der Waals lorsqu’il atteint au moins dix fois la
valeur de B0. On en déduit dès lors l’expression du taux de cisaillement critique découlant de
ce calcul de type loi d’échelle :

Bc scaling = 10 B0 ≈ 10
6πA∆H0

Λ
(4.13)

En revenant à des variables dimensionnées, le β critique s’écrit :

βc scaling ≈ 10
2AHδh0

3ηλh3
0

≈ 1

3

A
3/2
H

ηh4
0γ

1/2
(
δh0

h0

) (4.14)

Le tableau (4.2) rassemble les valeurs estimées de βc scaling pour différents jeux de paramètres
(h0, AH , et δh0

h0
). On observe les mêmes tendances pour les deux rapports δh0

h0
(0.1 et 0.01).

Ainsi, plus le film est fin (les valeurs d’épaisseur h0 variant de 1 nm à 100 nm) et plus le taux
de cisaillement critique qu’il faut appliquer devient important. Cela est dû au fait que plus le
film est mince, plus les forces de van der Waals sont fortes, nécessitant par conséquent un taux
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de cisaillement plus grand pour les contrecarrer. De même, à épaisseur égale, une constante
d’Hamaker plus grande conduit à une valeur de cisaillement critique plus élevée.
On constate que les valeurs de taux de cisaillement critique obtenues par cette méthode sont du
même ordre de grandeur (légèrement inférieures) que celles estimées par la méthode graphique.

Paramètres dimensionnés Paramètres adimensionnés
η γ δh0/h0 h0 AH βc scaling A Λ Bc scaling

Pa.s N.m−1 m J s−1

104 0.027 0.1 10−9 5.22.10−19 6.8.103 1 5.1 3.7
10−8 5.22.10−19 6.8.10−1 10−2 51 3.7.10−3

10−8 5.22.10−18 21 10−1 16.2 1.1.10−1

10−7 5.22.10−18 2.1.10−3 10−3 162 1.1.10−4

104 0.027 0.01 10−9 5.22.10−19 680 1 5.1 3.7.10−1

10−8 5.22.10−19 6.8.10−2 10−1 16.2 1.1.10−2

10−8 5.22.10−18 2.1 10−2 51 3.7.10−4

10−7 5.22.10−18 2.1.10−4 10−3 162 1.1.10−5

Table 4.2 – Valeurs du taux de cisaillement critique estimées par un calcul d’ordre de grandeur. Les
valeurs de βc scaling (Bc scaling) découlent de l’équation 4.14 (4.13)

c) Détermination du taux de cisaillement critique par la méthode de Davis

Une troisième façon d’étudier la transition entre des cisaillements qui conduisent à la rupture
du film et ceux qui suppriment cette rupture est inspirée des travaux de Davis et al. [46]. Dans
ces travaux, les auteurs montrent que le temps de rupture est proportionnel à (βc − β)−1/2.
L’idée est donc de tracer la variation du temps de rupture tR (ici on se placera directement
dans des unités dimensionnées) en fonction de (βc − β)−1/2 et de trouver la valeur de βc qui
conduise à une dépendance linéaire. Les différentes courbes de la figure (4.16) montrent qu’il
est ainsi possible de déterminer avec précision une valeur de βc pour chaque valeur de A. Le
tableau 4.3 rassemble les valeurs déterminées selon cette méthode.

Figure 4.16. Courbes représentant le temps de rupture réel tR en fonction de 1/(βc − β)1/2 pour
différentes valeurs de βc et différentes valeurs de A : A = 0.1 (a), A = 0.01 (b) et A = 0.001 (c). Pour
chaque valeur de A, il est possible de trouver une valeur de βc conduisant à une dépendance linéaire.
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Paramètres dimensionnés Paramètres adimensionnés
η δh0/h0 h0 AH βc Davis A Λ Bc Davis

Pa.s m J s−1

104 0.1 10−9 5.22.10−19 3.104 1 5.1 16.7
10−8 5.22.10−19 2.5 10−2 51 1.4.10−2

10−8 5.22.10−18 40 10−1 16.1 2.2.10−1

10−7 5.22.10−18 0.012 10−3 161 6.7.10−4

104 0.01 10−8 5.22.10−19 4 10−1 16.1 0.02
10−8 5.22.10−18 20 10−2 51 0.11
10−7 5.22.10−18 0.008 10−3 161 4.10−4

Table 4.3 – Valeurs du taux de cisaillement critique estimées par la méthode de Davis.

d) Frontière entre les deux régimes

Le tableau 4.4 synthétise et compare les différentes valeurs de taux de cisaillement critiques
obtenues à l’aide des trois méthodes précédentes pour différents cas à 10 % de déformation
initiale.

Taux de cisaillement
A H0 Bc asymptote Bc scaling Bc Davis AH h0 βc asymptote βc scaling βc Davis

J m s−1

0.1 1 0.1 0.11 0.22 5.2.10−18 10 20 21 40
0.01 1 0.01 0.0037 0.014 5.2.10−19 10 2 0.7 2.5
0.001 1 0.001 0.00011 0.00067 5.2.10−18 100 0.02 0.0021 0.012

Table 4.4 – Tableau rassemblant les différentes valeurs du taux de cisaillement critique obtenues à
l’aide des trois méthodes : valeurs adimensionnées (à gauche) et valeurs dimensionnées correspondantes
(à droite).

On peut constater que l’accord entre les trois méthodes est globalement satisfaisant et que
le Bc est toujours proche de A.
On observe néanmoins de légères différences entre les valeurs des taux de cisaillement critiques
d’une méthode à l’autre, qui semblent augmenter lorsque A diminue (donc lorsque l’épaisseur
du film augmente ou que la constante d’Hamaker diminue). Par delà les différences inhérentes
aux degrés d’arbitraire des méthodes utilisées pour déterminer ces valeurs critiques, cela
suggère le fait que le passage d’un régime à l’autre (rupture retardée et rupture supprimée)
se fait plutôt sur une plage réduite de valeurs de cisaillement au voisinage de ces différentes
valeurs critiques déterminées.
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Dans cette partie, nous nous intéressons donc à la zone frontière entre les deux régimes,
en imposant un taux de cisaillement proche des valeurs critiques obtenues et en observant
l’évolution des différentes grandeurs auxquelles nous nous sommes intéressées précédemment.

Ainsi, pour une valeur de A = 0.01, on a vu que les différentes approches ont conduit à
une valeur du taux de cisaillement critique adimensionné comprise entre 3.7.10−3 et 1.4.10−2.
En appliquant, un taux de cisaillement adimensionné B = 0.01, on obtient une évolution de
l’interface telle que montrée sur la figure 4.17 (a) : l’interface est beaucoup plus déformée que par
exemple celle montrée à la figure 4.9 mais la rupture est observée. Avec un taux de cisaillement
légèrement plus haut, B = 0.018 4.17 (b), une interface très chaotique est également observée,
avec des variations importantes des extrema d’amplitude, mais sans jamais atteindre, du moins
dans la fenêtre de la simulation, l’épaisseur critique fixée par notre critère de rupture qui est
de 10 % de l’épaisseur initiale, ni l’atténuation totale de l’onde.

Dans cette plage de valeurs de B, les termes de pression de disjonction et de cisaillement
étant du même ordre de grandeur, aucun des deux termes n’arrive à imposer son régime, ce
qui suggère une plage de transition avec une forte dépendance dans le spectre spatial précis du
profil. Quand la perturbation initiale sera ultérieurement d’origine thermique (i.e. bruit blanc
contenant toutes les fréquences) et non plus harmonique, cette plage de transition devra être
reconsidérée finement.

Figure 4.17. Courbes du profil libre du film mince H(X,T ) à différents laps de temps T , sous un
taux de cisaillement B = 0.01 (a) et B = 0.018 (b) pour une constante d’Hamaker A = 0.01.

Ce caractère chaotique se retrouve dans la figure 4.18, qui montre l’évolution de l’amplitude
maximale au cours du temps (amortissement). Ainsi pour un film de paramètres H = 1, A =
0.01 soumis à des taux de cisaillement proches, respectivement B = 0.018, 0.019, et 2.0.10−2,
on constate après une décroissance rapide dans tous les cas de l’amplitude de la perturbation
initiale sinusoïdale sur les temps initiaux, une stagnation voire une remontée des valeurs de
l’amortissement.
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Figure 4.18. Évolution de l’amplitude en fonction du temps pour des valeurs de taux de cisaillement
B = 1.8.10−2, 1.9.10−2, 2.10−2 qui constituent une zone transitoire

4.5 Conclusion

Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés à la rupture d’un film mince polymère sou-
mis à un cisaillement d’intensité β. Il a été montré que le cisaillement avait pour premier effet
de transporter une perturbation à la surface du film dans le sens du cisaillement, avec une
vitesse de propagation v = 2β. D’autre part, le cisaillement entraîne une rupture de la symétrie
initiale de la perturbation, la matière étant plus entraînée du côté qui correspond au sens du
cisaillement.
L’effet principal du cisaillement est son impact sur la rupture du film, qui est retardée voire
supprimée lorsque le cisaillement est suffisamment élevé et devient dominant devant les forces
de van der Waals. Nous avons ainsi mis en évidence l’existence de deux régimes différents : aux
faibles taux de cisaillement, le temps de rupture augmente (de façon non linéaire) lorsque le
taux de cisaillement augmente. Au-delà d’une certaine valeur critique de cisaillement, la rupture
est supprimée et la perturbation initiale atténuée par le cisaillement.
Nous avons de plus suggéré l’existence d’une zone frontière entre ces deux régimes dans laquelle
la perturbation connaît des amplifications et atténuations successives et chaotiques, sans toute-
fois rompre ou être totalement atténuée (dans des échelles de temps et de calcul raisonnables).
La figure 4.19 résume graphiquement, pour un cas (A = 0.01), l’ensemble des valeurs de taux
de cisaillement critiques et montre la zone frontière.

