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Introduction

[’industrie verriére a énormément évolué depuis 1’époque ol la rivalité entre Francois
Ier et son cousin Charles Quint portait aussi sur la taille de leurs carreaux de fenétre
respectifs. Aujourd’hui le verre tend & n’étre plus qu’un support transparent, la vraie
valeur ajoutée des produits verriers provenant de plus en plus des couches minces déposées
a leur surface. Ces derniéres apportent au verre des fonctionnalités supplémentaires par
rapport a sa simple transparence : verre autonettoyant grace au dépot d’'une couche de
TiO,, verre “bas-émissif” par I’ajout d’'un empilement de couches d’argent, ...

La valeur ajoutée des produits se trouvant dans ces revétements, 1’évaluation de leur
tenue mécanique et, plus largement, de leurs propriétés mécaniques se révele cruciale.
Il est alors nécessaire de disposer d’essais mécaniques appropriés pour caractériser des
systémes dont 1’épaisseur varie typiquement entre quelques microns et quelques dizaines
de nanométres. La méthode la plus employée pour ce faire est la nanoindentation instru-
mentée. Elle consiste en ’application progressive d’une force mesurée sur une surface par
le biais d’une pointe dure (sphére, pyramide, tétraédre...). En mesurant simultannément
la pénétration de cette pointe dans la surface, on peut obtenir une information sur les
propriétés élastiques et plastiques d’un échantillon.

Malheureusement, si le principe de base de la mesure est simple (ici appliquer une force
avec une pointe et mesurer la pénétration), ’exploitation des résultats expérimentaux en
termes de paramétres physiques intrinséques se révéle ardue et nécessite des modéles
mécaniques complexes. Dans le cas de la nanoindentation d’un substrat de verre revétu
d’un film, les réponses élastiques et plastiques des deux sous-systémes contribuent a la
réponse mécanique globale du systéme. Pour obtenir une exploitation satisfaisante des
résultats d’une telle expérience, il est nécessaire d’acquérir une meilleure compréhension
de chacune des contributions précédemment mentionnées.

C’est dans cette optique que notre étude s’organise autour de deux axes principaux :
— Dans une premiére partie, nous nous intéressons au probléme du couplage mécanique
entre un film et son substrat lors d’'une indentation élastique. Aprés avoir présenté
dans le chapitre 1 les modéles actuellement utilisés pour analyser les données issues
des expériences de nanoindentation sur des substrat nus et revétus, nous introduisons
une approche semi-analytique du probléme au chapitre 2. Utilisant les équations
ainsi établies, nous construisons un algorithme de calcul permettant de simuler de
fagon efficace le contact élastique entre un indenteur axisymétrique quelconque et
un substrat revétu avec une adhésion film/substrat parfaite. Nous commentons au
chapitre 3 les résultats obtenus sur I’évolution de la raideur équivalente du systéme
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en fonction du rayon du contact. En utilisant les résultats obtenus sur la relation
entre la pénétration et le rayon de contact, nous montrons au chapitre 4 que les
méthodes classiques d’analyse des données tirées d’expériences de nanoindentation
introduisent une erreur systématique sur le rayon du contact. Nous proposons deux
approches pour essayer de corriger cette erreur. Nous présentons une synthése des
résultats de cette partie au chapitre 5.

Dans une seconde partie, nous nous intéressons au comportement plastique des
verres silicatés. En effet, le verre exhibe un comportement plastique lorsqu’il est
sollicité a 1’échelle du micron. Nous rappelons au chapitre 6 les résultats princi-
paux touchant & I’observation empirique et aux précédents travaux de modélisation
relatifs au comportement élastoplastique des verres. Nous nous concentrons sur la
silice amorphe, choisie comme systéme modéle, et nous présentons comment uti-
liser la microspectroscopie Raman comme une microjauge de déformation. Dans
le chapitre 7, nous obtenons une cartographie partielle du champ de déformation
plastique obtenu lors de I'indentation d’un échantillon de silice amorphe. En utili-
sant la microjauge Raman, nous mettons aussi en évidence et nous caractérisons un
phénomeéne d’écrouissage dans la silice amorphe. Forts de ces deux résultats, nous
montrons que ce phénoméne joue un réle important devant étre pris en compte lors
de la modélisation du comportement élastoplastique de la silice amorphe. Au cha-
pitre 8, nous montrons comment nos résultats expérimentaux peuvent étre utilisés
pour établir une modélisation par éléments finis du comportement élastoplastique
de la silice amorphe. Au chapitre 9, nous présentons quelques résultats sur 1’évolu-
tion du module élastique de la silice amorphe en fonction de sa densité. Au chapitre
10, nous montrons comment 'utilisation de la réponse en luminescence d’une micro-
sonde structurale (ici 'ion Cr®") permet d’étendre & des verres plus complexes les
méthodes de cartographie et de mesure de ’écrouissage développées précédement
pour la silice amorphe. Nous synthétisons nos résultats au chapitre 11.




