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RESUME: 
La formation d’intermétalliques entre l’aluminium fondu et l’acier constitue un des obstacles rencontrés lors 
du moulage de l’aluminium, avec le faïençage. A ce titre, de nombreux dépôts protecteurs ont été proposés 
dans la littérature, avec des résultats mitigés et, souvent, contradictoires. Dans cette étude, des dépôts de 
(Cr,Al)N ont été réalisés par pulvérisation cathodique magnétron. Leur tenue à l’aluminium fondu a été 
évaluée au moyen d’essais dynamiques d’immersion dans ce milieu. Ce travail traite des mécanismes de 
l’attaque de l’acier par l’aluminium en présence de ces couches, l’influence de la dilatation thermique du 
substrat sur leur intégrité et les améliorations qu’elles peuvent apporter dans le domaine de la fonderie. 
D’autre part, pour améliorer les propriétés tribomécaniques des nitrures, il est fréquent de les doper par des 
éléments métalliques, mais l’effet de cette opération sur la tenue en corrosion n’est pas connu. Cette étude 
aborde également cet aspect, par un dopage de (Cr,Al)N à l’yttrium et au zirconium. 

MOTS-CLES : physical vapour deposition, aluminium foundry, soldering, corrosion, thermal mismatch. 
 

 
Introduction 

L’industrie de la fonderie de l’aluminium a généralement recours à des moules en acier à outil pour travail à 
chaud. Ce choix s’explique par les fortes oscillations thermiques ressenties par la surface du moule, du fait 
du cycle du moulage. A ce titre, ces aciers doivent subir un traitement thermique ou thermochimique 
adéquat, visant à augmenter leur tenue à la fatigue superficielle, en préservant leur ténacité à cœur. 
Cependant, les aciers réagissent avec l’aluminium fondu, en vertu du diagramme de phases Fe-Al [1], ce qui 
limite la durée de vie des pièces. Celles-ci peuvent se dissoudre et des intermétalliques apparaissent, 
donnant lieu au « soldering ». 
 
Pour faire face à cette forme de corrosion, des couches protectrices ont été envisagées. Dans le cas des 
moules des dispositifs par gravité, la pratique industrielle est d’utiliser un poteyage. Il s’agit d’un revêtement 
temporaire, dont le rôle premier est de régler les échanges de chaleur à la surface du moule, mais qui, 
aussi, inhibe le « soldering » [2,3].  
 
La tendance actuelle est de mouler des pièces aux parois de plus en plus fines, par exemple en industrie 
automobile, dans un souci de réduction du poids des véhicules et, donc, de la consommation en carburant 
[4]. Cela s’est traduit par le besoin de faire entrer l’aluminium à une vitesse plus grande dans les moules 
[5,6]. Le poteyage devient donc parfois obsolète : il est délavé par les flux d’aluminium liquide, ce qui met 
localement l’acier à nu et engendre des arrêts improductifs et des rejets de pièces [6,7]. Des traitements ou 
multitraitements de surface permanents ont alors été proposés en remplacement, parmi lesquels : les 
traitements de conversion (nitruration [8-10], boruration [7,11,12]), les revêtements projetés [13,14] et les 
revêtements par dépôt chimique (CVD) ou physique (PVD) en phase vapeur. De ces derniers, les plus 
étudiés sont ceux à base de TiN ou de CrN. Une synthèse bibliographique détaillée plus complète sera 
publiée prochainement [15]. Les couches minces obtenues par PVD offrent un ralentissement notable de 
l’attaque de l’acier par l’aluminium fondu [16-20]. Cependant, une attaque est toujours observée, sans que 
les mécanismes ne soient clairement identifiés. Des attaques localisées prenant la forme de calottes 
sphériques sont souvent observées mais les auteurs avancent différentes hypothèses quant à leur origine. 
Par exemple, Negrea invoque les défauts des couches, initiateurs de l’attaque [16]. Par contre, en présence 
d’importantes oscillations de température, Pellizzari met en cause la différence de coefficient de dilatation 
thermique entre le substrat et la couche. Cette dernière serait mise en traction à la température du moulage, 
ce qui engendrerait sa rupture et l’attaque observée [17]. 
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Dans cette étude, le rôle de la différence de dilatation thermique de la couche et du substrat est discuté pour 
des couches de (Cr,Al)N obtenues par pulvérisation cathodique magnétron. Le substrat retenu est l’acier 
inoxydable AISI 309, qui a pour particularité de posséder un coefficient de dilatation thermique plus élevé 
que les aciers à outil pour travail à chaud. Le but recherché est d’exagérer le rôle potentiel de la dilatation 
thermique pour mieux le mettre en évidence. 
 