La résolution numérique de l’équation des films minces réalisée dans ce chapitre a également
permis de conclure que pour empêcher la rupture d’un film mince, il faut lui appliquer un
cisaillement d’intensité B au moins supérieure à 10A.

83



4.5. CONCLUSION

Figure 4.19. Courbe synthétique rassemblant l’ensemble des estimations des taux de cisaillement
critique obtenues par les différentes méthodes : asymptotique, par loi d’échelle, puis par la méthode de
Davis pour un cas typique de film (A = 10−2).

Il peut être intéressant dès lors de revenir au procédé de coextrusion multinanocouche. Dans
ce procédé, il est possible de créer des couches stables d’une épaisseur de 10 nm, alors que dans
des conditions statiques, de telles épaisseurs sont inatteignables.
En supposant en première approche que l’on peut appliquer à l’identique le modèle précédent
à une interface polymère-polymère (PS/PMMA), considérons un film d’épaisseur h0 = 10 nm,
de viscosité η de l’ordre de 104 Pa.s, une tension interfaciale γPS/PMMA = 10−3 N/m [50] et
une constante d’Hamaker de l’ordre de AH = 10−19 J [11]. La valeur de la constante d’Hamaker
adimensionnée est de l’ordre de A = 5.10−2. Il faut donc appliquer un cisaillement d’intensité
B = 10A = 5.10−1 pour supprimer la rupture dans un tel film, ce qui correspond à un taux de
cisaillement β = 3.5 s−1. Comme estimé au début de ce chapitre à l’aide de l’équation (4.1), il
s’agit d’une intensité de cisaillement classiquement rencontrée dans le procédé de coextrusion,
ce qui peut expliquer que l’on puisse obtenir des films extrudés constitués de couches aussi fines
stables. Toutefois, des épaisseurs plus faibles (par exemple de 5 nm) conduisent à un taux de
cisaillement critique de l’ordre de 20 s−1, qui est plutôt élevé pour les conditions d’extrusion
détaillées au début du chapitre.
Pour des taux de cisaillement plus faibles, la rupture est, comme on l’a vu, simplement retardée.
Néanmoins, la rupture sans cisaillement se produisant pour un temps caractéristique (de Vrij)
de l’ordre de la seconde, le retard induit par l’application d’un cisaillement conduit à un temps
de rupture qui, même multiplié par 10 reste largement inférieur au temps caractéristique de
mise en oeuvre (> 1 minute). Ceci confirme le fait que l’épaisseur critique atteignable dans le
procédé de coextrusion multinanocouche se situe entre 5 et 10 nm [11].
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5.1. PRÉPARATION DES ÉCHANTILLONS : MÉTHODES ET MATÉRIAUX

Introduction

Étudier directement l’effet du cisaillement sur un système multinanocouche étant expéri-
mentalement complexe, le point de départ de cette étude est de définir un modèle expérimental
simplifié mais dont les résultats seront néanmoins pertinents. Des travaux dans l’équipe ont
porté sur l’étude expérimentale du démouillage d’un film ultra-mince (∼ 100 nm) de PS entre
deux couches plus épaisses (∼ 10 µm) de PMMA (appelé dans la suite "système tricouche"),
sans cisaillement [1, 49, 62]. Une première idée a donc été d’utiliser ces systèmes tricouches
dans le cadre de notre étude, tout en faisant certains ajustements expérimentaux nécessaires
que nous expliciterons dans la suite. Néanmoins, cette étape de préparation d’échantillons s’est
avérée bien plus complexe que prévu et a conduit à des résultats expérimentaux inattendus, ce
qui sera également discuté plus bas.

Nous allons tout d’abord rappeler succinctement les matériaux utilisés, la mise en oeuvre
des échantillons initialement proposée par Zhu et al. [49] et Chebil et al. [62], ainsi que les
résultats expérimentaux obtenus sur ce système modèle en absence de cisaillement, que nous
appellerons configuration statique (par opposition à dynamique, avec cisaillement).

Dans un second temps, nous proposons une variante du procédé de mise en oeuvre dont nous
expliciterons les choix et les motivations pour l’étude du démouillage sous cisaillement, et nous
discuterons les résultats obtenus avec ces nouveaux échantillons, en statique et en dynamique.

5.1 Préparation des échantillons : méthodes et matériaux

5.1.1 Caractéristiques des polymères utilisés

Les polymères utilisés sont le PS 1340 fourni par Total et le PMMA VM100 fourni par
Arkema. De façon générale, le caractère amorphe, la littérature abondante concernant ce
couple, et la facilité de mise en forme de ces deux polymères par coextrusion ont défini leur
choix dans le cadre de l’étude sur la rupture de couches dans les films multinanocouches, ainsi
qu’il a été rappelé en introduction de ce mémoire. Les grades utilisés présentent des viscosités
similaires à la température d’extrusion, dans la gamme de cisaillements en jeu pendant le
procédé, ce qui est un pré-requis pour la stabilité du procédé. Dans le cas des polymères la
viscosité est directement reliée à leur poids moléculaire par la relation η ∝ M3.4

w [63], même
s’il faut être conscient qu’il s’agit ici de polymères relativement polydisperses, et qui plus est
formulés (grades commerciaux). Il a néanmoins semblé judicieux de continuer à utiliser ces
mêmes polymères dans le cadre de l’étude modèle, tout en étant vigilant quant aux effets
potentiels que cela peut avoir sur les résultats obtenus (des expériences complémentaires
avaient d’ailleurs été menées [49, 62] sur des polymères plus monodisperses obtenus chez le
fournisseur canadien Polymer Source).

Les caractéristiques de ces deux polymères, déterminées pour la plupart dans le cadre
de la thèse de Bironeau [1] (température de transition vitreuse Tg, masse molaire en poids,
polydispersité et viscosité newtonienne) sont présentées dans le tableau 5.1. Les températures
de transition vitreuse ont été obtenues par calorimétrie différentielle à balayage (DSC TA
instruments Q10). Les valeurs plus faibles qu’attendues notamment pour le PMMA VM100
peuvent être dues à la formulation de ces polymères (ajout de plastifiant pour la mise en
oeuvre), comme discuté plus haut. Les masses molaires ont été déterminées par GPC (gel
permeation chromatography Waters 717+) dans le tétrahydrofurane comme solvant, avec des
standards de PS et de PMMA. La viscosité complexe a été mesurée avec un rhéomètre An-
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ton Paar MCR 502 en géométrie plan-plan (25 mm) sous flux d’azote avec l’aide du Dr Beuguel.

Polymère Tg Mw PDI η
◦C kg/mol Pa.s

PS 1340 98 245 2.2 11 300 à 200 ◦C
PMMA VM100 96 139 2.1 9 900 à 200 ◦C

Table 5.1 – Valeurs caractéristiques des polymères de l’étude (PDI : PolyDispersity Index, indice de
polydispersité).

5.1.2 Protocole expérimental

Séchage des granulés de polymère

Les granulés de PS 1340 et PMMA VM100 sont préalablement séchés à Θ = 80 ◦C, au sein
du sécheur SOMOS pendant 24 h (figure 5.1 a). Cette enceinte fournit une chaleur tournante
et le séchage se fait via un flux d’air sec. L’humidité résiduelle des granulés est mesurée à l’aide
d’un hydrotracer (voir figure 5.1 b) qui permet de déduire la quantité d’eau dans un échantillon
donné par le biais d’une réaction entre la molécule d’H2O et le réactif l’hydrure de calcium
CaH2 (figure 5.2) selon l’équation de la réaction suivante :

CaH2 + H20 Ca(OH)2 + 2H2

La mesure est faite en chauffant les granulés pendant 40 minutes. Par la suite l’estimation de
la teneur finale en eau est calculée par extrapolation de l’évolution temporelle de la quantité
de H2 détectée.

Figure 5.1. (a) SOMOS et (b) Hydrotracer Aboni FMX utilisés pour l’opération de séchage et de
contrôle d’humidité résiduelle des granulés.

