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Introduction

L’innovation technologique est étroitement lieégdlution de la recherche scientifique,
permettant en retour le développement de l'instniaten scientifigue. Au cours de ces
derniéres années, le monde a vu I'’émergence desecamologies apres avoir atteint les limites
des performances des matériaux structurés a lléctal micrométre. Les nanosciences ou les
nanotechnologies offrent un fort potentiel quarit &ompréhension et au développement des
propriétés des matériaux réduits a une taille natogue. En effet, a cette échelle, la matiére
acquiert de nouvelles propriétés (physiques, chiesgou biologiques) conduisant a des
systémes encore plus petits et plus performantsdéfaition, un nanomatériau a au moins une
de ses trois dimensions comprise entre 1 et 100Les.nanotechnologies englobent donc en
partie le domaine des micro-technologies. L’'une miacipales applications concerne le secteur
de la microélectronique et plus récemment, la nélecironique étirable qui met en jeu un
systéme en couches minces supporté par un sulsstumtie de type polymere. Ainsi, le
développement des techniques d’élaboration dedisfsositifs a permis la miniaturisation des
composants électroniques tout en leur conférant lmene tenue mécanique malgré les

différences de propriétés thermomeécaniques de&relifts matériaux associés.

Les matériaux en couches minces dont les gradgsrsallins sont caractérisés par une
forte proportion volumique d’interfaces et de jsimte grains. En outre, ils sont généralement
soumis a des contraintes mécaniques tres compleresent bi-axiales, générées soit apres
élaboration soit au cours de leur utilisation. Ceapose I'étude et la compréhension des
propriétés mécaniques des films minces afin d'asun fonctionnement efficace de tels
systemes. La diffraction des rayons X (DRX) est teohnique trés bien adaptée du fait qu’elle
est non destructive et sélective en phase permetia@ caractérisation microstructurale et
mécanique des différentes phases cristallines dilam mince. En outre, l'utilisation du
rayonnement synchrotron permet de caractériseraiide$ volumes en un temps de mesure
réduit et avec une grande résolution. Ainsi, unehime d’essai bi-axial a été développée sur la
ligne de lumiere DiffAbs du synchrotron francais¥IL. Ce développement est le fruit d’'une
collaboration réalisée dans le cadre d’un projeRARhano et impliquant trois équipes francaises
. le Laboratoire des Sciences des Procédés et dé&ibux - LSPM (ex-LPMTM, UPR 3407
CNRS) a Villetaneuse, le synchrotron SOLEIL etdtitut Pprime (UPR 3346 CNRS).



Introduction

D’autres techniques utilisant le rayonnement X aoinu un développement important
grace au développement des sources synchrotransisieme génération comme I'absorption X
et la diffusion centrale en incidence rasante (¢8AXS). Tous ces outils sont complémentaires
et permettent de caractériser finement les matésauicturés en couches minces a une échelle
nanométrique. De plus, la co-déformation du filndetsubstrat peut étre étudi@esitu grace a
deux techniqgues combinées permettant de détermainkformation a deux échelles différentes :
la déformation microscopique moyenne a partir desures de diffraction des rayons X dans les
parties cristallines du film mince et la déformatimacroscopique du substrat, qui était rarement

associée jusqu’a présent, grace a la techniquerd&ation d’'images numériques (CIN).

Ce travail de thése s’inscrit ainsi dans le cadeel’dtude des films minces nano-
structurés supportés par un substrat souple emd@fion bi-axiale en associant des techniques a
I'état de I'art et en exploitant les propriétésrdyonnement synchrotron. Un des atouts de cette
étude est d’analyser la limite d’élasticité de Slminces sous contraintes bi-axiales controlées a
partir des mesures combinées des déformationslddiis et dans le substrat. Le systeme en
couches minces choisi est un composite formé dima&rice de tungstene a dispersoides de
cuivre W/Cu [3 nm / 1 nm]. Ce composite a été netpaur sa microstructure particuliére qui
permet une structuration a I'échelle nanométrigamroe montré dans la thése de Baptiste
Giraultt qui s’est intéressé aux effets de taille et decstre sur les propriétés d’élasticité de ce
type de systeme. J'ai poursuivi cette étude enameten ceuvre ce nouveau dispositif de
déformation bi-axial pour I'analyse des propriétéscaniques de ce matériau nano-structuré au-
dela du domaine élastique.

Le manuscrit s’articule autour de quatre chapitres

Le premier chapitre de ce manuscrit est consacodmaiexte général de cette étude. Tout
d’abord, une synthése générale des propriétés my@easndes films minces sera donnée. Nous
discuterons, en particulier, des effets de tallle s propriétés. Ensuite, nous aborderons les
travaux développés jusqu’a présent pour I'étudeaportement mécanique des films minces
en chargement multiaxial (généralement bi-axia@s lessais multiaxiaux nous conduiront aux

criteres d’endommagement établis pour interpré&®résultats observés. Ainsi, une revue de ces

! B. Girault,Etude de I'effet de taille et de structure surdicité de composites W/Cu nanostructurés en @uch
mince Thése de I'Université de Poitiers, 2008.
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Introduction

criteres (en plasticité et fracture) sera préseriéén la motivation et les objectifs de ce travai
de thése seront présentés.

Dans le deuxieme chapitre, nous présentons lesiitpes expérimentales mises en
ceuvre dans ['élaboration des nano-composites W/{Dsi ajue celles utilisées pour la
caractérisation de la microstructure initiale. Emrtigulier, les techniques utilisant le
rayonnement X seront présentées. La diffractionrdgsns X, la réflectométrie X, la diffusion
centrale en incidence rasante (GISAXS de I'anglaézing-incidence small x-ray scattering) et
la spectroscopie d’absorption X (EXAFS de I'anglaigented x-ray absorption fine structure)
ont été d’'un apport important pour déterminer lasactéristiques morphologiques, structurales

et chimiques des systemes étudiés.

Le troisieme chapitre introduit les outils déveléppermettant de réaliser des mesures de
déformations précises et fiables. En particuliere machine de traction bi-axiale adaptée a la
ligne de lumiere DiffAbs a été développée pour mperin-situ des contraintes/déformations de
maniere contrélée a des films minces déposés dstratl polyimide. Une étude par €léments
finis permet de déterminer les dimensions optimdks éprouvettes cruciformes afin d’obtenir
une zone de déformation homogene au centre deoligptte. Enfin, nous présenterons notre
procédure de mesure mise en ceuvre pour étirdstu la co-déformation du film mince et du
substrat simultanément en vue dune caractérisatiounlti-échelles (microscopique et
macroscopique). Cette méthode combine deux techsigua diffraction des rayons X
synchrotron et la corrélation d'images numériquess deux techniques sont donc détaillées
dans ce chapitre qui traite aussi de I'apport desds instruments par rapport aux techniques

standard de laboratoire.

Le quatrieme chapitre porte sur les résultats détaele s’étalant sur quatre campagnes
de mesures au synchrotron SOLEIL. L’étude concele® essais de traction bi-axiaresitu
couplés a la diffraction des rayons X et a la teqin de corrélation d'images selon la procédure
expérimentale décrite dans le chapitre Ill. Touabdrd, nous présentons une étude du
comportement des nano-composites a dispersoideside W/Cu dans le domaine élastique
pour deux chemins de chargements différents (égunon-équi-bi-axial). Ensuite, cette étude
est étendue au-dela du domaine élastique afinteéend@er la limite d’élasticité de ce systeme et
ce sous un chargement équi-bi-axial. La limite abétité obtenue pour le tungsténe dans les
films minces W/Cu nano-structurés sera comparéglascdes films minces de tungsténe et de

3
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cuivre purs. Enfin, I'évolution de la limite d’ék&sté du tungsténe nano-structuré sera étudiée
pour différents chemins de chargement non-équiigitex mais symétriques ou le ratio des
contraintes principales est constant tout au loagcldargement. Les résultats expérimentaux
seront par la suite discutés au regard des cricBeglommagement par plasticité ou rupture.
Une conclusion sera donnée a lissue de cette sifmu sur ces criteres qui permettent de

décrire au mieux le comportement mécanique desysi®mes sous chargement bi-axial.



Chapitre |

Contexte de l'etude : comportement mécanique des

films minces

Dans de nombreuses applications technologiquesteld&tements sont employés afin
d’améliorer les propriétés des matériaux en conmbisauvent différents matériaux possédant
des propriétés différentes en particulier thermangépies. En outre, la structuration de ces
matériaux a I'échelle nanométrique permet d’obtemrcomposite ayant des caractéristiques
exceptionnelles et bien meilleures que celles desémaux massifs pris individuellement
[INIKO8, PWH+06, PGL+09, ZSFDO05]. Les films mincggr substrat souple ont attiré beaucoup
d’attention ces derniéres années en raison de dgpigcations prometteuses notamment dans le
domaine de la microélectronique étirable [DCBJBRHO07, SSZZ03, LHS+04, XCL+08] ou en
bio-électronique [Chul0, SBM10, KLM+11]. Au cours tkur utilisation, ces matériaux sont
soumis a des états de contraintes mécaniquesomgdexes (souvent des contraintes bi-axiales)
qui peuvent induire des endommagements a 'usagmstporter atteinte a leur intégrité [FS03,
AO90, ALO5]. Il est donc primordial d’étudier lesgpriétés mécaniques des films minces afin
d’assurer un fonctionnement fiable et optimal de ©stemes. Dans le cadre de cette these, nous
définissons 'endommagement d’'un matériau commet é&tat du matériau lorsque sa limite

d’élasticité est dépassée.

Dans ce chapitre, la premiére section donne un¢hé&se générale des propriétés
meécaniques des films minces et des matériaux nanckieés en particulier. La deuxieme
section présente différents travaux concernanud@tdu comportement mécanique des films
minces en chargement multiaxial. La troisieme seactiera consacrée a une revue des critéres
d’endommagement établis pour les matériaux madsiifin la quatriéme et derniére section

présente la motivation et les objectifs de ce italathése.



Contexte de I'étude : comportement mécanique ttas fininces

.1 Propriétés mécaniques des films minces

Les films minces supportés sur substrat sont soangs fortes contraintes mécaniques
qui peuvent étre classées en deux types de cdessaites contraintes intrinséques, développées
lors de la croissance du film, et les contraintasirsseques qui sont le résultat de sollicitations
externes [Spa00, Nix89] comme par exemple I'huré@idinbiante pour les couches hydrophiles.
Ces contraintes influencent fortement la plupast pi®priétés physiques des films minces et par
conséquent, conditionnent leur utilisation dansalgglications technologiques. De plus, il a été
démontré que les propriétés mécaniques des filmseasidifferent de maniere significative de
celles des matériaux massifs. Ces différences ess@ntiellement liées a la microstructure et a
des effets de taille qui sont interprétés au mayes lois d’échelle [Arz98]. En particulier, une
augmentation de la limite élastique a été obselasgue I'épaisseur ou la taille des grains des
films minces deviennent tres faibles (en dessousiiduometre). Différentes études meneées ces
dernieres années et qui s’appuient sur des obgersagxperimentales [DQK+11, GBO+08,
DBEAO0O3, MHHO05, GVT+08] ou des simulations atomisieg [AZH+07, BBDVS07, SDTJ98,
VBAGO04, VBB+04], ont rapporté la modification desoanismes de déformation mis en jeu
aux petites dimensions. Des modeles ont été dégvé&dopfin de prédire les mécanismes de

durcissement observés. A I'échelle du micrometdjnhite d’élasticité des films minces varie

proportionnellement &™? suivant la loi de Hall-Petct étant la dimension caractéristique des
films (épaisseur et/ou taille de grains). La loi idall-Petch considére que le phénomene de
durcissement est lié a I'empilement des dislocatianx joints de grains, a la présence de
I'interface film-substrat ou de la surface du fillMiHHOS5]. Par contre, dans le cas d'une
géométrie confinée (ou I'épaisseur atteint la dieaile nanométres), la loi de Hall-Petch n’est
plus valable. Le mécanisme de déformation proposté adors celui du glissement des
dislocations sous forme de boucles d’Orowan seéomédele de Nix-Freund qui prédit une

évolution de la contrainte d’écoulement &r(h)/h [PCNO3, Nix89]. Quand I'épaisseur est

réduite a quelques nanometres, le réle des surfec@sterfaces devient prépondérant et le
durcissement est déterminé par la contrainte naicespour gqu’'une dislocation traverse les
interfaces [HKHJO04, ALO1]. La figure 1.1 représentee illustration des trois domaines pour
lesquels différents mécanismes de déformation@mmgidérés en fonction de la taille des grains.
Une discussion a ce sujet peut étre trouvée dahiéiature [KVSS03, Arz98, Deh09, FS03,

ZL10].
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L'intérét suscité par les films minces au niveaws d@opriétés mécaniques s’est
longtemps restreint a I'étude de la déformationsipdae (grandes déformations) et plus
particulierement des mécanismes élémentaires dtigiié@ et du role joué par les dislocations.
Depuis quelques années, les études concernanbl@sépés élastiqgues des films minces (faibles
déformations) se sont nettement développées gréiapport de plusieurs techniques de choix
comme la diffraction des rayons X synchrotron pdtam: la mesure de faibles déformatiams
situ avec une tres bonne précision [FRGLB11, GRT+08].
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Figure 1.1 : Schéma représentant les mécanismes de défommddistique a différentes échelles dans un caggiéné
de multicouches métalliques [MHHO5].

La déformation plastique est régie par la nucl@agble mouvement des dislocations.
Elle est fortement reliée a la microstructure, notent aux défauts présents dans le matériau
qui constituent des sources de nucléation de distots. Les effets de taille observés dans le
domaine plastique concernent des champs de caesariongue portée affectant le mouvement
des dislocations (longueur caractéristigue de 160. mrAux tres faibles tailles de grains
(épaisseur des couches en deca de 2 nm), la ndéuda déformation plastique demeure
controversée d'ou l'intérét des travaux actuelssdamdomaine [SDTJ98, BSD+04]. Par contre,
les propriétés élastiques sont liées aux intenastioteratomiques et ne semblent étre modifiées
que lorsque la taille des grains est réduite agqyesl nanometres. Le module d’Young représente
le paramétre le plus étudié dans l'analyse du corepent élastique des films minces.
Différentes méthodes, aussi bien théoriques quempétales, ont été développées afin
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d’évaluer le module d’Young des films minces. Unmmidution du module d’Young a été mise
en évidence dans le cas du tungsténe nano-struetud® par des essais de tractiorsitu
[VGRBO02] et ce résultat est en accord avec dedtedswbtenus par calculs atomistiques sur des
films minces monocristallins de tungstene lorsg@edisseur du film décroit en dessous de 5 nm
[VBB+04]. Dans les polycristaux, ce phénomene exglliqué par le fait que dans les métaux
nano-structurés, la fraction volumique des joirdgydains, des surfaces et interfaces devient tres
importante quand la taille des grains ou I'épaissis films diminuent. Des essais de nano-
indentation effectués par Qasmi et al. [QDRBO06] d&es films minces de tungsténe ont révélé
aussi une diminution du module d’Young mais cetteff'adoucissement a été attribué a la
présence d’'un fort gradient de contraintes résidsiedlans le film dont I'épaisseur est d'un
micrometre. Des études sur des films minces deefWTMO06], d’aluminium [HS02], d’or et
de platine [SBV+03] ayant des épaisseurs de 'oddrdéa dizaine de nanometres ont révélé des
modules d'Young plus faibles que ceux des matérimassifs respectifs. Faurie et al.
[FDLB+10] ont réalisé une étude complémentairedsfiiraction des rayons X, nano-indentation
et diffusion Brillouin sur des films minces d’Au igieur a permis de mettre en évidence une
modification des propriétés élastiques en fonctiera texture cristallographique. En particulier,
la valeur du module d’Young est plus faible dansds de films texturés comparativement a des
films ayant une texture isotrope [FDLB+10, MDMKO®eaucoup d’autres études ont aussi mis
en évidence cet effet d’adoucissement avec la ditioin des dimensions des systémes comme
dans le cas des simulations par dynamique moléeuiaites sur des films minces de structure
cubique a faces centrées - cfc orientés (001) s da cas des films minces métalliques
autoportés étudiés par traction uni-axiale [SSEER00]. A I'opposé, certains auteurs observent
une augmentation du module d’Young lorsque lagal#s structures est réduite. Wang et al. ont
étudié des films minces de polytétrafluoroéthyleael’accroissement du module d’Young est
attribué a I'organisation moléculaire caractéristigles polymeéres [WSN+00]. Dans le cas des
films minces métalligues supportés, la méthode €épdd le type de substrat et différents
parametres microstructuraux sont souvent mis esecaomme dans le cas des films minces
d’Au étudiés par essai de traction [RBV+03, ALOOSLenot et al. ont réalisé des mesures de
module d'Young des nano-fils d’'argent et de plondr picroscopie a force atomique a
résonance de contact (CR-AFM). lIs attribuent limegtation du module élastique a des effets
de tension de surface [CFDCNO4]. Ces résultats sonfirmés par un modele développé par
Liang et al. pour étudier les effets de taille lrumodule d’Young dans le cas des films minces
de cuivre et d’or [LLJOZ2].
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L’étude par nano-indentation des films minces dkagmum réalisée par Jen et al. a
révélé une évolution particuliéere du module d’Youwsg fonction de I'épaisseur des films; en
diminuant I'épaisseur, le module d’Young augmergarmtteindre un maximum a une épaisseur
égale a 196 nm et ensuite diminue [JWO05]. Ce phénemest expliqué par des aspects
structuraux des films notamment la distribution d@gentations cristallographiques et la
variation de la densité des films en fonction dgdiisseur. Une étude combinée par calabls
initio et dynamique moléculaire a montré qu’a I'échedl@ameétrique, le module d’Young d’un
matériau peut étre plus grand ou plus petit quei ckl massif du fait de deux phénomeénes en
compétition : la coordination atomique et la radisition électronique [ZHO04]. D’autres études
effectuées sur des films minces métalliques n'@aporté aucune modification du module
d’Young en fonction de I'épaisseur [MB99, YS04].

Toutes les études présentées ci-dessus ont fat appfférentes méthodes et approches
pour extraire les propriétés élastiques des filrmecas (qui se résument au module d’Young) ce
qui explique la grande disparité des résultats miste Cependant, la majorité de ces études
s’accordent sur la dépendance des propriétés galastides films minces avec I'épaisseur et la
microstructure. Différents facteurs sont mis en jotamment les effets de surfaces et

d’interfaces, des contraintes résiduelles, de texttistallographique et de taille des grains.

Au-dela du domaine élastique ou les déformatiomd sceversibles, les flms minces
sont sujets principalement a deux formes d’endonema&mt en compétition : la déformation
plastique et la fracture. En particulier, la fraetales films minces est une problématique d’'une
importance technologique croissante avec les deesadd miniaturisation continues. En effet,
les fortes contraintes auxquelles sont soumisiles fminces peuvent engendrer leur rupture
sous différentes formes [Tei02]. Pour assurer tfopmance et la tenue mécanique des systemes
revétus par des couches minces, il est crucialdiét les mécanismes de fracture dans les films
minces. Les études rapportées dans la littératestent, néanmoins, peu nombreuses
comparativement aux études faites sur les effetsile en plasticité. Ceci est di notamment a
la difficulté de mise en ceuvre des tests de fracauwec des mesures précises a I'échelle du
nanometre. En effet, les mécanismes de fractulesdbrmes qui en résultent, sont déterminés
en prenant en compte les propriétés du film mikcesubstrat et de linterface film-substrat.
Différentes études théoriques ont traité cette Iprohtique. Beuth [Beu92] s’est intéressé au
probleme de déformation élastique plane dans &gl la fissuration d’'un film mince déposé

sur un substrat semi-infini. Le facteur d’'intengig® contrainte et le taux de restitution d’énergie
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ont été évalués dans le cas d'un film contenantfigsere perpendiculaire a linterface film-
substrat. Il a déterminé un critere permettantréelipe la propagation d’'une fissure dans le film.
Le changement de courbure du systeme induit pasdaration du film a aussi été déterminé.
Xia et Hutchinson [XHOO] ont généralisé cette étadeé’autres géometries de fissures avec un
modele simulant la propagation des fissures dasdfiles minces sur substrats compliants et
soumis a des contraintes bi-axiales. lls ont dérdonbtamment I'existence de différentes
formes de propagation des fissures (linéaires eulaires) comme étant le résultat des
interactions entre les fissures. En effet, le tgfessai influence la nature des trajectoires des
fissures et détermine le mode de fracture adopt@&sjusouvent une combinaison de différents
modes [EDHH89]. La condition d’avancement d'unestdi® le long de linterface a été
déterminée par Evans et Hutchinson [EH95] en cénaid I'énergie de fracture d’interface
€gale au taux de restitution d’énergie de la fssufinterface. La présence d’un substrat affecte
I'évolution des fissures dans le film en limitard libération de I'énergie élastique par
propagation de fissures et par dissipation de t@inelors de la croissance de la fissure. La
fracture de films minces fragiles déposés sur satsspolymeres a été largement étudiée par
Leterrier et al. [Let03, LMB+10, JLMMO06, JLMOG6]. keauteurs rapportent que la densité des
fissures pour une déformation donnée dépend fortedes propriétés mécaniques du substrat,
du film et de l'interface. En particulier, la défieation & I'amorcage de la fissure et la densité
limite des fissures augmentent en diminuant I'égis des films. Les effets des contraintes
résiduelles, d’interfaces et particulierement diéglbn du film au substrat ont aussi été étudiés.
Des simulations par éléments finis montrent queelgie dissipée lors de I'avancement d’'une
fissure est supérieure a I'énergie d’interface wd qgette énergie varie avec la longueur de la
fissure. L’endommagement dans le film est initiad@tn controlé par fissuration cohésive
(rupture du film seul) mais aussi adhésive (rupteelinterface film-substrat). Andersons et
Leterrier [ALO5, ALQO7] ont considéré la fragmentati des films minces fragiles sur substrat
polymere soumis a des contraintes biaxiales. ismamtré expérimentalement que la fissuration
s’opere par propagation séquentielle de chaindissigres formant une connexion de fissures
entourant les fragments non endommagés du dépéndbimmagement du film par flambage
suivi d’'un délaminage est observé lorsque les filsmt soumis a des contraintes de
compression, ce qui est généralement le cas agecoletraintes résiduelles générées par la
méthode de fabrication. Li et al. [LWMO08] ont étédpar essai de flexion quatre points le
comportement mécanique d’'un film mince de cuivrpa$@ sur un substrat épais de cuivre. lls
ont observé que I'endommagement du film s’effeqitiacipalement par flambage associé au
délaminage engendré par la déformation latérarduEn revanche, I'étude réalisée par Xiang

10
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et al. [XLSV05] a montré que des films minces desudéposés sur un substrat en polymere
peuvent supporter de plus grandes déformations X3Woeformant des microfissures avant
I'apparition du décollement du film de son subsetaénsuite la rupture de I'ensemble. D’autres
auteurs ont reporté 'endommagement de films mimeétalliques sur substrats polyimide par
décollement sous l'effet de contraintes de tenfititH94, ASS02]. En effet, les propriétés de
I'interface et du substrat jouent un rdéle importamt 'adhésion des films au substrat et peuvent
ainsi affecter leur tenue mécanique [BE96]. Coupstaal. [CGB+04] ont observé la formation
spontanée de cloques dans des films minces d’arsééppar pulvérisation cathodique sur des
substrats en silicium des la sortie de I'échamiille I'enceinte de dépot (mise a I'air). Dans le
cas de contraintes de compression équi-biaxiales,rapporte expérimentalement et par
simulation que la morphologie du flambage d'un fidl@posé sur un substrat compliant prend
différentes formes périodiques avec des géomeéareshevrons, en damier ou sous forme
hexagonale [BC11l, CBC+11]. La figure 12 illustrees| principaux mécanismes
d’endommagement des films minces sur substrat.

F 4 3
== Fissures superficielles
— aal
Propagation en réseau WJ&Z
| S ) Flambage
N )
- Endommagement du
[ substrat

————m - —  Délaminage de
| S— Ecaillage { bord
L

===
AU Décollement

(a) (b)

Figure 1.2 : Modes d’endommagement d'un film mince soumis & dontraintes (a) de traction et (b) de
compression [EH95].

En étudiant la fracture des matériaux a I'écheleamétrique, différentes questions se
posent : est-ce qu’il existe un effet de taille s&ircomportement fragile dans ce type de
matériaux ? Et quels sont les mécanismes qui Egiisse comportement ? Une étude par

dynamique des dislocations discrétes sur une s8teict en trois couches
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céramique/métal/céramique montre que la résistankze rupture du film métallique diminue
lorsque I'épaisseur du film métallique est rédutela a été observé expérimentalement pour un
film mince de cuivre dans le systeme Cu/TaN/SiOZ[SDC+06]. Il semble que lorsque
I'épaisseur du film est réduite, la déformation essaire a 'amorcage des fissures devient de
plus en plus grande [MCCC11]. Néanmoins, d'autrasumétres comme la microstructure et
I'état de surface des films, peuvent avoir unéugrice sur les mécanismes de fracture. Zhang et
al. [ZZTLO6] ont étudié par essai de traction urabxta fissuration de multicouches Cu/Ta
déposées sur substrat polyimide avec une épaids€l® nm pour chacune des couches de Cu et
de Ta. Les résultats montrent que la formation fikssires est le résultat de I'alignement des
joints de grains dans lesquels la déformation@sérment localisée. Cet alignement de joints de
grains est di au mouvement des grains par rotafopar glissement. Ce phénoméne est
préférentiellement activé lorsque la fraction voigoe des grains et le nombre d’interfaces
deviennent importants. Wang et al. [WNL+11] ont ey par microscopie €lectronique en
transmission que la propagation des fissures das$ilchs minces d’or nanocristallins s’effectue
par déplacements atomiques a partir de la poisiguja I'arriere de la fissure. Certains auteurs
n'ont rapporté aucune dépendance de la fracturélrde minces de nitrures en fonction de
I'épaisseur. En particulier, les auteurs observpr la résistance a la fracture est constante et
égale a celle du massif méme pour des films deqgesl dizaines de nanométres d’épaisseur.

Ceci peut étre une exception pour des matériagidsade type céramiques [MMBN98, MG11].

Les résultats de la littérature, résumeés ci-deseumtrent des différences dans la
détermination des effets de taille sur le compogrginmécanique des matériaux nanostructures.
En effet, les mesures expérimentales ou les modg&lstants restent limités et difficiles a mettre
en ceuvre pour obtenir une réponse mécanique preEssmatériaux a cette eéchelle. Néanmoins,
les études montrent aussi que la tenue mécaniquendeériaux nanostructurés est améliorée

grace a une limite d’élasticité et une résistanéeanique élevées.

|.2 Etudes expérimentales du comportement mécaniqudes films

minces en chargement multiaxial / biaxial

La fiabilité des systemes en couches minces efgnient dépendante de la performance
et de la bonne connaissance des propriétés méeanitps matériaux qui les composent. Ainsi
les propriétés mécaniques de ces matériaux dodtemtéterminées avec précision. Par ailleurs,

il existe difféerentes méthodes de caractérisatimmme la nano-indentation, le test de traction
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uni-axiale, I'essai de flexion. Cependant, ces wed#is ne décrivent pas les conditions réelles de
sollicitations auxqguelles sont soumis ces systesneservice. En effet, les matériaux composites
en couches minces sont soumis, tres souvent, aclilgements complexes lors de leur
utilisation. Ces états de chargement peuvent ébraposés de deux ou trois contraintes
principales. Ainsi, il est nécessaire de détermieezomportement mécanique sous des états de
contraintes multiaxiales. La plupart des étudeshamgement multiaxial concerne des matériaux
a I'état massif. Un état de chargement multiaxisi mis en ceuvre par combinaison de
chargements bi-axiaux. Trois formes principalesclaétillons sont généralement utilisées :
tubulaire, cruciforme et plaque. Les méthodessdtils pour produire des états de contraintes bi-
axiales sont résumées a :
- un chargement uni-axial combiné avec une torsiomrmal pression interne utilisant des
échantillons de forme tubulaire [CM93, KYNTO05, MDG®; et
- des essais bi-axiaux appliqués a des plaques oweaemtillons en forme de croix
[PGCTO5, BW08, ZGLR10, CM99, CCHMO01].

En ce qui concerne les films minces, I'essai deflgorent est largement utilisé pour
générer des contraintes équi-bi-axiales [JT96, GBEORS10]. L'essai de gonflement permet
la caractérisation du comportement mécanique dies fininces non supportés sur une grande
plage de déformation. En particulier, cet essaingéide déterminer le comportement mécanique
en déformation équi-bi-axiale. L'essai de gonflemear des coques de géomeétrie ellipsoide
permet de générer de contraintes bi-axiales aveatimdonné entre les contraintes principales
appliguées. Les essais en température sur desrfiimees déposés sur substrats offrent aussi la
possibilité de générer des contraintes bi-axialessdh la différence de coefficients de dilatation
thermique entre le film et le substrat. L'inconwenti de ce type d’essai est que le chargement

thermomécanique est accompagné d’'une évolutioa dedrostructure.

Loading ring
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Figure 1.3 : Dispositif expérimental utilisé pour la technégqde « ring-on-ring test » permettant I'applicatibes

contraintes équi-bi-axiales de tension ou de cosgiwa (a) de fagon continue ou (b) en alternaneiED6].
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Eve et al. [EHK+06] ont développé une techniquergdtant d’étudier la fatigue équi-bi-
axiale de films minces métalligues déposés surtmatbspolymeres. Cette technique, connue
sous l'appellation anglaise « ring-on-ring testitdjse des anneaux concentriques ; deux servent
a charger I'échantillon et deux autres de plust ggéimetre servent de support a I'échantillon.
Ainsi, des contraintes de tension et de compregséuvent étre appliqguées a I'échantillon de

facon continue ou alternative (figure 1.3).

Toutes ces techniques sont, néanmoins, restreintes seul mode de déformation : la
déformation équi-bi-axiale ou nécessitant une pedfmm particuliere des échantillons. La
traction bi-axiale d’'un échantillon de forme crucihe permet de contréler 'amplitude des deux
contraintes principales appliquées et d’explorasiaun domaine plus étendu dans le cas des
contraintes planes. En particulier, différents amtide contraintes principales peuvent étre
appligués aux branches d'un échantillon en formeciéx avec deux axes de chargement
indépendants. La figure 1.4 résume les différemi@shodes utilisées pour générer des états de
contraintes bi-axiales dans les films minces.

o,

Machine biaxiale m
P

Bulge test

Equi-biaxial
«ring-on-ring » t

Essai de traction uniaxial sur un
substrat revétu : effet du désaccord
de coefficients de Poisson

Figure 1.4 : Carte de chargement.

|.3 Revue des criteres d’endommagement dans les raaux

Dans le cas de chargements faibles, la déformafiom matériau est réversible. Elle est
dite élastiqgue. On constate expérimentalement,moent par essai de traction, que la relation
entre le tenseur des déformations et le tenseurcaasaintes est linéaire dans les matériaux

comme décrit par la loi de Hooke. Au-dela d’'un artseuil de contrainte, des déformations
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irréversibles apparaissent. On distingue celles feaguelles, le matériau reste continu de celles
qui, au contraire, correspondent a des fracturesrptures). Les premieres concernent les
matériaux ductiles et les secondes sont attribus@s matériaux fragiles. L’'étude du
comportement des matériaux est le plus souventdébodans le cadre d'une approche
phénoménologique ou macroscopique. Dans cette epprée comportement du matériau est
décrit par une surface de chafggui permet de délimiter le domaine de déformaétastique.
Cette surface est définie dans I'espace des categsaselon un critere qui est une description

mathématique de la forme de la surface :
f(o)=0,-0,=0 (I-1)

ol 0. est une contrainte équivalente calculée a pautiedseur des contraintes et go est une
contrainte limite égale, dans la plupart des cda,li@nite élastique du matériau en traction uni-
axiale. Le comportement du matériau est élastiquémire tant que la condition suivante est

satisfaite :

f(c)<0 ou f=0 et f<0O (I-2)

Plusieurs criteres ont été développés afin de mrétendommagement dans les
matériaux soumis a des chargements combinés. Deincigaux types de critéres
d’endommagement sont utilisés : criteres de pligstpour les matériaux ductiles et criteres de
fracture ou de rupture pour les matériaux fragif@eacun de ces criteres se divise en deux
formes : isotrope et anisotrope. Nous rappelonsirguhatériau isotrope est celui dont les
propriétés sont indépendantes du repére dans leglesl sont observées. A linverse, un
matériau anisotrope est celui qui possede diffésepropriétés en fonction de la direction de
mesure. Dans certains cas, un matériau polyciisfadlut étre localement anisotrope alors qu’il
parait macroscopiquement isotrope. L’isotropie glelsésulte généralement d’'une moyenne des
propriétés anisotropes des cristaux constituamhdéériau. La modélisation du comportement
mécanique des matériaux anisotropes peut s'effieétudeux échelles différentes. A I'échelle
microscopique, il s’agit de tenir compte des ddfé#ds mécanismes de déformation et de la
microstructure du matériau. Par contre, a I'écheléeroscopique, le comportement du matériau
est décrit par une approche phénoménologique dualgloNotre étude se situe dans ce cadre

d’approche.
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Dans la suite, une revue des critéres de plasgtite rupture proposés dans la littérature
est reportée méme si dans le chapitre IV nous ontdrons nos résultats expérimentaux

uniquement a deux de ces criteres isotropes.

1.3.1 Critéres de plasticité

Les critéres de plasticité proposés dans la littéeasont classés en deux catégories ; ceux
qui sont spécifiques aux matériaux isotropes ex cgu rendent compte de I'anisotropie initiale
ou induite dans certains matériaux. Cette pariigéesse donc a ces deux types de criteres.
Nous représentons le champ des contraintes en imt go matériau par un tenseur des
contraintes qui est représenté par une matricetsigmeé d’ordre 2 :

O-11 O-12 O-13
O Oy (1-3)

0=|0,,
O3 Oy Oz

Il existe un repére dans lequelest de la forme :

_|oy 0 O
o=/ 0 o0, O (1-4)
0 0 o,

Les contraintes dans ce repére sont les contrapriesipales qui correspondent aux

valeurs propres du tensear. Dans ce qui suit, nous utilisons la notation megite de Voigt qui

permet d’écrire le tenseur des contraintes sotmitae suivante :

0-1 Oll
0-2 0-22
— 0] 0]
o=| *|=| * (I-5)
0-4 023
O-5 0-13
(0) (0)

6 12

1.3.1.1 Critéres de plasticité isotrope

Critere de Tresca

L'un des premiers critéres spécifiques aux métacelui proposé par Tresca en 1864.
Il suppose que I'écoulement plastigue apparaitglés la valeur absolue de la contrainte de

cisaillement atteint une valeur critique :
| max(c,,6,,05) —min (01,02,(53)| =0, (I-6)
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Critéere de von Mises

Le critére de von Mises est considéré comme lérerie plus utilisé et mieux adapté que
le critere de Tresca pour I'étude des métaux pistadlins. Il fut établi en 1913. Selon von
Mises, le matériau se déforme de maniere plastigisglue I'énergie élastique de distorsion
atteint une valeur critique. Le critére est défiins I'espace des contraintes principales, par

I’équation suivante :

(01 - 02)2 + (02 - 63)2 + (63 - 01)2 = 2002 (I-7)

Critéere de Hreshey-Hosford

Une généralisation des deux criteres précédentdagstiée par le critere de Hershey-
Hosford :

n n n_ n
|csl—c52| +|02—03| +|(53—(51| =20, (1-8)

Il fut introduit par Hershey (1954) et Hosford (29711 est particulierement adapté a I'étude des
matériaux de structures cubiques centrés (CC)latoes a faces centrées (CFC). Le parametre
n (0sn<) permet d'ajuster la courbe aux résultats expémiaux et il est montré que la
valeur den dépend de la structure cristallographique du rieatéilEn particulier, les auteurs
proposent une valeur de égale & 6 pour un matériau de structure cubiqonge&et une valeur
de 8 pour un matériau de structure cubique a feeesées. Poun= &tn - o, on retrouve le
critere de Tresca alors que poar= € n= 4, on retrouve le critere de von Mises. Une

représentation graphique des criteres de Tresda wbn Mises est donnée par la figure 1.5.

o, G,

3

Tresca
von Mises

von Mises \

4

Tresca

(a) (b)
Figure 1.5 : Représentation du critére de Tresca et de vaedti (a) dans le plan(ou plan déviateur) et (b) dans le

plan de contraintes planes.
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Dans le planm, des déviateurs des contraintes ou les contraimgdsostatiques sont
nulles, le critére de Tresca est représenté paexagone et celui de von Mises par un cercle. La
surface de charge donnée par le critere de Hradbsford se situe entre les limites de von
Mises et de Tresca. Dans le cas de contrainteeglda forme des surfaces est réduite a un
polygone pour le critere de Tresca et a une ellpgse celui de von Mises. Il est important de
noter que les criteres décrits ci-dessus décrilemomportement des matériaux isotropes et
insensibles a une sollicitation de type hydrostetiq

1.3.1.2 Critéres de plasticité anisotrope

Certains matériaux sont anisotropes c'est-a-diie lgurs propriétés varient selon les
directions. Dans ce cas, des paramétres tenant teod® l'anisotropie du matériau sont
introduits dans les modéles de plasticite. Ces npairs, notamment les coefficients de
Lankford notés R sont déterminés a partir des mesures en traciinraxiale sur des
éprouvettes découpées suivant différentes directitamisotropie. Les coefficients de Lankford
sont obtenus en calculant le rapport de la défoomgilastique transverse sur la déformation

plastique dans I'épaisseur :

— Ctrans (|-9)

ou a est I'angle entre une direction d’'anisotropieaetirection de traction de I'éprouvette. Pour
des matériaux anisotropes, ces coefficients vadent en fonction de I'orientation donnée par
'angle a. Dans la pratique, on emploie un coefficient dsatriopie moyen calculé a partir des
trois coefficients obtenus pour les trois oriemtasi suivantes = 0°, 45° et 90°.

I:20 + 2R45 + RQO
4

R= (1-10)

La limite élastique en traction uni-axiale sera ifiéd en fonction de I'orientation et en

conséquence la forme de la surface de charge aussi.