Premiére partie

Contact élastique sur un substrat
revétu







Chapitre 1

L’indentation de matériaux massifs ou
revétus élastoplastiques - Mesure des
propriétés élastiques et plastiques

Dans ce chapitre, nous introduisons l’'indentation de matériaux massifs ou revétus.
Nous présentons les travaux fondateurs de Hertz dans le domaine du contact et nous in-
troduisons les principes et le protocole de la méthode d’Oliver et Pharr, ainsi que quelques
modifications suggérées au cours de la derniére décennie. Nous présentons ensuite l'effet de
I’ajout d’un film sur les propriétés mécaniques mesurées par indentation avec la méthode
d’Oliver et Pharr. Nous introduisons enfin les modéles les plus connus pour modéliser
I’évolution de la réponse élastique des systémes revétus sous un indenteur.

1.1 Rappels de mécanique des milieux continus

Si I’on considére un matériau isotrope homogéne soumis & une sollicitation mécanique
(mettons une traction simple), on constate qu’il est possible de définir deux étapes de
comportement différentes (Cf. figure 1.1) :

- Dans un premier temps, la déformation du matériau est réversible et proportionnelle &
la contrainte subie : on parle de comportement “élastique linéaire”. La relation entre
la contrainte appliquée, o, et la déformation £ subie par le matériau dépend alors
exclusivement de deux paramétres intrinséques au matériau, le module de Young,
E | et le coefficient de Poisson, v, compris entre -1 et 0.5, par le biais de la loi de
Hooke :

14+v v
= —Fco-5Tr(g)l (1.1)

ott [ est la matrice unité et Tr(g) est la trace du tenseur des contraintes.

1100

- Dans un second temps, au-dela d’une contrainte seuil o} , dite “limite d’élasticité”, une
déformation irréversible dite “plastique”, P, s’ajoute a la déformation élastique ré-
versible, . De plus, on constate souvent que la limite d’¢lasticité d’un matériau
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évolue en fonction de la déformation plastique subie par ce dernier (¢ = o ().
Ce phénomeéne est appelé “écrouissage”.

O\

Elastique, FElastoplastique

|
c'(e" |

VY
Yoo

W
N

SP 861

F1G. 1.1 — Courbe contrainte/déformation issue d’un essai de traction simple. Tant que
la contrainte de traction appliquée au matériau reste inférieure a la limite d’élasticité o} ,
le matériau adopte un comportement élastique. Au-dela, il se déforme plastiquement.

Dans le but de caractériser le comportement plastique des matériaux, les minéralogistes
ont introduit la notion de dureté : si un matériau A raye un matériau B, alors A est plus dur
que B 1. Mais cette définition restant encore largement fonction de la géométrie du contact,
les métallurgistes ont établi des essais normalisés d’indentation. Il s’agit d’appliquer, par le
biais d’une pointe supposée indéformable et de géométrie connue, un chargement normal
a la surface du matériau a étudier. Il existe de nombreuses géométries possibles. Les
plus utilisées sont recensées en figure 1.2. On définit alors formellement la dureté H du
matériau comme le rapport de la force P appliquée sur 'aire projetée A de I'empreinte
résiduelle obtenue aprés déchargement :

H= = (1.2)

La dureté ainsi définie est donc homogéne a une contrainte.

Cependant, cette méthode se révéle assez difficile & utiliser pour caractériser le com-
portement d’un matériau massif. En effet, la mesure effectuée met en jeu a la fois des
effets élastiques et des effets plastiques et ne permet pas d’accéder directement aux pa-
ramétres intrinséques du matériau. Pour dépasser le stade de la comparaison des tailles
d’empreintes, il est donc nécessaire d’établir une meilleure modélisation du contact.

L Ainsi le diamant est plus dur que le verre par exemple.




1.1. RAPPELS DE MECANIQUE DES MILIEUX CONTINUS

Vickers Berkovich Coin-cube

Knoop Sphere Cone

S
=

F1G. 1.2 — Les différentes pointes d’indentation normalisées.
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1.2 L’indentation sphérique élastique d’un matériau mas-
sif — Le contact de Hertz

En 1882, Hertz résoud le probléme du contact élastique entre deux corps paraboloidaux
[1]. II démontre notamment que, dans le cadre de 1’élasticité linéaire infinitésimale, ce
probléme se raméne & celui d’un contact sphére rigide/plan. Nous nous restreindrons ici a
ce dernier cas. Nous rappelons la position du probléme et les résultats essentiels que nous
commenterons briévement.