Ainsi pour une quantité de 5.90 g de PMMA séché à 175 ◦C pendant 36 min, le capteur
mesure 5.5 mg d’eau ce qui correspond à une teneur en humidité de 0.10 % ramené à la masse
initiale de granulés.
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Figure 5.2. Mesure de l’humidité des granulés de polymère après séchage.

Spin-coating

Un procédé communément utilisé pour la préparation de films de polymères ultra-minces
(voir figure 5.3) est le spin-coating. Quelques gouttes d’une solution de polymère dans un bon
solvant sont déposées après filtration sur un substrat le moins rugueux possible (en général un
wafer de silicium, parfois une lame de verre), maintenu en place sur une plateforme rotative
dans l’enceinte sous vide partiel (le spin-coater). Une rotation rapide du substrat est ensuite
appliquée (de l’ordre de quelques milliers de tours par minute). Par l’action de la force centrifuge,
la solution s’étale sur le substrat. Le solvant volatile s’évapore laissant derrière lui un film de
polymère dont l’épaisseur finale dépend de la concentration de la solution (donc de sa viscosité),
de la vitesse et de l’accélération de la rotation appliquée. Si ces trois paramètres sont maintenus
constants, on obtient avec une grande reproductibilité [8] la même épaisseur pour tous les
échantillons. On peut ainsi construire une abaque où l’on fait varier l’épaisseur, par exemple à
vitesse et accélération constantes, en faisant varier la concentration en polymère de la solution
déposée.
Dans cette étude, on réalise par spin-coating (SPS spin 150) successivement trois couches, l’une
mince de PS (épaisseur de l’ordre de 100 nm) et deux plus épaisses de PMMA (de l’ordre de
10 microns), que l’on viendra ensuite assembler pour créer le "tricouche" qui sera étudié.

Figure 5.3. Dépôt d’un film mince par la technique du spin-coating (adapté de Schëaffer [64]).
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Préparation du substrat

Le substrat utilisé pour le dépôt du PS se présente sous forme de galettes (wafer) de silicium
standards obtenues chez SILTRONIX, découpées selon l’orientation (100). Les wafers sont polis
sur une unique face et leur épaisseur est de 275 ± 50 µm. Afin d’éliminer d’éventuelles poussières
et tout type de contaminant organique, le wafer est systématiquement rincé avant tout usage à
l’eau distillée, puis à l’éthanol, et enfin à l’acétone, suivi d’une rotation au spin-coater à 3000
tours par minute pendant 1 minute.
Des lames de verre pour microscopie, de rugosité nanométrique et fournies par Sigma-Aldrich
sont également utilisées, notamment pour les dépôts plus épais (microniques) de PMMA. Le
choix de lames de verre comme substrats pour le dépôt de PMMA est lié à l’observation du
tricouche sous microscope optique. Leur nettoyage se fait par rinçage à l’acétone et à l’éthanol.

Films ultra-minces de PS

Pour le PS, via un travail commun avec la stagiaire de M2 Z. Ramlaoui, il a été possible de
construire l’abaque ci-dessous pour l’épaisseur du film (en nm) en fonction de sa concentration
dans le toluène [65].

Figure 5.4. Épaisseur de PS en fonction de la concentration de PS 1340 dans le toluène (paramètres
2000 rpm, 2000 r.s−2, 60 s) extrait de [65].

La qualité du dépôt et la régularité de l’épaisseur du film peuvent être déjà estimées à l’œil
nu (couleur homogène sur tout l’échantillon). A l’instar d’une flaque d’huile à la surface de
l’eau, les dépôts de films minces sur du silicium font apparaître un phénomène d’interférence
(voir figure (5.5)).

Figure 5.5. Couleurs d’interférences de film mince de polystyrène déposé sur un substrat de silicium
(extrait de [64]), présentant un gradient d’épaisseur. Chaque couleur correspond à une épaisseur.
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La lumière incidente subit deux réflexions. La première à l’interface polymère/air, la seconde
à l’interface substrat/polymère. Les deux rayons réfléchis interfèrent et la couleur obtenue varie
selon l’épaisseur du film et l’indice de réfraction du polymère. Ainsi, au premier ordre de
l’interférence, à chaque couleur correspond une épaisseur donnée (figure (5.5)).

Un soin particulier doit donc être apporté lors du spin-coating. Les solutions de polymère
sont systématiquement filtrées grâce à un filtre de 0.2 µm avant le dépôt, les substrats nettoyés
soigneusement comme explicité ci-dessus, pour éviter le plus possible des défauts tels que ceux
présentés dans la figure 5.6.

Figure 5.6. Différents types de défauts observés lors du spin-coating de films ultra-minces [66].

Films minces de PMMA

Concernant le PMMA, les films sont obtenus de façon similaire par spin-coating d’une
solution également dans le toluène mais de concentration 25 % en masse, sur une lame de verre
à une vitesse de 1000 tours par minute. Le film obtenu est d’une épaisseur de 7 à 8 µm après
recuit de 24 h à 160 °C.

Contrôle de l’épaisseur et de la rugosité des films de PS et de PMMA

L’épaisseur du film de PS, choisie via l’abaque présentée précédemment, est vérifiée a
posteriori par AFM (détaillé au paragraphe § 1.2.1). On obtient la valeur de cette épaisseur
par mesure de la profondeur d’une tranchée faite à l’aide d’une lame de rasoir.
Concernant le PMMA, le film est détaché du verre par un scalpel et observé au profilomètre
Dektak 150 Veeco (voir figure 5.7 (a)). La mesure est faite par profilomètre car ce dernier a
l’avantage sur l’AFM de fournir une mesure rapide sur une large surface de film, mais surtout
de pouvoir mesurer des épaisseurs bien plus importantes. Il fonctionne de manière similaire à
l’AFM, et permet de restituer la topologie de la surface par contact entre une pointe en diamant
de rayon de courbure de 2 µm et la surface de PMMA à analyser. A l’aide d’un capteur relié à la
pointe, on mesure alors sa position verticale z lorsqu’on se déplace selon l’horizontale x permet-
tant ainsi d’établir le profil z = f(x) réel, convolué par la forme de la pointe (voir figure 5.7 (b)).
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Figure 5.7. (a) Image du Dektak 150 (b) Profil de la surface du film de PMMA obtenue par une
pointe de rayon de courbure R = 2 µm.

Typiquement, pour un film de PMMA spin-coaté d’épaisseur HPMMA = 7.5 µm mesurée
par le profilomètre, on a une rugosité Ra = 5 − 11 nm et Rq = 6 − 14 nm, où Ra (Rq) est
la rugosité moyenne définie comme la moyenne arithmétique (quadratique) des variations de
hauteur autour de la hauteur moyenne de l’échantillon.

Formation des échantillons tricouches

Les films spin-coatés de PS sont découpés à l’aide d’une lame de scalpel puis décollés du
wafer par passage dans un bain d’eau distillée, comme illustré sur le schéma de la figure 5.8.
Le film de PS, flottant à la surface de l’eau, est récupéré sur le film de PMMA spin-coaté sur
la lame de verre (voir schéma 5.8).

Figure 5.8. Schéma illustrant la 2eme étape de préparation du tricouche.

La dernière étape consiste à créer le tricouche en ajoutant une troisième couche de PMMA
par dessus notre bi-couche PMMA/PS. Pour assurer l’adhésion du tricouche sans initier le
démouillage, on recuit sous la cloche à vide (tirage continu) l’échantillon surmonté d’un léger
poids de 50 g à 150 ◦C pendant 10 minutes (voir figure 5.9).
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Figure 5.9. Schéma illustrant la dernière étape de l’assemblage du tricouche PMMA/PS/PMMA.

5.2 Résultats expérimentaux en statique et modélisation
physique associée

Le démouillage des tricouches a été observé à Θ = 180, 200 ou 220 ◦C, sous un microscope
optique OLYMPUS BH-2 équipé d’une platine chauffante Mettler FP80. Les échantillons sont
déposés à l’intérieur de la platine déjà en température, et rapidement, en s’étant assuré au
préalable de la bonne focalisation sur la surface du PS, on démarre l’acquisition des images à
la fréquence d’une image toutes les 5 secondes. Dans cette expérience, on mesure l’évolution
du rayon des trous de démouillage en fonction du temps R(t). Cette évolution nous permet
d’accéder à une vitesse de démouillage via la pente de la droite (voir figure 5.10).

Les résultats des mesures des vitesses de démouillage ont été obtenus indépendamment
par deux opérateurs (Zhu et Chebil [49, 62]). Quelques courbes expérimentales représentatives
sont montrées dans la figure 5.10. La mesure de l’évolution de R(t) se fait sur des trous loin les
uns des autres (les centres des trous sont d’au moins 2 rayons de distance) et présentant une
forme circulaire. Le traitement des images de démouillage se fait en utilisant le logiciel imageJ
permettant de mesurer pour une sélection d’images la valeur du rayon R au cours du temps.
La pente de la droite obtenue permet d’obtenir la vitesse de croissance du trou de démouillage
pour une configuration e/H donnée.