Critere quadratique de Hill

Historiquement, le critére de Hill (1948) est lemier critére proposé qui tient compte de
I'anisotropie des matériaux. Ce critére est uneégg@disation anisotrope du critére de von Mises.

En particulier, Hill a considéré le cas d'un maériprésentant trois plans de symétrie
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orthogonaux c'est-a-dire un matériau orthotroperslla cas ou les axes d’orthotropie sont pris

comme repere, ce critére s’écrit sous la formeasue:
Flo,-0,) +Glo,—0,f +H(o, -0, +2Lo,” +2Mo,” +2No,” =1 (-11)

ou F, G, H, L, M et N sont des paramétres qui ¢areent le niveau d’anisotropie du matériau
et qui sont déterminés a I'aide des essais dedraet de cisaillement simples.

Il est a noter que ce critere considere gu'’il njyaa de différence de comportement entre traction
et compression c'est-a-dire qu'il n'y a pas d’eBauschinger. Dans le cas des contraintes planes

et en négligeant les termes de cisaillement, téreride Hill se réduit a I'expression suivante :

(G+H)o,?-2Ho0, +(H+F)s,” =1 (I-12)

En outre, si 'on admet que le matériau est trarsstement isotropéR = R), les coefficients de
Lankford sont indépendants de la direction d’amggme et I'expression précédente sera encore
simplifiée :

(01 + G2)2 + (1+ ZR)(Gl - 52)2 = 2(1+ R)Go2 (1-13)

Lorsqu’un chargement équi-bi-axial est appliquéepbtient une relation simple entre la

limite élastique en traction uni-axialg et celle pour une traction équi-bi-axialg:

o, = 1/1+2R o, (1-14)

Expérimentalement, il a été montré que le critéeeHill n’est valide que pour des

matériaux ayant R > 1. En effet dans le cas des @aluminium (ou R < 1), un comportement
qualifié d'« anormal » a été observé ou les rémutiat été a l'inverse des prédictions du critére
de Hill ; la limite élastique en traction équi-biiale est systématiquement supérieure a celle en
traction uni-axiale pour trois différentes orierdat par rapport a la direction d’anisotropie
[LDO5].

Critere non quadratique de Hill

Pour résoudre ce probleme, une amélioration darerpprécédent a été proposée par Hill

(1979) en généralisant la forme du critére a unetfon non quadratique :
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F| c, —c3|m +G|03—01|m +H|01—02|m +L|2c51—c52 —(53m (-15)

m m m
+M|202—(53—01| +N|2c53—c51—c52|

= GO

ou le parametre m est pris supérieur a 1. Ce eriterprend pas en compte le cisaillement. Par
conséquent, il n'est valable que dans le cas oulilestions principales des contraintes sont

confondues avec les directions d’orthotropie. Li,e de Hill est particulierement adapté aux

matériaux métalliques sous forme de toles.

Critere de Barlat

Barlat (1991) a développé un critére pour des ri@btéorthotropes soumis a des états de

contraintes quelconques [BLB91]. Ce critére esind@ar I'expression suivante :
1S.-S|" +[S, -S| +[S,-S|" =20," (1-16)

S, Set S étant les composantes d’un tenseur symétrigjutsfinie par

S =

I

0 (-17)

oU L est une matrice d'ordre 4 gue I'on peut écrirei@isant les notations de Voigt :

b+c b

pre 2 b g 0 0
3 3 3
_boate a2, 0o 0
_ 3 3 3
L= _C _a atb 0 0 (1-18)
3 3 3
0 o 0 f 0 0
0 o 0 0 g 0
0 o 0 0 0 h

Les coefficients a, b, c, f, g et h sont des canietacaractéristiques du matériau. Lorsque a = b =
c =f=g=h =1, on retrouve les criteres isot®ple Tresca ou de von Mises en fonction de la

valeur du parametre m.
Barlat et al. ont proposé depuis ce critére d’'autméteres en introduisant de nouveaux

paramétres permettant de modéliser le comportedenmatériaux anisotropes le plus finement
possible [BMC+97, CPB06].
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Critere de Karafillis et Boyce

Ce critéere, développé par Karafillis et Boyce (1998écrit le comportement d'un
matériau orthotrope par une fonction non quadratiqui s’appuie sur deux autres fonctions ;
et@ [KB93] :

(L-c)@ +cg, = 20, (1-19)
avec :

¢ =|S S, +[s, -S| +[s,-5/" (1-20)

@, =3"/[m +1)(|s["+[S" +[s)") (1-21)

S, S et § étant les valeurs principales du tenseur des @iotgis défini dans I'équation (1-17).

Les criteres de plasticité font I'objet d’une Iiiéure tres abondante et ils sont de plus en
plus performants particulierement pour modélisecdeportement des matériaux anisotropes.
En patrticulier, les criteres anisotropes font agpelusieurs paramétres qui sortent du cadre de
notre étude. Pour plus de détails sur les différentéres, les références suivantes peuvent étre
consultées [Meu95, Lub06].

[.3.2 Criteres de fracture

Dans le cas des matériaux fragiles, on s’'intéressgent a déterminer la résistance a la
rupture du matériau qui correspond aussi a sadimiélasticité. En effet, le comportement
général des matériaux fragiles est caractériséupadomaine élastique linéaire suivi d’'une

rupture brutale a une déformation relativementiégjle’est le cas des céramiques et des verres.

Critere de Rankine

Le critére la plus connu et le plus utilisé pouédire la fracture dans les matériaux
fragiles est celui de Rankine (1857) qui est nonaussi critere de la contrainte maximale.
D’aprés Rankine, la fracture du matériau intervigmand une des contraintes principales atteint
une valeur limite correspondant a la résistance rapture du matériau déterminée par un essai
uni-axial de traction :

maxo,,0,,0,)=0, (1-22)
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ou oy représente la résistance du matériau a la rupliuest a noter que ce critere prend en
compte la pression hydrostatique et considére, tlamas des matériaux anisotropes, que la
résistance du matériau a la rupture est différeseten le mode de chargement (traction ou
compression). Dans lI'espace des contraintes plémesirface de charge est représentée par un
carré comme le montre la figure I-6. Le critereRBnkine présente I'avantage d’étre simple a
appliguer mais l'inconvénient de négliger des mtdpbns éventuelles entre les différents
mécanismes de rupture, ce qui est souvent le casallecitations combinées.

Critere de Mohr-Coulomb

Le critere de Mohr-Coulomb (1773) délimite un chasams rupture et un champ ou le
matériau se fracture. Ce critére est basé surdades de Mohr ou la théorie développée par
Mohr suppose que la rupture du matériau surviemindue cercle de Mohr est tangent a la
courbe intrinseque de Mohr représentée dans ledadarontraintes de Mohr (contrainte normale
on, Contrainte tangentiell® par I'équation suivante :

r=C+o, tan(qo) (1-23)

La constante C correspond a la contrainte delleisgnt qui peut étre supportée par le matériau
sous contrainte moyenne nulle. L'angbalésigne le frottement interne du matériau. En ésrm
de contraintes principales, I'équation (I-23) siésous cette forme :

(0,-0,)+ (0, +0,)sing—2Ccosp=0 (1-24)

Dans le cas des contraintes planes, les conditankes valeurs limites des deux contraintes

principales pour lesquelles la rupture doit étréeévsont représentées sur la figure I-6.

Rankine A 92

Mohr-Coulomb \ o,

R

Figure 1.6 : Représentation du critere de Rankine et de Mihulomb dans le plan de contraintes planes.
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Il est a noter que ce critere tient compte de kEsgon hydrostatique et introduit une
dissymétrie traction-compression c'est-a-dire cmerdsistance a la rupture du matériau en
traction o; est difféerente de celle en compressien Le critere de Mohr-Coulomb est
particulierement utilisé dans le cas des matémmaattant en jeu des frottements (béton, roches et
sols).

Critere de Drucker-Prager

Le critere de Drucker-Prager (1952) est un critsotrope et dépendant de la pression

hydrostatique. En termes de contraintes principakesritere s’écrit :

\/%[(0'1 _0'2)2 + (0'2 _0'3)2 + (0'3 _0'1)2] =A+B (0'1 to, +0'3) (1-25)

avec les constantes A et B qui sont fonctions @ssstances a la rupture en traction et en
compression.

B = %(% j (1-27)

Critere de Tsai-Hill

Le critere de Tsai-Hill est utilisé pour modélid&gndommagement des composites
renforcés par des fibres. Dans le cas des cordmipkanes et ou les axes des contraintes
principales sont confondus avec les directions fidess, ce critere est établi par I'équation

suivante :
2 2 2
( 011 j +( 022 j _ 0110222 + 0122 :l (|_28)
JTS]. JTSZ JTSl JSS

oTs1, OTs2 €t oss sont caractéristiques du matériau et sont obtaniside d’essais uni-axiaux

(dans le sens des fibres et perpendiculairementilanes) et d’'un essai de cisaillement.

Critere de Christensen

Christensen [Chr05] a développé un critere d’endagement pour les matériaux

isotropes qui peut étre appliqué aux matériauxlragomme aux matériaux ductiles. Ce critére
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indique que I'endommagement se produit lorsqueelation suivante entre les contraintes
principales est accomplie :

(L _ij(al o, +o))+—L {1[(01 A -01)2]} -1 (1-29)

g, O, 0.0, 2

c

Pour les matériaux fragiles( < EOC)' on ajoute la condition suivante :

max(,,0,,0,) < 0, (1-30)

Pour les matériaux ductiles e o= oo, On retrouve le critere de von Mises. Dans les
autres cas de figures, I'ellipse représentant itérerdans le plan des contraintes principales sera

décalée vers les directions de compression.
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|.4 Objectifs de I'étude en cours

La compréhension du comportement mécanique des fitinces et des mécanismes de
déformation mis en jeu s’avére donc primordiale senlement pour améliorer les propriétés des
matériaux et leur fiabilité en service, mais ayssur répondre aux enjeux qui se posent en
science des matériaux, notamment sur la questida diation entre procédés, microstructures
et propriétés. Les matériaux composites en couafieses sont d’'un intérét technologique
considérable et la compréhension de leur comportenais-a-vis des états de contraintes
complexes est importante. Cependant, les méthasledappées, présentées dans la littérature,

sont limitées a des essais mécaniques de typexiatieas équi-biaxial.

L'objectif de cette étude est de déterminer le corgment mécanique sous chargement
biaxial contrélé des films minces de tungstene (W&no-structuré déposés sur substrat
polyimide. La nano-structuration du tungsténe esttrdlée en employant la méthode de dépot
en multicouches avec le cuivre (Cu) comme coucherrmédiaire étant donné que ces deux
matériaux (W et Cu) sont immiscibles a I'équilibhermodynamique. Le tungstene a été choisi
pour cette étude comme matériau modéle car il astldment élastiqguement isotrope ce qui
permet d’analyser son comportement mécanique sabgyaité au niveau du choix des modeles
d’interaction entre grains et de valider le dispbsynchrotron développé. L'instrument original
congu et élaboré au cours d’'un projet ANR Pnan@%22009) a permis de réaliser au cours de
ma these les premiers essais de déformations &lieaxcontrélées in-situ sous rayonnement
synchrotron (chapitre 1l et 1V). L'endommagementl'évolution de la limite d’élasticité du
tungsténe nano-structuré ont pu ainsi étre étynldés plusieurs chemins de chargement non-
équi-bi-axiaux symétrigues (un ratio des contrainfaincipales constant). Les résultats
expérimentaux seront ensuite confrontés a degeasig@mples des matériaux isotropes (Rankine

et von Mises) dans le chapitre IV.
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Chapitre |l

Elaboration et caractérisation initiale des nano-

composites W/Cu

Dans ce chapitre, nous présentons les techniguesisentales qui ont été utilisées pour
élaborer les nano-composites W/Cu ainsi que celiéisées pour la caractérisation initiale. La
premiére partie décrit la méthode employée polamb@ration de nos échantillons, en particulier
celle adoptée pour la préparation des éprouveteedratction cruciformes. Ensuite, nous
rappellerons le principe de la pulvérisation iomgtechnique de dépot exclusivement utilisée
dans ce travail. Les conditions de dép6t choisies pssurer la nano-structuration du composite
W/Cu seront détaillées. La seconde partie portéesuiechniques expérimentales ayant servi a la
caractérisation de la microstructure initiale desd minces. La profilométrie a été utilisée pour
la mesure de I'épaisseur des films et I'évaluatiea contraintes macroscopiques par la méthode
de la courbure. Différentes techniques utilisantdgonnement X ont été aussi utilisées. La
diffraction des rayons X a permis de déterminerpeases, la texture cristallographique et les
microdéformations dans les films minces. La rétiattrie X a été employée pour mesurer la
période et/ou I'épaisseur totale des films mindes.composition chimique des films a été
déterminée par spectrométrie EDX. Enfin, la morpb@ — nanostructuration - et la structure
locale des couches ont été étudiées par la teahnigua diffusion centrale en incidence rasante
(GISAXS) et par spectroscopie d’absorption X (EXAFSes caractéristiques morphologiques,

structurales et chimiques des systémes étudiésémunnées a la fin de ce chapitre.
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Elaboration et caractérisation initiale des nanoyoosites W/Cu

1.1 Elaboration des échantillons

Ce travail de thése concerne I'analyse du compam¢mécanique de films minces de
tungsténe nano-structuré. La stratégie adoptéequmirdler la taille des cristallites de tungsténe
est d’introduire du cuivre entre les couches sisple tungstene par une méthode de dépdbt
séquentielle permettant une stratification a I'deheanométrique. Ce choix est basé sur le fait
gue le tungsténe et le cuivre sont des matériaurisaibles a I'équilibre thermodynamique,
minimisant ainsi des effets de mélange qui pountage produire aux interfaces (les dépbts étant
hors équilibre). Pour plus de détails, la thes8algtiste Girault peut étre consultée [Gir08]. Des
couches minces de tungsténe pur et de cuivre pguétéraussi étudiées afin de comparer leurs

réponses mécaniques respectives a celle du sys#ge

1I.1.1 Préparation des substrats

Les films minces ont été déposés sur divers subglmtaille et géométrie adaptées a la
technique expérimentale. Pour les caractérisatinitmles, trois types de substrats ont été
utilisés : deux sont issus de monocristaux deigiticorienté (100) comportant un oxyde natif en
surface et un troisiéme en Kapfoe premier substrat (de silicium) est une po(B20 mm?)
de 200 pm d’épaisseur destiné a I'évaluation desramtes macroscopiques des films minces
par la méthode de la courbure. Le deuxieme sub@etsilicium), de forme rectangulaire
(20x15 mm?) et de 650 um d'épaisseur, a servi dfigrehtes mesures par diffraction des
rayons X ainsi qu’a la mesure de I'épaisseur tadalélm par profilométrie mécanique. Enfin, le
troisiéme substrat en Kapfdrde forme rectangulaire (10x15 mm2) et de 125 [épaisseur, a
permis de réaliser les analyses par spectroméDi Ee dernier choix de substrat a été adopté
car I'analyse EDX sur un substrat de Si n’a pasped’avoir des mesures précises étant donné

que les signaux de Si et de W sont convolués.

En ce qui concerne les essais de traction, desnégttes cruciformes en Kapfdont été
utilisées. La géométrie des éprouvettes a été materafin d’obtenir un champ de déformation
homogene au centre de celles-ci. Pour détermisedil@ensions optimales, un modele a été
développé au moyen d’'un code par éléments finige@tude par éléments finis et les résultats
obtenus seront détaillés dans le chapitre Ill. igure Il.1 présente les dimensions des
éprouvettes utilisées pour les essais de tracii@xible. Le choix du substrat en Kapfofun
polyimide développé par la société DuPont de NesT®ra été dicté par ses caractéristiques

exceptionnelles dont une résistance élevée addana une conductivité électrique basse et une
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Elaboration et caractérisation initiale des nanoyoosites W/Cu

grande stabilité jusqu’a 350°C étant donné quersgérature de transition vitreuse se situe vers
360°C. En outre, ce type de polymére est utilisésdiifférents domaines, notamment dans la
microélectronique étirable. Des feuilles de Kaft&®0 HN (300x300 mm2), de 125 um
d’épaisseur, ont été fournies par la société GobmieCes feuilles sont ensuite usinées afin
d’obtenir des éprouvettes en croix. L'élaboratiars @dprouvettes a été effectuée par Yannick
Diot, technicien micromécanique dans le départerRéysique et Mécanique des Matériaux de
I'Institut Pprime, qui a concu un dispositif dédiérmettant la découpe des éprouvettes ; les
feuilles de Kaptofi (par paquet de cing) sont serrées entre deux gadfaluminium au niveau
des trous crées sur les quatre branches afin drégit'elles ne glissent. Ensuite, les feuilles de
Kaptorf et les plaques d’aluminium sont usinées selordieensions choisies & I'aide d’une

fraiseuse.

200

100

) &
// x/
7 >/
\¢ /
= ft 7 ©
e @ —-—c—mr—mm— - — - ] —————em e —ﬁ;f 2

100

Figure 1.1 : Géométrie des éprouvettes de traction utiliggpsgés exprimés en mm).

Les substrats ont été nettoyés dans un bain dizeé&ous ultrasons pendant 10 minutes
et séchés sous flux d’argon. Les différents sutsstillisés sont ensuite introduits simultanément
dans la chambre de dépét. Cependant, la taille é@w@suvettes cruciformes ne permet
d’introduire qu’'une seule éprouvette a la fois.aPablement au dépot, I'éprouvette cruciforme
est placée dans un porte échantillon spécifiquewcour I'alignement et le placement de celle-
ci sur la machine d’essai bi-axial (voir annexell.porte-échantillon congu par Yannick Diot
permet de ne déposer le film métallique qu'au eede I'éprouvette de KaptBrsur une zone

38



Elaboration et caractérisation initiale des nanoyoosites W/Cu

circulaire de 20 mm de diamétre. La figure 11.2 fmerle substrat en KaptBrinstallé dans le

dispositif spécifique aux éprouvettes cruciformes.

(b)

Figure 11.2 : Porte-objet spécifique aux éprouvettes crucissrfa) avant et (b) aprés dépbt.

11.1.2 Pulvérisation ionique

Nous utilisons la méthode de dépbt physique enepkiapeur (PVD : Physical Vapour
Deposition) qui est largement employée pour lai€ation des films minces. En particulier, la
pulvérisation ionique est considérée comme une odétldle choix pour déposer différents types
de matériaux notamment les matériaux réfractairgspqssedent une température de fusion
élevée. Le procédé de dépdt par pulvérisation igniqonsiste a éjecter de la matiére par
bombardement d’'une cible (constituée du matéride@oser) avec des particules énergétiques.
Ces particules sont en général des ions d’argdrisus du plasma créé par I'application d’une
différence de potentiel entre la cathode (la cilde)’'anode (le substrat) placées dans une
atmosphére raréfiée (sous vide). Le schéma deipeire la pulvérisation ionique est présenté
sur la figure 11.3.

Ce type de dép6t offre plusieurs avantages donbanee adhérence des films minces au
substrat malgré la présence de contraintes de ewsipn élevées au sein des films. Nous
verrons par la suite que cet état mécanique rédgpdumet au film de supporter des déformations
en traction importantes. On peut ainsi étudiersmnportement mécanique sur un domaine plus

étendu.
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1 Entrée du
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Figure 11.3 : Schéma résumant le principe de la pulvérisataiyue.

Le systeme choisi pour cette étude est, comme épgicédemment, du tungstene nano-
structuré. Le cuivre est introduit dans la matdegtungsténe pour contrdler la taille des grains et
la texture cristallographique du tungsténe selatirkection de croissance. Une faible quantité de
cuivre est introduite afin de minimiser un effetrdélange aux interfaces entre le tungstene et le
cuivre qui est favorisé par le mécanisme d’'« atopeening » (« martélement atomique » en
francais) propre aux techniques énergétiques corampulvérisation ionique. La quantité
optimale de cuivre nécessaire a la nano-structuratés couches de tungsténe a été étudiée par
Baptiste Girault dans le cadre de sa these [GEC3VYB+06, Gir08]. Il a observé que pour des
sous-couches de tungstene de 3 nm d’épaissetrpdlirction d’'une quantité de cuivre entre 0,5
et 1 nm permet la stratification de la couche daegrésence d’'une seule phase et d’'une seule
composante de texture-W{110}. Le systeme W/Cu 3/1 a donc été retenu puire étude. Par
ailleurs, des observations par microscopie élemjtn en transmission sur des coupes
transverses de ces échantillons et des mesurds fgahnique GISAXS ont réveélé une structure
discontinue des sous-couches de cuivre sous laefofagrégats de taille nanométrique. Il est
clair que cette morphologie particuliere ne perpet de mesurer la déformation du cuivre par
diffraction des rayons X (faible fraction en volumelL’épaisseur totale des films a été fixéee
entre 140 et 240 nm afin d’éviter le délaminagecdax-ci du fait de la présence de fortes
contraintes résiduelles de compression. Ceci noymse donc de travailler avec un faible
volume diffractant qui nécessite alors I'utilisatid’'un rayonnement intense synchrotron pour

réaliser des mesures précises et fiables.
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Tous les dépdts ont été réalisés par pulvérisatoigue sur la machine de dépbt
NORDIKO-3000 (figure I1.4) sous la responsabilit Ehilippe Guérin, ingénieur de recherche a
I'Institut Pprime. Les dépots ont été effectuégrpérature ambiante en pulvérisant la cible du
matériau & déposer avec des ionsaacélérés avec une énergie de 1,2 keV. Les stdbétedent
fixés sur un porte échantillon tournant pour honmagger les films. La pression dans I'enceinte
avant dépot était de 7xE0Pa alors que la pression de travail au cours deolasance des films
était de 17 Pa. Les vitesses de dépéts, préalablement calilpaeréflectométrie des rayons X
via les épaisseurs déposées des éléments purggsdes a 0,8/s? pour le tungstene et 0s
! pour le cuivre. Des mono-revétements homogéndsrigsténe et de cuivre de référence ont

été réalisés pour comparaison aux composites W/Cu.

Cibles Neutraliseurs d’ions

Porte cibles Canon aions

d d’Ar

Canon aions

d'assistance & | Echantillons

Volet de Porte substra

protection

Figure 1.4 : Machine de dép6t par pulvérisation ionique NORO43000 : vue de l'intérieur de la chambre de

dép6t montrant les différents éléments dont legpsubstrat avec les échantillons.

Les caractéristiques nominales des dépbts qui sétodiés en traction par la suite sont
présentées dans le tableau 1l.1. Les échantilltundié®s sont classés par date de dépdt afin de
distinguer les dépobts ayant été élaborés dansahebtions similaires mais susceptibles d’avoir

des caractéristiques finales différentes.
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e chantilion Ddaét(peacie Epaisseurs nominales (nm) Nombre de

(aammi) | tw | te | A | g | Periodesn
W/Cu 100604 3 1 4 240 60
W 100706 150 - - 150 1
Cu 100707 - 200 - 200 1
WI/Cu 100708 3 1 4 152 38
W/Cu 110215 3 1 4 152 38
W/Cu 110217 3 1 4 152 38
W/Cu 110218 3 1 4 152 38
W/Cu 110322 3 1 4 152 38
WI/Cu 110323 3 1 4 152 38
WI/Cu 110324 3 1 4 152 38
WI/Cu 110328 3 1 4 152 38
WI/Cu 120305 3 1 4 152 38
W/Cu 120306 3 1 4 152 38
WI/Cu 120308 3 1 4 152 38

Tableau 1.1 : Caractéristiques nominales des dépbts étudiésst le nombre de répétitions)'épaisseur totale du

film, A I'épaisseur d’'une période et'€paisseur de la couche de I'élément i.

1.2 Caractérisation des échantillons

[1.2.1 Profilométrie mécanique

La profilométrie est une technique qui consistéf@ctuer un balayage sur la surface de
I'échantillon par une pointe en contact avec celleta variation de hauteur de la pointe
renseigne sur la topologie de I'échantillon danglen vertical. Un balayage effectué sur un
substrat revétu comportant une partie masquée peledépbt (c'est-a-dire sans dépot) permet
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de déterminer I'épaisseur du film mince a partitalbauteur de la marche obtenue entre la zone
revétue et la zone masquée. Cette technique peannsdi de déterminer les contraintes
résiduelles macroscopiques dans le film mince &rpdes profils de courbure de I'échantillon
mesurés avant et apres dépot. A partir de ceslrégs rayons de courbure respectifs sont
déterminés et en appliquant la formule de Stoney ([EL), la contrainte macroscopique dans le
film peut étre calculée :

2
of = Es & .| 1 _1 (I1.1)
1-v, 6 |R, R

av ap

AN

ou

R, et R, sont les rayons de courbure avant et apres depot,

e ete sont les épaisseurs du substrat et du film,

E; estle module d'Young du substratigt est le coefficient de Poisson du substrat.

Pour un substrat de silicium orienté (100), la uatmlES est égale a 180,5 GPa.

Le rayon de courbure de I'’échantillon est déternp@aéla formule suivante :

2 2
NN . (I1.2)
4 8f

ou L est la longueur du profil et est la fleche obtenue.

Il est important de noter que la méthode de Stgeeynet de déterminer une contrainte
moyenne dans le film, et ce, en se basant surimestdiypothéses. Cette méthode suppose
notamment que le film présente un état de contraiptanes. En outre, I'épaisseur du film doit
étre faible par rapport a celle du substrat. Liiété&le cette méthode réside dans sa simplicité et
sa rapidité de mise en ceuvre et du fait que laaesance des propriétés mécaniques du film

déposé n'est pas nécessaire, mais uniquement dalksbstrat.

Le profilomeétre utilisé est un Dektak® lla compamttaine pointe de grande dureté dont
la force d’appui sur la surface de I'échantillom iegérieure a 10 mN. La sensibilité verticale est
de 10 nm. Les mesures d’épaisseurs ont été eftectaéartir des marches réalisées sur des
substrats de Si de 650 um d’épaisseur tandis guadsures de contraintes macroscopiques ont
été effectuées sur des poutres de Si de 200 praigs&ur avec des dimensions de 'ordre de 5 x

20 mm?2. Les résultats de ces mesures sont regraapéde tableau 11.5.
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11.2.2 Diffraction des rayons X au laboratoire

La matiere cristallisée est constituée d'un arramge périodique d'atomes. Cet
arrangement est décrit par des plans cristallogyapk définis par une distance inter-réticulaire
d en fonction des indices de Miller (h, k, I). Ldfrdction se produit lorsque les rayons X
diffusées par les atomes interferent entre euxadenf constructive (figure 11.5). Ce phénomene
se traduit par la loi de Bragg qui s’écrit :

2d sin@=nA (11.3)

n étant I'ordre de diffraction® I'angle de diffraction (ou angle d’incidence) xtla longueur

d’onde des rayons X.

Figure 11.5 : lllustration de la loi de Bragg.

Dans la pratique, on utilise la relation suivante :
2d sinB =A (1.4)

ou l'ordre de diffraction est introduit dans leslices de Miller. C’est cette relation dite relation

de Bragg qui sera utilisée par la suite.

La technique de diffraction des rayons X permetsiaide caractériser ['état
microstructural d’'un échantillon polycristallin €& de fagcon non destructive. Elle permet
notamment l'identification des phases cristallipegsentes dans I'échantillon, la détermination
de la répartition des orientations des cristallitasnesure des contraintes et des épaisseurs. Ces
différentes mesures sont détaillées par la suitepeitisant chacune des configurations

expérimentales utilisées pour y parvenir.
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11.2.2.1 Diffraction aux grands angles

Analyse des phases

L’analyse des phases constituant les échantilloéte aéalisée sur le diffractométre a 4
cercles Bruker D8, équipé d'un tube a anticathoelecuivre présentant un foyer linéaire, en
montage Bragg-Brentan®-¢0). Deux types d’échantillons ont été principalemamalysés ; un
échantillon de tungstene homogéne et un compositeuVj3/1]. L'objectif principal de cette
analyse est d’identifier la présence ou non denks@3 du tungstenel3tW) au sein des couches
déposées. En effet, la présence de la phase ni¢d3t@d/ conjointement a la phase stabléVv
peut compliquer I'analyse des tests mécaniquesadudé la convolution de certains pics de
diffraction issus des deux phases et de la dift&esignificative de leurs comportements

meécaniques respectifs [Gir08].
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Figure 1.6 : Diagrammes de diffractio®-26 obtenus pour : (a) W 150 nm et (b) W/Cu 3/1. ligads verticales
indiquent les positions attendues des pics deadiffon pour les deux phases du tungstene seldithes standard

ICCD — PDF N° 4-806 poux-W et N°2-1138 pouB-W. Le diagramme (b) est décalé verticalement.

La figure 11.6 montre les diagrammes de diffracth86 obtenus sur nos échantillons. On
observe une contribution importante de la pla¥e pour le film de tungsténe pur alors que des
modulations générées par la stratification sonteri@ent visibles pour I'échantillon W/Cu. Des
mesures complémentaires a faible angle d’incidemaetrent que les deux types d’échantillons
sont texturés. La figure 1.7 présente un exemglees diagrammes de diffraction pour le film

mince de W. En particulier, nous constatons parparaison entre les différents diagrammes
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que la phas@-W présente majoritairement des cristallites ayaats plans diffractants {100}
orientés parallelement a la surface. La ph&as# présente donc une texture de fibre {100}.
L’analyse de la texture de la phas&V dans le film mince de W et dans les composité€ W
sera développée ultérieurement. Nous montrerondagpbasen-W dans le film mince de W

présente une texture de fibre avec deux composéhid$ et {110} alors que les composites

W/Cu [3/1] présentent une seule composante dertegtifibre {110}.

300
o-{110} et B-{210}
250 % x 0/20
*x o Q=5°
—~ [ X
~ 200 i
5 x X
\ - X
2 150 ;X
3 X
£ 100
= B-{200} ¥ X
X o

20 (9

Figure 1.7 : Diagrammes de diffraction obtenus pour le filrmee de W (150 nm) Q2 est I'angle d’incidence des
rayons X.

La proportion volumique de la phaBepeut étre déterminée en comparant les intensités
intégrées des pics de diffractierW et B-W. Dans le cas d’'un échantillon polycristallin de
texture isotrope dans chaque phase i 1 @u B), l'intensité intégrée d’'un pic de diffraction
correspondant a une famille de plans {khl} est prtipnnelle au pouvoir de diffractioP

provenant des domaines cohérents de volume tgtalyaht leurs plans {hkl} en position de
Bragg :

P =K (v, v, 2 M, (hkl)|F (hkl)’ LP (11.5)

ou v est le volume de chaque maille éléementairest la longueur d’onde des rayons X (M)
est le facteur de multiplicité de la raie (hkl),(hkl) est le facteur de structure :
F(hkl) ==, f exd2in(x,h +y,k +z])], fi étant le facteur de diffusion d&"f atome et x i, z
sont les coordonnées dil' atome dans la maille. LP est le facteur de paltice de Lorentz :

LP =1+ cos20/sinfsin2.
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A partir des intensités intégrées d'un pic de laggo et d'un pic de la phasp, notées
respectivementlet i, nous pouvons évaluer la fraction volumique dghase :
I

A PB)  _ I
e W)_va+vﬁ_P(B)+CP(a)_|B+C|a

(11.6)

La constante C est calculée au moyen de I'équdlicn). Dans notre cas, C est égale a 2.

Etant donné que les différentes phases au seiiindumince de W sont texturées, il est
difficile de déterminer la proportion volumique deacune des phases avec précision. Toutefois,
sachant que la phafeest de texture {100}, nous pouvons négliger lgoprtion volumique des
plans 3-{210} et nous considérons ainsi que le pic derddfion a B ~ 40° représente
majoritairement la diffraction des plans{110}. Les raies utilisées pour le calcul sont ddaf-
{200} et la a-{110}. Nous trouvons a travers ce calcul que lag#fd représente environ 11 %

du volume total.

Texture des films

La texture au sens cristallographique du termeésste la répartition des orientations
cristallines dans un matériau polycristallin. Langaissance de la texture cristallographique,
notamment dans le cas des films minces est primierdiar elle influe sur les propriétés
physigues et mécaniques des matériaux. La détetioninde la texture d’'un échantillon passe

donc par I'évaluation des orientations préférelg#eties cristallites constituant I'échantillon.

L’analyse de la texture des films minces a étéigéalpar diffraction des rayons X a
I'aide du diffractometre 4 cercles SEIFERT 3000 XRR source est un tube a anticathode de
cuivre en montage ponctuel muni d’'un filtre de eicfpermettant de supprimer la raig ¢t Cu)
et d'un collimateur de 1 mm de diamétre. Une fatded mm de largeur a été placée devant le
détecteur. On définit la direction des mesuresypavecteur normal aux plans diffractant (hkl)
qui est décrit par deux anglgset s (figure 11.8). L'angle$ correspond a une rotation azimutale
autour de la normale a la surface de I'échantildars que I'angley correspond a une

déclinaison des plans diffractant par rapportsuldace de I'échantillon.

Des balayages ah ont été effectués principalement sur la raie {1dl@}la phase: du
tungstene pour le film mince de tungsténe homogétes composites W/Cu. Pour le film mince

de cuivre homogeéne, des balayageg)emt été réalisés sur la raie {111} du cuivre.
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La figure 11.9 montre des diagrammes intengitéffectués sur les pics de diffractiar{110} du
tungsténe pour deux types d’échantillons a savoifilm mince de tungsténe et un composite
W-Cu [3/1] déposés sur des substrats de siliciunmanastallins. Les maxima d’intensité
observés sur les balayagesueindiquent la présence d'une croissance préfétengelon des
directions cristallographiques particuliéres ditii®ctions de pble. Ces courbes sont similaires
pour différents anglee comme le montrent les figures de poéle réaliséesBpaptiste Girault
[Gir08] sur le pic de diffractiorn-W {110} sur des échantillons similaires (figurelld). La
symétrie circulaire enp indique une isotropie des orientations cristaflirdans le plan de

croissance (texture de fibre).

S o,
P>
W
L,
7/
S,

Sl/ L,

Figure 11.8 : Définition des repéres liés a I'échantillon (&)au laboratoire (L) et des angléset Y liés a la

direction de mesure.

Les courbes intensitg-(figure 11.9) représentent des coupes des figdeegble selon une
direction donnée. Pour chacun des échantillons (W et W/@a)s observons un pic central
(w=0°) qui témoigne de la présence de grai\/ ayant leurs plans diffractants {110} paralléles
a la surface de I'échantillon. La courbe intengit€orrespondant au composite W/Cu montre
deux pics symétriques par rapport au pic centgal=a+/—60°. Ces deux pics correspondent aux
plans {110} faisant un angle de 60° par rappor &drface de I'échantillon. Cet angle est celui
que font les plans (110) et (011) de la famille dizsis {110} au sein d’'un cristal de structure
cubique. Les couches de W de I'échantillon W/Cus@néent donc une texture de fibre d’axe
[110]. Cependant, le film mince de W pur présergaxdpics symétriques par rapport au pic
central se situant @ = +/-35°. Ces deux pics correspondent aux plah®¥faisant un angle de
35° par rapport a la surface de I'échantillon. @egle correspond a celui que font les plans

{110} et {111} d’'un cristal de structure cubiquee€ derniers pics montrent donc la présence
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d’'une deuxieme texture de fibre d’axe [111]. Enreules intensités des différents pics refletent
qualitativement la présence d’'une plus grande ptmpo volumique de grains-W orientés
{111} que de grains orientés {110}. Le film mincee dV présente donc deux orientations
préférentielles majeures des graimdV selon les fibres d’axes [110] et [111]. Le focmhtinu
correspond a une orientation aléatoire des plad®Xlet par conséquent, a une composante
isotrope du tungsténe-W. Pour la phas@-W, une mesure du méme type montre la présence
d’une texture de fibre {200}.
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Figure 11.9 : Courbes intensité-sur le pic de diffractiom-W {110} pour les échantillons de W et W/Cu.
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Figure 11.10 : Figures de pdle (a gauche) et figures de pMerges (a droite) réalisées sur le pic de diffosati-W
{110} des échantillons : (a) W/Cu [3/1], (b) W/CB/(,5] et (c) W/Cu [3/0]. Sur les figures de pdlanneau de
I’échantillon W/Cu [3/1] est localisé y=60°. Pour les autres échantillons, les anneauxespn35° [GEC+11].

L’'analyse des figures de pble permet de détermlasr fractions volumiques des
différentes composantes de texture (tableau IL23.figures de pdle inverses présentées sur la
figure 11.8 révele un renforcement de la composaletéexturen-W [111] lorsque la quantité de
cuivre diminue. Cette deuxieme composante de texser développe en-dessous d’'un certain
seuil de cuivre évalué a 0,6 nm [GEC+11].

Fractions volumiques (%)
Echantillons W W W VY sotrope
{111} {110} {331} {221}
WI/Cu [3/1] 1,5 51 2 5,5 40
W/Cu [3/0,5] 43 12 6 2 37
W/Cu [3/0] 27,5 9 3 3,5 57

Tableau 11.2 : Fractions volumiques des composantes de texteseéchantillons W/Cu [3/1], W/Cu [3/0,5] et

W/Cu [3/0]. Une deuxiéme composante de texturalde é-W {111} apparait lorsque I'épaisseur des sous hesac
de Cu diminue [GEC+11].
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La figure 11.11 montre un balayage greffectué sur le pic de diffraction {111} du cuivre
pour le film mince de cuivre déposé sur un substeasilicium monocristallin. Le pic central
révele la présence d’'une texture de fibre d’axd]perpendiculaire a la surface de I'échantillon.
Nous observons aussi des pics a des angkes-/—70,5° qui correspondent aux angles existants
entre les plans (111) et (-111) de la famille desig{111} au sein d’'un cristal de structure
cubique. Le film mince de cuivre présente donc légére composante de texture de fibre d’axe

[111]. Cependant, le film est majoritairement denposante de texture isotrope.
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Figure 1.11 : Courbe intensité sur le pic de diffraction Cu {111} du film minceedCu pur (intensité brute).