1.2.1 Définition du probléme

Soit un demi-espace élastique £ de module élastique E et de coefficient de Poisson v.
Soit un indenteur sphérique, de rayon R, rigide. On suppose que la sphére est au contact
du plan et qu’elle est soumise a une force totale P dirigée vers £ normalement a sa
surface. Il n’y a ni frottement ni adhésion entre la sphére et le demi-espace. Le probléme
est axisymétrique et peut donc étre décrit dans le plan (O, ¢,, €;) (Cf. figure 1.3)

Comme il ne peut y avoir interpénétration des deux corps et comme la sphére est
rigide, la surface de & se défléchit afin que I’énergie élastique stockée dans le matériau soit
égale au travail mécanique généré par la force P. On introduit donc u(r) le déplacement
normal de la surface et ¢(r) la contrainte normale qui lui est appliquée. On introduit de
plus 6 la pénétration de la sphére dans le demi-espace &, définie comme u(0), et a le rayon
de contact entre la sphére et la surface de £. On peut constater que les conditions aux
limites de ce probléme sont mixtes. En effet, on a :

Vr <a, u(r)=0— —= Ledéplacement est définisous le contact (1.3)
0

La contrainte est définie hors du contact

Hertz cherche alors & définir u(r) et ¢(r) sur toute l'interface et & en tirer les relations
entre a, P et J.
1.2.2 Les principaux résultats du contact de Hertz

Dans le cadre de I’élasticité linéaire infinitésimale et sous I’hypothése que les contraintes

appliquées sur le matériau sous l'indenteur soient purement normales, Hertz établit les
expressions suivantes :

(1.4)
2 /2
Vr >a, u(r)= —i\/r2 —a?+ — (% — a2) arcsin(%)
T
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P 2
Vr <a, Q(T)_§—2 1—(£>
2ma a (1_5)
Vi >a, q(r) =0
2
a
0= — 1.6
- (1.6)
4 B*
P=_-"3° 1.
ik (1.7)

ou F* =

1 > est appelé module réduit du matériau.
—v

On peut formuler sur ces relations les commentaires suivants :

- La longueur caractéristique du contact est le rayon de contact a, comme le montrent
(1.6) et (1.7).

- On constate que les paramétres décrivant les propriétés mécaniques sont absentes de
I'expression (1.6). Contrairement & ce que ’on pourrait croire, ceci ne signifie pas que
cette formule traduit une relation purement géométrique qui serait valide quelque
soit le solide étudié. Elle est obtenue par le biais d’une condition géométrique (la
fonction de surface de 'indenteur) et d’une condition sur les propriétés élastiques
du demi-espace £ (son homogénéité).

- En utilisant les équations (1.6) et (1.7), il est possible de déterminer le module réduit
du matériau a partir de la courbe charge/déplacement, a condition que celui-ci
reste élastique. Ce dernier point constitue une limitation conséquente a ’application
expérimentale des relations établies par Hertz. C’est dans le but de relaxer cette
limitation que Oliver et Pharr ont établi leur méthode.




1. L’INDENTATION DE MATERIAUX MASSIFS OU REVETUS ELASTOPLASTIQUES -
10 MESURE DES PROPRIETES ELASTIQUES ET PLASTIQUES

1.3 Indentation instrumentée de matériaux massifs élas-
toplastiques — La méthode de Oliver et Pharr

La méthode d’Oliver et Pharr [2] est actuellement la méthode la plus utilisée pour ana-
lyser les résultats d’indentation?. En utilisant les travaux de Sneddon [4], ils proposent
de découpler contribution élastique et contribution plastique, de facon & pouvoir se pla-
cer dans des conditions dans lesquelles ’approximation du comportement élastique est
possible. Le point clé de leur méthode est de pouvoir déterminer le rayon a de la zone
de contact & partir des seuls paramétres expérimentalement observables. Nous présentons
tout d’abord le dispositif expérimental de nanoindentation. Nous introduisons ensuite les
hypothéses de la méthode d’Oliver et Pharr et les équations qui la constituent. Nous pré-
sentons ensuite quelques cas de limitations de cette méthode et les modifications suggérées
pour contourner les problémes qui y sont associés.

1.3.1 Dispositif et protocole expérimental
(a) Dispositif expérimental

Dés lors que l'on cherche & réaliser une expérience de nanoindentation, il devient
difficile, pour des raisons d’échelle, d’accéder directement & des paramétres importants,
le rayon de la zone de contact par exemple. On ne peut en fait accéder directement
qu’a trois grandeurs expérimentales. Deux d’entre elles sont évidentes : il s’agit de la force
appliquée P et de la pénétration o. La troisiéme est la raideur du contact .S, définie comme
la dérivée de la force P par rapport a la pénétration ¢ lors d’une décharge infinitésimale de
I’indenteur. Ce sont ces trois observables que le dispositif de nanoindentation instrumentée
vise & mesurer.