En première approche, on peut écrire que la vitesse de démouillage résulte d’un équilibre
entre les forces capillaires, qui entraînent le bourrelet dans lequel se localise la matière en excès,
et les forces de dissipation visqueuse du milieu environnant [67]. Cette vitesse de démouillage
est alors uniquement dépendante de la viscosité du milieu environnant le film mince, et de la
tension interfaciale entre le film mince et ce milieu, soit v = γ/η. En prenant pour valeur de
tension interfaciale du système PS/PMMA γPS/PMMA = 8.6.10−4 J/m2 [50] et pour valeur de
ηPMMA = 9 900 Pa.s on obtient v = 87 nm/s.
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Figure 5.10. (a) Croissance d’un trou de démouillage dans un film de PS 1340 entre deux couches
PMMA VM100 à T = 200 ◦C. L’épaisseur e du PS est de 340 nm et celle du PMMA est de HPMMA =

7.6 µm. Les photos en haut de la figure sont prises dans un intervalle de temps 610 < t < 1210 s de
gauche vers la droite. (b) Rayons des trous en fonction du temps pour différentes épaisseurs de PS
1340 dans du PMMA à T = 200 ◦C pour HPMMA = 7.5 µm (cercle), HPMMA = 3.0 µm (triangles).
Figure adaptée de Chebil et al. [62].

Dans la figure 5.11 est montrée par exemple la vitesse de croissance des rayons des trous
de démouillage pour différents tricouches (PMMA/PS/PMMA) en fonction de l’épaisseur du
film de PS, obtenue par Chebil et al. [62]. Ces résultats suggèrent notamment que la vitesse
de croissance des trous augmente à mesure que l’épaisseur du film de PS diminue. Même si le
premier modèle simple capture le bon ordre de grandeur pour la vitesse de démouillage (de
l’ordre de 100 nm/s), la dépendance en épaisseur n’est pas prédite. Il faut donc aller plus loin.
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Figure 5.11. Courbe représentant la vitesse de croissance Ṙ des trous de démouillage de PS dans
le PMMA VM100 en fonction de l’épaisseur e du PS (extraite de [62]).

5.2.1 Discussion des résultats

Pour cela, un modèle de type énergétique plus poussé a été proposé, par le biais d’une
collaboration avec Joshua McGraw (laboratoire Gulliver, ESPCI). Les puissances agissantes
sur le mécanisme de démouillage du tricouche PMMA/PS/PMMA sont les suivantes :

• La puissance capillaire notée dU dont le rôle est de tirer l’interface PS/PMMA sous l’effet
de la tension de surface γ, qui a pour expression :

dU = γdA (5.1)

où γ est la tension de surface PS/PMMA et dA un élément de surface à minimiser.

• La puissance de dissipation visqueuse est due au déplacement du bourrelet dans la matrice
visqueuse de PMMA. C’est ce terme que nous allons devoir décrire plus proprement en
tenant compte de la géométrie du système et des conditions aux limites.
L’écoulement du fluide (ici du PMMA visqueux à 200 ◦C) autour du cylindre est supposé
de type Stokes. Ainsi, la vitesse du fluide va décroître autour du bourrelet sur une distance
de l’ordre de son rayon ρ (voir figure 5.12). Il est possible, en passant par la conservation
du volume, de relier le rayon du bourrelet ρ au rayon du trou de démouillage R selon la
relation eπR2 = 2πRπρ2.
En adaptant à la forme toroïdale du bourrelet, il est possible d’écrire l’expression suivante :

PStokes ∼ η

(
Ṙ

ρ

)2

ρ2R (5.2)

où le terme entre parenthèse est l’expression du gradient de vitesse. Le deuxième terme
correspond au volume typique d’un tore.
Au-delà de cette distance, du fait d’une condition de glissement nulle à la surface du verre,
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la puissance de dissipation visqueuse s’exprime suivant un écoulement de type Couette
("backflow") (voir figure 5.12) :

PCouette ∼ 2η

(
Ṙ

H − ρ

)2

ρR(H − ρ) (5.3)

En additionnant ces deux puissances dissipatrices (équations 5.2 et 5.3) et en égalisant avec
la variation temporelle de la puissance capillaire dU

dt
, on obtient :

V = ω
γ

η

[
1 + 2Λ

ρ

H − ρ

]−1

(5.4)

où ω et Λ sont des pré-facteurs numériques (géométriques) dus à l’approche en loi d’échelle.

Figure 5.12. Profil de vitesse de l’écoulement avec i) l’écoulement de Stokes et ii) l’énergie de
dissipation "backflow" (adapté de [62]).

Leurs valeurs sont obtenus après ajustement par la courbe en couleur orange (voir figure
5.13). Ainsi, on obtient ω = 2.4± 0.3 et Λ = 8± 2. Ces valeurs relativement proches de l’unité
suggèrent qu’il s’agit bien de paramètres d’origine géométrique.

La figure 5.13 représente la vitesse de démouillage adimensionnée V η
γ

en fonction du rapport

d’épaisseur adimensionnée
√

eR
2πH2 pour différentes configurations, faisant varier les grades de

polymères, les épaisseurs de PS ou de PMMA ou encore la température (se référer à la légende
de la figure 5.13 et, pour plus de détails, à la publication [62]). On constate que pour les forts
rapports d’épaisseur adimensionnée (de l’ordre de 0.2), on obtient les valeurs de vitesse de
démouillage adimensionnée les plus faibles (de l’ordre de 0.5). Cela peut s’expliquer par le fait
que la dissipation visqueuse est plus importante, du fait de la proximité de la lame de verre.
A contrario, à l’autre extrémité de la courbe d’ajustement (ligne orange continue), on obtient
les vitesses de démouillage adimensionnées les plus fortes de l’ordre de 2.1 (soit une vitesse
de démouillage de 200 nm/s). Cela correspond à une configuration où l’épaisseur ePS est très
faible devant celle du PMMA. On a donc un démouillage du PS dans un milieu quasi-infini,
dont la viscosité est celle du PMMA. La courbe tend alors vers une vitesse limite maximale,
qui correspond à une situation où le bourrelet de PS ne ressent que l’effet de la dissipation
visqueuse de type Stokes au voisinage du bourrelet (∼ ρ) et ne ressent par le bord de la lame
de verre, située trop loin.
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Figure 5.13. Courbe représentant l’ensemble des vitesses de démouillage adimensionnées en fonction
de l’épaisseur des films de PS adimensionnée obtenues. Les symboles en rond (gris pleins) représentent
des expériences où le film de PS a été recuit. Les ronds en bleu clair concernent le PS 1340, ceux en
rond bleu, le PS 244k (un polymère de même masse molaire mais monodisperse). Les carrés rouges
(opérateur Y.Zhu) sont des films avec un PMMA de viscosité différente, le PMMA 825T à 200 ◦C. Les
triangles bleus vides concernent un tricouche de PMMA VM100 à 180 ◦C. L’ajustement des points de
mesure est issu du modèle théorique (courbe extraite de [62]).

Les résultats expérimentaux obtenus par Y. Zhu et al. [49] et M. Chebil et al. [62] sur
plusieurs grades de PS et de PMMA, avec ou sans recuit, en balayant plusieurs températures
et différentes épaisseurs de PS et de PMMA, ont donc permis d’établir une loi de vitesse de
démouillage pour ce système tricouche PMMA/PS/PMMA.
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5.3 Système modèle modifié pour l’étude en cisaillement

Afin de réaliser expérimentalement le cisaillement du tricouche (PMMA/PS/PMMA), il a
fallu adapter les épaisseurs de nos échantillons à la distance de l’entrefer qui existe entre les
deux plans de la platine de cisaillement. En pratique, ceci impose de réaliser un film de PMMA
plus épais et d’entrer donc dans une gamme d’épaisseur pour laquelle la méthode de spin-
coating n’est plus applicable (la concentration de la solution devient trop grande et le dépôt est
inhomogène en épaisseur). Il nous a donc fallu développer une variante du protocole de mise
en oeuvre exposé au paragraphe § 5.1.2.

5.3.1 Nouveau protocole de réalisation des échantillons

Le nouveau protocole mis en place s’inspire du précédent : le film de PS est réalisé de la
même façon (spin-coating puis film flotté) alors que la préparation du film PMMA, plus épais,
est différente.

Pastilles épaisses de PMMA

Afin d’obtenir une pastille de PMMA d’épaisseur plus importante, comprise entre 60 µm et
500 µm, nous utilisons une thermo-presse Gibitre permettant d’appliquer une pression de 220
bar (figure 5.14).

Figure 5.14. (a) Presse chauffante Gibitre et (b) illustration du protocole pour la mise en forme
des plaques de PMMA.