Lors d’'un dépbt par pulvérisation ionique, il eséyu qu’'un matériau cubique centré
développe une orientation préférentielle {110} algu’un matériau cubique centré présente une
orientation préférentielle {111} pour des raisons thinimisation de I'énergie de surface
[GEKO2, OLWY06, ZZTLO6]. Dans cette présente étutke,phase de tungsténe (matériau
cubique centré) au sein des composites W/Cu peeseet texture de fibre [110] comme attendu.
En revanche, le flm mince de tungsténe (sans elidéveloppe une deuxieme composante de
texture [111]. Le développement d'une telle texture peut donc étre expliqué par la
minimisation de I'énergie de surface seulementpiésence d’'une double texture a été rapportée
par Wei et al. [WHW+02] dans le cas des films mimige cuivre déposés par pulvérisation
magnétron. Cela a été expliqué par la différenémeatgie de déformation des différents plans
liée a I'anisotropie élastique du cuivre. Etant midrmue le tungsténe est un matériau isotrope
élastiquement, cette explication ne peut s’'appliglens notre cas. Dans le cadre de sa thése
[Gir08], Baptiste Girault a montré que la composade texture [111] disparait lorsqu’une

quantité donné de cuivre est déposée (au-deldbdent), entre les sous-couches de tungsténe.
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L’'analyse par GISAXS de différents systemes W/Cacaune épaisseur constante de
tungsténe de 3 nm et une épaisseur de cuivre @mrd nm a montré une structure particuliére
des sous couches de cuivre. En effet, le cuivieosee sous forme de nanoparticules dispersées
dans la matrice de tungsténe avec une distribitoomogéne dans le plan. Certaines études ont
rapporté que la rugosité des sous couches danssled’an systeme en multicouches peut
influencer le développement des orientations dessance [MRVO06]. L'effet de rugosité induit
par les inclusions de cuivre peut aussi étre négligs lors que les différents systemes étudiés
présentent une discontinuité des sous-coucheside . cDes mesures par GISAXS ont été aussi
réalisées dans le cadre de ce travail et ont momiéstructure identique dans le cas du systéme
W/Cu [3/1]. L'influence de la phag®-W est aussi exclue du fait que la composante xteree
[111] est présente dans chacune des deux systémasts : W/Cu [3/0,5] qui ne contient pas de
phasep-W et W/Cu [3/0] qui contient de la phaBeW en grande proportion. L’'analyse des
contraintes résiduelles a réveélé une relaxatioooméraintes (d’un GPa) associée a la disparition
de la composante de texture [111]. Un effet de lsat®n ionique sur le développement des
textures a été proposé par Dobrev [Dob82]. Lord'idgact entre une particule énergétique
incidente et le réseau cristallin, la dissipaticéndrgie peut s’effectuer par recristallisation
partielle ou par création de défauts consécutifs @llisions. Un réarrangement atomique des
cristaux peut se produire et permettre ainsi laistdlisation des cristaux moins favorablement
orientés mais plus fortement affectés par l'irrtidia Les directions de canalisation de plus en
plus favorables pour un matériau cubique centré gdd], [100] et [111] respectivement. Par
conséquent, la croissance d'un matériau cubiqudréesieffectue selon la direction de
canalisation la plus favorable [111]. En outre pdés Thornton et Hoffman [TH89], la création
de défauts augmente le niveau de contrainte rddlie développement de I'orientation [111]
permet donc de diminuer la densité de défautsnsi Aimiter les contraintes résiduelles au sein
du matériau. L'incorporation du cuivre avec unerjité de plus en plus importante permet de
minimiser encore plus la contrainte résiduellg. # donc une compétition entre la minimisation
de I'énergie de surface (favorisant la direction aleissance [110]) et la minimisation des
contraintes résiduelles (favorisant la directioncda@issance [111]). La relaxation de contrainte
associée a la disparition de la composante der&eXfill] peut étre due a la formation de
solution solide W(Cu) au sein de I'échantillon. Efiet, dans le cas des dépdts PVD, des
mélanges peuvent se former aux interfaces entre deatériaux qui sont immiscibles a
I'équilibre thermodynamique [Ma05]. Des effets chjoes aux interfaces pourraient ainsi
modifier les énergies de surface. Ouyang et al. [@U6] ont observé par simulation

moléculaire 'augmentation du coefficient de diffusatomique du cuivre dans les sous-couches
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de tungsténe lorsque I'épaisseur (et par consédadaille des grains) est réduite. Ceci affecte
considérablement la solubilit¢ du systeme [OTWYOGe phénoméne a été confirmé
expérimentalement par Villain et al. [VGB+07] podes multicouches W/Cu. Girault et al.
[GEC+11] proposent un autre phénomeéne (que celuditfasion) se produisant pour une
épaisseur de cuivre au dela de 0,6 nm : l'adsarpdio cuivre sur les surfaces de tungsténe
conduisant a I'anisotropie de I'énergie de surfa#iasi, en-dessous du seuil (0,6 nm de cuivre),
la phase de W présente un mélange de texture Buaiffusion du cuivre dans le tungsténe. Au-
dessus de ce seulil, la quantité de cuivre devidfisante pour limiter la formation de la texture
de fibre d’axe [111].

Analyse des contraintes résiduelles

La détermination des contraintes résiduelles pfiradtion des rayons X au sein d’un
échantillon polycristallin se base sur la mesunend’ déformation élastiqueelfyy Suivant la
direction définie par les anglds et {. La déformation élastique et homogéne des ciigtsill
constituant I'échantillon entraine une variationldealistance inter-réticulaire qui correspond a
un déplacement de la position des pics de difipacselon la loi de Bragg. Ainsi, en utilisant la

définition rationnelle, la déformation mesurée stéc

d iné,
(&}, = In(d_oj = 'n(ssli?]ej (11.7)

ou d, @, O ety sont les distances inter-réticulaires et les andke diffraction respectivement

mesurés dans la directignp ou libre de contrainte (indice 0).

L'utilisation du formalisme rationnel permet d’anoger la précision. Toutefois, dans le cas de
faibles déformations, la déformation rationnell¢ @&salogue a la déformation conventionnelle
[BKG93].

Dans le cas d'un matériau soumis a un état de aiotgs planes et isotropes, la
déformation mesurée)y, est reliée a la contrainte résiduelle macroscapigpar I'expression

suivante :

{ehy, = 280, sin’ y +5%20, (1.8)
ou %Sg"' etS* sont les coefficients d’élasticité radio-cristaitaphiques.
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A partir des deux équations (I1.7) et (11.8), orupécrire la relation suivante :

sing sing,

In(ijzésgk'ar sin’y + S 20, +In( _1 j (11.9)

Ainsi, nous pouvons déterminer I'état de contraides le matériau en mesurant la
position des pics de Bragg pour différentes dédoresy. Cette méthode de mesure s’appelle la
méthode des sig? Elle peut étre appliquée dans le cas des filmxes ou généralement, les
contraintes au sein de I'échantillon sont équibakes. En outre, pour des matériaux
élastiguement localement isotropes comme c’esaseda tungstene, les coefficients d’élasticité

radio-cristallographiques sont donnés par :

1w _1+v kW _ —V
— =—— et =— 11.10
Lo =10V g gn = (110

avec E, le module d’Young etle coefficient de Poisson.

Dans le cas ou le matériau est anisotrope, unelisatién mécanique prenant en compte
la microstructure (texture et morphologie des grgit I'interaction entre grains est nécessaire
[FDB+10, FCR+06]. Les contraintes dans le matésant calculées a partir de la pente de la

droite correspondant a I'’équation (l1.9).

Dans notre étude, les coefficients d'élasticité degériaux massifs ont été utilisés en
premiere approximation. Les mesures ont été réaliser le diffractometre SEIFERT 3000 XRD
dans la configuration décrite précédemment mai® dets-ci avec deux fentes de largeur 1 et
0,5 mm placées devant le détecteur. Les positi@sspics de diffraction sont déterminées a
I'aide du logiciel d’ajustement de pics ANALYZE eonsidérant les raiesoK et Ka, de I'anode
de cuivre. La correction des erreurs instrumentalgsla position des pics a été faite a l'aide

d’'une poudre de silicium standard.

Les résultats montrent que les sous-couches de Mgtitant les composites W/Cu
présentent un fort état de contraintes de commmesde l'ordre de —-3,0 GPa. L'état de
contraintes dans les sous-couches de Cu ne peétrpasentifié du fait de la faible quantité de
Cu déposeée. Le film mince de W pur présente ausstat de contrainte de compression de
méme valeur. Par contre, le flm mince de Cu puntmoun état de tension de l'ordre de +0,1
GPa (tableau I1.5).
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[1.2.2.2 Diffraction aux petits angles — Réflectonigie X

Le principe de la réflectométrie X consiste a sonde échantillon avec un faisceau de
rayons X monochromatique et parallele sous unelémzie rasante et & mesurer les variations de
I'intensité réfléchie spéculairement en fonction ltengle d’incidence des rayons X. Cette
méthode permet de déterminer I'épaisseur, la rtgesila densité d’'un film mince déposé sur
un substrat. Elle est trés sensible aux faiblestifga de matiere déposées lorsque le contraste
de densité électronique entre le substrat et e &kt marqué. Elle permet ainsi des mesures
précises d’épaisseurs variant de quelgues nanasn@isgiu’a la centaine de nanometres.

Cependant, elle requiert une bonne planéité derface et des rugosités inférieures a ~5 A.

L’'analyse par réflectométrie X a été réalisée aéadu diffractométre SEIFERT 3000
XRD en configuration linéaire, utilisant le rayomment K, du cuivre & = 1,5406 A). Ce
montage est équipé d’'un détecteur ponctuel esetiin faisceau monochromatique et paralléle
obtenu grace a un monochromateur a 2 monocristagemnanium. Des fentes de largeur 0,5 et

0,07 mm sont placées devant le détecteur.

Les films minces étudiés sont ceux déposés susulestrats de silicium monocristallins
(wafers) ayant un oxyde natif & la surface. Lesisgpars des films ont été estimées par
ajustement numérique des courbes de réflectivitgérxentales a I'aide du logiciel de
simulation RFit2000 [RFi]. La simulation repose sum algorithme d’optimisation ou un
minimum global est cherché par l'intermédiaire @&duninimisation locale. Parmi les parametres
implémentés dans le modéle de simulation, les @sdae réfraction ont été choisis égaux a ceux

des matériaux massifs.

La figure 11.12 montre les résultats obtenus paarstéchantillons ; un film mince de
tungstene, un film mince de cuivre et un compddit€u. En ce qui concerne les films minces
de W et de Cu, des oscillations périodiques d’isitércorrespondant aux franges de Kiessig sont
observées. Ces oscillations sont le résultat desfémences constructives entre I'onde réfléchie
sur le dioptre air-film et I'onde réfléchie sur dioptre film-substrat. Leur analyse permet de
mesurer I'épaisseur totale des films. Dans le ecasainposite W/Cu, les pics de « Bragg » aux
petits angles témoignent de la présence d’unafsiaéion permettant de mesurer la périodicité
selon la direction de croissance du film. Les tetiins (franges de Kiessig) entre les pics de
Bragg présentent une intensité décroissante asaglé d’'incidence. Ceci peut étre relié a des
rugosités de surface et d’interfaces importantes.

55



Elaboration et caractérisation initiale des nanoyoosites W/Cu

1.00E+07

1.00E+06 - Mesure
’ — Ajustement

1.00E+05 -

1.00E+04

1.00E+03

Intensité (cps)

1.00E+02

1.00E+01

1.00E+00 T T T
0.3 0.6 0.9 1.2 15

Angle d'incidence 0 (9

@)

1.00E+07

\ + Mesure
1.00E+06 %

— Ajustement|—

1.00E+05 +

Intensité (cps)

1.00E+04 +

1.00E+03 T
0.3 0.5 0.7

Angle d'incidence 0 (9

(b)
1.00E+00 T T T T T T
0i3 0.8 13 1.8 2.3 2.8 3.3

1.00E-01 + Mesure
\\ A — Simulation
1.00E-02 H

1.00E-03

1.00E-04

1.00E-05

Intensité normalisée (u. a.)

1.00E-06

1.00E-07

Angle d'incidence 0 (9

(©)

Figure 11.12 : Courbes de réflectivités obtenues pour des fdmga) W 150 nm, (b) Cu 200 nm et (c) W/Cu [3 nm /

1 nm] déposeés sur des substrats de silicium (wWafers
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Dans le cas d’'un empilement périodique de deux nmaté présentant un contraste
d’indice élevé et une faible absorption moyenndgilae Bragg corrigée pour tenir compte de la
réfraction permet de relier la périodede I'empilement a la position des pics de Bragg :

. 2(d
mA = 2A sinB 1—,<—2> (1.12)
sin“ 0
ou m est I'ordre de diffraction, est la longueur d’onde utiliségest I'angle d’incidence rasante

et(8)=1-(n) ; (n) étant l'indice de réfraction moyen de 'empilement

Il faut souligner que cette expression n'est vaatpie lorsque la valeur deest tres

inférieure a 1 et que le coefficient d’absorptfpest négligeable devadit

Cette approche analytique se veut complémentairéadgimulation des courbes de
réflectivité pour évaluer la périodicité des filnmemposites W/Cu. En effet, le nombre de
parametres nécessaires a prendre en compte dasselfaent des courbes de réflectivité conduit
a une grande dispersion des épaisseurs relatigesals-couches de tungstepeet de cuivre
tcu. Ceci se constate sur la figure 11.12c ou l'ajostat est de mauvaise qualité. Les épaisseurs
relatives des sous-couches de tungstgret tle cuivred, sont ensuite déterminées a partir de la
composition atomique des échantillons. Toutefosésultats obtenus sur le calcul de la période

sont trés proches de ceux que nous trouveronslaveéthode décrite ci-dessous.

11.2.3 Spectrométrie des rayons X par dispersion @nergie (EDX)

La composition chimique des films a été détermipgdeEDX (Energy Dispersive X-ray)
dans le microscope électronique a balayage (MEB)LJE®DOLV. L'analyse par EDX permet
d’obtenir les proportions atomiques des difféeredisments au sein des films minces avec une
précision de 'ordre du pourcent. Dans notre casalyse des composites a dispersoides W/Cu a
permis de déterminer le rapport des épaisseursddes éléments (W et Cu) en utilisant la
relation (11.12) si I'on suppose que les densités deux éléments sont égales a celles des

matériaux massifs :

0,
tCu = A)at.Cu X MCu X IOW (“12)
tW %at.W |le IOCU

out,M,, %, etp sontrespectivement les épaisseurs des sous colehesasses atomiques,

at.i

les proportions atomiques et les densités massigquesiiques de I'élémeritconsidére.
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La période des filmg\ (épaisseur d’'une bicouche) étant préalablememrméiée par
réflectométrie X, les épaisseurs moyennes des cmushes de tungsténe et de cuivre peuvent
étre calculées. Par ailleurs, étant donné quelhes &nalysés ont une épaisseur inférieure au pm,
la profondeur d’analyse implique un signal provendun substrat. Dans le cas d’'un substrat en
silicium, les résultats des mesures sur des filomsenant du tungstene ne sont pas fiables du fait
de la convolution des signaux issus du Si et diAINsI, 'analyse a été effectuée sur des films
déposés sur des substrats en Kdptaes échantillons sont préalablement collés ssrplets
métalliques et un pont en argent est crée entrhdidillon et le support afin d’assurer le contact
électrique entre eux et d’éviter ainsi 'accumuatdes charges sur I'échantillon. Il est a noter
aussi que l'analyse des différents échantillonsgiaX a révélé la présence de molybdene dans
nos échantillons. Cet élément peut provenir ddgegrde focalisation de la machine de dép6t
NORDIKO. Toutefois, la concentration atomique du ldaoujours été inférieure a 1% et son

effet sur le comportement mécanique des compog&it€sl peut alors étre négligé.

11.2.4 Expériences de diffusion centrale en incidere rasante (GISAXS)

La diffusion centrale des rayons X en incidenceamss (GISAXS pour Grazing
Incidence Small Angle X-ray Scattering en anglaést une technique de caractérisation
relativement récente qui a connu un développenamte grace notamment a la mise en place
des sources synchrotrons. Elle est particulierenaglaiptée pour étudier des nanoparticules
supportées ou confinées dans une matrice. Elle gied® caractériser la structure des films

minces a I'échelle mésoscopique.

Le principe du GISAXS est illustré sur la figurelB. Il consiste a éclairer la surface
d’'un matériau avec un faisceau de rayons X sousngie, a;, tres faible (incidence rasante) et
fixe. Un détecteur bidimensionnel permet de cofle€intensité diffusée dans le plan défini par
les vecteurs de diffusiong, et g,. Un puits est placé selon l'ax@ avant le détecteur afin
d’arréter les faisceaux directs, transmis et réfequi sont trés intenses.

Un diagramme 2D de GISAXS permet d’obtenir desrimftions sur I'ordre dans les
directions parallele et perpendiculaire au film INT. En effet, le signal collecté selon l'axe
renseigne sur les hétérogénéités dans le planidu(fayons des particules et distance inter-
particules) alors que la diffusion selon I'axalonne des informations relatives a la normale a la

surface de I'échantillon.
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Figure 11.13 : lllustration du principe de la technique du GMSR sur un échantillon comportant des agrégats
nanométriques en surfaag.est I'angle d'incidence rasante du faisceau demsyX. Le faisceau diffusé est collecté
dans les directions@dans le plan etr hors plan, correspondant respectivement aux gxesq,, I'axe g, étant le
long du faisceau incident. L'orientation du faisgeeéacident parallélement a la surface de I'échimtikest définie
par une rotation oméga) autour de la normale a sa surface. D, h et désgmtent respectivement la distance inter-

flots, la hauteur des agrégats et leur diametré\PSE

Le systeme étudié pour ces mesures est le comWwsie [3/1] déposé sur un substrat
de silicium. Il se trouve que ce type de systen@sgmte une discontinuité des sous-couches de
cuivre. Il est qualifié de composite a dispersoidkesuivre ou la faible quantité de cuivre déposé
résulte en une structure constituée d’agrégatsudgecdans une matrice de tungsténe. Ces
conclusions ont été déduites par des observation®@pe transverse des films par microscopie
électronique en transmission et par des mesur€&®AXS, lors de la thése de Baptiste Girault
[Gir08]. L'étude par microscopie €lectronique eansmission nécessite une préparation des
échantillons pour des observations en coupe trassvEtant donné que ce mode de préparation
est délicat et particulierement destructif, nousrevchoisi dans le présent travail, d’entreprendre

des mesures en GISAXS afin de controler la micugstire de nos échantillons.

Les mesures de GISAXS ont été effectuées pas Batnneau, chercheur CNRS au
département PMM de I'Institut Pprime, pendant deampagnes de mesures : sur la ligne de
lumiere D2AM du synchrotron ESRF et sur la ligneXSldu synchrotron SOLEIL. Les
conditions expérimentales sont données dans leaabl.3.
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Campagne de mesures 1/D2AM - ESRF 2/ SIXS - SOUE
Energie (KeV) 9,8 9,8
Taille du faisceau
(HxV, en um?) 300x100 300x300
Angle d’incidencey; (°) 0,46 0,45
Temps de comptage (s) 50 30
Détecteur CCD Princeton CCD MAR
Distance détecteur / échantillon (mm) 715 1790
Echantillon W/Cu [3 /1] 100604 110215/ 110322 0325

Tableau 11.3: Conditions expérimentales des mesures de GISAXS.

Les clichés 2D obtenus sont donnés par la figurk4.lINous pouvons remarquer la
présence d’'un signal de diffusion centrale présgnta maximum. Ceci révéle une discontinuité
dans le plan des couches de cuivre qui peuventcémsidérées comme constituées d’amas
d’agrégats de cuivre. Les données expérimentalegténconfrontées a des modéles ou a des
simulations afin d’extraire les paramétres morpgigoes de la structure. La simulation des
clichés de GISAXS (figure 11.14) reproduit globalemt les caractéristiques des clichés
expérimentaux en particulier, les maxima d’intehsltes paramétres morphologiques obtenus
par I'analyse des clichés de GISAXS sont rassemid@s le tableau I1.4. Il est a noter que le
signal obtenu selon I'axe, gpics de Bragg) n’a pas pu étre simulé du fait lgueodéle utilisé
ne tient pas compte de l'arrangement selon la titre@le croissance, seulement I'arrangement
des agrégats dans le plan de I'échantillon a étééfisg@. En outre, la forme du signal présage
gue les agrégats de cuivre sont organisés en réssgagonal ou cubique a faces centrées. En se
basant sur ces mesures les proportions volumiquesiigire et du tungsténe ont été calculées et
comparées aux mesures par EDX. Les résultats nmbrqree I'arrangement des agrégats de

cuivre est proche d’un réseau hexagonal.
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Expérience Simulation
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Figure 11.14 : Clichés 2D de diffusion centrale en incidencsarde des composites W/Cu [3/1] (a) 100604, (b)
110215, (c) 110322 et (d) 120305. A gauche : cBapérimentaux. A droite : clichés simulés.

61



Elaboration et caractérisation initiale des nanayoosites W/Cu

Echantillons Dy D, Ly L,

W/Cu [3/1] (nm) | (nm) | (nm) | (nm)
100604 5,5 53 10,4 3,5
110215 4,8 4,6 8,6 4,0
110322 4,9 4,9 9,0 4,0
120305 6,0 3,3 10,5 4,0

Tableau 11.4: Parameétres extraits de I'analyse des clichés I&AKS sur les composites W/Cu [3/1]. D et L sont
respectivement le rayon des agrégats et la distance amas. Les indices y et z représentent riegpeent les
données dans le plan et hors plan. Les épaissenminales du tungsténe et du cuivre sont 3 nm etml n

respectivement.

A partir de ces mesures, nous proposons un schéma structure des composites a
dispersoides de cuivre W/Cu en prenant comme exertgd parametres obtenus pour
I'échantillon W/Cu 110322 (figure 11.15). Cette wtture a été aussi observée par Babonneau et
al. dans le cas du systeme Cof@y fabriqué par la méme méthode que la notre (cedtea

dépodt séquentiel par pulvérisation ionique) [BPMH00

By

Figure 11.15 : Schéma en coupe transverse montrant la strudageomposites a dispersoides de cuivre W/Cu ; les
résultats obtenus sur I'échantillon 110322 ontpéig pour ce schéma. Les épaisseurs nominalesngstine et du

cuivre sont de 3 nm et 1 nm respectivement aloeslegiépaisseurs effectives sont respectivememir3,&t 0,8 nm.
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11.2.5 Expériences de spectroscopie d’absorption X

La spectroscopie d’absorption X est un atout ingurtdans la caractérisation de la
structure locale des matériaux. Elle présente noiamh |'avantage d'étre une technique
sélective ou chaque atome de nature différente diatériau peut étre étudié séparément. En
outre, le matériau ne doit pas présenter nécessaiteun ordre a longue distance contrairement
a la diffraction des rayons X [GG11]. Cette teclueicpst alors bien adaptée pour étudier I'ordre
local dans les matériaux nanométriques voire désm&s. La spectroscopie d’absorption X
repose sur I'effet photoélectrique et correspolttixitation ou l'ionisation (selon I'énergie des
photons incidents) d’électrons des niveaux de cdaum atome donné par absorption d’un
photon X (figure 11.16). L'effet photoélectrique intervient que lorsque I'énergie du photon
incident E est supérieure au seuil d’excitation miveau atomique d'ou est expulsé le

photoélectron.

lonisation

Structure électronique
Excitation

ENERGIE

Sélectivité chimique

__— Photon X
& orbitalaire

e

/

1s

Figure 11.16 : Spectroscopie d'électrons de cceur.

Un spectre d’absorption (au seuil K du cuivre) regirésenté sur la figure 11.17. Nous

pouvons distinguer trois régions correspondantwhaa@ différents processus physiques.

Une premiére région appelée pré-seuil qui corred@otiexcitation d’'un électron 1s de
'atome absorbeur par un photon ayant une énergiisante mais inférieure a I'énergie
d’ionisation k. Les transitions électroniques ont lieu vers lesnpers niveaux iNOCCUPES.
Lorsque I'énergie du photon augmente, sans déptamgeale méme & une augmentation rapide
du coefficient d’absorption est observée : il $alyi seuil d’absorption.
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Lorsque I'énergie du photon est Iégerement supériau surviennent les transitions
vers les états du continuum. Le photoélectron less @mis avec une énergie cinétique faible et
possede un libre parcours moyen élevé. Il est allongliqué dans des phénoménes de diffusion
multiple avec les atomes environnants. Cettagdu spectre d'absorption s’étend de quelques
eV en dessous du seuil a environ 50 eV au-del&. &ltrespond au spectre XANES (X-ray
Absorption Near Edge Structure). Ces structures gueseuil contiennent donc des informations

sur I'ordre local autour de I'atome absorbeur etssustructure électronique.

Au-dela de 50 eV apres le seuil et sur un domdigtalant jusqu’a 1000 eV, le spectre
présente des oscillations qui s’amortissent praijvement : c’est la partie EXAFS (Extended X-
ray Absorption Fine Structure). Elle correspondégettion de I'électron de cceur vers les états
du continuum avec une énergie cinétique importan¢elibre parcours moyen est alors plus
faible. Le photoélectron est essentiellement im@igans des phénomeénes de diffusion simple
avec les atomes entourant I'atome absorbeur. L'EXAErmet de caractériser I'environnement
local de I'atome absorbeur (nature et distanceatte®es voisins) et le degré de désordre au sein
d’'un matériau [GG11].

Dans ce travail de these, nous nous sommes indgraskétude de cette derniére région
du spectre d’absorption ; I'analyse EXAFS. Cettalygse a été effectuée au seuil K du cuivre
pour décrire I'environnement local des atomes derewdans les composites W/Cu et identifier
un éventuel mélange W(Cu). En général, pour obtesioscillations d’EXAFS, on enregistre le
signal d’'absorption X en transmission ce qui perraae mesure directe du coefficient

d’absorption linéair¢t selon la loi de Beer-Lambert :

|, =g (1.13)

ou b et k sont les flux de photons incidents et transmis lgahantillon respectivement. x

représente I'épaisseur de I'échantillon.

En revanche, dans notre cas, le montage expérimdmtia machine de traction ne le
permet pas. Il est alors nécessaire de mettre ameceune technique utilisant le signal de
fluorescence. La méthode consiste a dénombrer hetops de fluorescence produits par
désexcitation radiative du niveau excité de I'éiénsendé.
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L’intensité de transition de désexcitation est prtipnnelle au nombre de photoélectrons émis
et donc proportionnelle aussi au coefficient d’apson :
w71, (1.14)

ou k représente le flux de photons de fluorescence.

12-  XANES
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Figure 11.17 : Spectre d’absorption X au voisinage du seuilukcdivre pour le composite W/Cu [3/1] x60 montrant

les différentes régions d'intérét.

Nos expériences d’EXAFS ont été réalisées sur daelide lumiere DiffAbs du
synchrotron SOLEIL. Une description détaillée ddigme est donnée dans le chapitre Ill. Les
mesures ont été réalisées en mode 8 bunchs aveitant de 80 mA. Les valeurs d’énergie ont
été sélectionnées grace a un monochromateur aedorblal Si(111). L’échantillon analysé est
le composite W/Cu [3/1] x 60 déposé sur une éprivende Kaptofi en croix. L'échantillon a
éte installé dans la machine de traction bi-axielechapitre 11) et prétendu en appliquant une
tension initiale de I'ordre de 10 N suivant les xalirections, la machine elle-méme étant
installée dans le diffractometre de DiffAbs. La uiig 11.18 montre la configuration
expérimentale utilisée pour les mesures. L'acqarsities spectres d’absorption a été effectuée
au seuil K du cuivre (8979 eV) en mode fluorescem€aide d’'un détecteur SDD (Silicon Drift

Detector) a 4 éléments (figure 11.17).
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Figure 11.18 : Configuration expérimentale utilisée pour lessmres de spectroscopie d’absorption X.

Le traitement des spectres a été réalisé a I'adddabiciels Athena et Artemis basés sur
les programmes IFEFFIT et AUTOBK [RNO5]. La procealsuivie pour I'analyse des spectres
est décrite dans cette méme référence [RNO5].dLadill.19 montre une superposition de deux
spectres d’absorption obtenus autour du seuil Kcaiure a partir d’'une feuille de cuivre de
référence et pour le composite a dispersoides isieedl//Cu prétendu a une force équi-bi-axiale
de 10 N. Le traitement de ces spectres a permidrdiee les signaux EXAFS au seuil K du
cuivre correspondant (figure 11.20) aux deux écitlans. Ensuite, la transformée de Fourier du
signal EXAFS a permis d’accéder a la fonction detriiution radiale de I'atome de cuivre
(figure 11.21).
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Figure 11.19 : Superposition des deux spectres d'absorptioru Xasinage du seuil K du cuivre correspondant a

une feuille de cuivre de référence et au compasiispersoides de cuivre W/Cu [3/1] x 60.
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Figure 11.20 : Superposition des deux spectres EXAFS au vajsiml seuil K du cuivre pour une feuille de cuivre

de référence et le composite a dispersoides desciCu [3/1] x 60.
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Figure I1.21 : Fonctions de distribution radiales du cuivre pone feuille de cuivre de référence et le compaosit
dispersoides de cuivre W/Cu [3/1] x 60.
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Nous avons tenu compte de la seule contributionpdemiiers voisins de I'atome de
cuivre dans l'analyse du signal EXAFS du compoaitdispersoides de cuivre W/Cu. Cela a
permis de déterminer deux distances correspondamiozur et a la coquille des agrégats de
cuivre. Ces distances sont respectivemeftdR= 2,55 A (10 atomes de cuivre en plus proches
voisins) et Ru.w = 3,00 A (2 atomes de W en plus proches voisi@gite analyse met en
evidence la présence du W en solution solid@{%) dans le Cu bien que ces deux matériaux
soient connus comme étant immiscibles a toute teatyre. Cet effet de mélange a été aussi

observé dans un systeme similaire [GVG+04].

Cette technique, de plus en plus accessible, apportatout majeur dans I'étude de la
déformation du cuivre dans notre cas. En effdaildle quantité de cuivre déposée ne permet pas
des mesures de déformation par diffraction desngayG La technique EXAFS permettrait de
déterminer une variation des distances localegjlerda force appliquée varie. En revanche, la
difficulté réside dans la mesure de faibles défeiona et donc des variations des distances
faibles d’'une part [GG11] et de la présence d'wat e contrainte non hydrostatique d’autre

part.

[1.2.6 Conclusions

Les principales caractéristiques des déepots seaenablées dans le tableau 11.5. Un point
important qui ressort de ces résultats est la réiffée entre les textures cristallographiques
observées au sein des couches de tungsténe pfilin lmince de tungstene et le composite a
dispersoides de cuivre W/Cu. L'orientation de @aixe [110] obtenue dans les couches de
tungstene s’explique par la minimisation de I'émerge surface et elle est couramment
rencontrée pour un matériau cubique centré dépasépylvérisation ionique. Cependant, la
deuxieme composante de texture d’'axe [111] dévéemans le film mince de tungsténe n’est
pas attendue pour ce type de matériau. Différengisn@ents sont donnés dans la littérature pour
expliquer 'apparition d’'une deuxiéme composantdedture. Des effets d’anisotropie élastique
ou de rugosité d’interfaces sont proposeés. Cesetitsme peuvent pas s’appliquer dans notre
cas du fait que le tungsténe est élastiguemenb@mtet que la structure des échantillons est
décrite par une matrice de tungstene avec dessinalsl de cuivre sous la forme d’agrégats. Un
effet de canalisation des atomes incidents lorsli&dt semble étre la raison la plus probable
pour le développement d’'une orientation d’axe [1ali] sein d’'un matériau cubique centré
[GEC+11]. La présence d’'un mélange chimique auariates peut aussi modifier les énergies
de surface et influencer ainsi la croissance sgésnorientations préférentielles.
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La présence des orientations préférentielles audss couches de tungsténe n’a aucune
influence sur la réponse élastique puisqu’il s'atjitn matériau élastiguement isotrope. Ce ne
sera plus le cas lorsque nous franchirons le seudomaine élastique. La présence de textures
de fibre génere un signal diffractant importantoseles directions de poéle ce qui permet de
réaliser des mesures des déformations élastiqugsadde précision lors des essais de traction.
En revanche, le cuivre est connu comme étant uériaat élastiguement anisotrope. Comme
démontré dans le cadre d’'une étude sur des filmmceni d’or, la réponse mécanique d’'un
matériau anisotrope est fortement influencée ptaxXure. Une modélisation mécanique prenant
en compte la texture et l'interaction entre graéss donc nécessaire pour interpréter la réponse

mécanique globale du matériau dans le domaindagtlast-RBGO06].

En résumé, les caractéristigues microstructurales dchantillons dont leurs

comportements mécaniques seront analysés dansdetres Il et IV (tableau 11.5) sont :

- les films de W/Cu contiennent une seule phase de I&V phasea, une
composante de texture de fibre majoritaire {110beé composante de texture
isotrope, une taille de grains de l'ordre de 3 @and et des agrégats de cuivre
nanométriques. Les contraintes résiduelles damsaksice de W analysées par
DRX sont de I'ordre de -3 GPa contre -2 GPa dasrssemble du composite par
la méthode de Stoney.

- Le film de W pur est biphaséi (et ) (environ 90%vol.a et 10%vol.(3), il
contient deux composantes de texture de fibre {1®1} {110} et une
composante de texture isotrope. Les contraintedugltes dans la phaseW
analysées par DRX sont aussi de l'ordre de -3 Gétare -2 GPa dans
I'ensemble du film par la méthode de Stoney.

- Le film de cuivre présente une texture cristaldginique de composante
majoritaire isotrope et une faible composante deute de fibre {111}. Les
contraintes résiduelles dans les cristallites derelanalysées par DRX sont de
I'ordre de +100 MPa contre +300 MPa dans I'enserdbldiim par la méthode
de Stoney.

69



Elaboration et caractérisation initiale des nanoyoosites W/Cu

Epaisseurs effectives Contraintes Texture(s)
Date de (nm) résiduelles (GPa
Echantillons| dép6t
P tw tcu N & OrW O_rCu Orf a-W B-W Cu
W/Cu *100604| 3,2| 05 3,7 220 -3|]3 - 'Léiilg i i
{111}
W 100706 | 152| - -| 150 -3p -| -2/o+iso+ | {100} -
{110}
Iso+
Cu 100707 -| 2224 -| 200 -/ o1 O3 - " 11
110}
W/Cu 100708 | 3,2/ 0.6 38 150 -30 t -19is0 - -
110}
WI/Cu *110215| 3,2 0,8 40 130 -29 1 -2Zi50 - -
{110}
WI/Cu 110217 | 3,2/ 048 3,8 160 -2,7 +isS0 - -
{110}
W/Cu 110218 | 3,2 0, 3,8 160 -3,3 i +iso - -
{110}
WI/Cu *110322| 3,2| 0,8 4,0 145 -3]0 - X +iso - -
110}
WI/Cu 110323 | 3,3 05 38 150 -218  -22iso - -
110}
W/Cu 110324 | 3,2/ 0.6 38 140 -29 { -223i50 - -
110}
W/Cu 110328 | 3,3 05 38 140 -29 { -223i5 - -
110}
WI/Cu *120305| 3,3| 06 3,9 150 -3l4 1 -19i, - -
{110}
W/Cu 120306 | 3,4 05 3,9 150 -3/4 i +iso - -
110}
W/Cu 120308 | 3,3 0.6 39 150 -37 t -24i50 - -

Tableau 11.5 ; Caractéristiques des dép6bts. L'incertitude ®pdisseur totale est de = 10 nm alors que ['iniceie
sur les épaisseurs relatives et sur la périodedmrt0,1 nm. Les contraintes résiduelles sont élesm + 0,4 GPa.
Les dépbts marqués d’'une étoile (*) ont été mespaéssGISAXS pour vérification de la nano-structimatliée au
cuivre. Les signes (-) et (x) indiquent que lesrdm®s sont respectivement non disponibles et irmaness. « [so » =

composante de texture isotrope.
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Chapitre Il

Développement d’'un outil synchrotron pour des tests

en traction bi-axiale

Dans I'objectif de comprendre les mécanismes deroeftion dans les films minces et de
développer des modeles adéquats, il est primod#atisposer d'outils de mesure précis et
performants. Les essais mécaniques courammerdéstiitomme ceux de traction uniaxiale ou
d’indentation sont souvent insuffisants pour déckprrectement le comportement des films
minces dans ses conditions d’application réelleseftet, dans de nombreuses applications, les
films minces sont sujets a des chargements conplésaivent de type bi-axiaux). Dans ce
contexte, notre équipe a développé une machineadton bi-axiale permettant de controler les
contraintes appliquées a des films minces dépasésubstrat polyimide. Ce projet a été réalisé
dans le cadre d’'un contrat ANR Pnano (2005-2009);adlaboration avec deux autres équipes :
du laboratoire LPMTM a Villetaneuse et DiffAbs dynshrotron SOLEIL. La machine est
dédiée a des essais de tractiositu sur la ligne de lumiére DiffAbs du synchrotronricais
SOLEIL. Les échantillons étudiés sont de type filimce déposé sur éprouvette de traction de
forme cruciforme. Dans le cas présent, une géoenéptimale des éprouvettes doit étre
recherchée afin de générer des contraintes homsgamecentre de I'éprouvette. Ainsi, les
dimensions optimales des éprouvettes ont été digteesia I'aide d’'une étude par éléments finis.
Il est intéressant de pouvoir suivre la co-déforamatiu film mince et du substrat simultanément
en vue d’'une caractérisation multi-échelle (micopsgue et macroscopique). Pour parvenir a cet
objectif, nous avons développé une procédure deummesombinant deux techniques: la
diffraction des rayons X synchrotron et la coriélatd'images numeériques. Nous avons
également participé au développement de ['utilisatid’'un détecteur a pixels hybrides
permettant des mesures précises et rapides endatiifin des rayons X. L’ensemble des essais
expérimentaux dans cette présente étude a ét&sééslir la ligne de lumiére DiffAbs au
synchrotron SOLEIL dans le cadre de projets inter@da ligne ou de projets sur proposition
sélectionnés par le comité scientifique de SOLHEh.tout, quatre semaines de faisceau ont été

obtenues pour mener cette étude.
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Développement d’un outil synchrotron pour des testtraction bi-axiale

Dans ce chapitre, nous commencons par donner iesigales caractéristiques de la
machine de traction bi-axiale ainsi que celles adigne de lumiére DiffAbs a laquelle la
machine est dédiée. Ensuite, I'étude de la fornseépeouvettes par €léments finis est exposée.
Enfin, la procédure expérimentale suivie lors ditecétude pour les mesures de déformations est
présentée. En particulier, les principes de baseteehniques employées, la diffraction des
rayons X en 2D et la corrélation d’'images numérsjsent rappelés. Ce chapitre traite aussi des

apports des grands instruments par rapport auritpoes standard de laboratoire.