Enfin, le recours à des couches à trois, voire quatre éléments est de plus en plus fréquent en tribologie [21-
24]. Ces couches sont cependant peu étudiées par rapport à la corrosion par l’aluminium fondu : dans cette 
étude, la corrosion par l’aluminium fondu de (Cr,Al)N est également étudiée en fonction de la concentration 
en un quatrième élément, Y ou Zr. 
 

Dispositif expérimental 
 
Les dépôts de (Cr,Al,X)N ont été réalisés dans une installation de pulvérisation cathodique magnétron dc 
CEMECON, modèle CC800/8, au moyen de deux cathodes de chrome, d’une d’aluminium et, s’il y a lieu, 
d’une de dopant, Zr ou Y, dont la composition varie entre les dépôts. Les échantillons sont des cylindres 
d’acier AISI 309,  dont la rugosité arithmétique, évaluée par un dispositif Perthometer C5D®, vaut 0,35 µm. 
Ils ont été préalablement chauffés sous vide et décapés sous plasma d’argon. Les paramètres suivants ont 
été maintenus constants : puissance aux cathodes de Cr et Al ; débit d’argon / débit d’azote (1,5) ; pression 
totale (1 Pa) ; potentiel appliqué à l’anode (105 V). L’épaisseur des couches est de 5 µm environ, mesurée 
par Calotest. 
 
La corrosion de l’acier nu ou revêtu dans l’aluminium fondu a été évaluée au moyen d’un four à résistance 
électrique étanche, préalablement mis sous vide partiel, placé sous flux d’argon lors des expériences, afin 
d’éviter l’oxydation du bain. L’aluminium (Alcan, pureté 99,5 %) est placé dans un creuset en plombagine. 
Après fusion des barres d’aluminium, les échantillons sont insérés et mis en rotation (180 tours par minute) 
pendant une heure dans le bain d’aluminium ; après quoi, ils sont prélevés pour analyse. Le bain, uniforme 
en température, est porté à 700°C. 
 
La caractérisation des échantillons avant et après immersion s’est faite par microscopies optique et 
électronique à balayage (SEM) par électrons secondaires (modèle Jeol JSM-820, muni d’un spectromètre à 
rayons X à dispersion d’énergie pour les analyses chimiques (EDX)). Les échantillons ont été découpés et 
enrobés à chaud dans une résine phénolique conductrice électrique (Polyfast®, Struers). Le polissage s’est 
fait au moyen de papier abrasif de SiC jusqu’aux grains de 4000 grit. 
 
Le module de Young des couches a été mesuré par un ultramicroduromètre (Fisherscope H100, pointe 
Vickers) avec une charge maximale de 10 mN, par la méthode d’Oliver et Pharr [25]. Les contraintes interne 
aux dépôts ont été évaluées au moyen d’un profilomètre optique UBM, sur des éprouvettes de silicium 
d’orientation (1 0 0) revêtues, selon la procédure de Stoney [26,27] et ce, après leur avoir fait ou non subir 
un traitement thermique d’une heure à 500°C. 
 

Résultats expérimentaux 
Formation d’intermétalliques sur l’acier inoxydable AISI 309 

 
Après une heure d’immersion dans l’aluminium, l’échantillon non revêtu présente un dépôt brillant sur toute 
sa surface (figure 1 a) et une importante perte de masse (282 g/m² immergé), suggérant une dissolution de 
l’acier.  
 
Deux vues en coupe de l’acier AISI 309 après émersion sont données aux figures 1 b et 1 c. La 
micrographie 1 b laisse apparaître quatre zones : 

- La zone inférieure droite, la plus foncée : il s’agit de la résine d’enrobage (1). 
- Une « zone granulaire », située juste au-dessus de la précédente (2). Son épaisseur est d’environ 

300 µm : il s’agit d’aluminium accroché. 
- La zone la plus claire, qui recouvre la moitié supérieure gauche : il s’agit du substrat (3), qui a été 

attaqué par l’aluminium.  
- Une zone de clarté intermédiaire, que nous appellerons « zone lisse », comprise entre le substrat et 

la « zone granulaire » (4). Elle est agrandie sur la micrographie de la figure 1 c. Elle présente une 
interface nette avec le substrat. L’interface avec la « zone granulaire » est diffuse. On peut estimer 
son épaisseur maximale à 40 µm, mais elle ne semble compacte que sur une distance de 15 µm. 