Des granulés de PMMA VM100 sont placés entre deux plaques de verres (Sigma-Aldrich)
préalablement nettoyées à l’acétone à 65 ◦C dans un bain d’ultrasons pour minimiser le plus
possible la pollution de la surface. L’épaisseur du film est contrôlée en intercalant des cales
d’aluminium d’épaisseurs précisément égales à 60, 100, 150, 300 ou 500 µm. Les granulés sont
fondus pendant 3 minutes. Par la suite, une pression délicate (de l’ordre de 1 bar) est appliquée,
juste pour aplatir le polymère fondu sans déborder du verre ni casser ce dernier, pendant 3
minutes. Le résultat final est un film de PMMA très lisse d’une rugosité comparable à celle du
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verre (vérification de la rugosité au profilomètre de l’ordre de Ra = 4−9 nm et Rq = 5−13 nm).
On réalise ensuite le tricouche de la même façon que précédemment, en utilisant ces pastilles
épaisses à la place du PMMA spin-coaté sur le verre.

5.3.2 Vitesse de démouillage en statique pour ces tricouches

Dans un premier temps, des expériences de démouillage statique ont été conduites sur ces
échantillons. On se situe dans le régime où l’épaisseur H du PMMA est très importante devant
l’épaisseur e du PS, pour lequel on s’attend donc à retrouver le cas limite où v = 2.4 γ/η ≈ 210
nm/s.

Figure 5.15. Courbe comparative représentant l’ensemble des vitesses de démouillage obtenues à
droite par Chebil et Zhu [49, 62], à gauche indépendamment par différents opérateurs avec le nouveau
protocoles (d’où les différentes couleurs des points de mesure des vitesse de démouillage).

Nous avons effectué des mesures de vitesse de démouillage sur des tricouches ayant des
épaisseurs de PMMA mesurées au profilomètre valant 60, 100, 300, 400, 500 µm. Les films de
PS "spincoatés", quant à eux, avaient des épaisseurs de 400 nm et 100 nm mesurées à l’AFM.
En plaçant les vitesses après traitement de données dans le même graphe que celui de la figure
(5.13), on constate que l’allure générale de la courbe des résultats issus du nouveau protocole
est de forme sigmoïde, similaire à celle obtenue par Chebil et al. [62], mais décalée vers les plus
faibles vitesses (voir figure 5.15).

Cette courbe montre que pour les plus grands rapports
√

eR
2πH2 obtenus par ce nouveau

protocole (carrés rouges pleins à droite), qui correspondent à une configuration du type
(ePS = 400 nm et HPMMA = 60 µm), on obtient de faibles valeurs de vitesse de démouillage
(≈ 50 nm.s−1). Pour de faibles valeurs du rapport, de l’ordre de 2.10−2, correspondant à une
configuration du type (ePS = 100 nm et HPMMA = 500 µm), on a des vitesses de démouillage
plus élevées, de l’ordre de 130 nm.s−1. Dans les deux cas, ces valeurs sont deux fois inférieures
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à la prédiction théorique et aux valeurs obtenues par Chebil et al. [62]. Dans la suite, il sera
proposé quelques pistes de réflexion afin d’expliquer ces résultats qui différent du modèle
théorique établi.

5.3.3 Effet de la rugosité de surface

Afin d’expliquer la dissemblance des résultats obtenus avec les échantillons plus épais
(pressés) de PMMA et étant donnée la différence de préparation des échantillons, nous nous
sommes interrogés sur l’effet de la rugosité de surface des films de PMMA préparés par
thermopresse sur la vitesse de démouillage. Pour sonder cette hypothèse, des films de PMMA
présentant différentes rugosités de surface ont été préparés dans le cadre du stage (Master
2) de Zeyneb. Ramlaoui. Un premier type de films a été soumis, après mise en œuvre par la
thermopresse (entre deux feuilles de téflon), à une étape de recuit lors de laquelle le tricouche
est emprisonné entre des substrats de rugosités différentes (lames de verre et wafer de siicium,
préalablement nettoyées selon la méthode exposée à la section 5.1.2) à une température
de 170 ◦C pendant 24h sous vide à tirage continu. Pour marquer encore plus la rugosité
du film de PMMA, différents poids (50 et 500 g) sont posés sur le sandwich substrat/film
PMMA/substrat, comme illustré sur la figure 5.16. Selon ce protocole, trois films de PMMA
sont ainsi préparés (voir figure 5.16 gauche). Un deuxième type de films a été obtenu en
plaçant directement dans la thermopresse deux plaques de verre, à 200 ◦C sous une pression
de 1 bar pendant 3 minutes, sans aucun recuit ultérieur (voir figure 5.16 droite).

Figure 5.16. Schéma illustrant le protocole opératoire de préparation des différents types de films
PMMA pour l’étude de l’effet de rugosité sur la vitesse de démouillage.

Les rugosités des différents films de PMMA étudiés ont ensuite été mesurées au profilomètre
Dektak 150 Veeco et en AFM. Les différents résultats sont résumés dans le tableau 5.2 et
ordonnés de la plus petite rugosité à la plus grande.
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Configuration HPMMA profilomètre (Ra;Rq) AFM (Ra;Rq)
µm nm (surf.≈ 2800 µm2) nm

PMMA spin-coaté 7 à 8 5-11 ; 6-14 -
Silicium+poids lourd 110 à 130 2-5 ;3-7 13 ; 34

Thermopresse+verre sans recuit 180 à 220 4-9 ;5-13 27 ;31
verre+poids lourd 50 à 118 4-8 ;5-10 29 ;69
verre+poids léger 107 à118 5-9 ;6-11 38 ;49

Table 5.2 – Tableau récapitulatif des mesures de rugosité des différents films obtenus, réalisées au
profilomètre et à l’AFM.

Il apparaît que la rugosité du PMMA mesurée par le profilomètre est la même quelle que soit
la méthode de préparation (thermopresse ou spin-coating). Néanmoins, les mesures par AFM
semblent suggérer que, sur une échelle plus locale (la surface sondée par AFM est de l’ordre de
2800 µm2), la rugosité des échantillons thermopressés est plus importante et dépendante de la
méthode de préparation. Pour conclure sur cette piste, il faudrait faire la même mesure sur le
PMMA spin-coaté, mais cette expérience n’a pas pu être réalisée à cause du confinement. On
peut également noter que la rugosité semble intervenir de façon significative sur la statistique
de nucléation des trous de démouillage, comme il est possible de le constater dans la figure 5.17.
On observe en effet un plus grand nombre de trous de démouillage pour les films de PMMA les
plus rugueux en AFM (cas (c), (d) : PMMA recuit entre deux plaques de verre surmontés de
poids lourd ou léger).

Figure 5.17. Images de démouillage d’un système tricouche symétrique PMMA/PS/PMMA pour
différents films de PMMA de rugosité croissante.
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5.4 Cisaillement du système modèle tricouche : une expé-
rimentation versatile

Bien que la différence de comportement en statique ne soit à ce stade pas complètement
expliquée pour les différents échantillons, il a néanmoins été décidé d’observer le démouillage
sous cisaillement de tricouches à base de films de PMMA thermopressés, pour déterminer
l’impact du cisaillement sur la vitesse de démouillage. Un autre point que nous allons chercher
à évaluer est le rôle de ce cisaillement sur la cinétique d’apparition des trous.
Pour appliquer un cisaillement, nous allons utiliser une platine chauffante et cisaillante qui
utilise une géométrie plan-plan. Le principe de cette géométrie à disques parallèles, de rayon R
et séparés d’un entrefer H, consiste à maintenir immobile un des disques (supérieur dans notre
cas) et à imposer à l’autre disque un mouvement de rotation (voir figure 5.18), appliquant ainsi
un cisaillement au fluide situé entre les deux plans des disques. Lorsque le disque inférieur a une
vitesse de rotation Ω, un point de ce disque à une distance r de l’axe a une vitesse tangentielle
qui vaut rΩ. Tous les points du fluide entre les deux plans situés à la distance r, vont subir un
gradient de vitesse γ̇ = rΩ/H. Avec cette géométrie, le gradient de vitesse varie de 0 (pour un
point situé sur l’axe) à une valeur maximale au bord du disque égale à RΩ/H. Dans notre cas,
le disque supérieur est muni d’une fenêtre d’observation circulaire, de diamètre Df = 2.5 mm
et située à une distance Rf = 7.5 mm du centre des disques. Le taux de cisaillement que subit
le fluide que l’on observe par la fenêtre s’écrit dès lors :

γ̇f =
RfΩ

H
(5.5)

Figure 5.18. (a) Schéma de la géométrie à disques parallèles (plan-plan) (adapté de Coussot [68]).
(b) Schéma illustrant le principe du montage expérimental mis en place.
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5.4.1 Mise en place : choix des paramètres (gap, température, taux
de cisaillement)

On détaillera ici la mise en place d’un montage expérimental adapté pour observer le
cisaillement sur les échantillons tricouches PMMA/PS/PMMA. Ce montage comprend une
platine chauffante cisaillante Linkam CSS 450 placée sous un microscope optique OLYMPUS
BX-41 (voir figure 5.19 (a)). Les deux plans de la platine sont en quartz poli. La distance
séparant les deux plans, appelée entrefer, peut être variée en théorie entre 5 et 2500 µm
(voir figure 5.19 (b)). L’écartement entre les deux plans parallèles est contrôlé avec une
précision de 0.2 µm. La température peut être contrôlée entre -50 ◦C et 450 ◦C et la
rampe de température peut varier entre 0.01 et 30 ◦C/min, avec une précision de ± 0.2
◦C. L’observation et l’acquisition des images se fait à travers une fenêtre d’observation de
diamètre 2.5 mm. L’enregistrement des images est automatisé grâce à une caméra cou-
plée à un logiciel de traitement permettant de modifier le nombre d’images enregistré par
secondes. Deux modes de fonctionnement ont été testés : le mode continu (steady) et oscil-
latoire. Le taux de cisaillement que la platine peut appliquer peut varier entre 0.003 et 7500 s−1.