I1I.1 Description de la machine de traction bi-axide

La machine de traction bi-axiale a été concue maudier le comportement des films
minces métalligues déposés sur des substrats ere fde croix et de type polymere (c.a.d.
souples ou compliants) sous des conditions de eheegt bi-axial. Le dispositif a été développé

pour étre intégré au diffractométre de la ligndéuheiere DiffAbs.

La conception de la machine a été realisée par R&mbn du laboratoire LPMTM
(Villetaneuse) et Mr R.N. Randriamazaoro (CDD ANJRdce au logiciel de conception assistée
par ordinateur CATIA. Cette machine est composéajuitre modules identiques imbriqués
dont chacun est équipé d’'un moteur, d’'un codeuwn dtapteur de force et d'un cylindre
d’entrainement. Une représentation schématique diodule est donnée sur la figure lll.1a.
L’éprouvette mince et souple est fixée par desouexriqui pincent chacune de ses branches entre
un cylindre d’entrainement et une cage cylindrique tambour (figure 1ll.1b). Ces verrous
permettent aussi la mise en charge bi-axiale gediévette.

Capteur de force

a) b)

Figure lll.1 : a) Représentation schématique d’un module dealzhine et b) vue de cété d’'un verrou.
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La réalisation des différentes piéces a été s@itdra une entreprise de construction
mécanique. Le matériau utilisé est majoritairemamalliage a base d’aluminium mais certaines
pieces comme les cylindres et les tambours soriceEn (Z160CDV12 traité — HRE 58). La
masse totale de la machine est de 3,5 kg et semndioms sont 19x19x8,5 &nElle comporte
un espace vide au centre et la charge maximalgeutesupporter la machine est de 250 N sur
chacune des branches. La figure Ill.2 présentealehime de traction.

Figure 111.2 : La machine bi-axiale avec une éprouvette revitistallée.

La mesure de la force appliquée est effectuée idel'ae capteurs de couple. Une
calibration de ces capteurs a été effectuée paBdliaffad de SOLEIL en utilisant des poids
morts. Ces poids sont réalisés a l'aide de quaasseiottes de 5 kg portées par une tige support
pesant 703 g (figure 1l.3). La réponse de chaqmeatir a été étudiée lors de la charge comme
de la décharge et il s’est avéré qu’au déchargerteesignal s’écartait sensiblement de celui en
chargement. Une rectification des piéces par Yé&nbiot et Bruno Lamongie de l'institut
Pprime a permis de résoudre ce probléme d’hysgerési particulier, des modifications sur les
rouleaux extérieurs de serrage de I'éprouvettetineffectuées. lls ont été raccourcis de 0,1mm
de chaque c6té afin de supprimer les contactslagdmwrds du montage. Nous obtenons une tres

bonne linéarité entre le signal de sortie et laghappliquée pour les quatre capteurs.

Chague capteur de couple, sur lequel des jaugesivés sont collées, permet ainsi la
mesure de la force appliquée et ce avec une résolde I'ordre de 10 N sur chacune des
branches de I'éprouvette. Il est a signaler quealdoration des capteurs a été effectuée jusqu’a

200 N alors que la machine a été congue pour stgygpom chargement maximum de 250 N. La
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machine de traction permet d’appliquer des chargésrequi-bi-axiaux et non équi-bi-axiaux en
controlant les forces suivant deux axes de sdltioihs. L'axe 1 est défini par le couple de

moteurs 1 et 3 alors que I'axe 2 est défini paolgple de moteurs 2 et 4.

3
2
@ 0 3]

1)—> 1

(1) Montage de traction bi-axial
Axe 1: direction1-3

T T Axe 2 : direction 2 - 4
J I_ ®) (2) Capteurs force
) (3) Rouleaux de serrage
®) (4) Accroche en Kaptéh
4 (5) Tige support en acier

(6) Masselottes (50N)
(7) Pieds support

Figure 111.3 : Schéma simplifié du montage de traction en guméition de calibration d’un capteur de

force.

Trois principaux modes de pilotage ont été déefpagir la prise en compte ou non
d’essais de relaxation, du fluage, de I'écrouissdgecisaillement et des essais cycliques ou de
fatigue.

1°" mode de pilotage : le mode déplacement

Ce mode permet de piloter les moteurs de la macatarteaction en déplacement qui peut
étre exprimé en pas moteur, en traits codeur awnéés physiques. Dans ce mode, le pilotage de
la machine peut s’effectuer de différentes factassforces étant lues indépendamment.

- Moteur par moteur : chaque axe permet le déplaneen trait codeur. On peut piloter chaque
moteur individuellement, ce qui est nécessairemotant pour la mise en place de I'’échantillon.

- Par couple de moteurs opposés : Ce mode permmatédacements synchronisés et précis, que
ce soit en traction ou en translation (attributgp@a Position). A une valeur X du Gap, on
appligue X/2 a chacun des deux moteurs.

- Les quatre moteurs simultanément : Ce mode estitwé par le couplage des deux directions

de sollicitations. Le déplacement est égal et syrah sur les quatre moteurs lors d’'un essai
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équi-bi-axial. Dans le cas d’'un essai hon équixiglaon définit un ratio de déplacement entre

les deux directions.

Pour obtenir la valeur des forces, nous passonkpadevice TangoParser » qui est une
application de la plateforme informatique « Tang&ette application permet d'afficher la force
appliguée au niveau de chaque rouleau. Une forgeenme est calculée pour chacune des deux
directions. C’est ce mode qui a éte utilisé dangrésent travalil.

2éme

mode de pilotage : le mode force

Ce mode permet de contrdler les moteurs en foreetdment. La consigne appliquée est
sous la forme d’'une force et non plus en déplacemenvaleur de chaque moteur peut étre
adaptée et ajustée de facon a garder la force dErmaionstante. Actuellement, ce mode est en
cours de développement. Dans ce mode on distingure sbus-modes :

- Mode a force constante : une boucle control@ieef exercée puis régule de fagon qu’elle soit
constante.

- Mode relaxation ou écrouissage : c'est un « siement » avec une consigne en force. Une
fois la force atteinte, les moteurs s’arrétent @ace et on laisse dériver la force au cours du
temps (typique a la relaxation de I'éprouvette).

3*™ mode de pilotage : le mode déformation

Il s’agit d’'un mode qui est toujours en phase daception. Il consistera a piloter la
machine de traction via le contréle de la défororatdéterminée par corrélation d’'images
numeriques d’'une éprouvette préalablement mouchbiée caméra de type CCD sera utilisée
pour la prise de photos et un logiciel de traiterrdéimages sera intégré a un « device » pour
assurer la boucle de contre-réaction de la reguiate déformation. Une partie de ce logiciel est
développée par Francois Hild du LMT de Cachan.

Le premier mode de pilotage a été testé avec sugréee a des essais préliminaires

réalisés sur un échantillon modele lors d’'une caneale mesure a SOLEIL [GRB+10].

[11.2 Ligne de lumiére DiffAbs

DiffAbs fait partie d’'un ensemble de 26 lignes demiere du synchrotron francais
SOLEIL (Source Optimisée de Lumiere d’Energie Imtédiaire du Lure). SOLEIL est une
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machine de rayonnement synchrotron de troisiemérgéan qui fournit un faisceau d’électrons
de haute énergie de 2,75 GeV. Un rayonnement iateintses puissant est émis dans une gamme
spectrale allant de I'infrarouge lointain jusqu’aayons X durs. Ce rayonnement est fourni par
un anneau de stockage de 354 metres de périmeins, ldquel des électrons de tres haute
énergie circulent a une vitesse proche de cella tleamiere. L'anneau de stockage est constitué
d'une succession de sections courbes et de sectiectdignes. Les sections courbes
comprennent les aimants de courbure alors queesusédctions rectilignes sont installés les
« wigglers » et les onduleurs qui permettent d’'awm faisceau le plus intense et le plus fin.
Chaque ligne de lumiére est équipée de I'un deétésents en fonction de la technique
d’analyse développée dans un domaine d'énergieé&qgun lui est spécifique. En particulier,
DiffAbs est basée sur un aimant de courbure gqunped’obtenir un faisceau monochromatique
dont I'énergie est comprise entre 3 et 23 keV. &Cégne de lumiere offre la possibilité de
combiner trois techniques d’analyse : la diffragtaes rayons X, la spectroscopie d’absorption
et la spectroscopie de fluorescence. En outre,peltmet de fonctionner selon deux modes : le
mode dit « standard » qui est obtenu a l'aide d'wpique principale et le mode dit
« microfaisceau » qui est obtenu en ajoutant uniEjug secondaire a l'optique principale

permettant une meilleure focalisation du faisceau.

Side view

Collimating Sagittal Focusing
mirror DCM mirror

Top view

Source

Figure 1ll.4 : Schéma de I'optique principale de la ligne duikre DiffAbs [AB11].
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L'optique principale de la ligne DiffAbs est schémée sur la figure Ill.4. Un
monochromateur a double cristal Si(111) permetéliecionner la longueur d’onde du faisceau
et de le focaliser dans le plan horizontal (foedisn sagittale). De part et dautre du
monochromateur, deux miroirs permettent de rerelf@aisceau paralléle et de le focaliser dans
la direction verticale. Le mode « microfaisceaust ebtenu en ajoutant un deuxiéme type
d’optiques a l'optique principale : deux miroiroimés en configuration Kirckpatrick-Baez ou
des lentilles de Fresnel [GG11l]. Dans notre casjshavons toujours travaillé en mode

« standard ». Les caractéristigues générales drichie ces deux modes sont données dans le

tableau Il1.1.
Modes pour un faisceau monochromatique
Parametres
« standard » « microfaisceau »
Gamme d’énergie (keV) 3-23 3-19
Résolution spectraldE/E) 010* 010*
Taille du faisceau (HxV, 300%250 10x10
FWHM en pm2)

Flux (ph/s) 16t - 10° 10° — 10°

Divergence (HxV, mrad?) 3,5%0.24 1x2

Tableau lll.1 : Caractéristiques des deux modes utilisés digria DiffAbs.

La ligne DiffAbs est équipée d’'un diffractométrepka six-cercles qui est utilisé pour
I'ensemble des expériences. Une illustration ddiffeactométre est donnée dans la figure 111.5.
Il présente six axes de rotation de grande pratidant quatre cercles permettant I'orientation
de I'’échantillon et deux cercles pour le positioneat du détecteur dans une configuration de
type kappa. Cette configuration comprend troistiansg intérieures de I'échantillorkn, K et
K@. une quatrieme rotationy, est utilisée comme la rotatioh dans le cas de diffusion
horizontale (diffraction dans le plan). Cette rimat est aussi utilisée pour aligner le
diffractomeétre dans une configuration de diffusiamticale (réflectivité) en ramenant I'ake)

perpendiculaire au faisceau incident. Cet alignégrashnécessaire lorsque I'énergie est changée
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car la direction du faisceau est modifiée quandrigtal courbe du monochromateur est utilisé
pour varier I'énergie. Les deux rotations spéciisjau bras détectewrgetd, sont indépendantes
des mouvements de I'échantillon. Les rotatioret d sont utilisées comme étant une rotatién 2
respectivement dans le cas d’'une configuration itfestbn verticale et horizontale. Les deux
rotations du bras détecteur peuvent étre emploglééetacon simultanée pour avoir une plus
grande description de I'espace réciproque. Pouplgier, I'orientation de I'échantillon peut étre
représentée par les angles d’EuterX et @) qui sont calculés a partir des angtes K, Kg eta
(angle entre les axdsn et K) suivant des équations bien définies [NBV+06]. Pplus de

détails, ces références peuvent étre consultéekI[BE; You99].

Cercle Kn

Cercle K

Cercle v

a) b)

Figure 111.5 : a) Vue d’un diffractométre kappa six-cercle®kteprésentation schématique du diffractométre ave
les axes de rotation s'étendant dans le plan gede Kn=90°, k=0°, Kg=arbitraire,u=0°, v=0°, 3=90°), a étant
I'angle entre les axasn etk [NBV+06].

Cette géométrie kappa a été choisie pour avoir eidlemres performances mécaniques
du diffractometre comme présentées dans le tallédu Ce type de diffractometre présente
aussi I'avantage de permettre I'installation deba@étillons ou des environnements lourds et
encombrants ce qui est le cas avec la machineadéiom bi-axiale. Par ailleurs, différents
détecteurs sont disponibles sur la ligne DiffAbgetivent étre installés sur le diffractometre.

Chaque détecteur est adapté au type de signal(difiiaction, absorption ou fluorescence) et
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est utilisé en fonction des parametres de mesurad@és (comme la résolution et la rapidité).
L’acquisition simultanée de divers signaux est fidsgar un ensemble de détecteurs répartis
dans le diffractometre en fonction du signal émesneettant ainsi de combiner différentes
techniques pour des mesures réalisées dans les sm@&mnditions physico-chimiques et/ou
mécaniques. En ce qui concerne la diffractioniglad DiffAbs posséde deux types de détecteurs
ponctuels : des scintillateurs YAP ou LaClI3 et dwtpdiodes a avalanche (APD). En outre,
deux détecteurs bidimensionnels sont a disposdmia ligne DiffAbs (fournis par le groupe
détecteurs SOLEIL) : un détecteur a pixels hybrid@®AD et une caméra CCD de type
MAR345. Enfin, des diodes sont utilisées pour desures d’absorption en mode transmission
tandis qu'un détecteur SDD (Silicon Drift Detectaryt éléments est utilisé pour la détection en

mode fluorescence.

Masse du diffractométre 04,5t

174

Rayon libre autour du centre du diffractométre 28! 3]

Charge de I'environnement échantillon embarquée  kg2@5 kg maxi)

Charge sur le bras détecteur 70 kg
Sphere de confusion (sur 6 cercles) (B0 um
Vitesses des cercles entre 4 et 16°/s
Résolution (codeurs) 0,0001°
Répétabilité +0,001°
Précision entrex 0,01° et 0,001°

Tableau Il.2 : Caractéristiques principales du diffractométrecercles de la ligne DiffAbs [GG11].

Il est intéressant de signaler 'importance et&mét de tels outils qui ne sont disponibles
que dans des grands instruments. En premier Benaybnnement synchrotron constitue un outil
de grande importance pour I'étude de la matiéreegeases caractéristiques exceptionnelles en
comparaison avec les rayonnements issus des sostergdard. Les sources de rayonnement
synchrotron permettent de produire un rayonnemehérent de trés haute brillance, de faible
divergence et accordable sur une large gamme afediMJ08]. Le développement des

installations et notamment les éléments d'insertammstituant 'anneau de stockage du
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synchrotron a permis d’améliorer les caractérigiquiu rayonnement et de développer des
techniques novatrices dans différents domainesudkét Les synchrotrons dits de troisiéme
génération sont aujourd’hui les plus performantseemes de brillance comme l'illustre la figure
[11.6. lls sont un atout majeur dans I'étude déms$i minces qui présentent de faibles volumes
diffractants [RBV+03, BGS+04]. En deuxieme liewtilisation des détecteurs de plus en plus
performants et d’'un diffractométre de haute résmucomme celui présenté ci-dessus offre des
avantages supplémentaires quant a I'étude des filimses notamment en diffraction des rayons
X. En effet, les nouveaux détecteurs bidimensiapegsentent une trées bonne sensibilité, un
niveau de bruit faible et un temps de lecture mpdrmettant des mesures rapides avec une
bonne résolution. Ce type de détecteur offre dagsossibilité de suivre la réponse de plusieurs
phases d’'un matériau simultanément. Les perfornsades détecteurs bidimensionnels sont en
progression continue permettant entre autres, desum@s en temps résolu et avec une haute
résolution grace notamment a un rayonnement sytronropulsé picoseconde voire
femtoseconde [GRT+08, MBH+10, BLD+12]. Un détectptototype a pixels hybrides de type

XPAD a été utilisé dans ce travail et sera présentéétail dans la derniére partie de ce chapitre.

Brillance de la source (en logarithme)

22+

ESRF S.LEIL
_ (Source européene SYNCHROTRON
Implantée a Grenoble) A
20 X-00

Sources RS*
troisiéme
genération

- Bessy Il (alemagne),
ALS (Etats-Unis)

18 SLS (Sulsse), ttra (itatie),
Max Il (suede)

Sources RS*
seconde
géneération

Super ACO

12 DCl

. ‘4

ACO

Anode

Anode fixe tournante

6 T T T T T Années

1920 1940 1960 1980 2000 2020

Figure 111.6 : Progression des performances des sources denay@nt en un siécle [AB11].
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La ligne DiffAbs développe différentes activitésestifiques dont on peut citer :
- I'étude du comportement de matériaux portés aeht@mmpérature (jusqu’a 3000°C) [BBG+11],
- la détermination de propriétés mécaniques dermaaie[RFB+12],
- 'étude des mécanismes de corrosion de systeraeéalogiques ferreux [KRN+11],
- la caractérisation de micro et nano-objets [RFB;+1
- I'étude de la calcification pathologique [BCB+09]

Les caractéristiques du synchrotron SOLEIL et depsancipales lignes de lumiére dont

la ligne DiffAbs ont été répertoriées par Baudeledl. [FRV+05].

[11.3 Optimisation de la forme des éprouvettes

Les éprouvettes utilisées pour les essais de drgacgont en polyimide de marque
Kaptor® qui est développé par la société DuPont de NerftbuBes feuilles de KaptSn500
HN (300x300 mm?), de 125 um d’épaisseur, ont ét@ncandées a I'entreprise GoodFellow
pour étre usinées a la forme choisie. Les caratifues annoncées par l'entreprise sont
résumeées dans le tableau Ill.3. Cependant, lesiptép réelles d’un polyimide sont susceptibles
de changer en fonction des conditions expérimentéddles que la température, le degré
d’humidité et le type de chargement appliqué. Rettie raison, différents essais mécaniques ont
été effectués par notre équipe afin de détermimetoi de comportement du Kapforet
notamment son module d’Young. Nous avons retenuifiésents essais un module d’Young E
de l'ordre de 5 GPa et un coefficient de Poisggagal a 0,34. Ce sont ces valeurs qui seront

introduites dans le code de calcul par élémenits. fin

Module de o Résistance
o Coefficient | _
Kapton™ 500 HN Young . a la rupture
de Poisson
(GPa) (MPa)
Dupont de Nemours™ 2,5 0,34 231
Mesures au laboratoire 5 0,34 X

Tableau 111.3 : Caractéristiques du Kapt®800 HN données par le fabricant Dupont de Nemoutsfiparées aux

mesures effectuées au laboratoire.
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Le but ultime de I'étude par éléments finis estddeerminer les dimensions optimales des
éprouvettes pour avoir un champ de déformation lygme et uniforme le plus large possible au
centre de I'éprouvette ou le film mince est dép&&ite étude a été effectuée a l'aide du code
CAST3M développé par le CEA - Commissariat a I'EerAtomique en France — qui permet
de calculer les contraintes ainsi que les défoonatdans toute structure donnée soumise a un
certain chargement. Nous avons procédé selon yred®e a deux dimensions en contraintes
planes du fait de I'épaisseur fine de I'éprouveReur des raisons de symétries axiales, nous
n'avons modélisé qu’un quart de la structure (f&glik.7), les autres parties étant reproduites par
symétrie. Le fait de considérer seulement un qdarta structure dans les calculs d’éléments
finis permet d’éviter des temps de calcul trop ingats tout en gardant un nombre d’éléments

raisonnable et indispensable pour une meilleureigioh des résultats.

Le choix du type d’éléments est aussi importamtégtend essentiellement de la précision
voulue et de la nature du probleme. Etant donnégétanétrie de I'éprouvette, les éléments
appropriés a notre probléme sont des triangles@éds qui sont des éléments 2D quadratiques.
De plus, un maillage plus fin sur certaines zoneslad géométrie permet d’obtenir plus de
précision sur ces zones ou les phénomenes étudidsles plus sensibles. En ce qui nous
concerne, les zones qui nous intéressent sontidéeal au centre de I'éprouvette et dans la

région du congé de raccordement entre les branches.

?Axe 1

Axe a 45°

Figure IIl.7 : Présentation de la structure avec le maillageséitdans le modéle d’éléments finis et définitaes

axes selon lesquels sont extraites les composdetésformation et de contrainte.
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Nous supposons que le matériau a un comportemergmoge de type élastique linéaire
isotrope et que la contrainte normale a la suréstenulle (condition de contraintes planes). Le
matériau utilisé (Kaptdh500 HN avec E- 5 GPa ets = 0,34) est chargé selon les deux axes de
I'éprouvette avec des forces données. Nous préseiciadessous les champs de déformation et
de contrainte obtenus pour deux cas de figureschangement équi-bi-axial et un chargement
non équi-bi-axial. Les composantes du tenseur ddsrrdations et celles du tenseur des
contraintes sont extraites selon les trois axesidédans la figure 11.7. Le critere de Von Mises

sera également présenté.

111.3.1 Chargement équi-bi-axial

Nous avons effectué les calculs pour un chargeéuopritbi-axial de 50 N. La figure 111.8
montre les cartographies des champs de déformagtom les deux directions principales de
I'éprouvette cruciforme. Nous pouvons remarquer tpgartie utile de I'éprouvette (zone
centrale) est la moins sollicitée (~ 0,18 % pouretffiort de 50 N) contrairement au congé qui
présente la déformation la plus élevée (de I'omire0,62 % pour un effort de 50 N). Nous
remarguons également une symétrie du champ dendkition selon les deux directions, ce qui
est la signature d’'un essai équi-bi-axial. La partile de I'éprouvette semble présenter un
champ de déformation uniforme. Le but par la segede déterminer la taille de cette zone de

déformation homogene.
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Figure 1.8 : Cartographie du champ de déformations élastiquesubstrat cruciforme pour un chargement équi-
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Les valeurs de déformations relevées sur I'axe°atent en évidence I'uniformité de
la déformation sur une distance de quelques mrarigl.9a). En choisissant un critére a 1/100
de différence par rapport a la valeur de la déftionaau centre, la zone de déformation
homogene s’étend sur une distance de 8 mm envoonlps deux composantes principales de
déformation. En revanche, les valeurs extraitesasiiiles deux axes 1 et 2 montrent que la
déformation varie fortement en allant du centreyt@u branches de I'éprouvette. Sur la figure
[11.9b, un zoom sur le centre de I'éprouvette eshtré ou nous pouvons Voir la grande variation

des déformations selon les deux axes principaux.

0.0024 - 0.005 -
0.0023 - 0.004 +
£ 0.0022 | o 0003
il 9]
5 % 0.002 -
£ 0.0021 1 £
2 5 0.001 -
0 0.0020 - = ’
—& © 0.000 -
4 — 822
0.0019 -0.001 A
0.0018 T T T T T T T T 1 -0.002 . . . . . . . .
6 2 4 6 8 10 12 14 16 18 40 -30 20 -10 0 10 20 30 40
Position (mm) Position (mm)

(a) (b)
Figure 111.9 : Composantes du tenseur de déformations seldiaxa)a 45°et (b) les deux axes principaux paur u

chargement équi-bi-axial de 50 N.

En se basant sur le méme critere, la zone de dafamhomogéne est obtenue sur un
diamétre de l'ordre de 4 mm (i.e. distance de —22amm). Nous considérons alors qu’un
chargement équi-biaxial de 50 N génére une défaoméiomogene de 0,18 % dans une région
centrale de I'éprouvette de 4 mm de diameétre. Uéforthation homogene présentant un
domaine large est primordiale pour les mesureslifi@action des rayons X. En effet la taille du
faisceau de rayons X dans les conditions usuefieslee 'ordre de quelques centaines de pumg?
mais la surface de I'échantillon éclairée par lesd@au pour de grandes inclinaisons peut
atteindre une aire de I'ordre de quelques mm2. &cut de cet effet a été réalisé (voir annexe 1).

La figure I11.10 montre les cartographies des chande contrainte selon les deux
directions principales de I'éprouvette cruciforr®ar un raisonnement identique a celui effectué
précédemment nous trouvons que sous un chargemrhiéaxial de 50 N, la partie centrale de
I'éprouvette présente un champ de contrainte umiéode 13,74 0,14 MPa sur un domaine de

5,6 mm de diamétre (figure I11.11).
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Figure 111.10 : Cartographie du champ de contraintes du substugiforme pour un chargement équi-bi-axial de

50 N : (a)0,, et (b)0,, ; valeurs en MPa.
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Figure 111.11 : Composantes du tenseur de contraintes seldiaxa)a 45°et (b) les deux axes principaux pour un

chargement équi-bi-axial de 50 N.

La distribution de la contrainte équivalente de Wdises (figure 111.12) permet de
visualiser les zones fortement chargées. Un faignt de contrainte est observé dans la région
du congé de raccordement entre les branches. R&ectes contraintes au centre sont assez
faibles par rapport aux autres parties de I'éprtiavet homogenes sur une zone de 19 mm de

diametre.
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Figure 111.12 : Cartographie du champ de contraintes équivadetiéevon Mises pour un substrat cruciforme sous

un chargement équi-bi-axial de 50 N ; valeurs eraMP

Comme mentionné précédemment, ce calcul supposk daptor? a un comportement
mécanique élastique linéaire. Cependant compte tlenla concentration de contraintes au
congé, on peut s’attendre a un comportement élestigpn linéaire. Il est donc important de
vérifier si cet écart a la linéarité dans certaip@ses induit un changement important au centre.
Des essais optiques ont été réalisés sur le K&metles calculs des déformations par corrélation
dimages au centre de I'éprouvette cruciforme omintré que le Kaptdh présente un
comportement élastique linéaire jusqu’a 0.8% emvi{fmir partie 111.4.2). Un calcul purement
élastique permet donc de donner une trés bonnmaatgin des déformations méme s'il ne tient

pas compte du comportement réel de ce type de imasiricto sensu.

111.3.2 Chargement non équi-bi-axial

Cette fois-ci I'éprouvette est soumise a un chagggmon équi-biaxial avec 30 N selon
'axe 1 et 50 N selon I'axe 2. Les calculs sontetffiés a partir du modéle d’élasticité linéaire.
La cartographie des déformations représentée sufiglae I111.13, montre que sous un
chargement non-équi-biaxial la zone centrale ptésa@m champ de déformations différent selon
les deux directions de traction. La taille du damegprésentant une déformation homogéne est,

de méme, différente selon les deux directions.
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Figure 111.13 : Cartographie du champ de déformations élastiguesubstrat cruciforme pour un chargement non

équi-bi-axial avec des forces appliquées de 30ldhdaxe 1 et 50 N selon I'axe 2 : (&),et (b)E,, .

Les valeurs des déformations relevées dans la @emteale (figure 111.14) permettent de
vérifier ce constat. En se basant sur le critei®cade différence, la déformation selon I'axe 1
(qui est moins sollicité que I'axe 2) présente emdine de déformation trés restreint avec 1,7
mm de diameétre ou la déformation au centre estodéré de 0,04%. La déformation obtenue
selon I'axe 2 montre quant a elle une zone un esi lprge de I'ordre de 3,8 mm en diametre

pour une déformation égale a 0,26% au centre geolgette.
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Figure 11.14 : Composantes du tenseur de déformations seldiaxa)a 45°et (b) les deux axes principaux pour un

chargement non équi-bi-axial avec des forces ap@déig de 30 N selon I'axe 1 et 50 N selon 'axe 2.
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De méme, les champs de contrainte pour cet essaiénai-bi-axial montrent une

asymeétrie selon les deux axes principaux de I'égetia cruciforme (figure 111.15).
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Figure 11.15 : Cartographie du champ de contraintes du substuatforme pour un chargement non équi-bi-axial
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avec des forces appliquées de 30 N selon I'axe50 &t selon l'axe 2 : (&),, et (b)0,, ; valeurs en MPa.

A partir des valeurs relevées dans la zone centlal€éprouvette, nous trouvons des
contraintes au centre de I'ordre de 6,87 MPa sé&ae 1 tendu & 30 N et 15,11 MPa selon I'axe
2 tendu a 50 N. Avec 1 % de différence de la vatieucontrainte au centre, la zone de contrainte
homogéne est de 4,3 mm en diametre selon 'axers gu’elle est de 4,5 mm selon l'axe 2
(figure 111.16).
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Figure I11.16 : Composantes du tenseur de contraintes seldtaxa)a 45°et (b) les deux axes principaux pour un
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chargement non équi-bi-axial avec des forces apgéig de 30 N selon I'axe 1 et 50 N selon I'axe 2.
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La cartographie des contraintes de von Mises @dlrl7) met en évidence I'asymétrie
de la répartition des contraintes lors d’'un chamyetrmon-équi-biaxial. En particulier, le congé
de I'éprouvette est moins sollicité dans ce caBgige. De méme, la taille de zone de contrainte
homogene est moins large par rapport a celle obtgour un chargement équi-bi-axial. Elle

s’étend environ sur une surface de 4,3 mm de drameét

Figure 111.17 : Cartographie du champ de contraintes équivadetiéevon Mises pour un substrat cruciforme sous
un chargement non équi-bi-axial avec des forcefcames de 30 N selon I'axe 1 et 50 N selon I'axevaleurs en
MPa.

Il est a noter que pour un chargement non-équiiaikala taille de zone d’homogénéité
de déformation ou de contrainte dépend de la valeuatio de forces appliquées selon les deux
axes de traction. Ceci est crucial pour nos mespaediffraction de rayons X. Pour cela, la
taille de la zone de déformation homogéne a éruléa pour différents ratios de forces. Dans
les calculs par éléments finis, la branche suiaré 2 de I'éprouvette a été chargée a 50 N. La
force appliquée sur la branche suivant 'axe 1déstrminée a partir du ratio de force &ec
Rr=Faxe 1Faxe 2 L’€tendue de la zone de déformation homogene& &atulée a partir des axes
principaux de traction selon le critere a 1% d'errd_es résultats obtenus sont montrés sur la
figure 111.18. Une étude semblable a été réalisgier pin autre type de polyimide : du sofinfide
qui est commercialisé par la société MICEL [GRBH2UG+10].
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Figure 111.18 : Taille de zone de déformation homogéne en fonddiu ratio de forces appliquées. Une limite & 1%

de la valeur du centre a été choisie. La tailleéaléterminée a partir des axes principaux.

l1l.4 Etude du comportement mécanique et analyse de

déformations

Dans I'objectif de mieux comprendre le comportemmécanique des nano-composites
WI/Cu, il est indispensable de pouvoir suivre ladéfermation du film mince et du substrat.
Ainsi, nous avons mis en place un protocole exp&Emial permettant la caractérisation
mécanique du film mince et celle du substrat retbpement a deux échelles différentes. Dans
cette partie, la procédure suivie est détailléesiague chacune des techniques d’analyse

employees.

l11.4.1 Protocole expérimental

Le protocole expérimental développé consiste dsefaties essais de traction bi-axiale
in-situ couplés a deux techniques d’analyse : la diffoacties rayons X permet de déterminer la
déformation intra-granulaire au sein du film miraders que la technique de corrélation d'images
numériques permet de déterminer la déformation osaopique du substrat en KaptorLa

figure 111.19 montre le protocole expérimental is&# pour cette étude.
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Chargement de I'échantillon

Prise de photos du substrat
10 photos
::> DIC -> caméra CCD

Acquisition des clichés de diffraction sur le film
Méthode des sing

@=0° (direction 1-3)

DRX @=90° (direction 2-4)

-> détecteur XPAD
Prise de photos du substrat

10 photos
|::> DIC - caméra CCD

Figure 111.19 : Protocole expérimental utilisé pour I'analyses di&formations. DIC (Digital Image Correlation)

pour corrélation d'images numériques et DRX poufrBetion des Rayons X.

Apres avoir chargé I'échantillon selon les dewediions de traction, dix photos de la
face arriere (non déposée) du substrat sont péskside d’'une caméra CCD. Ensuite, des
clichés de diffraction sur le film sont acquis aidle d’'un détecteur 2D de type XPAD selon la
méthode des sig? et ce pour deux directiongp{0° et ¢=90°) correspondant aux axes de
traction. Enfin, dix photos du substrat sont engmiises. Les photos seront analysées par un

logiciel de corrélation d'images pour extraire teformations moyennes.
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109 |

Force appliquée (N)
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Figure 111.20 : Evolution de la force en fonction du temps pemda relaxation du substrat de Kaptohe temps

d’acquisition des clichés de DRX est de 10 minetagron.
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L'objectif de ces mesures est de déterminer lesraeftions dans le film et dans le
substrat mais aussi de vérifier que la déformationsubstrat (par effet de relaxation) est
négligeable durant l'acquisition des clichés de DR effet, nous avons observé une
diminution de la force de quelques Newtons en fonatlu temps (figure 111.20). Cependant, la
variation de la déformation mesurée pendant laxagian de la force est négligeable. Cela est
démontré grace a des mesures optiques effectuéas etvapres les mesures de diffraction. Les

deux techniques utilisées sont décrites avec @wdethils dans les parties suivantes.

l11.4.2 Corrélation d’'images numériques

111.4.2.1 Principe

La technique de corrélation d'images permet derdéter un champ de déplacement
entre deux images prises a deux instants de chargatiiférents. Ces images sont représentées
par des fonctions de la positiaret du vecteur déplacement recherafpd. On considere deux
images correspondant respectivement a I'état deenéfef(x) et I'état déformég(x) qui sont
reliées au champ de déplacemepiar I'expression suivante :

f(x) = glx +u(x)] (1n.1)

Cette expression se base sur le principe de catsamde la luminance. Il s’agit de minimiser la

fonction suivante sur le domaine d’étude
n? =] @ (x) dx (I1.2)

ou le résidu local de corrélatign(x) est donné par :

®(x) =|g[x + u(x)] - () (11.3)

En dautres termes, la méthode de corrélation stsmsh comparer la répartition de
l'intensité lumineuse entre I'image de référencd’ietage de I'état déformé, rechercher les
points de luminance identiques et d'en déduire éxathge qui correspond au vecteur
déplacement. Pour cela, un contraste d'intensitécré® sur la surface d’échantillon avec un
mouchetis aléatoire comme lillustre la figure 21 ot la face non revétue du substrat Kap@n

été peinte a la bombe avec une peinture de coblenche.
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Figure 111.21 : La région d’étude ou ROI mouchetée avec unetpebrblanche (9 x 6,3 mmg2).

L’'acquisition des images a été réalisée a l'aidendmicroscope optique relié a une
caméra CCD. Nous avons utilisé une caméra CCD de Bixelfly (PCO AG, Kelheim,
Germany) de définition 1392 x 1024 pixels et avae dynamique de 12 bits. La taille d’'un
pixel est de 6,45 x 6,45 um2. Le microscope optiggtecomposé de lentilles télécentriques de
marque Edmund Optics (York, UK) et un grandissemégal a 1 a été utilisé. L'image
photographiée de la partie utile de I'échantillait ® x 6,3 mm2. La surface de I'échantillon est
éclairée avec une lumiéere blanche provenant deedi@diectroluminescentes assemblées sous

forme annulaire posées sur I'objectif du microscgiggire 111.22).

L]
|b 9@ v E h \Ei\‘,‘:“‘ Lo

MOTCODCAD 2 L
% o o
i h’m

Machine bi-axiale

S

[ L

Machine bi-axiale

i~ — Eprouvette revétue

Eclairage annulaire —

(b)

Figure 111.22 : (a) Microscope optique installé sur le dispésib) Eclairage annulaire utilisé pour les esgaie de

dessus de la machine bi-axiale).
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Le traitement des images a été réalisé a l'aide ddgiciel de corrélation d’'images
CORRELR* développé par Francois Hild et ses collaboratdurtaboratoire LMT de Cachan
[BHRO6]. Le domaine d’étude, ou encore ROI (Reg@ninterest) pour région d’intérét, est
discrétisé en zones d'études plus petites constitua maillage avec des éléments finis
quadratiques (de type Q4). La procédure de calsulbasée sur une analyse multi-échelles
[HRO6]. Le champ de déplacement correspond a lrebse des déplacements nodaux des
éléments considérés. Le champ de déformation esitercalculé a partir du gradient du champ

de déplacement.

Les performances du calcul et les incertitudesndesures sont principalement liées a la
texture de la surface. Une analyse de I'image metgehest réalisée en amont pour déterminer le
niveau de qualité et le niveau d’incertitude encfmn de la taille des éléments. A titre
d’exemple, nous allons montrer les grandes ligmesatte analyse pour I'image présentée sur la
figure 111.21. Tout d’abord, les caractéristiques ld texture de surface sont déterminées a partir
des niveaux de gris pour différentes tailles d’@ém. Des fluctuations de niveaux de gris large
sont nécessaires pour une analyse propre des démats. En outre, une taille d’éléments ayant
un contraste de gris suffisant est souhaitablenmoi@nt dans le cas des petites déformations. La
figure 111.23 montre une illustration de ce critésar la texture de I'image.

Critére de fluctuation

10 o @ ® o & & 0.2
2} .
% — 70l non valable — Fluctuation moyenne -
£ gol —o -70l valable || —e—Fluctuation minimale——
= 2 013 — ~|imite i
\3) E °
(3]
g 60 1 c ~
L 2 0.1 1
g 5 /
€ 40 1 2 /
g g 0.05
=] | w 0.0o _© b
£ 20 e
A - el
4 8 16 32 64 128 4 8 16 32 64 128
Taille des éléments (pixels) Taille des éléments (pixels)

(a) (b)
Figure 111.23 : (a) Pourcentage des éléments validés. (b) Fdtiotu relative en fonction de la taille des élérsent
(limite choisie a 1% de la dynamique de la camé&t@). (pour Zone Of Interest en anglais) représéagetléments

du maillage de la région d’étude.