 
Le trait pointillé (5) indique approximativement la position initiale de la surface de l’acier. 
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Figure 1 : (a) échantillon non revêtu après 

immersion ; (b et c) deux vues en coupe de 
l’AISI 309 après immersion dans l’aluminium 

fondu, au microscope optique. 

 
La « zone lisse » fait penser à un possible intermétallique entre les composants de l’acier et l’aluminium. 
Pour le confirmer, elle a été mise en images au SEM et a fait l’objet d’une analyse chimique via l’analyseur. 
Le profil de composition dans cette zone est consigné à la figure 2. L’origine de l’abscisse correspond au 
point le plus proche de l’interface substrat – « zone lisse ». La région analysée apparaît en arrière-plan du 
graphique. Sur cette micrographie, trois zones apparaissent : de gauche à droite : le substrat, la « zone 
lisse » et une région menant progressivement de la « zone lisse » à la « zone granulaire » (en noir). Les 
éléments suivants ont été observés : le fer, l’aluminium, le chrome, le nickel et le silicium. Les trois zones 
apparaissent également dans les profils du fer et de l’aluminium. Le passage de l’une à l’autre 
s’accompagne d’un changement de pente des profils. 
 
Le point situé le plus à gauche correspond approximativement à la composition du substrat à cœur. Un 
déficit en Cr et en Ni est toujours observé par rapport à la composition théorique de l’acier AISI 309. Entre ce 
point et la première interface, les mesures indiquent une forte augmentation de la teneur en aluminium, au 
détriment des autres éléments. Ceci semble indiquer une diffusion de l’aluminium dans le substrat. Une telle 
diffusion est inévitable pour expliquer une attaque du substrat ; cependant, il faut rester prudent quant à 
l’interprétation de ce gradient : la distance entre deux points de mesure est proche de la résolution latérale 
de l’analyseur.  
 
Au premier point à partir de l’interface, on observe par ailleurs que :  
 

3
1

)Al(N
)Cr(N)Fe(N
≈

+ ,          (1) 

 
où N(X) représente la fraction molaire de l’élément X. Un intermétallique s’est formé ; nous le noterons donc 
(Fe,Cr)Alx, pour tenir compte de la présence de Cr.  
Les six premiers points à partir de l’interface ont été obtenus sur une région bien lisse, qui s’accompagne : 

- D’une concentration en aluminium et en fer variant moins que dans les autres régions. La 
stœchiométrie dans (Fe,Cr)Alx varie de telle sorte que 5x3 ≤≤ , environ. 

- D’une légère baisse des concentrations en fer, chrome et nickel, au profit de l’aluminium : ceci 
suggère un échange des éléments constitutifs de l’acier par de l’aluminium. Cet échange se fait par 
diffusion via la « zone lisse ». Il y a bien présence d’une attaque. 

 
Entre les points situés à 15 et 30 µm du substrat vierge, la teneur en aluminium augmente jusqu’à la 
composition théorique des lingots, soit presque exclusivement de l’aluminium (la « zone granulaire » est 
donc de l’aluminium fondu). Cette région présente au moins deux phases : l’intermétallique (Fe,Cr)Alx et 
l’aluminium fondu, qui semblent entrelacés. Les proportions mesurées de fer et d’aluminium sont 
vraisemblablement une pondération des compositions de l’aluminium liquide et de cet intermétallique. Aux 
points compris entre 24 et 30 µm, le chrome est plus abondant que le fer. Il représente jusqu’à 7 % en 
masse. Or, la consultation du diagramme de phase Cr-Al indique qu’une telle concentration de chrome dans 
l’aluminium à 700°C engendre la formation d’un intermétallique, dit « β » (12 % atomique de chrome) [1]. 
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Figure 2 : profil de composition dans la « zone lisse ». Cette zone apparaît en gros plan au SEM en arrière-

plan du graphique. 
 