Figure 5.19. (a) Montage expérimental. (b) Zone de positionnement de l’échantillon de la platine
(tiré du mode d’emploi Linkam CSS450).

Durant les premiers essais, un taux de cisaillement γ̇f = 0.1 s−1 a été appliqué en mode
continu, une fois que la température de la platine a atteint 200 ◦C après une chauffe à une
vitesse de 30 ◦C/min. Il faut noter que ce protocole diffère de celui utilisé en statique (avec une
simple platine chauffante), où les échantillons tricouches pouvaient être insérés directement au
sein de la platine en température (chauffée à Θ = 200 ◦C). La platine chauffante et cisaillante
utilisée ici étant plus complexe, il est nécessaire d’installer d’abord l’échantillon dans la platine,
puis de lancer la chauffe. Il existe donc un temps de mise en température indispensable et
minimal de 7 minutes. Lorsque la platine se stabilise à Θ = 200 ◦C, l’observation au microscope
de la surface du PS révèle déjà la présence de nombreux trous, apparus pendant la montée
en température (problème qui n’existait donc pas dans le protocole sans cisaillement). Pour
atténuer cet effet, il a été décidé d’effectuer également des manipulations à températures plus
basses, Θ = 190 ◦C.
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5.4.2 Résultats expérimentaux préliminaires

Temps d’induction

Le temps d’apparition des trous de démouillage, que l’on appellera également temps d’induc-
tion, est défini comme le temps écoulé entre le moment où la température d’étude est atteinte
et le moment où apparaissent les premiers trous observés au microscope optique. Aux effets
thermiques (liés à la chauffe) près, ce temps correspond au temps de rupture du film mince de
PS auquel il faut ajouter le temps nécessaire pour le diamètre des trous d’atteindre la résolution
du microscope au grossissement choisi (x 5 ou x 10 ici) [69, 70]. L’observation majeure obtenue
dans le cadre des stages de Master de Mohamed Yaman Nachawati et Augustin Lacroix (réalisés
en 2020 sous mon encadrement) est le retard du temps d’apparition des trous de démouillage
dans le cas de tricouches cisaillés, par rapport à des échantillons identiques non cisaillés. Ainsi,
sur un échantillon d’épaisseur HPMMA = 400 µm et ePS = 400 nm chauffé à Θ = 190 ◦C
et cisaillé en continu avec un taux de cisaillement de γ̇f = 0.1 s−1, on ne voit apparaître les
trous de démouillage qu’après un temps moyen de ti = 130 s contre un temps d’induction sans
cisaillement mesuré à 80 s. Cette observation doit être confirmée toutefois sur un plus grand
nombre d’essais.

Cette tendance est intéressante car, qualitativement, elle offrirait une validation expérimen-
tale de la simulation numérique présentée au chapitre précédent, qui conduisait également, pour
les faibles taux de cisaillement, à une rupture retardée par rapport au cas sans cisaillement.
Néanmoins, il faut souligner qu’en appliquant les données du problème telles que définies dans
la conclusion du chapitre 3 à l’évaluation du taux de cisaillement critique βc par la méthode
du scaling voir (4.14), on obtient une valeur de l’ordre de 10−6s−1 pour la suppression de la
rupture, très inférieure à ce qui a été étudié expérimentalement. Or, une rupture a bien été
observée : ceci pourrait être expliqué par le fait que nous sommes clairement ici dans le régime
dit de nucléation et croissance, et non dans le régime dit spinodal dans le cadre duquel l’étude
numérique a été effectuée.
Pour se placer expérimentalement dans une situation plus conforme à la simulation numé-
rique, un film de PS plus mince (de l’ordre de 10 nm) serait mieux approprié car favorisant
le démouillage spinodal. Comme explicité dans la conclusion du chapitre précédent, le taux de
cisaillement critique serait alors de l’ordre de 10 s−1, qui devrait être atteignable expérimen-
talement avec le dispositif utilisé. On pourrait donc, a priori, être à même d’étudier le régime
de rupture retardée à faible taux de cisaillement et celui de rupture supprimée à fort taux de
cisaillement.

Vitesse de démouillage : effet du cisaillement

Le montage expérimental utilisé a également permis d’étudier la vitesse de démouillage des
trous dans le film de PS d’un tricouche cisaillé. Une expérience typique de démouillage sous
cisaillement est présentée dans la figure 5.20.

L’analyse des vitesses de démouillage a été effectuée sur plusieurs trous (de 7 à 22) répartis
sur plusieurs échantillons (de 2 à 5), selon les conditions expérimentales détaillées dans [71].
Ces échantillons sont également soumis à un cisaillement continu de taux fixé à γ̇f = 0.1 s−1 et
à Θ = 200 ◦C ou Θ = 190 ◦C. Les résultats obtenus (ainsi que ceux des expériences discutées
précédemment), qui sont eux aussi à confirmer, sont présentés dans le tableau ci-dessous (5.3),
sous forme de vitesse de croissance moyennée sur les différents trous observés.
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Figure 5.20. Suivi du démouillage du PS au sein d’un échantillon de tricouche PMMA/PS/PMMA
à 190 °C, sous un taux de cisaillement γ̇ = 0.1 s−1.

A Θ = 200 ◦C, il apparaît que lorsqu’un cisaillement continu de valeur γ̇f = 0.1 s−1 est
appliqué, la vitesse moyenne de croissance des trous (Vmoy = 220 nm.s−1) est environ deux fois
plus élevée que pour un même tricouche non cisaillé. Cette tendance se retrouve également
à Θ = 190 ◦C. L’écoulement induit par le cisaillement semble ainsi agir sur la vitesse de
croissance des trous.

Θ (◦C) γ̇f (s−1) H (µm) e (nm) Vmoy écart type de V ti (s)
200 0.1 220 400 220 2 -
200 0 220 400 90 4 -
190 0.1 380 400 61 12 130
190 0 390 400 45 4 80

Table 5.3 – Tableau récapitulatif des mesures de vitesse de démouillage et des temps d’apparition des
trous, avec et sans cisaillement.
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5.5 Conclusion

En conclusion de ce chapitre, il nous faut rappeler que la mise en place d’un protocole de
préparation d’échantillons adaptés à l’étude du démouillage sous cisaillement s’est avérée plus
complexe que prévue. En particulier, il a fallu trouver une alternative au spin-coating pour la
préparation du PMMA : cette alternative, basée sur le pressage en température de granulés,
a demandé une optimisation pour diminuer le plus possible la rugosité de surface des plaques
de PMMA produites. La mesure de la rugosité au profilomètre semblait comparable à celle
des échantillons spin-coatés, néanmoins une différence importante des vitesses de démouillage
mesurées en statique par rapport au modèle proposé lors de travaux antérieurs de l’équipe nous
laisse penser qu’une mesure de la rugosité à échelle plus fine (typiquement celle des trous) doit
être faite.
Malgré tout, des essais préliminaires sur ces échantillons nous ont permis d’identifier expéri-
mentalement un temps de rupture retardé par l’application d’un cisaillement, résultat conforme
à la prédiction numérique du chapitre précédent. On a pu également mesurer, une fois les trous
apparus, une vitesse de croissance plus importante sous cisaillement qu’en statique. Ces ré-
sultats sont prometteurs mais restent préliminaires et doivent être confirmés par des essais
complémentaires.

105



5.5. CONCLUSION

106



Chapitre 6

Conclusion générale et perspectives

6.1 Conclusion générale

Au cours de ce travail de thèse nous avons étudié numériquement puis, de façon prélimi-
naire, expérimentalement, le comportement d’un film mince de polymère sous cisaillement.

Dans l’introduction de ce mémoire, nous avons exposé le contexte de cette étude en partant
de phénomènes de ruptures de couches observées dans les films multinanocouches obtenus par
coextrusion. Ces ruptures avaient été largement étudiées dans le cas de films coextrudés par A.
Bironeau au cours de sa thèse soutenue en 2016. Il paraissait pertinent de développer une étude
plus fondamentale de compréhension de ces ruptures, notamment via une approche numérique.