La répartition ou la fluctuation des niveaux desgécart type) est tracée en fonction de la
taille des éléments. Une limite a 1% de la dynamida la caméra est choisie. En-dessous de
cette valeur, on estime que I'image ne présenteapssz de détails pour permettre des mesures

propres. Dans notre cas de figure, des éléments @awe taille de 16 pixels ou plus satisfont
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toujours ce critere. Néanmoins, nous pouvons remeargu’un pourcentage faible seulement des

éléments de taille 8 pixels ne satisfait pas cenfecritére.

Par ailleurs, les rayons de corrélation principdaient étre au plus un quart de la taille
de I'élément (limite choisie a 25 %). D’apres lguie I11.24, aucun élément de 4 pixels ne
satisfait ce critere. Par contre, ce critere agptos validé avec des éléments de taille supérieur
ou égale a 16 pixels. Ainsi, nous pouvons condigreette premiére analyse qualitative que des

éléments de taille 16 pixels ou plus doivent éh@igis.

Critere du rayon de corrélation 3 8
10 » - © © © 2 ’ ’
£ ZOl non valable g R1 moyen
2 80. —o -70l valable E R1 maxima
% c o —+—R2 moygn i
» 2 \ —R2 maxima
L 60 1 3 — Limite
o £ 4t
2 S
£ 40 ] ©
°
S 20 ] s
© h ~
0 n{ L L L & 0 %i$5;;#’§’i e
4 8 16 32 64 128 4 8 16 32 64 128
Taille des éléments (pixels) Taille des éléments (pixels)

(@) (b)
Figure I11.24 : (a) Pourcentage des éléments validés. (b) Lamsade corrélation (maximal et moyen) normalisés

par rapport a la taille d’élément en fonction déaifle des éléments (limite choisie a 25% de ilietdes éléments).

Ensuite, l'incertitude sur la mesure des déplacésnest estimée en effectuant un
décalage artificiel de I'image de référence parément de 0,1 pixel dans chaque direction. Pour
chaque valeur imposée de déplacement (entre @igel), I'écart quadratique moyen est évalué.
Une valeur moyenne sur le domaine [0,1] est ensusteulée et correspond a l'incertitude en
déplacement notée,. Cette incertitude est déterminée pour différetddbes| d’éléments. La
figure II1.25 montre I'évolution de [l'incertitude ne déplacement en fonction de la taille

d’éléments. Cette évolution est décrite par unédopuissance :

A(X +1
o =

u Ia

(111.4)

avecA=1,2 pixel en=1,9.

Il est & noter que lincertitude est plus faiblestjue la résolution spatiale est plus
importante (éléments de taille petite). D’autret pamgmenter la résolution spatiale conduit a des
temps de calculs longs.
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Figure I11.25 : Incertitude en déplacement en fonction de lketdies éléments. Les symboles sont le résultd de

corrélation et la droite en trait continu repréedtihterpolation en loi de puissance.

Pour conclure, un compromis est recherché entnedititude en déplacement et la
résolution spatiale pour mener a bien les calcatsahamps de déplacement et de déformation.
Pour cet exemple d’étude, notre choix s’est podé des €léments de taille 16 pixels.

L'incertitude en déplacement correspondante ed0deixel.

l11.4.2.2 Champs de déplacements et calcul des défaations

Le logiciel de corrélation d'images CORRELIpermet de déterminer les champs de
déplacement et de calculer par la suite les défiimmamoyennes dans le plan d’'un échantillon.
Deux cas de figures vont servir d’exemple : un gearent équi-biaxial et un chargement non

équi-bi-axial comme schématisé sur la figure 111.26

Fis 4
50N |
1 Non équi-bi-axial
30N .
—— Equi-bi-axial
| Fg'ﬂ'
10N 30N 50N

Figure 111.26 : Schéma de deux chemins de chargement diffé(éqts-bi-axial et non équi-bi-axial).
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La figure 111.27 montre les champs de déplacemamisdes deux directions de traction
pour un chargement équi-bi-axial de ~ 47 N. Nausvpns remarquer que les deux champs sont
similaires suivant les deux directions. Les lignd$so-déplacement sont paralleles et
équidistantes. Ceci révéle 'lhomogénéité des chatiepdéformation. Par ailleurs, la distance
séparant les lignes d’iso-déplacement est identmpue les deux directions ce qui montre que
I'essai est équi-bi-axial.

X (pixels)

200 400 600 800 1000 1200

y (pixels)

200 R

300 AR
600 [0

700
500 [
900
1000

X (pixels)

200 400 600 800 . 1000 1200
y (pixels)

Figure 111.27 : Champs d'iso-déplacements (superposés a l'indegka surface mouchetée du substrat) dans les

directions (a) verticale et (b) horizontale pourcliargement équi-bi-axial de ~ 47 N.

Un essai non équi-bi-axial a été appligué au mérhardillon. Un chemin de chargement
non symétrique a été choisi comme le montre laréigll.26 ou on passe par des chargements
équi-bi-axiaux lors de cet essai. La figure lll.@®ntre les champs de déplacement pour trois
états de chargement. Nous pouvons remarquer latsgndés champs de déplacement dans le
cas d’'un chargement équi-bi-axial ou les iso-déptants sont paralléles aux axes de traction.
Par contre, une dissymétrie des champs de déplatesieobservée dans les autres cas comme

attendu pour un chargement de type non équi-bi-axéadéplacement est d’autant plus grand
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dans la direction la plus sollicitée que le ratitre les deux forces appliquées devient trés
différent de 1.
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Figure 111.28 : Champs de déplacements verticawethorizontaux Jpour trois états de chargements :
(a) Fs=30 N/E_4= 11 N, (b) F:=FK4=30N et(C) E:=31 N/E_4=49 N.
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Nous pouvons ensuite déterminer la déformation mogalans I'échantillon des lors que
les déplacements sont déterminés. Par définiterdéformation correspond a un gradient de
déplacement. Dans le cas des déformations failkdss,composantes de déformation sont
évaluées a partir de I'expression suivante :

&j :%(%l:"*%j (1.5)
La définition rationnelle de déformation peut éwmassi utilisée puisque les déformations
appliguées sont faibles (inférieures a 1%). Comnmentionné auparavant, notre méthode
consiste a effectuer deux séries de mesures optjppue chaque étape de chargement. Une série
est composée de dix images prises avec une sedontigvalle. Le temps séparant deux séries

est de quinze minutes environ correspondant auxmegsle diffraction des rayons X (DRX).

La figure 111.29 montre la déformation en fonctida la force appliquée dans le cas d’'un
chargement équi-bi-axial. La déformation calculéerespond a la moyenne réalisée sur dix
images. Tout d’abord, nous pouvons remarquer urt éoére les deux composantes principales
de déformation qui augmente avec la force applidpiée que le chargement appliqué est équi-
bi-axial. Ceci provient de la difféerence des prés mecaniques (en particulier la valeur du
module d’Young) entre les deux branches de I'épettevrésultant de I'anisotropie du Kapton
En outre, le caractére viscoélastique du Kaptest visible avec la relaxation de la force au
cours de I'essai. Néanmoins, cette relaxation meua effet sur la déformation comme il est
montré sur la figure 111.29. Les déformations oltes pour les deux séries de mesure sont égales
a 2x10° prés. La précision des mesures montre ainsi lradsoperformances de la méthode de
corrélation. De méme, nous obtenons des résulatgigques lors d’'un essai non équi-bi-axial
comme nous pouvons le voir sur la figure 111.30it€@&tude est détaillée dans [DRH+11]. Nous
avons pu ainsi valider notre méthode optique avechonne qualité de mesures et une précision

de I'ordre de 5x10 sur la déformation.
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Figure 111.29 : Déformation calculée par la technique de ladlation d'images en fonction de la force appliquée
pour un chemin de chargement équi-bi-axial. Lestesoen traits continus représentent I'ajustemedtaire des
points expérimentaux obtenus lors des mesures antesures de DRX et les droites en traits disnomsont les

ajustements linéaires des points expérimentawnabt®rs des mesures aprés les mesures de DRX.
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Figure 111.30 : Déformation calculée par la technique de ladation d'images en fonction de la force appliquée
pour un chemin de chargement non équi-bi-axialbséisse présente le couple de forces appliquéesti 4 selon
les axes de traction 1 et 2 respectivement. Lesdhslgn pleins représentent les points expérimentédbenus lors
des mesures avant les mesures de DRX et les sysnlidkes correspondent aux points expérimentauxnabtéors

des mesures apres les mesures de DRX. Les valedmsat affichées sont la moyenne des forces ataapres
mesures DRX.
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111.4.3 Diffraction des rayons X synchrotron

La technique de diffraction des rayons X a été dargnt utilisée par notre équipe
[RBB+98, RBV+03, GVG+04, FDLB+10] et par d’autreguipes [NS93, HKA99, BGS+04,
GPL+06] pour la détermination des propriétés mépaes d’un échantillon polycristallin lors de
différents essais mécaniques. Ici, I'étude conc&rdgéformation bi-axiale sous rayonnement X
synchrotron d’un film mince métallique déposé smrsubstrat en polyimide. Nous avons utilisé
pour cela un détecteur bidimensionnel XPAD displengur la ligne de lumiéere DiffAbs du
synchrotron SOLEIL. Dans ce travail, nous avonkseétideux versions du détecteur XPAD (3.1
et 3.2) mais seule la version 3.1 sera présentéééraitement des données étant identique.
Comme tout détecteur bidimensionnel, une correcti®s clichés de diffraction 2D est
nécessaire. Ce traitement sera donc exposé. Edus présentons I'analyse des déformations

qui se base principalement sur la méthode de# .sin?

[11.4.3.1 Détecteur prototype XPAD3.1

Le détecteur XPAD est un détecteur prototype alpixgbrides développé par une
collaboration associant le synchrotron SOLEIL, dtitut Louis Néel et le Centre de Physique de
Particules de Marseille [MBH+10, MHP+11]. Le déwat est constitué d’'un capteur segmenté
en pixels de quelques centaines de micrométresualsxgont soudés par points des circuits
intégrés contenant toute I'électronique. Cette ietidgie permet la détection rapide et précise
des rayons X. Chaque pixel du détecteur est associgée chaine électronique complete qui
permet de sélectionner les photons dans une garémerdie et de les compter individuellement
sans temps mort et sans introduire de bruit. Leaiéar XPAD3.1 est composé de 8 barrettes
chacune étant constituée de 7 circuits intéegrépggimybridés sur un seul capteur de silicium.
Chacun des chips est constitué de 80 x 120 pixels38 um de c6té et I'imageur complet couvre
une surface de 7,28 cm x 12,48 cm (figure I11.319s avantages principaux de ce type de
détecteur sont :

- un seuil de détection ajustable entre 4,5 keXbdteV pour chaque pixel ;

- une grande dynamique (27 bits) ;

- des temps de lecture rapides de I'ordre de 2 ms ;

- un bruit de fond trés faible.
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Figure 111.31 : Détecteur XPAD3.1 avec capteur en silicium. ueface de détection est constituée de 8 barrettes
comprenant chacune 7 chips couvrant une surfacé,2 cm x 12,48 cm: (a) vue de face, (b) vue dwilpr
[MHP+11].

Les barrettes sont montées en tuile afin de couvrr surface continue. La figure 11.32
donne une vue schématique de la géométrie du datetfangle d’inclinaison des barrettes par
rapport au plan du détecteur dans la directioniozdet est de 7,5°. Néanmoins, cet assemblage
en tuile crée des zones d'ombre entre les barrdtedargeur de ces zones mortes dépend
principalement de la géométrie de I'expériencednii étre prise en compte dans la correction
des images 2D. Pour toutes nos expériences signia de lumiére DiffAbs, le détecteur a été

monté sur le brad du diffractomeétre kappa 6-cercles.

(a)

module
i=1

i=2

i=3

(b)
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L1z s [«[ 5[ ¢]-]
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lmes shadowed d
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Figure 111.32 : Vue schématique de la géométrie du détecteurD@A (a) Configuration expérimentale ou I'angle
o correspond a linclinaison de la surface du détacipar rapport a la direction verticale ¥ @st I'angle de
diffraction. (b) Description d’une barrette compaeh7 chips. (c) Vue de c6té du détecteur monttassemblage

en tuile des 8 barrettes avec une inclinaisgBLD+12].
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L'utilisation d'un détecteur 2D en diffraction deyons X offre de nombreux avantages,
mais il faut effectuer une calibration et des aotioms particuliéres sur les clichés de diffraction
2D avant intégration azimutale afin d’obtenir uagtamme de diffraction classique. Les étapes

de traitement des images 2D sont détaillées cietsss

111.4.3.2 Traitement des images de diffraction

Les corrections et l'algorithme utilisé pour ligr@tion des images XPAD ont été
programmeés sous le logiciel libhmageJen collaboration avec Cristian Mocuta, scientiéicpur
la ligne de lumiére DiffAbs. Dans ce qui suit, uasal’étude sur un de nos échantillons servira

de support pour illustrer les difféerentes étapesdlyse.

Calibrations

Pour chaque campagne de mesures sur synchrotrergalibration de la configuration
expérimentale doit étre réalisée. La distance tkted échantillon et la position du détecteur par
rapport au diffractométre sont deux paramétres itapts a déterminer pour l'analyse des
images 2D par la suite. La procédure de calibrationsiste a effectuer des mesures de la
position du faisceau direct sur le détecteur (apwdr ajouté des filtres afin de ne pas le brdler)
pour deux balayages verticaux et horizontaux dei-celfigure 111.33). Le détecteur est déplacé
verticalement de quelques degrés (anplgpermettant d’obtenir I'équivalence pixel / degré.
Ensuite, un déplacement horizontal du détecteugléan permet de déterminer la rotation du

détecteur autour du faisceau direct.
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Figure 111.33 : Positions du faisceau direct sur le détecteuAB®.1 pour des balayages (a) horizontaux et (b)

verticaux.
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Cette calibration permet de connaitre la positiofdadsceau direct (= 191 ; Yo = 511)
et I'ouverture angulaire d’'un pixel (0,014°), masgssi la rotation du détecteur autour de sa
normale. La distance détecteur / échantillon esrad@née par calibration sur un échantillon de
référence (poudre de Si par exemple). Les calimmata effectuer dans le cas des mesures sur

grands instruments sont développées dans la tleéSaristophe Le Bourlot [Boul2].

Corrections géométrigues

Une image issue d’'un détecteur 2D doit étre coerides distorsions géomeétriques avant
toute analyse. Dans le cas du prototype XPAD3.lgé&amétrie particuliere constituée de
modules assemblés sous forme de tuiles induit calage de quelques pixels entre ces modules.
Cette distorsion d’image est corrigée en utilisamd grille calibrée illuminée avec un signal de
diffusion uniforme. En particulier, les chips conspat les modules possedent des pixels sur les
c6tés 2,5 fois plus larges (figure 111.32). Cesgiixsont remplacés par 2,5 pixels de méme taille
gue les autres pixels en normant leurs intensitésfdcteur 1/2,5.

La distorsion sur la profondeur de I'image est igg® en effectuant une mesurefidé
field. Cette mesure consiste a enregistrer un signfludeescence d’'un échantillon standard ;
une feuille de Cu a 9 keV dans notre cas. L'int&nsnregistrée est constante et isotrope sur tout
le détecteur permettant la correction des imageabfwesant celles-ci par le signal dlat field. La
figure 111.34 montre un cliché de diffraction bremregistré par le détecteur XPAD3.1 et le méme

cliché aprés correction.

(b)

Figure 111.34 : (a) Image brute obtenue par le détecteur da(b)éme aprés correction géométrique.
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Corrections des intensités

La détection des pixels morts ou non efficacedréstimportante pour avoir des données
de haute résolution. Ainsi, chaque image (apresectton géométrique) est testée avec un
certain nombre de filtres permettant d’éliminemaximum de pixels non fiables. Tout d’abord,
un masque repérant les pixels morts est utilissuim I'intensité de chaque pixel est comparée
a celle de pixels voisins. Un pixel est considdréreant si son intensité est supérieure a 20 fois
celle de la moyenne de ses voisins ou infériedr2@ de celle du minimum de ses voisins. Cette
méthode supprime tous les pixels indésirables praisablement aussi certains pixels considérés
comme bons. Cependant, la grande variation d’iitteret le grand nombre de pixels dans
I'image permettent malgré cela de donner des ritsudivec une bonne résolution.

L'utilisation de ce détecteur prototype a bassergagen deca des limites prévues) a
montré un comportement aléatoire de certains chipscours de I'expérience. La limite
d’efficacité du détecteur étant de I'ordre de 8 k¢ mesures sont réalisées de préférence a plus
haute énergie afin d’améliorer la résolution desnéges. En effet, chaque chip posséde sa propre
dynamique et par la suite sa propre réponse. Qetézence peut étre corrigée it field. En
revanche, le changement de dynamique de certaips an cours du temps ne peut pas étre
corrigé par la méthode dit field. Pour cela, un deuxieme filtre des chips défaidaam été
utilisé : l'intensité moyenne de chaque chip esngarée a celles des chips voisins sur une
méme barrette. En effet, la grande distance détettchantillon a laquelle nous avons travaillé
conduit a la détection des portions de I'annealDdbye-Scherrer. L'intensité captée est donc
peu variable sur une barrette. Le test d'intensitésiste & supprimer tout chip présentant une
intensité moyenne s’écartant de plus de 5% paroragpla moyenne de ses chips voisins. Une

illustration de ce test est donnée sur la figuir83l

De maniére générale, une image 2D doit étre caryé bruit électronique propre au
détecteur. Cette correction dite de « dark fielcbnsiste a soustraire a chaque image brute la
réponse du détecteur obtenue lors d’'une mesurefaiaosau X. En revanche, la conception du
détecteur XPAD le rend trés peu sensible au bR#ihs notre cas, aucune correction de « dark
field » n’était nécessaire. Seule la correctior dlat field » est nécessaire.

108



Développement d’un outil synchrotron pour des testtraction bi-axiale
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Figure 111.35 : (a) Image aprés correction géométrique. (b) léanm image aprés test d'intensité. (c) Effet de la
correction sur la position de Bragg obtenu lorsxddgsai de traction. L'évolution de cette posigonfonction de la
force appliquée est prévue étre linéaire (échantitendu dans le domaine élastique linéaire). Gattdution est
représentée par I'ajustement linéaire des poimisshiL 'incertitude estimée sur la positidhest det0,005°. Sur les

images 2D, seules six barrettes utilisées pendanhksures sont montrées. L'énergie de travaild#aiB,8 keV.

Intégration azimutale

L’intégration azimutale de I'image est I'étape fmaans I'analyse permettant d’obtenir
la distribution d’intensité en fonction de I'and?8. La procédure consiste a intégrer les images
corrigées sur une portion de lI'anneau de DebyetBmhde long de I'axe azimutal. Deux
méthodes d’intégration peuvent étre utilisées sartasur I'interpolation sub-pixel de I'intensité
ou non. Seule la méthode d’intégration directe gsaterpolation) que nous avons utilisée sera
détaillée ici. Cette méthode consiste a discrétisgervalle 20 en plusieurs canaux82 Pour
chaque pixel considéré, la valel @orrespondante est calculée et son intensitéj@stea au
canal B; le plus proche. Enfin, chaque canal est norméegaombre de pixels qu'’il contient

afin d’obtenir la valeur moyenne correspondantengamnsité.

Cette méthode offre 'avantage d’étre simple enliegion et de n’introduire aucune
hypothése sur la distribution de lintensité erineels voisins. En revanche, étant donné que
chaque pixel est attribué au canal le plus proheombre de canaux ne doit pas étre tres
important afin de garder une représentation deelisité par tous les canaux. Une valeur

optimale de I'incrément20 entre deux canaux adjacents est 4/3 de la tdille pixel. Cette
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méthode reste valable tant que les pics de diftraciont assez larges (FWHNM140 pixels dans

notre cas).

La deuxieme méthode d’intégration avec interpotatsoib-pixel a été développée par
Christophe Le Bourlot dans une procédure écritargagePython Cette méthode s’est averée
mieux adaptée dans le cas des pics fins dontdauarest de I'ordre de quelques pixels [Boul2].
L’ensemble des étapes a suivre dans le traiteneindages 2D issus d’'un détecteur de type
XPAD est donné avec plus de détails dans [BLD+112].

111.4.3.3 Analyse des déformations

La déformation élastique des phases cristallinaa golycristal est obtenue par analyse
des données de diffraction des rayons X. En gffair une famille de plans {hkl} donnée, la loi
de Bragg relie les angles de diffractibpq aux distances inter-réticulaireggdconsidérées
comme jauges de déformation. L’application d’'unargle sur I'ensemble film/substrat induit
une évolution des distances inter-réticulairessguiraduit par un déplacement de la position des
pics de Bragg (figure 111.36). Cette modificatioresd distances inter-réticulaires suivie par
diffraction des rayons X permet de déterminer léfonations intra-granulaires dans le film
mince pour une famille de plans {hkl} donnée dédipar les angle® etV :

{f™ =1n dow || Sinoig) _ doy —dg, (1.7)
g SN0y daw
ou d9,, eSgR,J d,, etb,, représentent les distances inter-réticulairessethgles de diffraction

dans I'état de référence et I'état chargé respectant.

Comme nous pouvons le remarquer sur la figure ssalgs, le déplacement de la position
d’un pic est faible. Pour cette raison, nous fassappel au rayonnement synchrotron permettant
d’améliorer la précision sur la mesure de déforomati Celle-ci est en effet conditionnée par une
excellente statistique de comptage pour le piciffieaction et une excellente qualité optique du
faisceau X. L’ajustement des pics de diffractionfag avec une fonction PearsonVII.
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Figure 111.36 : Déplacement du pic de Bragg W(211) en fonctienlalforce appliquée. Les pics correspondent a

ceux obtenus aprés intégration des images enéggspar le détecteur XPAD.

Dans le cas des contraintes planes, la déformétastique intra-granulaire s’écrit sous la

forme suivante :

(2 =58 505w+ 8(5,, 53, (1

avec G, =06,,C0S ®+5,,sin20+5G,,sin"®; G, ets, correspondent aux contraintes
macroscopiques appliqués au film mince selon less gxincipaux 1 et 2 de I'éprouvette
respectivement.

La relation (I11.8) est dite loi des sH2qui décrit une droite caractéristique d’'un matéria
mécaniquement isotrope. La procédure de mesuresters différentes acquisitions de clichés
de diffraction pour plusieurs anglés en prenant en compte les directions de pble daras
d’un échantillon texturé. Ces mesures sont réaig@air deux directions azimutaleB=0° et
®=90° correspondant aux axes de traction. La fijilu®7 montre des courbes typiques de '$in2
obtenues pour les deux directio®s=0° et ®=90° lors d’'un chargement équi-bi-axial d'un
composite W-Cu déposé sur KaptorComme attendu pour le tungsténe (matériau élastiq
isotrope), la déformation évolue linéairement as®dp a chaque état de chargement. Avec un
chargement en tension croissant, la pente des e®udoit et I'ensemble des courbes
s’interceptent (dans le domaine élastique) en uimtpecommun. Nous reviendrons dans le

chapitre suivant sur I'exploitation de ces courbes.
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Cette étude est développée dans [DRH+11] ou noossamotamment comparé les
déformations obtenues par diffraction des rayons Xelles calculées par la technique de
corrélation d'images comme le montrent les figuiéS88 et 111.39. Nous obtenons une tres
bonne superposition des deux déformations & mieexl§’ prés et ce pour les deux chemins de

chargement.
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Figure 111.37 : Déformations élastiques au sein des cristalti@dV{211} pour un chargement équi-bi-axial. (a)

selon®=0° et (b)®=90°. Les droites sont les ajustements linéairepdts expérimentaux.
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Figure 111.38 : Superposition des déformations élastiques mesysar DRX et des déformations macroscopiques
calculées par CIN pour un chargement équi-bi-akiet déformations macrocopiques présentées icespondent
aux valeurs moyennes des déformations obtenued avamprés mesures DRX. Les droites en traits wosti
représentent les ajustements linéaires des poiptrienentaux obtenus pour les mesures de DRX alrl@tes en
traits discontinus sont les ajustements linéaies gbints expérimentaux obtenus par les calculs C8Y barres

verticales sont de 10*.
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Figure 111.39 : Superpositions des déformations élastiques rdesysar DRX et des déformations macroscopiques
calculées par CIN pour un chemin de chargementgoibi-axial. Les déformations macrocopiques pr&ss ici
correspondent aux valeurs moyennes des déformailiiegiues avant et apres mesures DRX. Les barrgsales

sont det 10%.

114



Références bibliographiques

[AB11] Ch. Den Auwer and J. L. Bantignidajtiation a la Spectroscopie d’Absorption X
Formation effectuée a l'université de MontpelligrO6 - 10 Juin 2011.

[BBG'11] L. Borgese, E. Bontempi, M. Gelfi, L.E. Depe®, Goudeau, G. Geandier, and
D. Thiaudiere Microstructure and elastic properties of atomicdayleposited Ti@anatase thin
films, Acta Materialiab9 (2011), 2891 — 2900.

[BCB*09] D. Bazin, X. Carpentier, |. Brocheriou, P. Durfller, S. Aubert, C. Chappard,
D. Thiaudiere, S. Reguer, G. Waychunas, P. JungatcsM. DaudonRevisiting the localisation

of Zrf* cations sorbed on pathological apatite calcificsts made through X-ray absorption
spectroscopyBiochimie91 (2009), 1294 — 1300.

[BGS'04] J. Bohm, P. Gruber, R. Spolenak, A. Stierle, Wanner, and E. ArztTensile
testing of ultrathin polycrystalline films: A symoltron-based techniqueReview of Scientific
Instruments/5 (2004), 1110-1119.

[BHRO6] G. Besnard, F. Hild, and S. Roukjnite-Element” Displacement Fields Analysis
from Digital Images: Application to Portevin—Le GhBer Bands Experimental Mechanic46
(2006), 789-803.

[BLD"12] C. Le Bourlot, P. Landois, S. Djaziri, P.-O.riRelt, E. Le Bourhis, P. Goudeau,
M. Pinault, M. Mayne-L'Hermite, B. Bacroix, D.Faer O. Castelnau, P.Launois, and
S. RouziéreSynchrotron X-ray diffraction experiments with afotype hybrid pixel detector
Journal of Applied Crystallographb (2012), 38-47.

[Boul?] Ch. Le Bourlot,Caractérisation de I'hétérogénéité du champ desméhtions
élastiques dans les matériaux polycristallins péfraiction des rayons X et des neutrons -

application a un acier duplex Thése de I'Université de Paris 13, 2012.

[DRH"11] S. Djaziri, P.-O. Renault, F. Hild, E. Le BoighPh. Goudeau, D. Thiaudiere, and
D. Faurie,Combined synchrotron X-ray and image-correlatioralgees of biaxially deformed
W/Cu nanocomposite thin films on Kaptdournal of Applied Crystallograplg (2011), 1071
1079.

115



Références bibliographiques

[DTG'10] S. Djaziri, D. Thiaudiere, G. Geandier, P.-@nRult, E. Le Bourhis, P. Goudeau,
O. Castelnau, and D. Fauri@pntrolled biaxial deformation of nanostructuredGA/thin films
studied by X-ray diffractignSurface and Coatings Technoldf§5(2010), 1420 — 1425.

[FDB*10] D. Faurie, P. Djemia, E. Le Bourhis, P.-O. RdhaY. Roussigné, S.M. Chérif,
R. Brenner, O. Castelnau, G. Patriarche, and Phd&au Elastic anisotropy of polycrystalline
au films: Modeling and respective contributions »afay diffraction, nanoindentation and
brillouin light scattering Acta Materialiab8 (2010), 4998 — 5008.

[FRV'05] F. Baudelet, R. Belkhou, V. Briois, A. Coati,[Pumas, V.H. Etgens, A.M. Flank,
P. Fontaine, Y. Garreau, O.Lyon, I. Quinkal, FcRet, P.Roy, M. Sauvage, F. Sirotti,
A. Somogyi, and D. ThiaudiereSOLEIL, un nouvel outil puissant pour les sciendes
matériaux Oil & Gas Science and Technology - Rev. BtR2005), 849-874.

[GG11] P. Goudeau and R. GuinebretiéRgyons X et matiere RX 2009, Chapitre 1
Hermes / Lavoisier, chapitre rédigé par : J. B, K. Baudelet, V. Briois, E. Elkaim, A. Nadiji et
D. Thiaudiere, 2011.

[GPL'06] D.S. Gianola, S. Van Petegem, M. Legros, Snéstetter, H. Van Swygenhoven,
and K.J. HemkerStress-assisted discontinuous grain growth ancbfiisct on the deformation
behavior of nanocrystalline aluminum thin filn#scta Materialisb4 (2006), 2253 — 2263.

[GRT'08] G. Geandier, P.-O. Renault, S.Teat, E.Le BigurB. Lamongie, and Ph.
GoudeauBenefits of two-dimensional detectors for synclmotK-ray diffraction studies of thin
film mechanical behavigdournal of Applied Crystallograplit (2008), 1076—1088.

[GTR'10] G. Geandier, D. Thiaudiere, R.N. RandriamazaoR. Chiron, S. Djaziri,
B. Lamongie, Y. Diot, E. Le Bourhis, P. O. Renalt, Goudeau, A. Bouaffad, O. Castelnau,
D. Faurie, and F. Hild,Development of a synchrotron biaxial tensile devfoe in situ
characterization of thin films mechanical respanReview of Scientific Instrumen&l (2010),
103903.

[GVG'04] P. Goudeau, P. Villain, T. Girardeau, P.-O. &dtf) and K.-F. BadawiElastic
constants investigation by X-ray diffraction of situ deformed metallic multi-layersScripta
Materialia50 (2004), 723 — 727.

116



Références bibliographiques

[HKA99] M. Hommel, O. Kraft, and E. ArztA new method to study cyclic deformation of
thin films in tension and compressjalournal of Materials Researth (1999), 2373—-2376.

[HRO6] F. Hild and S. RouxXDigital Image Correlation: from Displacement Measurent
to Identification of Elastic Properties - a Revie8train42 (2006), 69-80.

[KRN"11] F. Kergourlay, C.Rémazeilles, D. Neff, E.Fof. Conforto, E. Guilminot,
S. Reguer, Ph. Dillmann, F. Nicot, F. MielcarekRébiére, and Ph. RefaMechanisms of the
dechlorination of iron archaeological artefacts edted from seawaterCorrosion Sciencé3
(2011), 2474 — 2483.

[MBH'10] K. Medjoubi, T. Bucaille, S. Hustache, J.-F.r&@¢ N. Boudet, J.-C. Clemens,
P. Delpierre, and B. Dinkespilddetective quantum efficiency, modulation transterction and
energy resolution comparison between CdTe andosilisensors bump-bonded to XPAD3S
Journal of Synchrotron Radiatidi7 (2010), 486—495.

[MHP*11] K. Medjoubi, S. Hustache, F.Picca, J.-F. Béra. Boudet, F.Bompard,
P. Breugnon, J.-C Clémens, A. Dawiec, P. DelpieBeDinkespiler, S. Godiot, J.-P Logier,
M. Menouni, C. Morel, M. Nicolas, P. Pangaud, and/ieolas,Performance and Applications
of the CdTe- and Si-XPAD3 photon counting 2D detediburnal of Instrumentatiod (2011),
no. 01, C01080.

[MJ08] M.-E. Couprie and J.-M. FilholX radiation sources based on accelerators
Comptes Rendus Physiq8€2008), 487 — 506.

[NBV *06] D. E. Nowak, D. R. Blasini, A. M. Vodnick, Blahk, M. W. Tate, A. Deyhim,
D.-M. Smilgies, H. Abruna, S. M. Gruner, and S.Baker, Six-circle diffractometer with
atmosphere- and temperature-controlled sample stagkarea and line detectors for use in the
G2 experimental station at CHESSeview of Scientific Instrumeni7 (2006), 113301.

[NS93] I. C. Noyan and G. SheikBetermination of the Mechanical Response of Thin
Films with X-RaysMRS Online Proceedings LibraBp8(1993), 3.

[RBB*98] P.-O. Renault, K. F. Badawi, L. Bimbault, Phou@eau, E. Elkaim, and J. P.
Lauriat, Poisson’s ratio measurement in tungsten thin fibambining an x-ray diffractometer
with in situ tensile testeApplied Physics Letterg3 (1998), 1952—-1954.

117



Références bibliographiques

[RFB™12] P.O. Renault, D. Faurie, E. Le Bourhis, G. Gitan M. Drouet, D. Thiaudiére,
and Ph. GoudeawWeposition of ultra-thin gold film on in situ loadieolymeric substrate for
compression testdaterials Letterg3(2012), 99 — 102.

[RGKL95] I. K. Robinson, H. Graafsma, A. Kvick, addLinderholmFirst testing of the fast
kappa diffractometers at National Synchrotron LigBburce and European Synchrotron
Radiation Facility Review of Scientific Instrumeng&s6 (1995), 1765-1767.

[RVC'03] P.O. Renault, P. Villain, C. Coupeau, P. Goudeand K.F. BadawiDamage
mode tensile testing of thin gold films on polyienglibstrates by X-ray diffraction and atomic
force microscopyThin Solid Films424(2003), 267 — 273.

[You99] H. You, Angle calculations for a ‘4S+2D’ six-circle difframmeter Journal of
Applied Crystallography?2 (1999), 614—-623.

118



Chapitre IV

Elasticite et endommagement de nano-composites a
dispersoides de cuivre W/Cu en couches minces sous

chargement bi-axial

Ce chapitre présente les résultats d’'une étudalatétsur quatre campagnes de mesures
au synchrotron SOLEIL. L'étude concerne des essaisraction bi-axialen-situ couplés a la
diffraction des rayons X et a la technique de dafien dimages selon la procédure
expérimentale décrite dans le chapitre Ill. Notogeotif principal est d’élucider les mécanismes
de déformation dans un systéme nano-structuré modglil s’agit d’'un composite a matrice de
tungsténe contenant des dispersoides de cuivrehggditre 11). Tout d’abord, nous présentons
une étude du comportement de ce systéeme dans laimmrélastique pour deux chemins de
chargements différents (équi- et non-équi-biaxi@hsuite, I'étude est étendue au-dela du
domaine élastique afin de déterminer la limite abétité d’'un tel systéme et ce tout d’abord
sous un chargement équi-bi-axial. La limite d’étast obtenue pour le tungsténe dans les films
minces W/Cu nano-structurés sera comparée a ckdkesiims minces de tungstene et de cuivre
purs. Enfin, I'évolution de la limite d’élasticitdu tungsténe dans les nano-composites a
dispersoides de cuivre W/Cu sera étudiée pourrdifté chemins de chargement non-équi-bi-
axiaux mais symétriques ou le ratio des contraiptéscipales est constant tout le long du
chargement. Les résultats expérimentaux serontapauite comparés a différents critéeres de
plasticité ou de rupture. Une discussion sera maridssue de cette confrontation pour décrire

au mieux le comportement mécanique de tels systemeschargements bi-axiaux.
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Elasticité et endommagement de nano-compositesp&mdioides de cuivre W/Cu en couches
minces sous chargement bi-axial

IV.1 Configuration expérimentale

Pour rappel, les mesures optiques sont réaliséda face arriere non revétue du substrat
cruciforme en Kaptdh a l'aide d’'une caméra CCD installée en dessoukédkantillon et les
mesures par diffraction des rayons X ont été réadissur le film mince a I'aide d’'un détecteur
2D prototype XPAD (versions 3.1 et 3.2). Un schayénéral des expériences est montré sur la
figure IV.1.

Detecteur XPAD

,F,”

S .
Forces appliquées

L o8 \ /
Dispositif optique B&N
- al—

Figure 1V.1: Configuration expérimentale générale des essaisatttion bi-axiaux sur DiffAbs-SOLEIL. L'encart
en haut a droite de I'image montre la géométrierdesures de diffraction. Le chargement bi-axialaggtliqué le
long des axes x et y. La direction du vecteur deuslon q (g = (417A) sinB, ou 6 est la moitié de I'angle de
diffraction etA, la longueur d’onde du faisceau incident) estrdgfar I'angle azimuta® et I'angle d’inclinaisort¥

(angle entre les plans diffractants et la normdéesurface de I'échantillon).

Pour toutes les expériences, le détecteur XPADsétiétait monté sur le bras du
diffractomeétre kappa 6-cercles de la ligne de lueniBiffAbs et I'énergie du rayonnement X
était fixée a 8,8 keV. La version 3.1 du détectéBAD a été utilisée pour les trois premiéeres
campagnes et la version 3.2 a été employée lorla dpiatriéme et derniere campagne de
mesures. La configuration expérimentale propreaieb campagne de mesures est donnée dans
le tableau IV.1. La premiére campagne de mesuré® aéalisée en mode 8-bunch alors que
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toutes les autres campagnes de mesures ont é@see8aén mode 4/4. Le mode 8-bunch et le
mode 4/4 correspondent a un courant d’électrorsilaint dans 'anneau de stockage avec une
intensité de 80 mA et 400 mA respectivement.

Le chargement en force se fait par paliers. Un gdgraent initial ou pré-chargement
(entre 10 et 20 N) est systématiquement appligueede la mise en place de I'échantillon dans la
machine de traction afin d’éviter un déplacemenhauteur de I'’échantillon pendant les tests de
traction. Ainsi, les forces appliquées sont incrét@es par rapport a cette force initiale qui
définit I'état de référence. La vitesse de déforomiest de 8x1® s’ dans les branches de

I’éprouvette cruciforme selon les deux directiorgraction.