Comportement des échantillons revêtus dans l’aluminium fondu 
 
 
Les éprouvettes revêtues ne présentent apparemment 
pas une attaque aussi forte que le « blanc ». En 
particulier, il n’y a pas de creusement visible de 
l’extérieur au niveau de la limite supérieure du bain 
(figure 3).  
 Figure 3 : une éprouvette revêtue, après essai 
Un collage d’aluminium est observé sur une partie de la surface des éprouvettes ; des amas noir s’y sont 
également accrochés. Malgré les précautions prises, il pourrait s’agir d’oxydes surnageant le bain, dus à la 
présence résiduelle d’oxygène dans la chambre. Dans tous les cas, et contrairement au « blanc », il y a 
augmentation de la masse de l’échantillon. 
 
Pour savoir si l’aluminium a pénétré dans le substrat, une coupe des échantillons revêtus est nécessaire 
(figure 4). La préparation est identique à celle utilisée pour le « blanc ». Pour chaque échantillon, deux 
situations ont été observées, selon les régions considérées :  

- La première situation est l’absence d’attaque et de collage de l’aluminium. Elle concerne la majeure 
partie de la circonférence des éprouvettes.  

- La deuxième situation est la formation d’un intermétallique dans le substrat, à l’intérieur par rapport à 
la couche. Cette attaque, localisée, possède un front en calotte sphérique, habituel des couches 
« barrières chimiques » présentant des ruptures locales. La zone attaquée est délimitée, sur le côté 
extérieur, par des vestiges du revêtement, qui ont été détachés par le gonflement du substrat. De 
l’aluminium collé est également observé sur les échantillons revêtus. Généralement, mais pas 
toujours, ce collage n’a lieu qu’au voisinage des attaques. Des analyses chimiques complémentaires 
par EDX de l’intermétallique observé ici ont montré des profils de concentration en les éléments Fe, 
Cr, Ni et Al comparables au cas non revêtu. 

 
Dans le premier cas, des analyses par EDX n’ont pas détecté de concentration d’aluminium dans l’acier au 
voisinage des couches, ce qui suggère de bonnes propriétés barrière de celles-ci, en dehors des attaques. 
 



MATERIAUX 2006 13-17 Novembre 2006 – Dijon, France 
 

 

  
Figure 4 : détails d’une attaque par l’aluminium, vus au SEM (a-c) et au microscope optique (d). Même 

échantillon que sur la figure 3 (la répartition des éléments métalliques de cette couche est : 85 % Cr – 6 % Al – 
9 % Zr). 1 = enrobage,  2 = aluminium, 3 = substrat, 4 = intermétallique, 5 = vestiges de la couche. 

 
L’attaque étant associée à un collage de matière, il semble pertinent de comparer les échantillons entre eux 
sur base du gain de masse après immersion en fonction de la teneur en agent dopant dans la couche (figure 
5). Parmi les échantillons revêtus, ceux revêtus avec du (Cr,Al)N dopé au zirconium présentent tous un gain 
de masse plus important que celui revêtu de (Cr,Al)N non dopé. En ce qui concerne le dopage de (Cr,Al)N à 
l’yttrium, il y a, aux faibles puissances de la cathode d’yttrium, une diminution du gain de masse. L’effet 
inverse se produit à plus de 1 % en masse d’yttrium dans la couche. La cause exacte de l’augmentation du 
collage en fonction de la teneur en dopant n’est pas encore clarifiée. Des comparaisons systématiques à 
l’EDX des compositions des couches avant et après l’essai ont été réalisées. Concernant les revêtements 
les plus dopés en Zr (9,3 % des éléments métalliques) et en Y (8,4 %), une baisse sensible de la teneur en 
Cr a été observée, au profit des autres éléments a été mesurée. La teneur en chrome descend, 
respectivement, de 87,5 ±  0,4 à 82,5 ± 0,3 % et de 84,2 ± 0,6 à 80,7 ±  0,7 %. Ceci indiquerait une stabilité 
chimique moindre face à l’aluminium. 
  

 
Figure 5 : gain de masse après immersion en fonction de la teneur en dopant dans les couches. 

 
Origine des attaques observées 

 
Nous venons de voir que le chrome de certains revêtements étudiés se dissolvaient en partie dans 
l’aluminium fondu. Cela pourrait être un des mécanismes d’initiation de l’attaque pour ces éprouvettes. 
Cependant, si la majorité des éprouvettes n’est pas concernée, une attaque du substrat est toujours 
observée.  Les deux mécanismes suivants sont vraisemblables : 

- Une attaque due à des défauts initialement présents dans la couche, celle-ci n’étant pas 
complètement étanche sur ce substrat. 