La figure 1.4 montre une représentation schématique d’un dispositif de nanoindenta-
tion® Son principe est assez simple. La force P est appliquée par induction, ce qui permet
de suivre sa valeur par le biais du courant circulant dans la bobine. Un capteur capacitif
permet d’accéder & la mesure du déplacement absolu de la téte d’indentation au bout de
laquelle se situe la pointe d’indentation. On obtient ainsi des données brutes de force et
de déplacement. Pour obtenir la pénétration & partir des données de déplacement, il faut
pouvoir déterminer la position initiale de la surface de 1’échantillon, de fagon a pouvoir
obtenir une courbe d’indentation exploitable (voir figure 1.5). Pour ce faire, on fixe un
seuil en raideur de contact qui, lorsqu’il est dépassé, indique que la pointe a atteint la
surface de 1’échantillon.

On obtient ainsi une courbe du type de celle présentée en figure 1.5, donnant I’évolution
de la force appliquée en fonction de la pénétration de la pointe d’indentation dans la
surface de ’échantillon. A la décharge, la force s’annule pour une valeur de pénétration

2 Au moins pour des matériaux ne présentant pas un retour élastique trop faible. Dans le cas contraire,
on préférera la méthode dite de Loubet [3].
31l s’agit ici du nanoindenteur XP© (MTS Nano Instruments, TN, USA).
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. . Téte d'indentation
Ressort de__| /
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| _ Echantillon
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—

F1G. 1.4 — Représentation schématique du dispositif expérimental de nanoindentation.

h; comprise entre 0 et ¢ : c’est la profondeur de I'indent laissé dans I’échantillon®. Pour
avoir accés a la raideur du contact, deux méthodes distinctes peuvent étre utilisées : la
méthode de mesure de la raideur a la décharge ou la méthode de mesure continue de la

raideur de contact.

Charge T
P

Charge

Décharge

h

&
r 4

¢ O  Pénétration

F1G. 1.5 — Exemple de courbe d’indentation.

4On définit alors le retour élastique d’un matériau au cours de son indentation comme la proportion
de la pénétration qui est élastique, soit (§ — hy)/d.




1. L’INDENTATION DE MATERIAUX MASSIFS OU REVETUS ELASTOPLASTIQUES -
12 MESURE DES PROPRIETES ELASTIQUES ET PLASTIQUES

(b) Mesure de la raideur de contact a la décharge

L’idée de la mesure de la raideur de contact a la décharge est simple : il s’agit de
mesurer la pente de la partie décharge de la courbe d’indentation a la charge maximale.
Pour ce faire, Oliver et Pharr [2] proposent d’ajuster la courbe de décharge par une loi de

puissance du type :
P=DB(—hg)" (1.8)

Il est alors facile d’évaluer par un simple calcul de dérivation la raideur du contact au
point de charge maximale a :

S = Bm(8 — hy)tm=Y (1.9)

On a ainsi accés au triplet {P;S;0}. Cette approche présente une importante limi-
tation, liée au fait que I'on n’utilise finalement qu’un seul point de la courbe. Si ’on
cherche & obtenir des mesures & différentes profondeurs, il faut alors réaliser plusieurs
essais successifs.

(c) Méthode Continuous Stiffness Measurement (CSM)

C’est ce probléme d’efficacité que vise a résoudre ’approche par mesure continue de
la raideur. On avait déja accés & P et § sur toute la courbe de charge et de décharge,
il s’agit maintenant d’accéder a la raideur de contact S sur la méme gamme de points
expérimentaux. Le principe de la méthode consiste a ajouter au chargement en rampe
appliqué sur I’échantillon un chargement sinusoidal de trés faible amplitude [5]. Cela
revient en fait & effectuer en chaque point de la courbe de chargement une décharge
infinitésimale.

Considérons l'effet d’'un chargement sinusoidal de trés faible amplitude sur 1’échan-
tillon. Comme le déplacement de la pointe s’effectue exclusivement & la verticale, le pro-
bléme est simplement modélisable par un oscillateur harmonique amorti (voir figure 1.6) :

mo + (Dina + Déch)5 + (Krs + (Kg;ti + 571)71) § = Fpe™! (1.10)

avec m la masse de la téte d’indentation, D;,4 (resp. Dg.,) 'amortissement de I'indenteur
(resp. de 'échantillon), K¢ (resp. Kyai) la raideur des ressorts de soutien (resp. du bati),
S la raideur du contact et Fj (resp. w) 'amplitude (resp. la pulsation propre) de la
sollicitation sinusoidale.

Par un calcul assez classique, en cherchant & sous la forme §,e™*?, ot §, est ’amplitude
de la réponse du systéme et ¢ son déphasage, on aboutit a :

—1
1 1
S = — 1.11
(?—g cos ¢ — (K5 — mw?) Kb&ti) ( )

Comme Fj et w sont imposés et Jy et ¢ mesurés, ’étalonnage préalable de K., m et
Ky s permet d’accéder a la raideur du contact en tout point. Il suffit en pratique de filtrer
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éch | I8 I:j Dind

Echantillon

F1G. 1.6 — Représentation de la réponse dynamique du nanoindenteur en contact avec
I’échantillon soumis & une sollicitation sinusoidale de faible amplitude.

la composante sinusoidale de la réponse du systéme par le biais d’un filtre sélecteur de
fréquence (lock-in).