Campagne de 1/06- 3/04- 4/ 04-
2/07-2010
mesures / date 2010 2011 2012
Taille du faisceau
(HxV, FWHM en | 320x370 320x370 340x340 340x340
Hm3)
Distance détecteur|/
] . 536 506 566 417
échantillon (mm)
Systeme étudié WI/Cu W c WI/Cu WI/Cu WI/Cu
u
[période x nombre| [3nm /1 [B3nm /1| [3nm/1| [3nm/1
o [150 nm] | [200 nm]
ou épaisseur totale] nm]x60 nm]x38 | nm]x38 | nm]x38
Famille de plans a-W a-W a-W a-W a-W
] Cu {220}
analysée {211} {211} {211} {211} {211}
Temps de comptage
30 10 20 10 30 20
(s)
65,2 / 64,3/ 63 & 66/
Anglesd/ Q (°) 63 /33 63 /33 66 /33
32,1 33,4 33
Angle de Bragg@ | 66,07a- | 66,07a- | 66,90 Cu| 66,07a- | 66,07a- | 66,07a-
) W (211) | W (211) | (220) | W (211) | W (211) | W (211)

Tableau IV.1: Parameétres expérimentaux utilisés lors des mespar diffraction des rayons X pour les quatre

campagnes de mesures sur DiffAbs-SOLEIL. FWHM digmjue |a taille du faisceau est défini par sgédar a mi-

hauteur (Full Width at Half Maximum en anglais) dd@ sens horizontal H et vertical V.
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V.2 Comportement élastique de films minces nano-coposites a

dispersoides de cuivre W/Cu

Cette premiere étude concerne des essais effestwréses nano-composites W/Cu
comprenant 60 périodes dans la premiére campagnmesieres. Nous nous sommes intéresses a
la réponse du tungsténe étant donné que le voliffnecthnt du cuivre est trop faible pour étre
détecté par diffraction des rayons X (sous peinéed®ps d’acquisition trop important pour un
rapport signal/bruit tres faible). Les mesureséigtréalisées pour la famille de plansV {211}
afin d’avoir une meilleure précision. Chaque clicth@ diffraction correspond a un couple

d’angles ¥,®) donné. Deux essais ont été réalisés sur le méhen#llon: un essai équi-bi-

axial et un essai non équi-bi-axial.

IV.2.1 Essai équi-bi-axial

Lors de cet essai, nous avons appliqué neuf étigpebargement avec des incréments de
forces allant de 0 jusqu'a 40 N (tableau 1V.2). & qui concerne les mesures de DRX, la
déformation élastique intra-granulaire pour un gharent équi-bi-axial s’écrit sous la forme

suivante :
{g}lkqlJ — %g;kl 6 SinZLP + Zglkla (lVl)

avec 6 =6,, =6,,; 0, et G, sont les contraintes macroscopiques appliquésilmunfince

selon les axes principaux 1 et 2 de I'éprouvetspeetivement. Etant donné que le tungsténe est
un matériau localement élastiquement isotrope, lEgimodéeles mécaniques donnent des valeurs

de coefficients d’élasticité radio-cristallograpiés identiques [Hau97, FCB+09] :

SH=-v/E et %$k':(1+v)/E (IV.2)

ou E etv sont le module d’Young et le coefficient de Porsda matériau respectivement.
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Incrément de force | Incrément de force
Etape de o L, R
appliqgué avant les | appliqué aprés les
chargement
mesures DRX (N) | mesures DRX (N)
T1 3.20 3.05
T2 10.50 10.15
T3 17.35 16.90
T4 20.65 20.30
5 24.00 23.60
T6 27.40 26.95
T7 30.90 30.25
T8 34.25 33.60
T9 37.45 36.90

Tableau V.2 : Incréments de force appliqués lors de I'essai-bgaxial (valeurs des forces lues sur le capteur

avant et apres les mesures de DRX). Le chargemi¢iat est de[110 N.

La figure IV.2 montre les courbes sin® obtenues pour la famille de plandV {211}
pour laguelle les mesures ont été réalisées poandgliesW différents et ce pour chacune des
deux directionsb=0° et®=90°. Nous pouvons remarquer la tres bonne lireédiet courbes -
sind¥ comme attendu pour un matériau élastiqguementoeirLa qualité des mesures est
principalement due au grand nombre de points exgdriaux (17 anglesV) permettant
d’obtenir des résultats fiables et une grande pigti En outre, les courbes sindY se croisent
en un point a déformation nulle quelle que soitdatrainte appliquée. D’apres les équations
(IV.1) et (IV.2), ce point d’intersection corresgbra une déclinaison particuliére des plans
d’angleW tel que :

sinty =2 (IV.3)
1+v

Nous déduisons des courbes obtenues, un coeffideeRoisson égal a 027,01. Cette valeur
est légérement inférieure a la valeur donnée datigdrature pour du tungstene massif (0,28 ;

[Smi76]). Cet excellent accord reflete la qualiés anesures effectuées.
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Figure 1V.2 : Déformations élastiques au sein des cristalltites-W{211} pour un chargement équi-bi-axial. (a)
selon®=0° et (b)®=90°. Les droites sont les ajustements linéairégréssion des moindres carrés) des points

expérimentaux.
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A partir des courbes - sin®, nous déterminons par la suite la déformationtiélas
dans les cristallites de tungstéene en fonctionadfoice appliguée comme le montre la figure

IV.3 ou la déformation macroscopique calculée pardtation d’'images numeériques est aussi
représentée.

0,25

0,20

0,15

0,10

Déformation (%)

0,05

0 5 10 15 20 25 30 35 40
Incrément de force appliquée (N)

Figure 1V.3 : Superposition des déformations élastiques mesuypédr DRX et des déformations macroscopiques
calculées par CIN pour un chargement équi-bi-akiat déformations macrocopiques présentées icespondent
aux valeurs moyennes des déformations obtenue$ ewvaprés les mesures par DRX. Les droites ets antinus
représentent les ajustements linéaires des poiptrienentaux obtenus pour les mesures de DRX. t@ited en
traits discontinus sont les ajustements linéaires doints expérimentaux obtenus par les calculs. Cid

incertitudes de mesure représentées par les hamtisales sont de 10,

Cette courbe met, tout d'abord, en évidence une ténne superposition des
déformations mesurées a l'aide des deux technid@@RX et CIN). Les valeurs sont identiques a
5x10° prés. Ceci révéle un transfert total de la défoionaa travers l'interface film-substrat et
donc une bonne adhésion du film au substrat dagdisneine de déformation étudié, et ce méme
si le contraste mécanique entre les deux matégauimportant. En effet, le substrat de Kapton
est beaucoup moins rigideddsion = 5 GPa) que le film mince métallique (tungsteaegxemple
avec iy = 410 GPa) ce qui est caractérisé par le prenaiempetre de Dundurs, défini dans le
cas des contraintes planes par :

a _5-5 =1

V.4
E,+E, (IV.4)
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ou E et B sont les modules d’Young du film et du substrapestivement [SM92].

En outre, cette courbe révéle un comportementi@lestinéaire dans le domaine de
déformation analysé. On notera aussi le fait que deux composantes principales de
déeformation dans le plan s’écartent peu a peu ldmé'autre. Cet écart est similaire pour les
deux techniques de mesure ; il est supérieur aelrtitude et supérieur a I'écart induit par la
faible différence de force appliguée dans les daaxches de I'éprouvette cruciforme. Il révele

donc aussi une anisotropie mécanique du Kapton

I\VV.2.2 Essai non équi-bi-axial

Lors de cet essai, nous avons appligué douze dtathargements pour lesquels nous
avons suivi un trajet non équi-bi-axial en pasgart des chargements équi-bi-axiaux (tableau
IV.3) sachant que le chargement initial nécessaliimstallation de I'échantillon est appliqué de

facon égale sur les quatre branches de I'éprougritgforme.

Etape de Inc-rém,ent de force Inc.rém,ent de force
chargement appliqué selon 'axe 1| appliqué selon 'axe 2

(N) (N)

T1 6

T2 16

T3 20

T4 20

T5 20 L6

6 20 20

T7 20 26

T8 20 34

T9 20 38

T10 26 -

T11 34 38

T12 38 38

Tableau IV.3: Incréments de forces appliqués lors de I'eseaiéqui-bi-axial (valeurs moyennes des forces avant

et aprés les mesures de DRX). Le chargement ietstadle 110 N.

126



Elasticité et endommagement de nano-compositespadioides de cuivre W/Cu en couches
minces sous chargement bi-axial

Le chemin de chargement peut étre décomposé erpaitigs : deux correspondent a des
chargements équi-bi-axiaux et les trois autres saat@rgements non équi-bi-axiaux au cours
desquels 'une des deux branches de I'éprouvettierdue a force constante alors que l'autre
branche est sous tension croissante. Pour un charmgenon équi-bi-axial, les déformations
élastiques intra-granulaires mesurées dans lemltites de tungstéene selon les deux directions

®=0° etd=90°, respectivement, sont données par les expressuivantes :

(o5 = 58 G sin' W + (o, + ) (v5)
(o =28 0 sinW +84(5,,+5..) (v.6)

La figure IV.4 montre les courbes de sind) obtenues pour la famille de plaosw
{211} pour laquelle les mesures ont été effectysms 11 angle$!. Nous pouvons remarquer,
dans ce cas aussi, une trés bonne linéarité delsesau sinV et selon les deux directiods=0°
et ®=90°. Il est intéressant de noter le fait que lencim de chargement appliqué entraine un
ratio de contraintes non constant tout le long ‘@sshi. Ceci explique la difference des
déformations obtenues selab=0° et ®=90° pour des chargements non eéqui-bi-axiaux et

'absence d’'un seul point d’intersection avec laitdr a déformation nulle (donnée par le
chargement de référence) pour tous les états dgecha
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Figure IV.4 : Déformations élastiques au sein des cristaltt®y pour un chemin de chargement non équi-bi-axial
(cf I'encart de l'image). (a) selo®=0° et (b) ®=90°. Les droites sont les ajustements linéaires mlEEints

expérimentaux.
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Sur la figure IV.5, nous avons représenté I'évolutdes déformations en fonction de
sind! pour trois types de chargements: un chargement-béaxial (état T6) et deux
chargements non équi-bi-axiaux (T3 et T9) avec datigs de contraintes appliquées différents.
Dans le cas du chargement T3, la branche d’axd ples sollicitée que la branche d'axe 1
contrairement au chargement T9. Par conséquerhdegement T3 entraine une déformation
mesurée selorP=0° plus faible que celle mesurée sel®xr90° comme nous pouvons le
remarqguer en considérant la pente des draitesin®. En effet, la pente correspondant aux
mesures selo®=0° est plus faible que celle sel®¥90° et vice versa pour le chargement T9. Il
est a noter que I'ordonnée a l'origine des drogessindy pour les deux direction®=0° et

®=90° est similaire ; ceci indique la bonne quatiés mesures et du chargement imposé.

0,25%
0,20% | A T3 (=09 A T3 (¢=909
0,15% + T6 (¢=09 T6 (¢=909

e T9 (¢=909

0.10% O T9 (¢=09

0,05%

{e} pu

0,00%

-0,05%

-0,10%

-0,15%
o000 0,20 020 030 040 050 060 0,70 080 0,90

sinzy

Figure IV.5 : Déformations élastiques au sein des cristaltité¥ pour les états de chargement T3, T6 et T9. Les

droites sont les ajustements linéaires des poxp&ramentaux.

En partant des équations (IV.5) et (IV.6), il esisgible de déterminer les différents

points d’intersection avec la droite de déformatimrile. Nous avons pou®=0° et ®=90°

respectivement :
. V (o6,,tC . V (06,0
sin"W . = L2 | et sin®W g = 2 (IV.7)
1+v Gy 1+v G22
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Le coefficient de Poisson peut étre déterminé irddpmment des contraintes appliquées
a partir de la somme des inverses des deux expnssdecrites ci-dessus. En outre, le ratio de
contraintes appliquées peut étre évalué en calcadte fois ci le rapport. Le tableau ci-dessous
résume les résultats trouvés pour chaque état dmeaient. Nous définissons le ratio des
contraintes appliquéessRRomme étant égal &,/ G,,. Ainsi, nous pouvons réecrire les deux

égquations précédentes :

. v (R, +1 . Y
SInZLP(‘poozm( R j et S|n2Lp(p:900_m(Rc+1) (IV.8)
Etape de

TL | T2 | T3 T4 | T5 | T6 | T7 | T8 | T9  Ti10| T11 T12
chargement
Ratio de

_ - - - - 15| 10 0,77 05 04 05 08 09
contraintes

Coefficient

_ - - - - 0,26/ 0,26| 0,25| 0,26 0,26 | 0,27 | 0,27 | 0,27
de Poisson

Tableau IV.4 ; Ratio de contraintes appliquées et coefficienPdisson déterminés a différents états de chargeme
lors de I'essai non équi-bi-axial. Le signe (-)igée des valeurs aberrantes liées probablementéstaen place de
I’échantillon.

En ce qui concerne la valeur du coefficient de $amsnous retrouvons une valeur proche
de celle déterminée dans le cas du chargementbéquial. En effet, la valeur moyenne du
coefficient de Poisson est égale a @@261. En outre, le ratio de contraintes calculérdeu
dernier chargement T12 montre bien une légererdiifée des contraintes appliquées selon les
deux branches. Le chargement ne peut plus étredén@£qui-bi-axial contrairement a I'état de
chargement T6.

La figure 1V.6 représente I'évolution de la défotioa élastique dans les cristallites de
tungstéene et la déformation macroscopique en fomatie la force appliguée. Le chemin de
chargement suivi se compose de trois étapes emdltdoés chargements équi-bi-axiaux. Nous
remarguons que ce type de chargement implique éf@ndation croissante dans la branche
chargée a force croissante et une déformation @8arte dans l'autre branche maintenue

pourtant a force constante. Ceci est di a l'effet Rbisson. De méme pour ce type de
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chargement, nous obtenons une trés bonne supésposies déformations (a fOprés)

déterminées a I'échelle microscopique (DRX) etahelle macroscopique (CIN).

0,40
' Sll}DRx
030 - —* &
—_C— 811
—=
S 020 +
5
'ag 0,10
£
o
S 0,00 |
la
0,10
_0,20 | | | | | | | | | | | | |

0/0 6/0 16/0 20/0 20/6 20/16 20/20 20/26 20/34 20/38 26/38 34/38 38/38

Incréments de forces appliguées F  axe 1/ Faxe 2 (N)

Figure 1IV.6 : Superpositions des déformations élastiques rdesysar DRX et des déformations macroscopiques
calculées par CIN pour un chemin de chargementéombi-axial. Les incréments de forces sont dompats les
axes 1 et 2 respectivement. Les déformations mapigges présentées ici correspondent aux valeuyemnes des

déformations obtenues avant et aprés mesures D&Xbarres d'incertitude verticales sontdB0™.

En conclusion, nous avons démontré que la défoomatist totalement transmise a
I'interface film-substrat pour des déformationsfdibles amplitudes dans le domaine élastique.
Ceci montre que le film élaboré par pulvérisationigque adhere parfaitement au substrat sans
gu’'une couche d’adhésion ne soit déposée ou gebistrat ne subisse un traitement de surface.
Ce résultat a été aussi rapporté pour des filmsesird’or sur Kapton pour lesquels des
mesures de DRX en 2D ont permis de suivre la répdnsfilm d’or et du substrat en Kaptbn

simultanément [GRB+10].

La valeur du coefficient de Poisson du tungsteme+siructuré a été trouvée légerement
inférieure a celle du tungsténe massif (420,01 et 0,26 0,01 contre 0,28). En général, des
effets de taille sur I'élasticité des matériaux tsatiendus lorsque les tailles des grains sont

inférieures a 5 nm [VGRB02, VBB+04]. Toutefois, teetaleur reste trés proche de celle du
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matériau massif avec un écart entre 4 et 7% sachenterreur estimée sur cette valeur est de
I'ordre de 4%. Nous signalons aussi 'importancdadeexture crystallographique obtenue pour
I’échantillon en question. En effet, les cristallitde tungsténe sont caractérisées par une seule
composante de texture de fibmeW{110} permettant ainsi une analyse simple et @&des
propriétés mécaniques. Il constitue en quelgue sortéchantillon modéle. Cependant, I'analyse
du comportement d’'un matériau polycristallin élggément anisotrope nécessite I'emploi de
modeles micromécaniques tenant compte de la miociste réelle du matériau et de la
présence d’interactions élastiqgues entre graingietitations différentes [DS98, MDMKO09,
FDLB+10]. Par exemple, des films minces polycrigtal présentant une combinaison de
textures cristallographiques différentes sont g@leérent soumis a des contraintes triaxiales et

hétérogenes induites par les interactions entrgriaas du polycristal [Nix89, VNL+10].

IVV.3 Limite d’élasticité — Transition vers 'endommagement

Cette partie concerne I'étude du comportement mégarde films minces de tungsténe,
de cuivre et de nano-composites a dispersoideside aV/Cu au-dela du domaine élastique. En
particulier, I'effet de taille et de structure di@asticité de ces films sera étudié. Pour celaist
types d’échantillons ont été élaborés et leurstéisd’élasticité respectives ont été déterminées.
Il s’agit d’un film mince de W pur de 150 nm d’épseur, d’'un film mince de Cu pur de 200 nm
d’épaisseur et de nano-composites a dispersoideside W/Cu comprenant 38 périodes (cf.
tableau 1.1 Chapitre Il). Cette étude a été mataes le cas de chargements équi-bi-axiaux. En
ce qui concerne les mesures par diffraction desns), trente angle$ ont été utilisés allant de
0 jusqu'a 70°. Il faut signaler que ces mesures @at réalisées seulement selon une seule

direction azimutaled®=0°).

L’objectif principal étant de déterminer la limitéélasticité des différents systémes en
films minces, il est important de tenir compte dkdormations induites par les contraintes
résiduelles dans l'analyse du comportement mécandgs films minces. Dans le cas d’'un
chargement équi-bi-axial, la déformation élastigutea-granulaire pour une famille de plans
{hkl} s’écrit sous la forme suivante :

inp©
e = '”(3?53“}: '”(z—::gwj:[(effp' rel) - +ei ] sinw el vele] v
oW oW
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ot d¥, est la distance interréticulaire de référencéfg’ét est I'angle de diffraction de référence

correspondants a I'état de chargement initial pesmme référenced,, et 6, sont

respectivement la distance interréticulaire etdlarde diffraction mesurés aprés un incrément de
force. €11 etezs correspondent aux déformations dans le plan et ¢homplan respectivement. La
notation Appl (respectivement Res) représente |foroh@tion appliguée (respectivement

résiduelle).

Dans le paragraphe précédent, nous avons démamtréagdéformation est transmise
intégralement du substrat au film mince dans un aoenélastique linéaire. Dans ce cas, la
déformation mesurée par DRX est égale a la déefasmatacroscopique déterminée par CIN a
mieux que 17 prés. En se basant sur ce constat, nous avons déficritére permettant de
déterminer une limite d’élasticité dans les fiimgoes. Il s'agit de comparer la déformation
élastique du film a la déformation macroscopiquesdbstrat. En effet, nous avons observé
gu'au-dela d'un seuil de chargement ces deux defboms s’écartent 'une de lautre. La
déformation du substrat n’est alors plus transnmiggralement en déformation élastique du film
mince. Ce point de déviation nous permettra denadfa limite d’élasticité du film. Le critére
adopté dans ce travail est illustré par la figwe7l Nous tracons la déformation élastique
mesurée par DRX en fonction de la déformation nsxopique mesurée par CIN. La limite

d’élasticité est définie comme le point a partigdel les deux déformations divergent de 0,02%.

Limite d’élasticité

\

Déformation élastique

S

0,02%
Déformation macroscopique

Figure IV.7 : lllustration du critére utilisé pour déterminler limite d’élasticité. La courbe bleue représelae
déformation élastique en fonction de la déformatioacroscopique (données extraites de la figure3d).1La

droite rouge est la droite de pente égale a 10602 % de déformation macroscopique.
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IVV.3.1 Etude du film mince de tungstene pur

Nous rappelons que ce film mince est caractériséapzoexistence des deux phasest
B du tungstene et par une double texture de fibieaude la phase d’axes [110] et [111] alors

que la phas@ est texturée selon la direction [100].

Lors de cet essai, 31 chargements équi-bi-axiaux é@ appligués au composite
film/substrat. Les forces moyennes appliguées siel®rleux axes de traction s’étendent sur un
domaine allant de 14 a 170 N. Pour les mesures R, Dous nous sommes intéresses a la
famille de plansx-W {211}. Cependant, la présence de la phasntraine la présence de trois
autres pics de diffraction localisés de part etttadu pica-W {211}. La figure IV.8 montre
des diagrammes de diffraction pour certaines daicsloms proches des directions de podles.

L’ajustement des pics a été fait en tenant compteed différents pics.

0.25 - B-W {320} B-W {321} a-W {221} B-W {400}
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Figure 1V.8 : Diagrammes de diffraction aprés intégrationabddes clichés 2D de diffraction obtenus pouilie f
mince de W aux déclinaisons @0°, (b)W=33,2°, (c)W=36,9°, (d)¥=56,2° et (e}¥=58,1°. Les lignes verticales
indiquent les positions attendues des pics deadiffsn pour les deux phases du tungstémé&\ et 3-W. Les pics
sont décalés verticalement pour plus de clarté.daodsts manquants sont des points aberrants comdapt aux
zones mortes du détecteur. Le deuxieme pif3dd a été nettoyé d’'un pic treés fin provenant d'udigusion

parasite.
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La figure 1V.9 montre les courbda (1/sirB) — sin¥ obtenues a chaque chargement
appligué pour la famille de plamsW {211}. Nous signalons que des points jugés ards a
certains anglesV ne sont pas représentés sur la figure et ne smtpgs en compte dans
I'analyse ultérieure. Toutefois, le grand nombrepdets de mesure (24 points) permet malgré
cela de donner des résultats avec une bonne rect&ur la figure 1V.9, I'évolution de la pente
des courbein (1/sirB) — sinV refléte I'évolution de la contrainte totale (résitle + appliquée)
dans les cristallites de-W pendant I'essai de traction. La contrainte edtudée en supposant

les contraintes planes, équi-bi-axiales et les  fooehts d’élasticité

radiocristallographiques égaux a :

S :‘_EV ot %sgk' =1+?" ol E = 410 GPa et= 0,28.
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Figure IV.9 : Courbedn (1/sirB) — sin) a ®=0° pour la famille de plans-W {211} au sein du film mince de W.
L’ensemble film mince - substrat a été soumis &i¥drgements équi-bi-axiaux (de TO = 14 N jusqu'® E3170
N). Les droites en traits continus représenterjust@ment linéaire des points expérimentaux. L’eénozontre
I'évolution de la contrainte totale (résiduelle ppaquée) pendant I'essai de traction. La contenist calculée en

utilisant les coefficients d’élasticité du tungstémassif.
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A létat initial, les cristallites dea-W sont soumises a de fortes contraintes de
compression. Ces contraintes diminuent au furreésure que la force appliquée augmente mais
restent en compression jusqu’a la fin de I'essated-dire pour une force appliguée maximale de

(170 N. La contrainte totale reste constante au-dlel@e force appliquée del00 N.

La déformation élastique a été déterminée a paesrcourbes - sind¥ comme définie
par I'équation (V1.9) et en prenant comme étatéférence le premier chargement (TO = 14 N).
La déformation macroscopique a été par la suitepenée a la déformation élastique. Les figures
IV.12 et IV.13 donnent I'ensemble des résultatsrple@s trois cas d’étude abordés dans ce
paragraphe (W, Cu et W/Cu). Sur la figure V.13, déformations déterminées par DRX et CIN
sont tracées en fonction de la force appliquéeaimpde cette figure, nous pouvons distinguer
trois domaines de déformation. Dans le cas duriiimce de W, la déformation élastique dans le
film augmente linéairement et conjointement aveddformation macroscopique du substrat
jusqu’a une force de l'ordre de 55 N (domaine W) dessus de cette force correspondant a la fin
du domaine | et au début du domaine I, la répahséim s’écarte de celle du substrat. Dans ce
deuxiéme domaine, le film continue de se défornegiagon linéaire jusqu’a une force appliquée
de l'ordre de 100 N correspondant a une déformatiastique de 0,45 %. Le domaine Il est
représenté par le plateau indiquant la saturatemadiéformation élastique moyenne mesurée

par DRX dans le film.

La figure V.13 introduit le critére permettant déterminer la limite d’élasticité dans le
film mince de W. La déformation élastique mesurae [PRX est représentée en fonction de la
déformation macroscopique calculée par CIN. Laténai’élasticité est définie comme étant le
point pour lequel I'écart entre les deux déformai@st de 0,02 %. En ce qui concerne le film
mince de W, nous avons trouvé une limite d'élastiégale a 0,30 % environ. Cette limite
caractérisant la fin du domaine |, correspond a amdraintes appliquées équi-bi-axiales de
'ordre de +1,3 GPa au sein de la phas#/. En tenant compte des contraintes résiduelles
présentes a I'état initia-8,0 £ 0,4 GPa), la limite d’élasticité apparente coroggpa un état de

contraintes totales de compression-tie7 + 0,4 GPa.

I\VV.3.2 Etude du film mince de cuivre pur

L’analyse de la texture a révélé une composant@ntaje de texture de fibre {111} et une
composante isotrope importante. Lors de cet e&thichargements équi-bi-axiaux ont été
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appligués au composite film/substrat. Les forceyanoes appliquées selon les deux axes de
traction s’étendent sur un domaine allant de 15% M. Pour les mesures de DRX, nous nous
sommes intéressés a la famille de plans Cu {228}figure IV.10 montre les courbés(1/sind)

— sin®Y obtenues pour chaque chargement appliqué poir temiffraction Cu {220}.
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Figure V.10 : Courbedn (1/sirB) — sin&) a ®=0° pour la famille de plans Cu {220} au sein dnfimince de Cu.
L'ensemble film mince - substrat a été soumis &Bdrgements équi-bi-axiaux (de TO = 14 N jusqu'® £3170

N). L'encart montre I'évolution de la contraintedte (résiduelle + appliquée) pendant I'essai detion.

Les courbes ne sont pas linéaires puisque 'amg®relastique locale du cuivre associee
a la texture du film induit cette non-linéarité [EB+10]. Toutefois la courbure est tres faible du
fait de la faible texture de fibre, le film présamt une proportion des cristallites d’orientations
aléatoires prédominante. A I'image du film de tusge analysé dans la partie précédente

(IvV.3.1), I'état de contrainte est calculé avecdesfficients d’élasticité radiocristallographiques
suivants :S*° =1059GPa" et %S§202—2,706Pa"1.

Les coefficients d'élasticité radiocristallographés ont été calculés en prenant la
moyenne de Reuss et Voigt, la texture cristallogigge n’a donc pas été prise en compte.

L’évolution de la contrainte totale dans les ctiges de Cu montre que le film est en tension
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tout au long de I'essai de traction. La contrasuigmente lorsque la force appliquée augmente

pour devenir constante a partir d'une force apglegde I'ordre de 120 N.

La déformation élastique a été déterminée a pdes courbeg - sin® en prenant
comme état de référence celui de premier chargefi@t 15 N). Sur la figure 1V.12b, les
déeformations déterminées par DRX et CIN sont tre@efonction de la force appliquée sur le
film mince de Cu. Nous définissons de méme troimaiaes de déformations distincts. Le
premier domaine est caractérisé par une évolutioivalente entre la déformation élastique du
film et la déformation macroscopique du substrag. @maine s’étend jusqu'a une force
appliqguée de l'ordre de 45 N. Au-dela de cette dprle film continue de se déformer, la
déeformation élastique étant moindre que celle chstsat et ce jusqu’a une force appliquée de
I'ordre de 105 N. La limite de ce deuxieme domainaespond a une déformation élastique de
0,36 %. Enfin, la déformation élastique devientstante correspondant au plateau du troisieme
domaine. En se basant sur le critére de limiteadt@ité représenté sur la figure V.7, nous
trouvons une limite d’élasticité du film mince deivce équivalente a celle trouvée dans le cas
du film mince de tungsténe a savoir 0,27 %. Cethitd qui caractérise la fin du domaine |,
correspond a des contraintes équi-bi-axiales ®td&e I'ordre de +650 MPa au sein du film
mince de cuivre, sachant que les contraintes rélgduinitiales sont quasiment nulles & 100

MPa preés.

IV.3.3 Etude du film mince nanocomposite a dispergdes de cuivre W/Cu

La nano-structuration du tungsténe a été obtenaeegh un dépot séquentiel des deux
matériaux : le tungstene et le cuivre. L’échamtiliétudié ici est un composite W/Cu avec 38
périodes déposé sur un substrat cruciforme de KapRour ce composite, les sous-couches du
W sont constituées de la seule phas@/. Comme il a été reporté [GEC+11], l'introductida
cuivre a certain seuil (au dela de 0,5 nm) a pffet d’éviter la formation de la phageW. De
plus, au-dela de cette valeur seuil, le composiésgnte une texture de fibre unique et trés

marquée d’'axe [110] au sein de la phasé/.

L’échantillon a été soumis a 27 chargements égaxl@ux allant de 9 jusqu’a 160 N.
Pour les mesures de DRX, nous nous sommes intérasisefamille de plang-W {211}. La

figure 1V.11 montre les courbds (1/sirB) — sin&¥ obtenues a chaque chargement appliqué pour
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la famille de planst-W {211}. Cette figure reflete I'évolution de la otrainte totale (résiduelle
et appliquée) dans les cristallites de W pendastshi de traction. Initialement, les cristallites d
W sont soumises a des contraintes de compresseanc@traintes diminuent au fur et a mesure
gue la force appliquée augmente. Ensuite, la valearcontraintes devient positive (tension) en
passant par un point zéro a une force appliquékore de 88,7 N. A la fin de l'essai, les
cristallites de W se trouvent dans un état de &gension avec des contraintes bi-axiales de
'ordre de +0,6 GPa comme nous pouvons le voir I'surcart de la figure 1V.11 donnant
I'évolution de la contrainte en fonction de la ferappliquée. La contrainte totale est ensuite

constante lorsque la force appliquée atteliri0 N.
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Figure IV.11 : Courbedn (1/sirB) — sin& a ®=0° pour la famille de plans-W {211} au sein des cristallites de W
constituant le composite W/Cu [3 nm / 1 nm] x38.doenposite a été soumis a 27 chargements équiidniraxde

TO =9 N jusqu'a T26 = 160 N). L'encart montre lddution de la contrainte totale (résiduelle + appéie) pendant
I'essai de traction. La contrainte est calculéaiisant les coefficients d’élasticité du tungsénassif. Les droites

en traits continus représentent I'ajustement lirédés points expérimentaux.

La déformation élastique a été déterminée a pdes courbeg - sind en prenant
comme état de référence le premier chargement (T9 N). Sur la figure 1V.12c, les
déeformations déterminées par DRX et CIN sont trea@gefonction de la force appliqguée dans le

cas du composite W/Cu. Dans le premier domainedéfrmation élastigue dans le film
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augmente en suivant la déformation macroscopiqusutistrat jusqu’a une force de l'ordre de
75 N. Le deuxiéme domaine qui s’étend de 75 jusd®@ N correspond a une déformation
élastique de 0,49 a 0,67 %. Il est a noter quénterhince continue a se déformer linéairement
en fonction de la force dans ce domaine. Le domidilans ce cas est Iégérement différent des
deux autres cas. En effet, la déformation élastiquie tres peu au début de ce domaine comme
dans les autres cas puis elle baisse sensibleroentume force appliquée de 115 N environ

avant d’augmenter légérement et saturer a la fidatnaine.

La figure IV.13c montre la déformation élastiquesom@e par DRX en fonction de la
déformation macroscopique calculée par CIN. De mé&mes pouvons distinguer 3 domaines de
déformation comme définis sur la figure IV.11c. \&uit le critere défini précédemment, la
limite d’élasticité du tungstene constituant le pasite W/Cu est de l'ordre de 0,49 %. Cette
limite correspond a des contraintes équi-bi-axiadepliquées del +2,9 GPa au sein des
cristallites de W. Si I'on tient compte des conitas résiduelles a I'état initial du dépé8(3 +
0,4 GPa), la limite d'élasticité apparente correspa un état de contraintes totales légéerement

en compression au sein des cristallites de W ddrkode-0,4+ 0,4 GPa.
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Figure 1V.12 : Déformation élastique mesurée par DRX et déftionamacroscopique déterminée par CIN en
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fonction de la force appliquée pour (a) le film oende W, (b) le film mince de Cu et (c) le film wacomposite

W/Cu [3 nm / 1nm] x38 lors des essais de tractimui-bi-axiale.
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Figure IV.13 : Déformation élastique (RX) en fonction de laatéfation macroscopique pour (a) le film mince de
W, (b) le film mince de Cu et (c) le film nano-coogite W/Cu [3 nm / 1nm] x38 lors des essais ddita@qui-bi-
axiale. L'incertitude sur les déformations est8,01%. Les courbes rouges représentent I'ajustedenpoints

expérimentaux avec un polyndme de second degrééupibur la détermination de la limite d’élasticité
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Sur la figure IV.14, nous avons superposé les d&tions macroscopiques calculées par
CIN pour les trois échantillons étudiés précédentrioea des essais de traction équi-bi-axiale et
ce pour une méme direction d’anisotropie du Kaptdtous obtenons une trés bonne répétabilité
des essais. Ceci conforte nos résultats, la défmmades films minces étant contrbélée par la
déformation du substrat. Il est & noter que le Kapse déforme de facon linéaire (au centre de
I'éprouvette) jusqu’a une force équi-bi-axiale tedre de 70 N a laquelle la déformation est de
[0,47%. Au dessus de cette force, le substrat eroapse déforme de fagon non linéaire
caractéristique d'un comportement viscoélastiquaqgtye des polymeéres. En comparant les
courbes présentées sur les figures V.12 et IVii@is observons que le deuxieme domaine
deéfini pour chacun des échantillons étudiés premgdur une force appliguée dd400 N qui

correspond a une déformation appliquée de 0,8%.
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Figure 1V.14 : Déformation macroscopique du substrat en Kaptomiculée par CIN en fonction de la force
appliquée dans les trois cas étudiés (avec unaméitt de W, de Cu ou de W/Cu [3 nm / 1nm] x38) tlas essais

de traction équi-bi-axiale.

I\VV.3.4 Comparaison et discussion

Le comportement mécanique des trois systemes echesuminces supportés par des
substrats en Kaptona été étudié en traction équi-bi-axiale. Dansttes cas étudiés, nous
avons identifié trois domaines de déformation. Leenger domaine est associé a un
comportement élastique linéaire ; dans ce domé&mdeformation élastique du film mesurée par

diffraction des rayons X est égale a la déformatiwacroscopique du substrat calculée par
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corrélation d'images numériques. La limite d’éleiséi de chacun des films a été déterminée
selon un critéere basé sur la détermination du paénbifurcation entre la déformation élastique
du film et la déformation macroscopique du substiddus avons choisi comme limite
d’élasticité la déformation au-dela de laquelle ldeux déformations (élastique et
macroscopique) different de plus de 0,02%. Ceci haetent sur la nécessité de mesurer
conjointement les déformations dans le film et deEnsubstrat afin de déterminer la limite
d’élasticité avec une grande précision. En paiticulla représentation de la déformation
élastique RX en fonction de la déformation total€ Permet d’appréhender finement le réle de
I'interface entre le film et le substrat. C’estpeemiere fois a notre connaissance que ce type de
représentation est utilisé et que cette approdhpreposeée. Le tableau IV.5 résume les résultats

pour les trois cas étudiés ici en rappelant lexcpales caractéristiques microstructurales.

D’aprés les figures IV.12 et IV.13, nous constatgns le domaine d’élasticité dans le
cas du nano-composite a dispersoides de cuivre W8Cplus large que dans le cas du film
mince de tungstene pur. La limite d’élasticité dungstene dans le composite W/Cu est
supérieure a celle du tungsténe pur en film min€49% contre 0,30%). Ainsi,
'endommagement du film mince de tungstene purisatvpour un état de contraintes de
compression trés importantl,7 + 0,4 GPa) contrairement au composite W/€Q,4 + 0,4
GPa). Ce dernier peut donc supporter des contsaampliquées considérables de I'ordre de +2,9
GPa en déformation élastique alors que le tunggtenetteint sa limite d’élasticité pour une
contrainte appliquée bien plus faible de +1,3 GRa@ren. Cette différence de comportement
entre les deux échantillons n’est pas anodine @amesure ou elle met en évidence I'influence
de la microstructure sur les propriétés mécanigiessmatériaux. En effet, I'état de contraintes
résiduelles initial et la microstructure ne sordg mentiques dans les deux échantillons. Ainsi, la
présence de la phage au sein du film mince de tungsténe pur peut imibee de fagon
significative le comportement mécanique global itlm fnince de W et parait étre le facteur le
plus important pour expliquer cette différence. pespriétés mécaniques de la phfsent été
tres peu étudiées et les données sont donc tres dans la littérature. Toutefois, il est
communément admis que les deux phasest 3 du tungsténe présentent des propriétés
physigues et mécaniques trés différentes et qupeélsence de la phafiepeut avoir des effets
néfastes sur le comportement mécanique globalldurfiince de tungstene pur. Une analyse
poussée des déformations dans la pBadkau cours de la traction permet de révéler qlle-ce

ci passe en tension bien avant la fissuration eBseau travers de I'évolution des déformations
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dans la phase-W. La figure IV.15 montre tres clairement cet éffi@i renforce le réle néfaste

attribué a la phag&W dans le comportement mécanique du film de témgspur.
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Figure V.15 : Courbedn (1/sirB) — sin® a ®=0° pour la famille de plang-W {321} au sein des cristallites de W
constituant le composite W/Cu [3 nm / 1 nm] x38ulSerois chargements équi-bi-axiaux sont préserités

droites en traits continus représentent I'ajusterieéaire des points expérimentaux.