- Une dilatation thermique différentielle substrat-couche, avec rupture de la couche et pénétration de 
l’aluminium. 

 
Pour départager ces mécanismes, on visualise, au microscope électronique : 

- Un échantillon après déposition : figure 6. 
- Un échantillon revêtu et exposé à 700°C pendant une heure, mais sans immersion dans 

l’aluminium : figures 7 et 8. 
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Sur la figure 6, on observe des crevasses sur la surface, malgré l’absence d’exposition à 700°C.  
 
La figure 7 reprend volontairement une zone située à la frontière entre le substrat non-revêtu et le substrat 
revêtu, exposé à 700°C. La limite est indiquée d’un trait noir oblique. Des rayures similaires apparaissent de 
part et d’autre de celui-ci. Elles sont dues au procédé de mise en forme de l’acier ; la topologie du traitement 
de surface reproduit donc les défauts du substrat. Ces anfractuosités donnent bien lieu à des crevasses mal 
revêtues. En effet, une analyse chimique menée à l’emplacement de la croix « X » sur la figure 8 ne laisse 
apparaître que des éléments du substrat (Fe, Cr, Ni), et non de la couche (Cr, Al, Zr). On n’observe pas de 
différence claire de densité de crevasses avant et après le traitement thermique à 700°C. 
 

  
Figure 6 : revêtement (1500 W 

Zr) avant immersion, vu de face. 
Figure 7 : revêtement non 

immergé, mais exposé à 700°C 
pendant 1h. Seule la partie 

située en dessous de la ligne est 
recouverte. 

Figure 8 : détail de la figure 7 : 
crevasse du revêtement et 
emplacement de l’analyse 

chimique. 

 
Les échantillons des figures 6 et 7 ont, tous deux, 
été immergés dans un milieu corrosif pour l’acier 
AISI 309, mais pas pour les couches étudiées, et 
permettant de travailler à température ambiante. 
Le milieu retenu est l’eau régale (3/4 de HCl et ¼ 
de HNO3). Sur les deux échantillons, des piqûres 
de corrosion apparaissent, avec une densité 
similaire à celle des attaques par l’aluminium 
fondu signalées plus haut. Certaines observations 
confirment le rôle des crevasses dans l’initiation 
de la piqûration (figure 9). Ceci suggère donc que 
ces crevasses étaient déjà présentes avant les 
essais dans l’aluminium et que la distorsion 
thermique couche-substrat ne joue pas un rôle 
prépondérant lors de l’essai d’immersion.  
 

Figure 9 : piqûre en cours de formation 

 
Discussion théorique du rôle des contraintes d’origine thermique 

  
Considérons une couche déposée sur un substrat supposé épais. Le processus de déposition engendre 
l’apparition de contraintes intrinsèques ( iσ ) liées au choix du procédé et à ses paramètres. Le fait de placer 
l’ensemble à une température T différente de la température de déposition dépT  engendre l’apparition de 
contraintes d’origine thermique thσ , valant approximativement, si les matériaux sont portés dans leur 
domaine élastique : 
 

 ( ) ( )
( ) ( ) ( )( )∫ ττα−τα
τυ−

τ
=σ

T

T
csth

dép

d
1

ET ,        (2) 

 
où E, cα  et υ  sont le module de Young, le coefficient de dilatation thermique linéaire et le module de 
Poisson de la couche et sα , le coefficient de dilatation thermique linéaire du substrat. Les contraintes totales 
σ  sont alors données par : 
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 ( ) ( )
( ) ( ) ( )( )∫ ττα−τα
τυ−

τ
+σ=σ

T

T
csi

dép

d
1

ET         (3) 

 

La méthode d’Oliver et Pharr [25], utilisée ici, livre 21
E
υ−

, et non 
υ−1

E . Il sera supposé que 
υ−

≈
υ− 1

E
1

E
2 . 