On obtient ainsi la valeur de {P;S;0} tout au long de I’essai, ce qui permet un suivi
continu de I’évolution des propriétés mécaniques de la surface.

1.3.2 Hypothéses de la méthode de Oliver et Pharr

L’objectif de la méthode d’Oliver et Pharr [2| consiste essentiellement & pouvoir séparer
les contributions élastique et plastique a la réponse du systéme. Ainsi, il devient possible de
traiter la partie élastique a I'aide des équations analytiques fournies par Hertz, Sneddon,

Oliver et Pharr font les deux hypothéses suivantes :

— La décharge infinitésimale d’un indenteur axisymétrique quelconque est décrite par
les mémes équations que la décharge d’un poincon plat de méme aire de contact
(Voir figure 1.7). En effet, si on considére la raideur du contact, S, on obtient :

S = 2aE"* (1.12)

ou a est le rayon du contact. Dans le cas d’un contact purement élastique, cette
équation est toujours valable®. L’idée ici consiste & dire que, méme si ’échantillon
a subi une déformation plastique, la décharge infinitésimale est de nature purement
élastique et donc I’équation (1.12) s’applique.

5Cette relation est indépendante de la géométrie axisymétrique de I’indenteur.
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Le grand intérét de cette formule est que, bien qu’établie initialement pour des
indenteurs axisymétriques, son utilisation pour des indenteurs pyramidaux tels que
les pointes Vickers ou Berkovich [6, 7, 8] induit des erreurs inférieures a 5%. Dans la
pratique, on assimile souvent un indenteur pyramidal & son cone équivalent, défini
comme étant celui dont la section posséde la méme aire de contact A a toute distance
du sommet de la pointe. Ainsi, une pointe Berkovich est équivalente & un indenteur
conique de demi-angle au sommet w = 70,3°. Le rayon du cone équivalent d’un
indenteur pointu non axisymétrique est alors défini comme a = /A/m, ou A est la
surface de la zone de contact®.
§ S

%s
~=> L

F1G. 1.7 — La décharge infinitésimale d’un indenteur de forme quelconque équivaut a la
décharge infinitésimale d’un poincon plat de méme rayon de contact

— La déflexion h, de la surface & l'extérieur de la zone de contact est supposée de
nature purement élastique (Voir figure 1.8). Evidemment valide elle-aussi dans le
cas d’un contact purement élastique, cette hypothése est, dans le cas d’un contact
élastoplastique, d’autant plus vraie que ’on considére un point de la surface éloigné
de la zone plastique. Dans ce dernier cas, cela revient a supposer que la déformation
plastique est confinée sous le contact. Oliver et Pharr se placent donc dans le cas d’un
matériau homogeéne, élastoplastique linéaire et font ’hypothése que le comportement
plastique du matériau indenté est de type sink-in, par opposition au pile-up (figure
1.9). Ce dernier se caractérise en effet par la formation de bourrelets plastiques
autour de la pointe, rendant ainsi invalide I’hypothése d’une déflexion élastique hors
du contact (voir § 1.3.4).

1.3.3 Les trois équations d’Oliver et Pharr

La méthode d’Oliver et Pharr se compose de trois équations. La premiére est en fait
une réecriture de (1.12) :

S
) D —— 1.13
25 (1.13)
ou [ est un coefficient correcteur de ’ordre de 1 qui compense la non-axisymétrie de
I’indenteur’. Cette équation fournit le module réduit du matériau, a partir de la raideur

6Par la suite, sauf précision contraire, on assimilera toujours un indenteur conique non-axisymeétrique
4 son cone équivalent, en ajoutant au besoin des coefficients correcteurs.
7Si I'indenteur n’est pas axisymétrique, a est le rayon de contact du cone équivalent




1.3. INDENTATION INSTRUMENTEE DE MATERIAUX MASSIFS ELASTOPLASTIQUES —
LA METHODE DE OLIVER ET PHARR 15

F1G. 1.8 — Représentation schématique des grandeurs introduites par Oliver et Pharr

(2) (b)

F1G. 1.9 — Représentation schématique des comportements de type sink-in (a) ou pile-up

(b)

S du contact (observable expérimentale) et du rayon de contact a qui est une inconnue
du probléme.