Ainsi, Parreira et al. [PCC06] ont caractérisé €fikss minces de tungstene pur en
fonction de la teneur en oxygene dans les films.p&riculier, ils ont observé que pour de
faibles concentrations (at. %) en oxygene, le fést exclusivement formé de la phase
correspondant a la dureté la plus élevée (entretZb GPa). L'augmentation de la teneur en
oxygéene (jusqu’a 20 at. %) dans le film entraintotanation de la phagg et une diminution de
la dureté du film a 17 GPa. Le module d’Young dmfdiminue aussi lorsque la teneur en
oxygéne augmente. En particulier, un film composélalphasen seule présente un module
d’Young tres élevé (450 GPa) contrairement a un ibntenant en proportion non négligeable
la phasef (E O 300 GPa). Ces résultats sont en bon accord awadres études [LBB99,
MSAGO5]. En supposant que le coefficient de Poissindentique pour les deux types de film,
nous pouvons estimer la contrainte limite en dé&ddiom élastique en nous basant sur les
résultats expérimentaux. Dans le cas d’un filmuwhgs$tene contenant de la phaseniquement,
une limite d’élasticité de 0,49% correspondraitree wwontrainte limite de +3,1 GPa pour un
module d’Young de 450 GPa (et 0,28). La présence de la phfisau sein de la phasefait
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baisser cette limite d’élasticité a 0,30% ce qurespond a une contrainte limite de 1,3 GPa si
I'on prend un module d’Young de 300 GPa et 0,28). Ces valeurs sont en tres bon accord
avec les valeurs expérimentales obtenues (2,9 GB® &Pa). Notons que ces valeurs sont a
prendre avec précaution car les modules d’Youngomecdges par Parreira et al. ont été
déterminés par indentation et représentent doncvaleeir moyenne sur le volume du film bi-
phasé. Dans notre cas, nous avons utilisé lesiceets d’élasticité du tungstémemassif (E =
410 GPa et = 0,28).

Contraintes résiduelles Texture(s) Limite
. Date de (GPa) d’élasticité (%)
Echantillons dépot
gVl o | o |awW|BW ]| Cu | aW Cu
) i i {110} ] ]
W 100706 3,0 2,0 111} {100} 0,30
Cu 100707 - 0,1 0,3 - - {111} - 0,217
W/Cu 100708 -3,3 - -1,9| {110} - - 0,49 -

Tableau IV.5 : Récapitulatif des caractéristiques des troisBthons en couches minces (W, Cu et W/Cu) étudiés

sous déformation équi-bi-axiale. Les contraintex sbtenues avec une erreur de 10%.

Une étude récente [YXC+11] a montré que la résigtaan compression du tungstene
contenant un mélange des deux phases est deuxnfuiss élevée que celle du tungsténe
contenant la phase-W seulement (780 contre 1480 MPa). En outre, tlstix ont montré
[Ahn87] que la résistance électrique de la plia¥e est plus élevée que celle de la phasd'.

Il est clair que la présence de la phgsé/ induit une détérioration des propriétés générdie
film. L’effet des contraintes résiduelles est ausss important. Cet effet peut étre prononcé avec
la présence de la phaBeW au sein du film de tungsténe. Villain et al. [®3] ont étudié
I'effet de différents parametres lors des dépotsudgstene sur des substrats en polyimide. Ces
auteurs rapportent que l'introduction de I'oxygémes du dépot de tungstene favorise et stabilise
la formation de la phag2W conduisant a une variation du volume du filmlaQeeut générer de
fortes contraintes dans le film et conduire a uraivaise adhésion du film au substrat par la
formation de craquelures. Dans la littérature, tirilbae I'aspect fragile de la phafeW a sa
morphologie de croissance. En effet, on observectrissance colonnaire de la ph@s@/ selon

la normale a la surface au film conduisant a un@astructure poreuse [KMS+03] ce qui est en
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accord avec l'observation d’'une diminution de langi® du film lorsque cette phase existe
[YXC+11]. Cependant, I'étude de Girault et al. séentmontrer qu’il n’y a pas de porosité dans
les échantillons élaborés par pulvérisation ionigsie08].

Le changement de pente observé sur les courbes ldameuxieme domaine de
déformation signifie que la déformation appliquée le substrat n’est plus transmise totalement
au film. La baisse de la déformation élastiqueraduit par la relaxation des contraintes dans le
film qui est liée directement a 'endommagementfittn. Les mécanismes pouvant expliquer
cette observation sont la micro-plasticité a travermouvement de dislocations, le glissement
des joints de grains, la diffusion aux joints daigret I'apparition de microfissures. Dans le cas
d’'un matériau fragile (le tungsténe ici), la dimilon des contraintes (d’origine élastique pour
nous) est principalement due a 'amorcage des eftamgs dans le film [FHOS09, SLBM10]. Le
développement des craquelures peut engendrer lhélgion du film a linterface avec le
substrat et la fragmentation du film ou les parédbérentes du film continuent a se déformer
élastiguement comme le traduit I'évolution de ldod@ation dans le deuxieme domaine. La
déformation imposée par le substrat peut étre aumssmise aux joints de grains qui sont
présents dans une proportion volumique importantsen des films minces purs composeés de

grains nanocristallins et aux cristallites de Cnsdi@ cas du composite W/Cu.

Le plateau qui apparait dans le troisieme domaidigie la saturation de la déformation
élastique moyenne avec trés certainement une cdmpéntre I'augmentation de la densité de
fissures qui entraine une relaxation localiséeaddéformation et de la déformation élastique
dans les zones adhérentes. Celles-ci s’équililtennaniére irréguliere au cours de la traction
(compensation mutuelle) d’ou la Iégére dispersies gbints expérimentaux sur le plateau. Dans
ce troisieme domaine, le film mince de W et le cosig@ W/Cu présentent des comportements
similaires avec une chute de la déformation élasti 0,4 et 0,6% pour le film mince de W et le
composite W/Cu respectivement. Ces seuils de défiimmcorrespondent a une force appliquée
de 115 N pour les deux échantillons. Ensuite, fard@tion élastique remonte progressivement
mais de facon négligeable jusqu’a saturation. Cetat résulter de la saturation de la
fragmentation du film comme cela est observé dams$ des films minces fragiles supportés par
des substrats compliants. Des craquelures ont &dérwées en traction uni-axiale des films
minces de tantale [FHOS09] ou des films minces {RBV+03] déposés sur substrats de

polyimide. La formation de fissures dans la dir@ttde traction associée a la relaxation des
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contraintes (élastiques) induit le flambage du filams la direction perpendiculaire a la direction
de traction par le développement des contraintesotepression selon cette direction. Cela
conduit a la fragmentation du film puis au délargmapour de grandes déformations
(macroscopiques) appliguées dépassant 5%. Par &xemp film mince de Ta de 100 nm
d’épaisseur et déposé sur le méme type de subgtratle nbtre présente des fissures
perpendiculaires a la direction de traction etagitds dé10 um pour une déformation appliquée
de 0,3%. Cependant, la baisse de la contrainte lddiisn de Ta est observée a partir [dE%
(00,7% pour un film de 200 nm). La saturation deé#odnation élastique commencélh,5%

ou la surface des films de Ta est formée de fraggnectangulaires d’'une dizaine de umz2. Ce
seuil de déformation devient plus faible lorsqépdisseur du film augmentel@ pour 200 nm

de Ta). Dans le cas de nos échantillons, le seugaluration de la déformation élastique est
déterminé entre 0,6 et 0,8% de déformation appligqueequi est en bon accord avec les résultats
de Frank et al. [FHOS09] méme si leur étude coomedait a un cas de contraintes non équi-bi-

axiales.

Lorsque les films sont soumis a des contraintesaigion équi-bi-axiales, la forme des
endommagements dans les films est différente duicest habituellement observé. Ainsi, des
films minces d'oxyde de silicium déposés sur debssats polyméres (du poly-éthyléne
téréphtalate dit PET) se fragmentent par branchedesncraquelures binaires formant un réseau
de craquelures particulier [ALO7]. L'initiation daranchement des craquelures est donnée pour
une déformation (macroscopique) appliguée de Irde 3%. La fragmentation du film
augmente jusqu'a saturation du phénoméne a 15%ééfmntation. La nature du substrat
détermine aussi la forme de I'endommagement dessfilragiles ou la densité de fissures
[FGHS11]. Dans le cas du méme type de film dépasélas substrats de polypropylene ou de
polyamide, le phénoméne de fragmentation est shmiéacelui des films sur substrats soumis a
un chargement uni-axial [ALFO3].

Dans notre cas ou les films sont soumis aussi acdegraintes équi-bi-axiales, la
saturation de la déformation élastigue des films tdegstene commence a un seuil de
déformation beaucoup plus faible. L'observation pacroscopie optique de la surface des
dépbts post-mortem n’a pas réveélé de fissures lesib part quelques craquelures dont la
concentration est plus importante sur les bordsawcentre du film (figure 1V.16). Cela

s’explique par le gradient de contraintes et eniqdier des contraintes tres élevées pres du
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congé de I'éprouvette de traction comme observ&paglation d'images numériques et prédit
par les calculs par éléments finis (cf. chapitte Nlous supposons alors que 'endommagement

procéde du méme phénomene que celui observé pae €ral. [FHOS09].

Il est fort probable que les fissures se fermenespelachement total de la force
appliguée a I'échantillon a la fin de I'essai d&ction ce qui he permet pas ainsi de confirmer ou
d’infirmer leur présence. N'ayant pas encore leyens nécessaires pour suivre I'état de surface
des filmsin-situ au cours de I'essai, des mesures par diffractemrdyons X ont été réalisées
aprés déchargement des films. Les résultats margrenles films reviennent a leur état initial
de contraintes ce qui appuie notre hypothese. tradiire des fissures a aussi été observée par
Spolenak et al. [SLBM10].

Trace du faisceau X

Figure IV.16 : Micrographie optique de la surface du composit&Cu [3 nm / 1 nm] x 38 déposé sur une

éprouvette cruciforme en Kapton apres I'essai agitn. Les craquelures sont visibles en transonissi

En ce qui concerne le film mince de cuivre, le comgment global est caractéristique
d’'un matériau ductile avec trois domaines de déédion. Le premier domaine est élastique
linéaire avec une limite de I'ordre de 0,27%. Céttete est tres supérieure a celle observée par

Hommel et al. [HKO1] pour un film de cuivre dépaaé le méme type de substrat que le nétre

149



Elasticité et endommagement de nano-compositespadioides de cuivre W/Cu en couches
minces sous chargement bi-axial

(Kaptori’ avec 125 um d'épaisseur) mais avec une épaiskeugmnde (1 um). lls trouvent par
essai de traction uni-axiale, que le film se cortgode fagon élastique linéaire jusqu’a 0,05%. lls
observent que la contrainte d’écoulement plastdgterminée a 0,1% et 0,5% de déformation
plastique augmente en diminuant I'épaisseur du fdiem 1 a 0,4 um) mais aussi la taille des
grains sans pouvoir séparer les contributions otsfes des deux parameétres de fagon claire car
la variation de la taille des grains est directeiiée a la variation de I'épaisseur. En général,
des effets de taille sont évoqués pour explig@rginentation de la limite d’élasticité lorsque la
taille des systémes est réduite. La dépendanca lifaite d’élasticité en fonction de I'épaisseur
a été aussi reportée par Yu et al. [YS04] sur s fminces de cuivre déposés sur Kaptden
particulier, ils déterminent eux aussi une contmid’écoulement & 0,2% de déformation
plastique et trouvent une valeur de 910 MPa posiffithas de cuivre de 200 nm d’épaisseur. En
suivant ce critére (a 0,2%), nous obtenons uner@ioteé d’écoulement de 840 MPa. La valeur
trouvée par Yu et al. [YS04] dans le cas des eskaigaction uni-axiale est Iégérement plus
grande que celle que nous avons obtenue. La difféerpeut étre liée a une différence de
microstructure. De méme, ils ne considerent pagiituelle présence de contraintes résiduelles

a I'état initial.

1,00 T T T T T T T T 0,90
g Déformation élastique appliqguée
\% 0,80 | e FWHM
= . 10,80
i [ ]
_Q ® o
g 060} ces®" e .
[} °
S U Jo70 2
g= Y <
® 0,40+ °
% ....’.‘...........llllllII ™ 3
: 0,20 - 1060
© ’ B n
£ .
...9 [ ]
O
Q 1

00 1 1 1 1 1 1 1 1 0’50
0,00 0,20 0,40 0,60 0,80 1,00 1,20 1,40 1,60 1,80

Déformation macroscopique appliquée (%)

Figure IV.17 : Evolution de la déformation élastique et dealgéur a mi-hauteur (FWHM) de la raie de Cu (220) a

W=0° en fonction de la déformation macroscopiquedigpge sur le film mince de cuivre.

L’initiation de la plasticité du film de cuivre eétablie au début du deuxieme domaine
comme l'atteste le changement de pente observéesuigures 1V.12 et IV.13 (déviation par

rapport a la droite de pente égale a 1). Dans ogiglme domaine, la déformation élastique
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continue d’augmenter reflétant des effets de dseosent comme le montre I'évolution de la
largeur a mi-hauteur des pics de diffraction meswér la raie (220) du cuivre utilisée pour
extraire les déformations élastiques (figure IV.1Dans le troisieme domaine, la déformation
élastique reste constante avec une légere dimmatia fin de I'essai alors que la largeur du pic

augmente moins fortement avec la déformation maopgque.

L’augmentation de la largeur des pics avec la adéfbion est due a la multiplication des
dislocations et/ou a la présence d’'inhomogénéigésantraintes au sein du film de cuivre. En
effet, la différence des propriétés élastiques tastigjues des différents grains induit des
incompatibilités de déformation aux joints de gsaibes contraintes induites peuvent alors étre
relaxées par nucléation de dislocations aux jaletgrains ce qui explique 'augmentation de la
densité de celles-ci.

Il est a noter aussi que des effets de taille tdtr&pportés pour des films minces de
cuivre avec des épaisseurs inférieures a 400 niesanécanismes de déformation plastique sont
différents de ce qui est généralement a une écphklke grande. Gruber et al. [GBO+08] ont
étudié I'évolution de la contrainte d’écoulemerdagtique de films minces de cuivre en fonction
de I'épaisseur (allant de 30 jusqu’a 1000 nm)olservent que I'écoulement plastique devient
de plus en plus important au fur et a mesure g&gaisseur diminue. Entre 100 et 400 nm
d’épaisseur, ils proposent a I'aide de modeéleslgydasticité soit régie plutbt par la nucléation
de dislocations partielles. Cet effet résulte dprtgortion importante des interfaces et de joints

de grains qui limitent le mouvement des dislocation

Les incompatibilités de déformation créées au skeirfilm peuvent aussi étre induire
I'amorcage des fissures. Cela peut étre a l'origieda Iégére baisse de la déformation élastique
observée a la fin de I'essai de traction. Cependard étude en traction uni-axiale de la fracture
des films minces de cuivre sur substrats en Kaptnrévélé que la déformation critique
(nécessaire a la nucléation des fissures) est dep®36 des films de cuivre de 200 nm
d’épaisseur [CHM12]. Dans notre cas, la déformatitaximale appliquée ne dépasse pas 2%.
En outre, aucune fissure n’a été observée a ldgfiressai. L’hypothese de la fissuration du film

associée a la baisse de la déformation élastiqest pas confirmée.
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V.4 Effet du ratio de chargement bi-axial sur le omportement
mécanique de films minces nano-composites a disperdes de cuivre
WI/Cu

Nous nous focalisons dans cette partie sur I'étledka limite d’élasticité du tungsténe de
nano-composites W/Cu en fonction du ratio de foregliquées selon les deux branches de
I'éprouvette cruciforme. Il s’agit donc de la phas®/ dans les nano-composites a dispersoides
de cuivre W/Cu comprenant 38 périodes. En partcutiept ratios de force ont été employés :
les échantillons ont été soumis a sept cheminshdegement différents en maintenant une
proportion fixe entre la force,fe 1appliquée selon I'axe 1 et la forcgd»appliquée selon I'axe
2. Nous définissons donc le ratio de force comraetdé rapport de ces deux forces :

Rr = Faxe 1/ Faxe 2

Les ratios de force étudiés sont listés dans led@allVV.6. Nous avons choisi d’appliquer la force
la plus grande selon I'axe 2. La force selon I'dxest alors déterminée a partir du ratie R
Différents chemins de chargement ont été appliquésomposite film/substrat avec une force
moyenne ke 2 S’étendant sur un domaine allant de 14 a 150-180rNschéma de I'ensemble
des chemins de chargement suivis est donné surglaefIV.18. Pour déterminer les
déformations du film dans le plan avec précisies, mesures par diffraction des rayons X ont
éte réalisées sur la famille de plangV {211} en utilisant 14 angle¥ selon les deux directions
azimutales colinéaires aux axes de tractid=Q° et ®=90°) contrairement aux expériences
présentées dans la partie 1V.3 ou seule une direeatiété étudiée. Les résultats présentés ici sont

extraits de deux campagnes de mesures (3 et 4nahrstron SOLEIL.

Nom de
110218 | 110328 110322 110217 110324 120306 120305
I’échnatillon

1,00+ | 0,90+ | 0,80+ | 0,64+ | 0,50+ | 0,33+ | 0,20%
0,02 0,03 0,04 0,03 0,03 0,01 0,02

Ratio de forces

Tableau V.6 : Récapitulatif des échantillons étudiés et ddam®sade force appliqués fR= Fie {Faxe 2. LES

incertitudes sont estimées a deux fois I'écart-type

Les déformations élastiques mesurées par DRX santlg suite confrontées aux

déformations macroscopiques déterminées par ctorlad'images numériques selon la
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méthode adoptée dans la partie précédente. Laeladlasticité est déterminée selon le méme
critere défini précédemment. Ensuite, la contraintéifférents seuils (0,02%, 0,1% et 0,2%) de
la déformation macroscopique appliquée sera débéemiCes résultats seront confrontés a des

criteres de plasticité et de rupture.

—-0.2 =-0.33 =05 - 0.64 0.8 =09 -1

180
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140
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100

Faxe 2 (N)

0 20 40 60 80 100 120 140 160 180
I:axe 1 (N)

Figure 1V.18 : Chemins de chargements appliqués selon les dieentions de traction correspondants a 7 ratios de

force. L'axe 1 correspond a la direction 1-3 exdé&@ correspond a la direction 2-4.

IV.4.1 Résultats expérimentaux

L’'analyse des mesures DRX étant identiqgue pour esi€chantillons, nous présentons
ici une illustration de la méthode des Yindur un cas particulier de chargement non équi-bi-
axial avec le ratio de forcerR 0,50. Les détails pour les autres ratios sonhds dans I'annexe
1. La figure IV.19 montre les courbbs(1/sirB) — sinY obtenues pour la famille de plansV
{211} a chaque chargement appliqgué correspondantato de force R= 0,50. Cette figure
illustre I'effet du coefficient de Poisson sur l@ution de la contrainte totale dans les cristedlit
de a-W pendant l'essai de traction. Initialement, lasstallites dea-W sont en état de
contraintes de compression équi-bi-axiales. Lorsckargement, la contrainte totale selon la
direction la plus sollicitée (axe 2) augmente deofa significative jusqu’a atteindre des
contraintes de tension (la pente des drditg&/sirB) — sin2p est alors positive). En revanche, la
contrainte totale selon l'autre direction qui @t g@erpendiculaire (axe 1) est de plus en plus

compressive lorsque le chargement appliqué augmente
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La figure IV.20 montre la déformation élastiquefenction de sin® obtenues a partir
des courbes de la figure 1V.19 correspondant au en@tio de force (R= 0,50). Nous pouvons
de méme constater I'effet du coefficient de Poissanl’évolution de la déformation au sein des
cristallites de W ayant des orientations différenten effet, la déformation est soit négative soit
positive suivant la direction de mesure analydéestla noter que la déformation mesurée pour
les familles de plans des cristallites d’orientatparticuliere (sift® = 0,29 a® = 0° et sin® =
0,78 a® = 90°) est nulle indiquant la conservation duapatre de maille libre de contrainte.
Cette direction particuliere de déformation nulterespond au point de croisement des droites
comme cela est illustré sur la figure 1V.20. Il astoter que désormais le point d’'intersection est
différent d’'une direction a l'autre du fait de |dférence des forces appliquées selon ces deux
directions (ratio de force différent de 1). Sigmalaju’a partir d’'une force donnée,ff>~ 102
N), les courbes - sindV ne passent plus par ce point de croisement edemalées par rapport a
celui-ci. En outre, la pente des droites change eartir de cette force. Cela résulte de la
saturation de la contrainte au sein des cristallii® tungsténe. Dans ce domaine, la déformation
n'est plus purement élastique et les conditionstéfsection sont modifiées comme observé

expérimentalement.
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Figure 1V.19 : Courbesin (1/sirB) — sin® pour la famille de plansa-W {211} au sein des cristallites de W du
composite W/Cu [3 nm / 1 nm] x 38. Le compositaéasbumis a 37 chargements non équi-bi-axiauoflzef Fye »
s'étend de 14 N jusqu’a 160 N). (a) selbr0° et (b)P=90°. Les droites sont les ajustements linéairaspdénts

expérimentaux.
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Figure 1V.20 : Déformation élastique en fonction de 4ipour la famille de plana-W {211} au sein des sous-
couches de W du composite W/Cu [3 nm / 1 nm] xL2Bcomposite a été soumis a 37 chargements norbé&qui
axiaux (la force [eoS'étend de 14 N jusqu’'a 160 N). (a) setbn0° et (b)®=90°. Les droites sont les ajustements
linéaires des points expérimentaux. L'encart dequkamage présente les courbes correspondant guenders

chargements.
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La déformation élastique a été déterminée a pdes courbeg - sind en prenant
comme état de référence le premier chargement (= Fae 2= 14 N). Les déformations
déterminées par DRX et CIN sont ensuite tracée®metion de la force appliquée. De méme,
nous avons traceé la déformation élastique du filnfomction de la déformation macroscopique
du substrat permettant de déterminer la limiteag#tité suivant le critere défini précédemment.

Les figures 1V.21 et IV.22 donnent 'ensemble d&suttats pour les ratios de force étudiés.

Nous pouvons distinguer différents domaines derd&ton dont I'étendue dépend du
ratio de force appliquée. En effet, la limite daghe domaine varie des que le ratio de force est
différent de 1. Ceci est tres visible pour la cosgue de déformatiofy correspondant a la
branche la moins sollicitée (axe 1). Selon cetteation, la force appliquée est tellement faible
(effet de ratio) que la limite du premier domairasttque peut étre rapidement atteinte. Le
premier domaine correspond au domaine élastiqéail@ ou la déformation élastique dans le
film augmente en suivant la déformation macrosaopigu substrat. Selon le ratio de force
appligué, nous observons deux ou trois domainedéi@mation selon la branche la moins

sollicitée.

En ce qui concerne I'essai équi-bi-axial (ratio=R1), nous distinguons trois domaines de
déformation identiques pour les deux composantettemation dans le plan. La définition de
ces domaines est la méme que celle faite dansriee paécédente pour le composite W/Cu
soumis a un chargement équi-bi-axial. Dans le perdomaine, les cristallites de W se
déforment de fagon linéaire élastique en suivadgfarmation du substrat jusqu’a ~ 0,5%. Cette
limite correspond a une force appliquée de ~ 8Da&hs le deuxieme domaine, le comportement
du film s’éloigne de celui du substrat (figure 1'¥)2Ceci est détecté aussi avec le changement
de pente sur la figure 1V.22 (déviation des courte$a droite de pente égale a 1). Le deuxieme
domaine de déformation s’étend de 80 N jusqu’aM1Qe troisieme domaine correspond a la
saturation de la déformation élastique qui restsipent constante jusqu’a la fin de I'essai.

Lorsque le chargement appliqué s’écarte d’'un clmaege équi-bi-axial, la déformation
obtenue sur la branche la moins sollicitée esésaltat de deux effets : I'effet de ratio et I'effe
Poisson qui sont intiment corrélés. Etant donné lgudorce appliquée selon l'axe 2 est
maintenue identique pour tous les ratios, la ptagéorce appliquée selon I'axe 1 devient de plus

en plus restreinte & mesure que le ratio diminigeir@ 1V.18). La déformation résultante selon
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I'axe 1 devient alors de plus en plus petite s@nsen méme temps la déformation selon l'autre
direction (effet Poisson). Il s’ensuit que le dongalll correspondant au plateau de déformation
peut ne pas exister et I'étendue des autres domdmaent différente d’'un ratio a l'autre. Dans
ce cas, nous trouvons que la limite d’élasticitdite du domaine |) pour la composante de
déformatione; diminue de 0,40 jusqu’a 0,10% lorsque le ratidatee diminue de 0,90 a 0,50
alors que la limite d’élasticité de la déformatemion I'axe 2 (composantg) varie peu dans ce
domaine de ratio avec une déformation moyenneatdre de 0,55%. La définition de chacun
des trois domaines de déformation pour la compesamtdéformation, est la méme que celle
appliguée pour le ratio 1. En revanche, seuls dimaines ont été mis en évidence pour la
composante de déformatien s’apparentant aux deux premiers domaines de déafmmde

l'autre composante,.

Les ratios de force 0,33 et 0,20 sont desressparticuliers car ils mettent en jeu des
déformations négatives selon la direction la mosodlicitée (axe 1). En outre, la limite
d’élasticité obtenue selon I'axe 2 pour ces detiwsalevient tres grande pour atteindre 0,78% et
0,85% pour les ratios 0,33 et 0,20 respectivemigis domaines de déformations ont été mis
en evidence pour la déformation selon I'axe 2 compow les autres ratios. La limite d’élasticité
selon I'axe 1 est de -0,22 et —-0,40% pour les safiB3 et 0,20 respectivement. En ce qui
concerne la déformation selon cet axe, seuls demxathes de déformations ont été mis en
évidence pour le ratio 0,33 alors que trois donsmdedéformation distincts sont visibles pour le
ratio 0,20. Cette fois-ci, I'étendue du premier dome de déformation est différente de celle
obtenue pour les autres ratios. En effet, la lirdiilgoremier domaine est atteinte a 70-80 N pour
tous les ratios sauf 0,33 et 0,20 ou les limitesemles correspondent a 60 et 36 N

respectivement.

Il est intéressant de remarquer qu’en diminuamatio, la déformation obtenue selon
I'axe 1 décroit en basculant en déformation négat®n doit s’attendre a un passage par une
déformation nulle correspondant a un ratio de feaeiculier d’'une valeur comprise entre 0,33

et 0,50 comme le laisse prévoir I'évolution de éfodmation sur les figures 1V.21 et IV.22.
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Figure 1V.21 : Déformation élastique du nano-composite W/Cuii8/ 1 nm] x 38 déposé sur Kaptomesurée
par DRX et déformation macroscopique calculée gar &h fonction de la force appliquée pour difféserdtios de
force (R entre 0,20 et 1,00) selon les deux directionsragtion : axe 1 en bleu et axe 2 en rouge. Les sigab

vides correspondent aux données issues des c@liiNilst les symboles pleins correspondent aux medDRX.
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Figure IV.22 : Déformation élastique du nano-composite W/Cunii8/ 1 nm] x 38 déposé sur Kaptomesurée

par DRX en fonction de la déformation macroscopigaleulée par CIN selon les deux directions detiagour

différents ratios de force gentre 0,20 et 1,00). La droite en trait continuidespente égale a un.
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Les résultats obtenus sont synthétisés sur ladfigyd.23 donnant la limite d’élasticité
déterminée (a 0,02%) en fonction du ratio de fappligué. En résumé, la direction la plus
sollicitée (axe 2) présente une limite de déforamélastique variant sur la plus large plage alors
que selon l'autre direction une plage de limitelabécité plus petite est obtenue. La limite
d’élasticité de la déformation selon I'axe 2 vatries peu lorsque le ratio de force diminue de
1,00 a 0,50. Ensuite, elle augmente pour un ratiérieur a 0,50. Selon lI'axe 1, la limite
d’élasticité décroit de fagon significative quaedrtio de force devient de plus en plus faible.
En particulier, la déformation est négative en deégedy- = 0,50. Un point singulier est prévu

pour un ratio compris entre 0,33 et 0,50 pour legudéformation est nulle selon cet axe.
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é . *&
: l"l' [ ] 82
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Figure IV.23 : Limite d’élasticité du nano-composite W/Cu [3 tith nm] x 38 déposé sur Kaptoan fonction du
ratio de force R Les barres d'incertitudes verticales sont de miitle que les symboles. Les courbes en pointillés

sont de tendances.

La figure 1V.24 introduit les courbes contraintes déformations obtenues pour
I'ensemble des ratios appliqués ou la contrainétéadéterminée a partir des mesures de DRX
dans le film alors que la déformation a été cakeylér CIN a partir des mesures effectuées sur le
substrat. Le tableau IV.7 donne les ratios de eamts et de déformations correspondant a
chaque ratio de force appliqué. L’évolution de lantcainte dans les cristallitesW est
présentée pour les deux directions de mesure sfiguee IV.24. De méme, la déformation
correspondant a chacune des directions est présaveé un maximum de déformation qui varie
entre 1,5 et 2,5% selon 'axe 2 et ente8 et 1,2% selon I'axe 1. Le comportement géragal
cristallitesa-W selon 'axe 2 est approximativement identiquargous les ratios. Tout d’abord,
la contrainte augmente de facon linéaire puis suistlégere baisse et devient constante jusqu’a
la fin de I'essai. Pour tous les ratios, un plateaucontrainte est mis en évidence jusqu’a la
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déformation maximale appliquée. En revanche, l'éttoh de la contrainte est différente selon
I'axe 1 pour tous les ratios sauf le ratio 1 (egspii-bi-axial). En effet, la contrain® selon cet
axe est de plus en plus faible lorsque le ratioimlie. Tout d’abord, la contrainte augmente de
facon linéaire en étant inférieure a la contraiagteselon I'axe 2. Le début de la courbe
contrainte-déformation dans ce domaine évolue dfagen particuliere avec le ratio appliqué.
Cette évolution peut étre assimilée a une rotatams le sens des aiguilles d’'une montre lorsque
le ratio décroit. Ensuite, un deuxiéeme domaine m& en évidence et correspond a un
changement de pente de la courbe contrainte-défioma.’évolution de la contrainte dans ce
domaine est toujours croissante pour les ratiogpcsrentre 0,50 et 0,90. Une chute brutale de la
contrainte est observée lorsque le ratio appligiénérieur a 0,50 (ratios de force 0,33 et 0,20).
Cela peut étre attribué a la multiplication desuigs entrainant la relaxation de la contrainte
selon cette direction. L'évolution de la contraimtgrévéle un troisieme domaine (plateau en
contrainte) pour le ratio 0,20. Ce troisieme doreaifest pas visible pour les autres ratios (qui

sont différents de 1) a cause probablement dediefdéformation appliquée selon cet axe.

Ratio de force R Ratio de contrainte Ry Ratio de déformation R
1,00+ 0,02 0,99+ 0,05 0,88+ 0,05
0,90+ 0,03 0,86+ 0,07 0,62+ 0,02
0,80+ 0,04 0,68+ 0,06 0,44+ 0,04
0,64+ 0,03 0,63+ 0,06 0,35+ 0,02
0,50+ 0,03 0,43+ 0,05 0,12+ 0,02
0,33+ 0,01 0,23+ 0,06 —0,20+ 0,06
0,20+ 0,02 -0,05+ 0,05 -0,36+ 0,08

Tableau IV.7 : Ratios de contrainte (R= c1/05) et ratios de déformation (R &,/e,) correspondants aux ratios de
force appliqués (R= Fie {Faxe 2- LES incertitudes sont estimées a deux fois téyge calculé a partir des données

expérimentales.

Il est intéressant de souligner I'évolution patiiee de la contrainte; (axe 1) pour les
ratios de force 0,20 et 0,33 (en particulier dangdmaine I). En effet, nous constatons qu’en
augmentant la contrainte appliquée, la déformaitidluite est négative et augmente en valeur

absolue pour ces deux ratios. Cela semble conngiimmais s’explique par I'effet Poisson.
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Figure IV.24 : Courbes contraintes — déformations du nano-csitgod//Cu [3 nm / 1nm] x 38 déposé sur Kapton

pour différents ratios de force {Rntre 0,20 et 1,00). Les contraintes principatetales) ont été déterminées a

partir des mesures de DRX dans les cristallitesudgsténe. Les déformations principales sont ldsrations

macroscopiques du substrat de Kaptoalculées par CIN dans les deux directions deidrac
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Pour cela, nous allons déterminer I'évolution ded&formation hors plan (composante de
déformationes). En se basant sur les équations (1V.5) et (I'd&juites de la loi de Hooke, nous

pouvons écrire :

(e,- &)= (H?Vj o, (IV.10)

ou la déformation hors plam est fonction des contraintes plameseto; :

€, =_—EV(01 +5,) (IV.11)
Ces équations sont valables seulement dans le den&astique mais nous permettent de
constater que 'application des contraintes passtilde traction) engendre une déformation hors
plane; négative et plus grande en valeur absolue quengposante de déformation platequi
est aussi négative lorsque le ratio de force apgkodevient faible. L'ordonnée a l'origine des
courbese - sindY représente la déformation élastique hors planildu @quation (IV.11)).
L’évolution des trois déformations principales endtion de la force appliquée est donnée sur la

figure IV.25 pour le ratio de force 0,33.
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Figure V.25 : Déformations élastiques du nano-composite W&o / 1nm] x 38 déposé sur Kaptomesurées
par DRX en fonction de la force appliquée dansake @u ratio de force 0,33. Les trois composantedgtmation
principales sont présentées. La déformation has §la été calculée a partir de la moyenne des meflRésa
®=0° et ad=90°. La force appliquée donnée pour représerdgoliution dee; est la moyenne des forces appliquées

selon les axes 1 et 2.

Comme montré sur cette figure, nous constatondagdéformation hors plan est plus grande en

valeur absolue que la déformation dans le plannoigteselon I'axe 1. Le chargement bi-axial
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controlé selon les deux axes de traction avec umate®d conduit par effet Poisson a une
déformation négative selon I'axe le moins solli@térs que la contrainte appliquée est positive.

Ce raisonnement est aussi valable pour le rati@d @@me si I'effet est moins visible.

Sur les courbes contraintes — déformations deglardi IV.24, nous avons présenté les
contraintes totales (résiduelles + appliquées)osction des déformations appliquées ou pour
chaque ratio le premier point sur les courbes sgpri&nt I'état de contraintes résiduelles équi-bi-
axiales de chaque échantillon. Les contraintesiqugds sont calculées en soustrayant les
contraintes totales aux contraintes résiduelldesstourbes sont ensuite décalées par rapport a
I'état initial de contraintes résiduelles. Ainspus pouvons effectuer une comparaison directe
des résultats sur 'ensemble des ratios. Selor Il5da déformation maximale décroit de 1,2%
jusqu’a—0,8% ce qui complique la détermination de la conteaa 0,2% de déformation pour les
ratios de force entre 0,80 et 0,20. Cependantptdrainte a 0,1% de déformation a pu étre
déterminée pour tous les ratios. Dans le cas dies raettant en jeu des déformations négatives,

une contrainte limite &0,2% ou-0,1% a été déterminée.
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Figure 1V.26 : Comparaison entre la contrainte a 0,1% et @elle2% de déformation du film en nano-composite

W/Cu [3 nm / 1 nm] x 38 déposé sur Kaptoha contrainte limite & 0,2% de déformation sdlare 1 n’a pas pu
étre déterminée pour les ratios 0,50 et 0,64.

Les résultats obtenus selon chacun des deux akesppux sont similaires entre eux
(figure IV.26). En outre, I'évolution de la contné limite en fonction du ratio est la méme que
celle obtenue pour la limite d’élasticité (figuné.23). Toutefois, une variation tres faible de la

contrainte (a 0,1 ou 0,2%) est observée selon Paxégne baisse est méme notée pour les ratios
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0,50 et 0,64. Notons sur la figure 1V.24 pour lea®,50 une baisse relativement importante de
la contrainte appliquée une fois franchie la limd&lasticité, ce phénomene étant moins
prononcé pour les autres ratios. La relaxation destraintes élevée pour ce ratio peut
s’expliquer par une propagation de fissures plaséd que pour les autres ratios. La contrainte
(@ 0,1 ou 0,2%) selon I'axe 1 diminue drastiguemamtdiminuant le ratio de force. Il est a

souligner qu’un état de contraintes équi-bi-axi@sisfavorable pour retarder 'endommagement

du matériau.

I\VV.4.2 Criteres d’endommagement

Dans ce qui suit, nous allons comparer les résuitbtenus aux deux principaux critéres
d’endommagement spécifiques aux matériaux isotrofeesritere de von Mises (plasticité) et le
critere de Rankine (rupture fragile). La figure 2V. montre les criteres appliqués au

comportement des sous-couches de W dans le nanmesdas\W/Cu.
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Figure 1V.27 : Comparaison des contraintes a 0,1 et a 0,02%ado-composite W/Cu [3 nm / 1nm] x 38 déposé
sur Kaptoff aux critéres d’'endommagement dans le plan desaiotes principalesa(, 0,). Seulement le quart de
la surface est représenté. La courbe en traitsneenteprésente le critére de plasticité de VoreMlist les lignes en

traits discontinus représentent les limites dautéase de charge données par le critéere de rugauRRankine.

Un meilleur accord avec le critere de rupture delitee est obtenu. Cela semble donc en
faveur du comportement fragile du matériau ou lenthagement intervient principalement par
initiation et propagation des fissures comme disaléns la partie IV.3. Aucune différence
significative n’a été obtenue entre les résultaislaet 0,2%. En revanche, la contrainte a 0,02 %

montre un écart non négligeable du modéle de Rargaur un ratio inférieur ou égal a 0,50. Il
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est fort probable que le mode de rupture est coreplians ces cas de chargement non équi-bi-
axial alors que le modele de Rankine ne tient paspte des interactions qui peuvent exister
entre les différentes formes de rupture. En pdiéicue critére de Rankine considére I'amorgage
des fissures uniquement en mode |. Dans le cas aiargement équi-bi-axial, la propagation
des fissures se fait principalement en mode | étanhé que le cisaillement est négligeable dans
ce cas de chargement. Cependant, lorsque les icbesrappliquées deviennent non équi-bi-
axiales, la propagation des fissures est consid€eftectuer en mode mixte (mode | + II)
[Tho90, Pau95, WNL+11]. En outre, la densité dblane des fissures sont directement liées aux
conditions de chargement [BC11, CBC+11]. En palitcula déformation selon I'axe 1 est tres
faible (proche de zéro voire négative) dans ledoas ratio de force inférieur ou égal a 0,5. Cette
forte dissymétrie de déformation peut engendredélaminage du film par flambage selon I'axe
1 alors que des fissures se développent selon Raxeendommagement du film semble par
contre étre différent lorsque le ratio de forcelmpge est supérieur a 0,50. Etant donné que les
déformations appliquées sont positives, I'endommesgg du film doit s’effectuer par

développement des micro-fissures conduisant adahddsion du film.