Dans le chapitre bibliographique (chapitre 2), nous avons donc abordé la problématique de
rupture d’une interface dans différentes configurations (simple, bicouche et enfin tricouche), en
conditions statiques puis sous l’effet d’un cisaillement, en rappelant les principaux résultats
théoriques et expérimentaux. Ce chapitre nous a permis de montrer notamment qu’il existait
très peu d’études concernant l’effet du cisaillement sur la rupture de films minces de polymères.

Dans le chapitre 3, nous avons exposé la méthode numérique adoptée pour la résolution
de l’équation des films minces, dans un premier temps sans cisaillement, mais prenant en
compte des interactions de van der Waals. Ce schéma numérique, dont les résultats ont été
vérifiés dans différentes configurations de relaxation de la surface d’un film mince (forme de
marche, interface sinusoïdale) en accord avec les prédictions théoriques, a permis de restituer
la dynamique de rupture du film mince. Nous avons notamment pu valider numériquement les
temps de rupture d’une interface déstabilisée par la pression de disjonction et vérifier qu’ils
se comparent quantitativement aux modèles analytiques de Vrij et Ruckenstein [15, 33]. Les
solutions numériques de l’équation des films minces ont également permis d’étudier la forme
d’une interface déstabilisée. Lorsque l’amplitude de l’onde en surface est du même ordre de
grandeur que la rugosité thermique du film mince, les temps de rupture sont conformes à
l’approche linéaire développée par Sharma [31]. Nous avons ainsi montré que l’amplification de
l’instabilité à l’interface engendre la rupture, c’est-à-dire le démouillage du film.

Dans le quatrième chapitre, qui constitue le coeur de ce travail de thèse, la rupture d’un
film mince sous cisaillement a été étudiée numériquement. Pour limiter l’étude, nous avons tout
d’abord identifié des intervalles de valeurs de taux de cisaillement et de constante d’Hamaker à
explorer numériquement, correspondant à des valeurs physiquement acceptables et observables
expérimentalement, que ce soit en extrusion ou via l’utilisation d’une platine cisaillante sous
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microscope.
Dans un premier temps, dans le cadre de la théorie de la stabilité linéaire, il fut possible de
déduire un taux d’accroissement de l’instabilité, qui, dans ce cas, est complexe, traduisant
l’existence d’une onde propagative à l’interface. La résolution numérique de l’équation des
films mince a également montré l’établissement d’une solution sous forme d’onde progressive
dont on a pu déduire la vitesse de propagation pour différentes configuration de films en terme
d’épaisseur et de constante d’Hamaker. Pour ces différentes configurations, une description
complète de l’évolution de la perturbation initiale a pu être apportée à l’aide de diagrammes
spatio-temporels. La déformation de l’interface sous cisaillement a été caractérisée par deux
grandeurs, l’asymétrie du profil et son amortissement. Nous avons ensuite pu établir la mise en
évidence de deux régimes de cisaillement : le premier, aux faibles taux de cisaillement, conduit à
un retard de la rupture ; le second, apparaissant à des taux de cisaillement pus élevés, supprime
totalement la rupture et atténue la perturbation. Ces résultats sont conformes à ceux obtenus
dans les études pionnières de Davis et Kalpathy [46, 47]. Une discussion détaillée autour de la
caractérisation du taux de cisaillement critique, définissant la frontière entre ces deux régimes,
a ensuite été proposée. On a pu voir que le passage de l’état de rupture de l’interface à l’état
de la suppression de la rupture, présente une évolution analogue à celle d’une transition de
phase. L’évolution du taux d’asymétrie et de l’amortissement permet également de discriminer
ces deux régimes. En particulier, la suppression de rupture par un fort taux de cisaillement
s’accompagne systématiquement d’un amortissement de la perturbation initiale, c’est-à-dire
de l’aplatissement de l’interface. Dans la zone frontière, ces deux grandeurs connaissent une
évolution chaotique, traduisant le fait que l’interface oscille entre amortissement et rupture.
Pour clôturer cette partie, on a pu comparer les taux de cisaillement numériques supprimant
la rupture aux taux de cisaillement caractéristiques en jeu dans le procédé d’extrusion et
montrer un accord raisonnable entre les deux. La simulation numérique, bien que décrivant
une version très simplifiée de ce qu’il se passe en coextrusion, pourrait alors confirmer la raison
pour laquelle il est possible d’obtenir des couches de polymère stables pour une épaisseur de
la dizaine de nanomètres.

Le dernier chapitre fut consacré à l’étude expérimentale du démouillage sous cisaillement
d’un système modèle (PMMA/PS/PMMA). Dans un premier temps, nous avons rappelé
les résultats obtenus dans l’équipe en statique et avons défini un protocole expérimental
permettant d’obtenir des échantillons adaptés à la platine cisaillante. Cette tâche a finalement
constitué une large partie du travail expérimental mené, dans la mesure où ces échantillons, en
statique, ne suivent pas les prédictions de démouillage réalisées dans le cadre de l’étude de M.
Chebil et J.D. McGraw. La raison à ce stade n’est pas définitivement établie mais pourrait être
liée à la rugosité des échantillons. Non confirmée par profilométrie, cette hypothèse sera étudiée
via une caractérisation plus poussée par AFM des substrats PMMA. Néanmoins, des résultats
expérimentaux préliminaires sur ces échantillons ont pu être obtenus sous cisaillement, et
semblent cohérents avec les prédictions numériques : aux faibles taux de cisaillement testés,
on observe une rupture retardée par rapport aux mêmes échantillons non cisaillés. On peut
noter également qu’une fois la rupture atteinte, par contre, la croissance des trous est accélérée
(la vitesse de démouillage augmente). Ce travail préliminaire devra être confirmé dans une
étude ultérieure mais a donc permis de poser les bases pour l’observation expérimentale du
démouillage sous cisaillement.

108



109 6.2. PERSPECTIVES

6.2 Perspectives

Ci-dessous, nous allons exposer brièvement quelques pistes de travail pour poursuivre le
travail entrepris au cours de cette thèse.

6.2.1 Effet combiné de l’agitation thermique et du cisaillement

L’étape suivante, que nous avons commencée à aborder dans ce travail mais qui reste à ce
jour inachevée, est de considérer non plus une interface perturbée par une sinusoïde (pertur-
bation simplifiée avec un mode unique), mais une interface fluctuante sous l’effet de l’agitation
thermique.

Dans le cadre de cette thèse, le comportement d’écoulement d’un film mince a été étudié
seulement par l’équation hydrodynamique de Navier-Stokes similaire à ce qui fut réalisé de
manière approfondi par [72, 73]. En effet, pour des films ultra-minces de l’ordre de la dizaine
de nanomètres, l’agitation thermique peut prendre un rôle important [74, 75] et ne peut plus
être négligée [74, 76, 77]. Ces auteurs ont intégré dans l’équation des films minces un terme lié
à l’agitation thermique pour aboutir à l’équation simplifiée suivante (projetée selon l’axe des
x) :

∂th+
γ

3η
∂x

[
h3∂3

xh+
AH∂xh

2πγh
+

√
2kBΘh3

3η
N(t)

]
= 0 (6.1)

où N(t) représente un bruit gaussien vérifiant 〈N(t)〉 = 0 et 〈Ni(x, t)Nj(x
′, t′)〉 =

δijδ(x − x′)δ(t − t′). Un traitement stochastique du bruit thermique consiste à considé-
rer des réalisations différentes de la même distribution à chaque pas de temps [78]. L’évolution
stochastique numérique d’un film mince montre que l’agitation thermique accélère le dé-
mouillage [74]. Une étude expérimentale par AFM [75] a confirmé cet effet de l’agitation
thermique sur la cinétique de démouillage d’un film mince de polymère.

Une autre étude théorique menée par Thiebaud et al. [79, 80] s’intéresse au comportement
dynamique d’une interface sous cisaillement. L’approche adoptée consiste à partir de l’équation
hydrodynamique des films minces et à prendre en compte la fluctuation d’interface sous l’effet
de l’agitation thermique. A partir de l’équation de Stokes avec un terme de cisaillement, il a
été possible, par développement à l’ordre 2 en pression et vitesse, de proposer une linéarisation
du terme convectif et d’aboutir in fine à une équation aux modes couplés suivante :

∂th = − 1

τq
h(q, t)− i ˙γeff

∫
d2k

(2π)2
kxh(k, t)h(q-k, t) + ξ(q, t) (6.2)

où ˙γeff est un taux de cisaillement effectif, défini par la formule suivante :

˙γeff =
η1γ̇1 + η2γ̇2

η1 + η2

(6.3)

où ξ(q, t) est un bruit gaussien qui représente les fluctuations thermiques vérifiant :

ξ(q, t)ξ(q’, t′) =
kBΘ

2ηq
(2π)2δ(t− t′)δ(q + q’) (6.4)

Les résultats principaux auxquels aboutit l’étude de Thiebaud et al. [79] sont résumés ici :
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(i) l’équation aux modes couplés révèle que l’interface est mise hors équilibre par un taux de
cisaillement effectif ˙γeff qui diffère du taux de cisaillement initialement appliqué γ̇,

(ii) il est montré numériquement que l’écoulement induit par le cisaillement a pour effet de
lisser l’interface. Néanmoins, le taux de lissage obtenu numériquement est inférieur à ce
qui est observé expérimentalement. Pour expliquer cette différence, les auteurs pointent
vers un effet de taille finie de la région interfaciale qui n’est pas prise en compte par la
simulation.