La seconde équation a justement pour objet de déterminer le rayon de contact. Oliver
et Pharr introduisent la hauteur h. sur laquelle I'indenteur est en contact avec la surface
du matériau et la hauteur h; qui traduit la déflexion élastique du matériau. Par définition
de ces deux grandeurs et de la pénétration ¢ (voir figure 1.8), ils écrivent a :

hs =46 — h, (1.14)
Sous I’hypothése que h, est élastique, on obtient ’équation suivante :

P
he=0 —e— 1.1
) €S (1.15)

ou ¢ est un paramétre traduisant la géométrie de la pointe (¢ = 0.75 pour une sphére
et ¢ = %(77 — 2) pour un cone). Il est alors facile, connaissant la géométrie de la pointe

d’indentation, de déduire la valeur du rayon de contact a & partir de celle de h.. La contri-
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bution plastique a la pénétration est donc bien prise en compte, mais elle est supposée se
retrouver entiérement dans h,.

Enfin, Oliver et Pharr évaluent la dureté H du matériau par le biais de la formule
suivante :

P

H=— (1.16)
On notera toutefois que cette définition peut fournir une valeur différente de celle obtenue
par la méthode classique qui consiste a faire le rapport de la force appliquée sur la surface
de I'empreinte résiduelle. En effet, cette définition de la dureté prend en compte a la fois
la déformation plastique mais aussi la déformation élastique a la charge considérée. De
fait, la dureté d’Oliver et Pharr tient plus de la pression élastoplastique moyenne dans le
contact que de la dureté minéralogique.

1.3.4 Limitations de la méthode d’Oliver et Pharr et prise en
compte de corrections

On vient de voir que la méthode d’Oliver et Pharr repose sur un certain nombre
d’hypothéses, qui ne sont pas toujours valides. Nous présentons rapidement quelques pro-
blémes limitant ['utilisation de la méthode d’Oliver et Pharr telle que nous venons de la
présenter et les adaptations qui ont été suggérées pour y remédier.

(a) Probléme du pile-up

Comme on 'a vu au §1.2, le paramétre clé de tout contact sur un matériau massif
est le rayon de la zone de contact. Dans le cas de la méthode d’Oliver et Pharr, a est
évalué sous I'hypothése d’un comportement en sink-in. Or, le phénoméne de pile-up se
rencontre couramment dans la pratique lorsque ’on s’intéresse & des matériaux trés mous.
On se heurte alors au fait que le rayon de contact est sous-évalué par (1.15) (voir figure
1.10). Cette erreur induit une surestimation conséquente des valeurs du module réduit E*
(proportionnel & a) et surtout de la dureté H (proportionnelle a a?) [9].

2a, .
évalué

F1G. 1.10 — Représentation schématique de I’erreur sur le rayon de contact induite par la
présence de pile-up. Alors que le rayon de contact est a,¢, I'utilisation de (1.15) suppose
un phénomeéne de sink-in. Le rayon de contact est alors évalué égal & agyaiue
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Une étude basée sur des simulations de I'indentation par méthode des éléments finis [10]
a cependant montré que, dans le cas des indentations coniques, si le retour élastique reste
supérieur 4 30 % ou si un phénoméne non-négligeable d’écrouissage a lieu, le phénoméne
de pile-up reste négligeable. Dans le cas ou le phénomeéne de pile-up n’est pas négligeable,
il est possible d’évaluer 'aire de contact a la charge maximale en imageant I’empreinte
résiduelle de I'indent aprés décharge |9, 11|. Le probléme de telles approches est le méme
que celui de la mesure de la raideur de contact par la méthode de la décharge : une courbe
d’indentation ne fournit qu'un unique point de mesure. Diverses pistes de recherche sont
actuellement explorées avec pour objectif de pouvoir effectuer des mesures tout au long
du chargement [12, 13, 14].

(b) Probléme de la forme effective de ’indenteur

L’autre hypothese faite par Oliver et Pharr porte sur la décharge infinitésimale de
I’indenteur considérée comme assimilable a la décharge infinitésimale du méme indenteur
obtenue sur un matériau purement élastique. Le probléme est que cette approche néglige
un point important. Si le contact élastique est non-conforme, la déformation plastique
subie par ’échantillon se traduit par la perte de cette non-conformité. La décharge de
I'indenteur n’est donc plus décrite par le contact de la pointe sur un demi-espace, mais
par le contact d’un indenteur sur une surface déja déformée (voir figure 1.11).

(a) Loaded (b) Unloaded (c) Reloaded
P P
z=u(r)
| I ! |
I i 1 I
i i elastic 1 \
I i ; | I
I elastic | : clastic
' plastic ! '
I p 1 Z i p ]
1 1 I |
1 1 I ]
' z=u(r)
=
-~ cffcctive indenter shape =i
T T

F1G. 1.11 — Représentation schématique (tirée de [15]) des concepts utilisés pour introduire
la notion de forme effective de I'indenteur. Lors de la décharge, I'indenteur n’est déja plus
en contact non-conforme avec ’échantillon du fait de la présence de I'indent. Le contact
peut se ramener a un contact non-conforme, mais avec un indenteur de forme différente.