I\VV.5 Conclusion

Nous avons abordé dans ce chapitre I'étude du cderpent meécanique sous
chargement bi-axial contrélé des films minces ntigieés supportés par des substrats souples.
Le systéme choisi est celui de nano-composites WH€npsés sur substrat en Kaptoin
premiere partie, nous nous sommes intéressés@daformation du film mince et du substrat
dans le domaine de déformation élastique. En pdidic différents chargements (équi-bi-axiaux
ou non) ont été appliquées. Nous avons mis en éegdgrace aux techniques de mesure

employées que la déformation est intégralemensitnése a I'interface film-substrat.

En deuxiéme partie, I'étude a été étendue au-deldodhaine élastiqgue sous chargement
équi-bi-axial uniquement. L'objectif était de comgales comportements mécaniques de trois
échantillons en film mince : de tungsténe, de @ietrde nano-composite W/Cu. Nous avons mis
en évidence la présence de trois domaines de datiormcorrespondant a des meécanismes
différents de déformation.

I- Le premier domaine ou la déformation du substsitintégralement transmise au film

mince correspond a un comportement élastique haélai film mince.
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lI- Dans le deuxieme domaine, la déformation émmicontinue a augmenter dans les
grains du film mince mais en étant inférieure déformation du substrat. Les trois mécanismes
pouvant expliquer cette observation sont :

a. la plasticité induite par le mouvement des disliocet ou par la diffusion aux joints

de grains,

b. le glissement des joints de grains,

c. l'amorgage des microfissures.

Si nous ne pouvons trancher sur les deux premiécanismes (a et b), I'amorcage des
microfissures dans le domaine Il semble le plud@ote vu 'augmentation de la densité de
fissures invoquée dans le domaine Ill. En effet, trmesieme domaine est caractérisé par
'augmentation de la densité des fissures visilae@smicroscope optique a partir de 120 N
environ (soittd 1% en déformation) pour les films minces de Wiehdno-composite W/Cu. En
revanche, le film mince de cuivre présente un cateptent plastique dans le domaine Il et dans
le domaine Ill. La limite d’élasticité de chacun ks échantillons a été déterminée comme étant
la limite du premier domaine ou la déformation don fest égale a celle du substrat. L'analyse
des résultats a montré un comportement similaisefittes minces de W et W/Cu, ce dernier
montrant une limite d’élasticité supérieure (0,486ktre 0,30%). En ce qui concerne le film
mince de cuivre, le comportement global est carstigue d'un matériau ductile avec une
limite d’élasticité de I'ordre de 0,27%. Ces vakuelativement élevées de limite d’élasticité
dans le W et le W/Cu sont clairement attribuéesnaétat de contraintes résiduelles de
compression important et non a une propriété isédguoe du film supporté par le polyimide dont
la taille des grains est de quelgues nanometrescdPdre, la limite d’élasticité élevée du film
mince de cuivre est une propriété intrinseque bha celui-ci ne présentant pas de contrainte
résiduelle). Le plateau de déformation élastiquen@ne Ill) observé pour les trois films n’a pas
la méme origine : le film de cuivre est puremerdspjue et on a donc une saturation de la
déformation élastique alors que dans le cas dess fde tungstene, le plateau résulte d’'une

compétition entre 'augmentation de la déformattastique et de la densité de fissures.

Dans une troisieme partie, nous avons analysduénte du taux de bi-axialité sur la
limite d’élasticité du tungsténe nano-structuréffdents ratios de force ont été étudiés et
certains criteres d’endommagement ont été commanégésultats expérimentaux. L'analyse a

permis de mettre en évidence que le comportemertudgsténe nano-structuré est de type
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fragile. En effet, le film mince suit un critére dapture dés la fin du domaine élastique
(transition domaines | - Il). Ceci renforce I'hypese de I'apparition de microfissures dés le
début du domaine Il évoqué dans le paragraphe geété.a contrainte limite a 0,02 % obtenue
pour le film mince de tungsténe nano-structurédestordre de 2,8 GPa. Cette valeur est trés
élevée en le comparant a la contrainte de résistaa traction dans le tungsténe massif qui est
de I'ordre de 980 MPa. Cette propriété est attebauda microstructure particuliere des matériaux
nano-structurés. Les films minces supportés pastgatbpolyimide sont aussi connus pour avoir

une bonne résistance mécanique.
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Conclusion générale et perspectives

L’étude présentée dans ce manuscrit a été consadaelescription du comportement
mécanique de films minces métalliques polycristalkupportés par des substrats en polyimide
et déformés de maniere bi-axiale contrélée. Ent,elifes de leur utilisation, ces systemes en
couches minces sont soumis a des états de coafraimécaniques complexes et il est donc
nécessaire de reproduire en laboratoire des conditl’essais proches de la réalité. Ainsi, nous
avons mis a profit une machine de traction bi-ax@édiée aux essars situ sous rayonnement
X sur la ligne de lumiere DiffAbs de la source dyrotron francaise SOLEIL. En effet, la
diffraction des rayons X est une technique de cpoixr étudier les déformations en lien avec la
microstructure dans ces systemes multiphasés aytfaibles volumes de matiere. La
microstructure des films minces a une influencedrtamte sur le comportement mécanique de
ces films lorsque la taille des grains est rédaitene échelle nanométrique. La maitrise de tous
ces éléments est donc d’'un intérét majeur dansrtgpehension des propriétés mécaniques de

films minces nano-structurés.

Cette étude concerne des nano-composites a digpessale cuivre W/Cu. Leur
comportement a été comparé a des films mincesdauv§ et de Cu aussi supportés par substrats
polyimide (Kaptof). Nous montrons que les différences de réponsemigize sont fortement
liées aux différences structurales. La techniquedé@dt par pulvérisation ionique employée
permet de bien contréler la microstructure desdilfan particulier, la nano-structuration du
tungstene a été contrdlée grace a un dépot séguaes deux matériaux W et Cu. Ainsi, la taille
des cristallites aussi bien que la texture cristslphique du tungsténe sont maitrisées. Le choix
de ces deux matériaux a été dicté par la volonténaemiser des effets de mélange aux
interfaces du fait que le W et le Cu sont immisesbk I'équilibre thermodynamique. Les
techniques de caractérisation mises en ceuvresauiliprincipalement le rayonnement X, ont
permis de mettre en évidence une différence deostiticture entre les différents échantillons.
En particulier, la phase-W dans les nano-composites a dispersoides deecWY€u présente
une texture de fibre d’axe [110] qui est couramnrenicontrée pour un matériau de structure
cubique centré déposé par pulvérisation ioniqu@eBéant, la phaseW du film mince de W
pur développe une deuxieme composante de textdrd {de proportion importante par rapport
a la composante de texture {110}. L'orientationadeissance [111] est généralement développée

lors du dépb6t de matériaux de structure cubiquacasf centrées alors que le tungstéene est un
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matériau de structure cubique centré. La composdatéexture {111} dans le W disparait
lorsque la quantité de cuivre déposée atteint uil ee épaisseur apparente de a 0,6 nm. Ainsi,
nous avons choisi d’étudier le systeme W/Cu [3 hmm]. Nous avons aussi mis en évidence la
présence de la phageW dans le film mince de W pur alors qu’elle estxistante dans les
nano-composites a dispersoides de cuivre. Cettéraliice de microstructure s’explique fort
probablement par la présence d’'un mélange chimaue interfaces qui peut modifier les
énergies de surface et ainsi influencer la croissaselon des orientations préférentielles
données. Ce constat est corroboré par une anayspectroscopie EXAFS au seuil K du cuivre
qui a permis de mettre en évidence la présenceidee@n solution solide dans le tungsténe. Par
ailleurs, I'étude des nano-composites a dispersoitie cuivre W/Cu par la technique de
diffusion centrale en incidence rasante (GISAXSagglais) a révelé une discontinuité dans le
plan des couches de cuivre. La quantité de cuieposkEe s’organise sous forme d’agrégats
dispersés dans une matrice de tungsténe nandarisdau I'appellation nano-composite a
dispersoides de cuivre.

L’atout principal de I'étude mécanique réside déassociation de deux techniques

situ lors d’'un essai de traction bi-axial permettantdeactériser les composites a deux échelles
différentes : a I'échelle microscopique par diffra des rayons X (déformation du film mince)
et a I'échelle macroscopique par la technique aeélaiion d'images numériques (déformation
du substrat polyimide). Le chargement bi-axial esilisé sur des éprouvettes de Kaffton
découpées en forme de croix, les films minces éthmosés au centre de celles-ci. Les
dimensions optimales des éprouvettes ont été féaient déterminées a I'aide d’'une étude par
éléments finis afin d’obtenir des contraintes hoaras au centre de celles-ci. Une grande partie
de ce travail a été consacrée a la mise en plada geocédure de mesures. Tout d’abord,
plusieurs essais hors faisceau RX sur la machirexible ont été effectués dans le but de
maitriser le pilotage de la machine et en pargciudes moteurs actionnant les mors. Par ailleurs,
nous avons participé au développement d’'un détectepixels hybrides XPAD utilisé pour
enregistrer les diagrammes de diffraction des rayénDes essais préliminaires sur des nano-
composites a dispersoides de cuivre W/Cu dansneihe de déformation élastique ont permis
ensuite de valider notre procédure de mesure. Booiss aussi démontré que la déformation est
intégralement transmise a linterface film-subspaur des déformations de faibles amplitudes.
Ceci montre que le film élaboré par pulvérisationique adhere parfaitement au substrat sans

gu’une couche d’adhésion ne soit déposée ou geubksrat ne subisse un traitement de surface.
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L’approche multi-échelle pour les mesures a étdiquie au-dela du domaine élastique
pour déterminer la limite d’élasticité des filmsnoés. Nous avons défini un critére selon lequel
la limite d’élasticité est le point de divergenc®,82% entre la déformation élastique du film
mince (mesurée par DRX) et la déformation macraseepdu substrat (mesurée par CIN). Tout
d’abord, nous avons comparé les comportements nggesn de trois échantillons en film
mince : de tungstene pur, de cuivre pur et de managposite W/Cu. Nous avons mis en évidence
la présence de trois domaines de déformation qunelant & des mécanismes différents de la
déformation. Le premier domaine ou la déformatiansdbstrat est intégralement transmise au
film mince correspond a un comportement élastigouéalre du film mince. Dans le deuxieme
domaine, la déformation élastique continue a augenatans les grains du film mince mais en
étant inférieure a la déformation du substrat. tress mécanismes pouvant expliquer cette
observation sont :

d. la plasticité induite par le mouvement des disliocet ou par la diffusion aux joints

de grains,

e. le glissement des joints de grains,

f. l'amorcage des microfissures.

Le troisieme domaine est caractérisé par I'augntientae la densité des fissures dans le cas des
films minces de W pur et du nano-composite W/Cqguierenforce I’hypothese de 'amorcage de
microfissures dans le domaine Il. En revanche,ill@ imince de cuivre pur présente un
comportement plastique dans le domaine Il et dandoimaine Ill. La limite d’élasticité de
chacun de ces échantillons a été déterminée contam¢ l& limite du premier domaine de
déformation ou la déformation du film est égaleelecdu substrat. L'analyse des résultats a
montré un comportement similaire des films minceswd et W/Cu, ce dernier montrant une
limite d’élasticité supérieure (0,49 contre 0,30%).ce qui concerne le film mince de cuivre, le
comportement global est caractéristique d’'un matéductile avec une limite d’élasticité de
I'ordre de 0,27%. Ces valeurs relativement élevieek limite d’élasticité dans le W et le W/Cu
sont clairement attribuées a I'état de contrainéssduelles de compression important et non a
une propriété intrinseque du film supporté par ¢tdyimide dont la taille des grains est de
guelques nanomeétres. Par contre, la limite d'@aétélevée du film mince de cuivre pur est une
propriété intrinseque du film. Le plateau de défation élastique (domaine IIl) observeé pour les
trois films n’'a pas la méme origine : le comportamdu film de cuivre pur est purement

plastique et on a donc une saturation de la défimmalastique alors que dans le cas des films
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de tungsténe, le plateau résulte d’'une compétiéotre I'augmentation de la déformation
élastique et de la densité de fissures (relaxataadisées).

Nous avons analysé l'influence du taux de bi-aidakur la limite d'élasticité du
tungsténe nano-structuré. Différents ratios deef@mtre 0,20 et 1,00 ont été étudiés. Nous avons
distingué, de méme, différents domaines de défaomakont I'’étendue dépend du ratio de force
appliguée. Lorsque le chargement appliqué s’écaften chargement eéqui-bi-axial, la
déformation mesurée selon la direction la moinkcgle diminue au fur et a mesure que le ratio
diminue en basculant en déformation négative pesrratios 0,33 et 0,20. Il s’ensuit que le
domaine Il correspondant au plateau de déformagtieut ne pas exister et que I'étendue des
autres domaines soit différente d’un ratio a l'autén revanche, I'évolution de la déformation
selon la direction la plus sollicitée est approxXirenent identique pour tous les ratios de force.
Nous avons déterminé la limite d’élasticité du nanmposite a dispersoides de cuivre W/Cu en
fonction du ratio de force appliquée suivant le raé&ritere utilisé précédemment (a 0,02% de
différence entre les deux déformations élastigui@saeroscopiques). Nous avons constaté que la
limite d’élasticité selon I'axe le moins sollicitBminue drastiquement en diminuant le ratio de
force alors que la limite d’élasticité selon I'autixe varie tres peu en fonction du ratio de force.
Nous avons aussi déterminé une contrainte limitetéisant deux autres critéres couramment
employés : a 0,1% et a 0,2% de déformation macpagge. L’évolution de la contrainte limite
en fonction du ratio de force est équivalente pesrdifférents criteres utilisés. Les résultats ont
ensuite été confrontés a deux criteres macroscepidiendommagement : celui de plasticité de
Von Mises et de rupture fragile de Rankine. L’asalya permis de mettre en évidence que le
comportement du tungsténe nano-structuré est de figgile. En effet, le film mince de
tungstene suit un critere de rupture fragile démlalu domaine élastique (transition domaines |
- Il). Ceci renforce I'hypothése de I'apparition decrofissures dés le début du domaine Il. La
contrainte limite & 0,02 % obtenue pour le film o@rde tungstene nano-structuré est de I'ordre
de 2,8 GPa. Cette valeur est tres élevée si oongoare a la contrainte de résistance a la traction
du tungstene massif qui est de l'ordre du GPa.eCgtbpriété est liee a la microstructure
particuliere des matériaux nano-structurés. Lamsfiminces supportés par substrat polyimide

sont aussi connus pour avoir une bonne résistagcamyue.

Dans ce travail, I'association de deux techniquda diffraction des rayons X et la
corrélation d'images numériques — lors d’'un essatrdction bi-axial est un atout considérable

dans la caractérisation mécanigunesitu de films minces supportés. Les outils mis en place
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permettent des mesures précises et rapides doatmmmnt la diffraction des rayons X
synchrotron a l'aide d’'un détecteur 2D a pixels idds de type XPAD. L'étude a concerné
principalement des films minces nano-compositespedsoides de cuivre W/Cu ou la quantité
faible de cuivre déposée ne permettait pas desregegar diffraction des rayons X. Un sujet
intéressant serait de poursuivre cette étude agsccdmposites lamellaires W/Cu ([6 nm /18
nm] par exemple) dont la caractérisation structueaété réalisée par Baptiste Girault lors de sa
thése (2005-2008). Ainsi, les réponses et I'infheedes différentes phases du composite peuvent
étre étudiées simultanément (co-déformation, teahse charge). La méthode développée pour
déterminer la limite d’élasticité d’un film mince kes critéres présentés dans ce manuscrit vont
étre d’'une grande utilité pour I'étude du compoehmécanique de composites lamellaires qui
feront I'objet de la these de Raphaélle Guilloul®015). Une étude de la limite d’élasticité en
fonction du ratio de force dans le cas d’'un matédactile comme le cuivre ou l'or serait aussi

intéressante.

Un deuxieme élément important concerne le développé d’'un instrument bi-axial
identique a celui installé sur la ligne DiffAbs majui sera transportable voire intégrable dans
une machine de dép6t afin de réaliser des dépbdtiesusubstrats prétendus. Une étude similaire
a été déja réalisée dans le cas d’'un essai urli{asimettant des mesures encore plus précises
des proprietés élastiqgues des films en élargissaimsi le domaine élastique
(compression/tension). En outre, il est en pringpssible d’investiguer la limite élastique en
compression et mettre ou non en évidence un effes&hinger. Sur le plan instrumental, il serait
avantageux de pouvoir utiliser le pilotage en déftion permettant des mesures dans la méme
zone de déformation. La procédure est toujours amscde réalisation. Coté détection, une
deuxieme version du détecteur XPAD sera utiliséelasligne DiffAbs permettant d’éviter la
perte des données sur les zones mortes comme eétas avec le prototype 3.1. Enfin, il serait
tres pertinent de réaliser des cartographies derrdétion sur I'éprouvette dans des zones
supposées inhomogenes en déformation (élémenty fmide corréler ces mesures a celles
obtenues par CIN. Pour cela, la ligne DiffAbs dspd’un élément focalisant permettant d’avoir

de travailler avec des faisceaux de rayons X ddiéde la dizaine de micrometres.

Sur le plan numérique, les calculs par élémenis 8aor une structure composite film-
substrat sont un enjeu important dans la prédicdancomportement mécanique d'un tel
systéme. Un calcul prenant en compte I'anisotrdpisubstrat de KaptSret son comportement
au-dela du domaine d’élasticité permettrait de canempsans ambiguité les calculs aux résultats
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expérimentaux. Pour cela, la loi de comportementamigue du substrat de Kapfodoit étre
déterminée et ce dans les deux directions de éqatte cruciforme. |l existe aussi d’autres

polyimides dont les lois sont bien connues.

Enfin, les essais mécaniques combinés a d’autobsitpues utilisant le rayonnement X
synchrotron comme la réflectivité X, la technigueAES et la techniqgue GISAXS débutées lors
de ma thése permettraient une caractérisation «échtlle des déformations (depuis la liaison
jusqu’a I'échelle macroscopique) et contribueraiaimsi a une meilleure compréhension des

mécanismes de déformation des différentes phaseditth mince nano-composite.
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Essais de traction bi-axiaux pour différents chemia

de chargement appligués aux composites W/Cu

Cette annexe complete I'analyse du comportemenangge des composites W/Cu en
fonction du ratio de force appliqué. Nous avonsavliaide des calculs par éléments finis, que la
taille de zone de déformation homogene dépend titu ata force appliqué (chapitre Ill). Il est
donc primordial d’avoir une bonne mise en placd’'@ehantillon dans la machine de traction
afin d’éviter d’avoir des mesures sous rayonnerXeimors de la zone de déformation homogeéne.
L'effet de projection du faisceau des rayons X B& mesures est aussi abordé. Enfin, les
courbes en sig? obtenues aux différents ratios de force sont demn&ne analyse de ces
courbes sera présentée ; nous calculerons plusylgrement le coefficient de Poisson du

tungsténe nano-structuré a partir de ces courbes.

1.1 Conditions des mesures sous rayonnement X

L'installation de I'échantillon dans la machine tlaction est une étape cruciale et
importante pour le bon déroulement de I'essai. Eat,ecomme pour tout test mécanique,
I’échantillon doit étre bien centré et aligné aves directions de sollicitations. A cette fin, un
dispositif particulier a été congu permettant umstdllation satisfaisante de I'échantillon (figure
1.2).

Figure 1.1 Installation de I'échantillon dans le disposiiéssai.
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Le réglage de la hauteur de la machine dans Iediffmeétre (surface du film dans I'axe
du goniometre) est aussi important afin d’avoifdisceau des rayons X incident au centre de
I'éprouvette. En outre, les mesures effectuéesnskelanéthode des sip2laisse envisager un
effet de projection du faisceau des rayons X egtfon de l'inclinaison de la machine (ang@
sur la mesure de la déformation. La figure 1.2 @onn schéma de I'étalement du faisceau en

fonction de I'anglep pour une position de Brag® 2onnée.

7/ 0° 15° 30° 45° 60° 70° 75° 80°

nVaw/av/ 8/

Figure 1.2 Evolution de la forme et de l'orientation du fa@su des rayons X irradiant la surface de I'écHanti

pour différentes inclinaisong. La position de Bragg@est égale a 65°, une valeur couramment utilisés das

essais. Le faisceau incident est de forme rectairgul 0,32x0,37 mm? (HxV) — échelle x25.

Cet étalement du faisceau a peu d’'influence sumlesures dans le cas d’'un essai équi-
bi-axial puisque la zone de déformation homogeéreassez large (4 mm de diameétre a 1%
d’erreur) pour une taille de faisceau usuelle tlgsnos mesures sur la ligne de lumiére DiffAbs
(O 300300 um?). Cependant, lorsque l'essai est rpn-k#-axial, la taille de la zone de
déformation homogeéne est réduite et dépend du detimrce appliqué entre les deux directions
de I'éprouvette cruciforme. Cette zone peut étmitée a moins d'un millimetre selon la
direction la moins sollicitée pour un ratio de ®regal a 0,5. La figure 1.3 montre un exemple

ou le faisceau des rayons X peut dépasser legfirdi la zone de déformation homogéne.

L’'analyse a postériori des courbes en i donc été restreinte en inclinaison (aux
anglesy inférieurs a 70°) a condition d’avoir une zoned#formation homogene d’au moins 2
mm de diameétre. Tous les ratios étudiés dans eailtsatisfont cette condition a I'exception du
ratio R==0,5 pour lequel la taille de la zone de déformmatiomogene selon la direction la moins
sollicitée est systématiquement inférieure a léetdu faisceau. Néanmoins, les courbes enpsin2
obtenues sont linéaires sur le domaine d’anglesonsidéré. La contrainte calculée peut étre
surestimée du fait que le faisceau de rayons Xligrane surface plus grande que la zone de

déformation homogéne. Par contre, étant donné qus mavaillons en déformation relative, le
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décalage en déformation est conservé quelle queasfirce appliguée et aucune correction

n'est donc nécessaire.

2
Y= 80° g

@ (b) (©)
Figure 1.3 Etalement du faisceau incident sur la zone derd&ition homogéne de diameétre (a) 4 mm, (b) 3 mm et

(c) 2 mm pour deux inclinaisons différentes et aisdeau initial : 320 x 370 um?2 (HxV) ; échelle 1

1.2 Courbes en sinp obtenues pour differents chemins de

chargement

Dans ce qui suit nous présentons les différentegbes en simg obtenues lors des essais
non équi-bi-axiaux en ratio de force constant fggul.4 jusqu'a 1.9). Les mesures ont été
réalisées selon deux directions azimuta®sQ° et 90°) permettant de déterminer les deux

composantes principales des déformations dansite pl

Le coefficient de Poisson du tungstene peut étteradné a partir de I'équation (1V.7)
utilisée dans le chapitre IV. Nous présentons &gmeéune autre méthode simple et facile a
appliquer particulierement dans le cas des esgais équi-bi-axiaux. Nous déterminons la

somme des déformations élastiques mesurées0a et 90°. Nous obtenons 'équation suivante :
(o o) = (o o) 550" sim 28 @

ou o,, et G,, sont les contraintes macroscopiques appliquéetlrmumince selon les axes

principaux 1 et 2 de I'éprouvette respectivememanEdonné que le tungsténe est un matériau

localement isotrope, nous avons :
S¥=-v/E et %S;k' =(1+v)/E

ou E etv sont le module d’Young et le coefficient de Porsda matériau respectivement.
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A partir de I'équation (1.1), le point d’'intersemti avec la droite a défomation nulle peut
étre déterminé indépendamment des contraintesqaigels. Le point d’intersection des courbes
en sing correspondant a la somme des déformations élastimesurées @=0° et 90°. Quel

que soit le ratio appliqué est tel que :

. 2V
siny = — 1.2
U/ Y (1.2)

Le tableau 1.1 donne les résultats obtenus poudiféSrents ratios de force étudiés. Les
différentes valeurs obtenues sont en trés bon deogec la valeur du coefficient de Poisson du

tungstene massib (= 0,28) ce qui confirme une nouvelle fois la gugatle nos mesures.

Ratio de force R Coefficient de Poissorv
1,00+ 0,02 0,27+ 0,02
0,90+ 0,03 0,28+ 0,03
0,80+ 0,04 0,27+ 0,06
0,64+ 0,03 0,28+ 0,02
0,50+ 0,03 0,26+ 0,03
0,33+ 0,01 0,27+ 0,02
0,20+ 0,02 0,28+ 0,04

Tableau 1.1: Coefficient de Poisson déterminé a différentsade force pour le tungsténe nano-structuréeau s

du composite W/Cu [3 nm /1 nm] x 38.
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Figure 1.4: Déformation élastique en fonction de ginBour la famille de plans-W {211} au sein des sous-
couches de W du composite W/Cu [3 nm / 1 nm] xL&composite a été soumis a 28 chargements éq@xidirx
(les forces appliquées s’étendent de 14 N jusqu@N) ; R = 1. (a) selorb=0° et (b)d®=90°. Les droites sont les

ajustements linéaires des points expérimentaux.
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R.=0,9
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Figure 1.5: Déformation élastique en fonction de ginBour la famille de plansi-W {211} au sein des sous-
couches de W du composite W/Cu [3 nm / 1 nm] xLZBcomposite a été soumis a 27 chargements norbé&qui
axiaux (la force Fs'étend de 14 N jusqu'a 160 N) R 0,9. (a) selonb=0° et (b)®=90°. Les droites sont les

ajustements linéaires des points expérimentaux.
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Figure 1.6: Déformation élastique en fonction de ginBour la famille de plans-W {211} au sein des sous-
couches de W du composite W/Cu [3 nm / 1 nm] xL¥composite a été soumis a 36 chargements norRbéqui
axiaux (la force Fs'étend de 15 N jusqu'a 150 N) R 0,8. (a) selonb=0° et (b)®=90°. Les droites sont les

ajustements linéaires des points expérimentaux.
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Rr = 0,64
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Figure 1.7: Déformation élastique en fonction de ginBour la famille de plansi-W {211} au sein des sous-
couches de W du composite W/Cu [3 nm / 1 nm] xLZBcomposite a été soumis a 28 chargements norbé&qui
axiaux (la force fFs'étend de 14 N jusqu’'a 170 N) : R 0,64. (a) selo®=0° et (b)d=90°. Les droites sont les

ajustements linéaires des points expérimentaux.
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Rr=0,33
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Figure 1.8: Déformation élastique en fonction de ginBour la famille de plans-W {211} au sein des sous-
couches de W du composite W/Cu [3 nm / 1 nm] xLZBcomposite a été soumis a 28 chargements norbé&qui
axiaux (la force fFs'étend de 17 N jusqu’'a 180 N) R 0,33. (a) selo®=0° et (b)d=90°. Les droites sont les

ajustements linéaires des points expérimentaux.
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Rr=0,2
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Figure 1.9: Déformation élastique en fonction de ginBour la famille de plansi-W {211} au sein des sous-
couches de W du composite W/Cu [3 nm / 1 nm] x38.chmposite a été soumis a 35 chargements norbéqui-
axiaux (la force Fs'étend de 18 N jusqu'a 190 N) R 0,2. (a) selonb=0° et (b)®=90°. Les droites sont les

ajustements linéaires des points expérimentaux.
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Expériences de réflectivité X sur les nano-composi
WI/Cu

Des mesures en réflectivité X sur trois types éthams ont été réalisées sur la ligne de
lumiére DiffAbs lors de la deuxieme campagne deuress Ces échantillons sont: un film
mince de tungsténe pur, un film mince de cuivre gtunn composite a dispersoides de cuivre
W/Cu [3/1] déposés chacun sur substrat de silicatrsur une éprouvette en KaptorNous
analyserons ainsi l'effet du substrat sur la géatles mesures en comparant un film mince
déposé sur silicium avec celui déposé sur Kaptosuite, nous présenterons un essai de traction
réalisé sur un composite W/Cu déposé sur Kaptamcombinant les mesures de réflectivité X
aux mesures optiques. L'objectif est de détermiaedéformation hors plan du film mince a
I'échelle de la stratification et de la corréldaaéformation dans le plan calculée par corréfatio
d’'images numériques. Les mesures de réflectivitnixété effectuées a une énergie égale a 8,8
keV (A = 1,4089,&). Les fentes de détection horizontale et vertisal& de largeur 10 mm et 0,1

mm respectivement.

2.1 Caractérisation des films minces déposés sudigum et sur

Kapton

Seuls les films minces de tungsténe et de cuivpmsls sur silicium ont été étudiés
(figure 2.1). Les franges de Kiessig observéedesicourbes permettent d’estimer I'épaisseur
des films. A partir de I'ajustement des courbe&@é du logiciel RFit2000, nous trouvons une
épaisseur du film mince de tungsténe égale a -nfir@&t celle du film mince de cuivre égale a ~
216 nm. Ces valeurs sont en accord avec les mesfieetuées au laboratoire par profilométrie
meécanique en particulier. La figure 2.2 montre agomparaison de la réflectivité entre un film
W/Cu déposé sur silicium et le méme déposé surdfafdans le premier cas, il est trés facile
d’obtenir I'angle critique du film ainsi que lesffédrentes épaisseurs (totale et relative). Il est d
méme plus facile d’ajuster la courbe dans ce casdqus I'autre. Pour un film mince déposé sur
Kapton, il est nécessaire d’avoir une bonne pléndd la surface. Pour cela, I'échantillon a été

tendu a une force équi-bi-axiale de I'ordre de 10NNus constatons par comparaison entre les
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deux courbes que la rugosité des interfaces estipiportante pour un revétement sur Kapton du
fait de la forte atténuation de I'intensité et thbsence des franges de Kiessig par rapport a un
revétement sur silicium. Toutefois, nous pouvonterméiner les épaisseurs relatives des sous-

couches de W et de Cu a partir de la position dmsde Bragg. Les épaisseurs obtenues sont en

accord entre le film déposé sur silicium et celuiléaptort’ (tableau 2.1).

W/Cu [3/1] %38

Epaisseurs effectives (nm)

Rugosité a l'interface
film / substrat (A)

tw tcu N
Substrat de silicium 3,2 0,6 3,8 4
Substrat de Kapton 3,2 0,5 3,7 10

Tableau 2.1: Comparaison entre un dép6ét W/Cu [3/1] x38 slicism et celui sur Kapton (dépbts du 100708).

L'incertitude est de = 0,1 nm.
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Figure 2.1 Courbes de réflectivité obtenues pour (a) W 1B0at (b) Cu 200 nm déposés sur des substrats de

silicium.
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Figure 2.2 Courbes de réflectivité obtenues pour le compdaifCu [3/1] x 38 déposé (a) sur silicium et (b) su

Kaptorf.
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2.2 [Essai mécanique couplé a la réflectivité X etla technique de

corrélation d'images numériques

Cette partie relate un premier essai équi-bi-aséalisé sur le composite W/Cu [3/1]
comprenant 60 périodes déposé sur une éprouvettéforme en Kapton Nous avons donc
combiné deux techniques de mesure : la réflectXifgermettant de déterminer la déformation
du film hors plan et la corrélation d’images nurgads qui permet de déterminer la déformation
du substrat dans le plan. Le composite a été lgmtiant tendu a une force équi-bi-axiale de
'ordre de 43 N. Les mesures ont ensuite été eféas en relaxant la force jusqu’a 11 N. En
particulier, cing pas en force ont été appliquéss tonditions expérimentales sont les mémes
que celles énoncées préceédemment. La figure 2.3renles courbes de réflectivité obtenues aux
cing états de déchargement appliqués. Etant dennggbsité de I'interface film / substrat dans
le cas d’un substrat en Kaptgres oscillations correspondant aux franges ded{ene sont pas
observées. Par conséquent, I'épaisseur totaldrdurfince ne peut pas étre déterminée par cette
méthode. Seule la période de I'empilement peut @&teduée a partir de la position des pics de
Bragg. Nous avons donc suivi I'évolution de la pde en fonction de la force ce qui permet de
remonter a la déformation hors plan du film minté&analyse des courbes a montré une
évolution tres faible de la période entre 11 N @tN8 Par contre, un déplacement du pic de
Bragg est détecté pour une force F = 43 N. Unerpefion appliquée de 'ordre de0,44% est

obtenue pour cette force en prenant I'état a 1biNrmae état de référence.

1.00E+12

1.00E+07 -

Intensité (u.a)

1.00E+06 -

1.00E+05 -+

1.00E+04

1.00E+03 T T T
0 0.5 1 1.5 2 25 3 3.5 4
Angle d'incidence 0 (9

Figure 2.3 Courbes de réflectivité obtenues pour le compdaifCu [3/1] x 60 déposé sur Kapfolors d’un essai

de traction. L'ordonnée est en échelle logarithmidies courbes sont décalées verticalement.
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La figure 2.4 donne I'évolution de la déformatioand le plan du substrat calculée par
corrélation d'images numériques. Dans le domaiastiélue linéaire et pour un matériau isotrope
mécaniquement, la loi de Hooke permet de relieléf@rmation a la contrainte appliquée. Dans
le cas des contraintes bi-axiales (pas de cisaltenmet contrainte normale nulle), les

composantes du tenseur des déformations sont :

_ 1, _
€17 E (011 - V022) (2-1)
_ 1, _
€ = E (022 - Vcn) (2.2)
€33 = _—E\}(ﬁll +622) (2.3)

G,, et 6,, sont les contraintes macroscopiques appliquééschahtillon selon les deux axes

principaux de I'éprouvette. E et sont le module d’Young et le coefficient de Poissiu
matériau respectivement. A partir de ces équationgs en déduisons la déformation hors plan

en fonction des déformations dans le plan :

£ = (Bt ) 2.4)
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Figure 2.4 Déformations macroscopiques calculées par CINs Idiun déchargement équi-bi-axial. Les
déformations macrocopiques présentées ici correfgmraux valeurs moyennes des déformations obtervaed et
apres les mesures de réflectivité X. L'état F =N.lest pris comme référence. Les droites en tratgius

représentent les ajustements linéaires des poip&rienentaux. Les barres verticales sont @01%.
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En considérant que la déformation est transmiggratement du substrat au film dans le
cas des déformations élastiques, nous pouvons cemlzadéformation hors plan calculée a
partir des mesures optiques a celle déterminéeéblactivité X. Pour I'état de force F = 43 N
correspondant a un incrément de force 32 N, nauwsvdns une déformation hors plan de I'ordre
de- 0,14% (en utilisant le coefficient de Poisson uhgsstene massif dans I'équation 2.4). Cette
valeur est trés en dessous (facteur 3) de cellenabt par réflectivité ; nous n'avons pas
d’explication justifiant cet écart. Ce n’est qu’premier essai qui doit étre confirmé de maniére
plus précise c'est-a-dire en allant plus loin eiorméation et en s’appuyant peut étre aussi sur des
échantillons dits composites lamellaires pour letgjle pic de Bragg associé a la période est

mieux défini.
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Elasticité et endommagement sous chargement bi-aki@e nano-composites W/Cu en
couches minces sur polyimide : apport des technigaeynchrotrons

Ce travail de thése porte sur la déformation badaxcontrélée de nano-composites W/Cu
en couches minces déposées sur des substrats jgelyirha nano-structuration est obtenue par
stratification de deux matériaux immiscibles (WGat) par pulvérisation ionique avec contrble
de la taille des grains au sein du film mince pamtdle de I'épaisseur selon la direction de
croissance du film. Nous avons développé une proeégermettant de caractériser le
comportement mécanique des échantillons a deuxléshdifférentes. L'essai de traction bi-
axial est couplé a la diffraction des rayons X ¢ueéfation microscopique) et a la corrélation
d’'images numériques (déformation macroscopiquelusNavons utilisé une machine de traction
bi-axiale développée dans le cadre d'un projet ABIR la ligne de lumiere DiffAbs du
synchrotron SOLEIL. Elle permet de contréler lestcaintes dans des films minces supportés
par des substrats polyimides. La confrontationréssltats obtenus par ces deux techniques dans
le domaine d’élasticité a montré que la déformatshintégralement transmise via l'interface
film - substrat. La seconde étape de notre travaibnsisté a étudier les déformations du nano-
composite W/Cu au-dela du domaine d’élasticité. S\Nawons mis en évidence trois domaines de
déformation associés a difféerents mécanismes darrdafion. La limite d’élasticité du nano-
composite W/Cu a été déterminée en comparant larrdéfion élastique du film mince a la
déformation macroscopique du substrat. Enfin, t#létude la limite d’élasticité du nano-
composite W/Cu pour différents ratios de force @& un comportement fragile du nano-
composite W/Cu.

Mots clés : Nano-composites en couches minces — Déformatieaxible — Diffraction des
rayons X — Synchrotron — Corrélation d'images nuqus — Limite d’élasticité

Elasticity and damage under biaxial loading of W/Cunanocomposite thin films on
polyimide: contribution of synchrotron techniques

This thesis focuses on the biaxial deformation ofCW nanocomposite thin films
deposited on polyimide substrates. The grain sizhe thin film is controlled by stratification of
two immiscible materials (W and Cu) employing serittg techniques. We developed a
procedure to characterize the mechanical behavieamples at two different scales. A biaxial
tensile test is coupled to X-ray diffraction (miscopic deformation) and digital image
correlation (macroscopic deformation) techniqueg. W8ed a biaxial tensile setup developed in
the framework of an ANR project on the DiffAbs bdama at synchrotron SOLEIL allowing for
the control of stresses in thin films supportedoblyimide substrates. By comparing the strains
obtained by these two techniques, the appliednsisailetermined to be transmitted unchanged in
the elastic domain through the film - substratenaice. The second part of our work was to
study the deformation of W/Cu nanocomposite beythredelastic range. We have highlighted
three domains of deformation associated with defiéerdeformation mechanisms. The elastic
limit of the W/Cu nanocomposite was determined bgnparing the elastic deformation of the
thin film to the macroscopic deformation of the swate. Finally, the elastic limit of W/Cu
nanocomposite was studied for different load ratidse overall results emphasized the brittle
behavior of these nanocomposites.

Keywords: Nanocomposite thin films — Biaxial deformation ynShrotron X-ray diffraction —
Digital image correlation — Elastic limit