Pour la plupart des matériaux céramiques, une telle approximation conduit généralement à une erreur de 20 
% environ. Les mesures de déflection par profilométrie optique ont permis de calculer la contrainte σ  à la 
température ambiante (25°C) des mêmes couches, sur les éprouvettes de silicium ( Sis α=α ). iσ  a été 
déduit, en l’isolant de l’équation (3). Pour l’éprouvette des figures 3 et 4, on trouve GPa24,0−=σ  (25°C) et 

GPa67,0i −≈σ (les valeurs prises pour le calcul figurent au tableau 1). 
 

iσ  est supposé conservé sur tout l’intervalle de 
température. D’ailleurs, les valeurs calculées le 
sont sur des éprouvettes recuites 1 heure à 
500°C, ce qui permet de soustraire l’éventuelle 
contribution de la relaxation. On peut évaluer σ  
dans le cas d’un substrat en acier AISI 309 
( 309AISIs α=α ), à 700°C, température des essais 
présentés plus haut, toujours par l’équation (3). 
On trouve, toujours pour le même échantillon, que 

GPa003,0−=σ  (700°C). Ceci correspond à une 
déformation élastique ε  de l’ordre de –0,04 %.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Tableau 1 : valeurs numériques du calcul des 
tensions internes 

 
Ce calcul est approché : notamment, il ne tient pas compte de l’effet de la rugosité du substrat et suppose iσ  
identique sur l’acier et sur le silicium. Il a été réitéré pour la plupart des échantillons de la figure 5, avec, à 
700°C, GPa022,0GPa061,0 ≤σ≤−  et %022,0%5,0 ≤ε≤− . La majorité des couches testées est encore en 
compression à 700°C sur le substrat choisi. La contrainte de distorsion thermique, de traction, est 
généralement compensée par la contrainte de déposition des couches. Les contraintes calculées ne sont 
pas assez élevées pour expliquer la rupture de couches de ce type (par exemple, Ji évalue la limite de 
rupture du nitrure de titane à GPa54 − [28]).  
 
Dans le cas présent, donc, la distorsion thermique couche-substrat ne semble pas pouvoir être invoquée 
pour expliquer les attaques observées en présence d’une température constante de 700°C pendant une 
heure. Celles-ci proviennent donc, dans le cas présent, des défauts initialement présents sur le substrat. 
 

Conclusions 
 
Les éléments suivants ressortent de cette étude : 

- L’acier inoxydable AISI 309 réagit avec l’aluminium fondu à 700°C, pour se dissoudre et pour former 
des intermétalliques (Fe,Cr)Alx  avec 5x3 ≤≤ . Cette corrosion est de type généralisée. 

- Les couches de (Cr,Al,X)N (X = Y ou Zr) présentent de bonnes propriétés barrière de diffusion vis-à-
vis de l’aluminium fondu. Elles pourraient donc être envisagées comme couches de protection dans 
l’industrie de la fonderie. Cependant, la présence de dopant ne semble pas apporter, dans l’état 
actuel, d’amélioration significative de la protection. 

- Ces couches, déposées sur de l’acier AISI 309, présentent des crevasses, qui expliquent les 
attaques localisées observées après immersion dans de l’aluminium fondu. 

- La différence de coefficient de dilatation thermique entre la couche et le substrat ne joue pas un rôle 
prépondérant dans l’attaque localisée observée à température constante. Cette observation a été 
étayée par un calcul approché des contraintes présentes dans la couche. Les contraintes de 
compression, intrinsèques à la couche et à son mode de déposition, jouent un rôle favorable, en 
s’opposant aux contraintes de traction liées à la distorsion thermique. 

 
Les questions suivantes restent en suspens :  

- Le fait de passer à une sollicitation thermique cyclique change-t-elle le résultat ? Les conditions de 
cycles thermiques rencontrées en fonderie de l’aluminium sont-elles suffisamment agressives pour 
expliquer une fatigue thermique de la couche elle-même ? 
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Siα  ( ) 16 C107716,0Tln5132,0 −− °+

309AISIα 16 C1018 −− °  

cα  16 C1012 −− °  

dépT  250°C 
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- L’acier ne utilisé ne s’est pas recouvert de manière uniforme, du fait de son état de surface imparfait. 
Le fait de précéder l’un des dépôts utilisés ici d’une couche de conversion (boruration, par exemple), 
permettrait sans doute de corriger cette faiblesse, tout en ouvrant d’autres voies. 

 
Cette étude a été cofinancée par la Région Wallonne et le Fond Social Européen, dans le cadre d’une 
convention First Europe.  
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