En reprenant les calculs développés par Sneddon [4| dans le cas du contact conique,
différents auteurs [16, 17, 18] ont montré que le contact conforme entre l'indenteur et
le substrat massif déformé pouvait étre interprété en terme de contact entre le substrat
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non-déformé et un indenteur de forme effective différente de la forme réelle de I'indenteur.
La correction & apporter porte alors sur la valeur du paramétre géométrique . Ainsi, on
a:

1— . (2(;‘;1)) (m—1) (1.17)
VA (5

ol m est le méme paramétre que celui introduit dans ’ajustement de la courbe de décharge
utilisé pour évaluer la raideur de contact par la méthode de la décharge (Eq.(1.8)). Dans
la pratique, I'effet de cette correction est assez faible, dans la mesure ou la variation de ¢
est comprise entre 0.74 et 0.8.

E=m

(c) Non-idéalité de la pointe et coefficient de Poisson

Par I'introduction d’un paramétre 3 dans I’équation (1.13), Oliver et Pharr cherchent a
corriger le fait que les pointes pyramidales (Berkovich, Vickers,...) ne sont pas idéalement
axisymétriques. Les valeurs qu’ils proposent dans la publication décrivant leur méthode
[2] sont tirées de travaux précédents [19] ou elles sont évaluées au moyen de simulations
par éléments finis. Depuis de nombreux auteurs se sont intéressés a 1’évaluation de ce
parameétre [20, 21|. Leurs travaux ont montré une certaine dépendance de la valeur de (3
avec le coefficient de Poisson du matériau indenté. Les variations du paramétre 3 dans le
cas d'un indenteur aussi courant que l'indenteur Berkovich semble cependant comprises
entre 1.02 et 1.08 [15]. Il s’agit donc ici de corrections dont I’ordre de grandeur reste assez
petit devant les incertitudes de mesure.

1.4 Indentation sur des systémes revétus

[’indentation instrumentée, couplée avec une méthode correcte d’analyse des données
expérimentales, permet une caractérisation satisfaisante des propriétés mécaniques d’un
matériau massif. Cette méthode trouve notamment son intérét dans I’étude d’échantillons
trop petits ou trop fragiles pour que des essais plus standards (traction uniaxiale, flexion
4 points, ...) puissent étre réalisés. L’application la plus courante de cette méthode expé-
rimentale reste néanmoins la caractérisation mécanique de revétements minces de surface.
On se heurte cependant rapidement au probléme de 1’épaisseur finie du revétement. Nous
présentons ici les résultats obtenus empiriquement lors de l’indentation d’un substrat
revétu et leur interprétation.

1.4.1 Reésultats empiriques

Tant que la taille caractéristique du contact (i.e. le rayon de la zone de contact) reste
trés petite devant 1’épaisseur du film, on peut modéliser le systéme comme un matériau
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film massif. Dans la pratique, ce n’est cependant plus possible dés lors que I’on considére
un film mince.

Ainsi, Doerner et Nix [22| ont obtenu, en appliquant la méthode d’Oliver et Pharr
sur un systéme revétu d’un film mince, une évolution du module réduit mesuré au cours
du chargement, appelé module équivalent réduit. Cette évolution est illustrée par la fi-
gure 1.12 dans le cas d’un verre sodocalcique revétu d’un film de silanes d’une épaisseur
de quelques centaines de nanométres. On peut distinguer trois étapes distinctes dans le
chargement :

— A faible pénétration, le module réduit du substrat revétu est constant et égal a
celui du film. Le systéme se comporte donc de la méme fagon que s’il s’agissait d’un
échantillon massif homogéne constitué du matériau du film.

— A trés forte pénétration, le module réduit du substrat revétu est encore constant
mais cette fois égal a celui du substrat. Le systéme se comporte exactement comme
s'il s’agissait d’un échantillon de substrat nu®.

— Dans une gamme intermédiaire de pénétration, le module réduit du systéme aug-
mente continument avec la pénétration, effectuant une transition entre la zone “film
massif” et la zone “substrat nu”.

E‘ 70 | odule du substrat
O, 60 i
=
g 50 !
= | d
- Zone de
8 40 3 transition -
s |~ g
£ 30 '
=) ! | Substrat nu
\g 20 Film -
© massif ‘| ,.f
,:O‘ 10 'u o 1 e
3 R S Viodule du film
= |
5678 2 3 4 5678 2 3 4 5678
10 100 1000

Pénétration [nm]

Fi1G. 1.12 — Evolution avec du module équivalent réduit obtenu par la méthode d’Oliver
et Pharr sur un verre sodocalcique revétu d’un film de silanes de quelques centaines de
nanomeétres au cours d’une nanoindentation Berkovich. Pour de trés faibles pénétrations,
le module réduit du systéme est celui du film. A mesure que la pénétration augmente, le
module du systéme augmente pour atteindre le module du substrat a forte préntration.