En perspective de nos travaux, il serait intéressant de combiner ces deux approches, à savoir
coupler l’effet du cisaillement et des interactions de van der Waals à un terme d’agitation
thermique. Il faut donc décrire une interface dont la variation de hauteur suit une distribution
gaussienne mimant ainsi un bruit blanc gaussien. De façon préliminaire et en s’inspirant des
travaux de [77, 81], nous avons considéré l’équation des films minces avec uniquement le terme
de la pression de Laplace et le terme d’agitation thermique.

Figure 6.1. Courbes de l’évolution temporelle du profil libre bruité par l’agitation thermique H(X,T )

qui relaxe sous l’effet de la pression de Laplace.

La figure 6.1 représente l’évolution au cours du temps du profil libre d’un film mince dont
l’interface est bruitée par l’agitation thermique, soumis à l’effet de la pression de Laplace seule.
Elle met en évidence un aplatissement du profil au cours du temps et le fait que, rapidement,
s’établisse une rugosité de l’interface d’amplitude moyenne constante. Cette rugosité de
l’interface peut être déduite en calculant la variance de la hauteur du film H(X,T ) − H0.
On trouve une rugosité thermique numérique σnum = 4.5.10−10 m qui est proche de la valeur
théorique σth =

√
kBT/γ, i.e. dans notre cas σth = 4.8.10−10 m. En perspective, il serait

intéressant de combiner l’agitation thermique avec le terme de disjonction et le cisaillement, ce
qui, à notre connaissance, n’a jamais encore été réalisé.

6.2.2 Conditions aux bords plus élaborées

L’étude menée ici a considéré un film mince avec une surface libre. Pour se rapprocher au
plus près de la configuration du procédé multinanocouche, il serait intéressait de complexifier
progressivement le système étudié, en considérant un système bicouche voire tricouche. De tels
systèmes permettraient en particulier de prendre en compte les interactions de type van der
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Waals entre les couches superposées, ce qui serait plus proche du système réel. Une étude pour-
rait être menée en adoptant le même schéma numérique présenté dans ce manuscrit (différences
finies couplées à Runge-Kutta d’ordre 4, comme dans l’étude de Bertin et al. [82]) et en résol-
vant le système d’équations proposé par Kalpathy, prenant en compte ces conditions aux bords
[47]. L’attention serait alors portée sur une étude systématique des temps de rupture dans de
tels systèmes.
De même, il serait intéressant d’introduire du glissement à l’interface entre les couches, qui
avait été identifié par l’équipe de Macosko sur des systèmes multicouches non compatibilisés
[83].

6.2.3 Effet de l’étirage

Au cours de la coextrusion, il faut distinguer l’étape de multiplication des couches, où
le cisaillement est prédominant, de l’étape d’étirage en sortie de filière. Dans cette dernière
étape, le film subit essentiellement des déformations d’élongation dépendant du taux d’étirage,
ceci sous un gradient de refroidissement. L’étude expérimentale et théorique de la stabilité des
nanocouches vis-à-vis de ces déformations reste encore à produire. Quelques essais préliminaires
encourageants d’étirage à chaud avaient été proposés par A. Bironeau dans le cadre d’une
collaboration avec l’équipe de F. Restagno et L. Léger [1] et pourraient être poursuivis.
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Annexe A

Approche de Vrij : calcul du temps de
rupture linéaire

L’instabilité de l’interface de longueur d’onde λ tient son origine d’une rugosité qui découle
de l’agitation thermique. Le mécanisme d’amplification de ces instabilités est décrit par Vrij [15].
En effet, en faisant la différence de l’énergie libre ∆F entre l’interface perturbée et l’interface
non-perturbée, le rôle de la rugosité de l’interface fut décrit. Cette énergie libre ∆F est la
somme de deux travaux. L’un des travaux est l’augmentation de l’air de la surface (à cause de
la rugosité) ∆F1, le second travail est celui de la force de van der Waals ∆F2 on a :

∆F = ∆F1 + ∆F2 (A.1a)

∆F1 =
γ

4

∫
dx

(
∂(z12 + z23)

∂x

)2

(A.1b)

∆F2 =
γ

4

∫
dx

(
∂h

∂x

)2

+
1

2

d2V

dh2
(h− h0)2 (A.1c)

où, V est le potentiel de van der Waals. Le terme de ∆F1 est toujours positif car γ > 0. Par
contre le terme ∆F2 peut devenir négatif lorsque d2V

dh2 (h− h0)2 < 0. Dans ce cas précis, le film
peut devenir instable. Les fluctuations d’épaisseur sont décrites en terme de variation de la
différence h− h0. En effet, une décomposition en série de Fourier en mode normaux s’écrit de
la façon suivante :

(h− h0) =
∑
k

Hk exp

(
−2π

λ
kx

)
(A.2)

Lorsque d2V
dh2 (h− h0)2 < 0 alors l’énergie libre totale ∆F diminue si :

λ > λc (A.3a)

λc =

√
−2π2γ
d2V
dh2

(A.3b)

Les fluctuations de l’épaisseur h − h0, lorsque λ > λc évolueront toujours vers une croissance
de leur amplitude. Pour décrire la variation de h en fonction du temps, cela nécessite de faire
appel à la conservation de la quantité de volume : ∂h/∂t + div(Q) = 0. En remplaçant dans
l’équation des films minces par l’expression (A.2) on obtient :

HK(t) = HK(0) exp [t/τ(K)] (A.4)
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Dans l’équation précédente le temps propre de l’amplification de la perturbation dépend du
nombre d’onde k :

1

τ(K)
=

(
h3

0

12η

)[
−γK

4

2
−K2

(
d2V

dh2

)]
(A.5)

En dérivant par rapport à la variable K il vient que τ a un minimum τm qui correspond à une
longueur d’onde λmax =

√
2λc. L’expression de ce temps le plus court après remplacement par

le terme de V (h) = − AH
12πh2 est la suivante :

τm =
96π2γηh5

0

A2
H

. (A.6)
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Résumé 

L’objectif de ce travail de thèse est d’étudier le rôle du cisaillement sur la rupture de films ultra-minces de 

polymères, en couplant une étude numérique à une étude expérimentale. Tout d’abord, une méthode numérique 

adaptée à la résolution de l'équation des films minces a été mise en place en prenant en compte les forces 

capillaires et de van der Waals, et validée en comparant la dynamique obtenue à des prédictions théoriques. Un 

terme de cisaillement a ensuite été rajouté, et deux régimes ont pu être mis en évidence en fonction du taux de 

cisaillement : dans le cas de faibles taux de cisaillement la rupture est retardée, à plus haut taux de cisaillement 

elle est supprimée. L’utilisation de diagrammes spatio-temporels a permis de caractériser la déformation de 

l’interface. Le passage du régime de rupture retardé à celui de rupture supprimée présente une évolution analogue 

à une transition de phase. L’étude expérimentale à faible taux de cisaillement a permis de confirmer ce retard de 

rupture, mais également de montrer après la rupture une vitesse de démouillage augmentée. Cette étude permettra 

de mieux appréhender les phénomènes de rupture de couches survenant lors de la coextrusion multinanocouches. 

Mots clés : films ultra-minces de polymères, démouillage, instabilités interfaciales, écoulement dans les 

films minces, rupture de couche ; coextrusion multi-nanocouches 

 

 
 
 

Résumé en anglais 

The objective of this PhD work is to study the role of shear on the rupture of ultra-thin polymer films, by coupling 

a numerical study to an experimental one. First, a numerical method adapted to the resolution of the thin film 

equation was set up taking into account the capillary and van der Waals forces. This method was validated by 

comparing the dynamics obtained to theoretical predictions. With the addition of shear, two regimes have then 

been evidenced as a function of the shear rate: in the case of low shear rates the rupture is delayed, while at 

higher shear rates it is suppressed. The use of spatio-temporal diagrams allowed the characterization of the 

interface deformation. The transition from the delayed to the suppressed rupture regime is similar to a phase 

transition. The experimental study at low shear rate allowed to confirm this delayed rupture, but also showed 

after the rupture an increased dewetting speed. This study will allow a better understanding of the rupture 

phenomena occurring during nanolayer coextrusion. 

Keywords: ultrathin films; polymer films; dewetting; interfacial instabilities; flow in thin film; layer 

breakup; nanolayer coextrusion 
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