L’interprétation de ce phénoméne est en fait assez simple. Dans un premier temps, a
faible pénétration, le rayon a du contact reste petit devant les dimension du film et donc

8La légére décroissance observée a trés forte pénétration peut étre attribuée & des phénoménes de
fissuration, notamment entre le film et le substrat, qui tendent & réduire la rigidité composite du systéme
film /substrat.
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le systéme se comporte comme le film massif. A mesure que le rayon du contact croit,
la contribution du substrat a la déformation devient de plus en plus importante. Comme
ici le substrat est plus raide que le film, la raideur composite de I’ensemble croit. Enfin,
a trés fort rayon de contact, la contribution du substrat a la raideur du systéme devient
trés grande devant celle du film, dont I'influence devient négligeable. Cette interprétation
met en relief un point important, & mesure que 1’épaisseur du film diminue, la zone “film
massif” devient de plus en plus réduite. Il arrive assez fréquemment, lorsque 1’on cherche
a étudier un revétement trés fin, que l'on n’y ait simplement pas accés. Il devient alors
nécessaire de pouvoir extraire, & partir de la zone de transition, les propriétés mécaniques
du film.

1.4.2 Modélisations du module équivalent

Si la modélisation du comportement du substrat revétu dans les zones “film massif”
et “substrat nu” ne pose pas de probléme, la description de 1’évolution des contributions
relatives du film et du substrat au cours de I'indentation se révéle assez complexe. On
cherche en général & modéliser le module équivalent réduit du substrat revétu sous la
forme d’une loi de mélange du type :

E:q = E;kub + (E;Zlm - E )(I)(a/t) (118)

sub

*

ol a est le rayon de contact, ¢ 'épaisseur du film et E%,;,,, (resp. £7,,) le module réduit du
film (resp. du substrat). Le but des différents modéles est alors de proposer une fonction
® rendant compte de I'expérience. On peut classer les modéles proposés en trois grandes
familles : les modéles empiriques, les modéles analytiques approchés et les modéles semi-
numériques. Nous nous limiterons ici et dans toute la suite de cette étude a des contacts
de nature purement élastique.

(a) Modéles empiriques

On peut rassembler dans cette catégorie tous les modéles proposant de prendre pour ¢
une fonction simple permettant d’ajuster graphiquement la forme de la courbe
E}, = f(a/t). On citera parmi ceux-ci le modéle exponentiel, pour lequel on a :

B, = Eop + (Bt — E:ub)efaa/t (1.19)
et le modéle de Doerner et Nix [22] :
1 1 1 1
==t (1.20)
E:q Efl'lm (Esub Efilm)

Dans les deux cas, on dispose d’un paramétre ajustable o sans réelle signification
physique. Ces modéles sont donc faciles a utiliser [23] mais on peut s’interroger sur leur
fiabilité.
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(b) Modéles analytiques approchés

C’est pour cette raison que des travaux ont été menés pour modéliser analytiquement
le contact sur un substrat revétu. Les équations mises en jeu étant cependant complexes,
certains auteurs ont cherché a résoudre le probléme de fagon approchée. L’approche la
plus connue du probléme est celle de Gao et coll. [24].

En utilisant une approche perturbative sur I’énergie élastique, tout en conservant le
champ de déformation obtenu dans le cas du systéme homogéne, Gao et coll. aboutissent
aux lois de mélange suivantes :

Veg = Vo -+ (Vgitm — Vo) E arctan(t/a) + —In (%)] (1.21)

et

Heq =  Hsub + (,Ulem - Msub)
2

X [— arctan(t/a) +
T

((1 o)ty LWt )}

(t/a)>  1—(t/a)?

(1.22)
Ol Veq €t fteg = E/2(1 4 v,,) sont respectivement le coefficient de Poisson et le module de
cisaillement équivalent du substrat revétu, vy, €t frim (reSp. Vsuy €t fisup) le coefficient
de Poisson et le module de cisaillement du film (resp. du substrat), a le rayon de contact et
t I’épaisseur du film. Enfin, d’aprés le détail des calculs [24], v est le coefficient de Poisson
du systéme homogéne avant perturbation duquel provient le champ de déformation. Gao
et coll. insistent sur la faible influence de la valeur prise par v sur (1.22). L’utilisation
pratique qui en est faite par Mencik et coll. [23] résoud quant a elle le probléme de fagon
plus simple : vg;,, est supposé égal & vy, De la sorte, (1.21) n’a plus de raison d’étre et
(1.22) devient :

27(1 —v)

E:q = E:ub + (E;;zlm - :ub)
2

X [— arctan(t/a) +
e

1+ (t/a)? t/a
(t/a)* 11— (t/a)Q)]
(1.23)
Des études numériques par éléments finis [24] et expérimentales [23] valident ce modéle
pour des contrastes de modules inférieurs & 2 (0.5 < E},,/E}y,,, < 2)-

sub

((1 — 2uUgu)(t/a) In

27‘(’(1 — Vsub)

Une approche assez similaire mais moins utilisée dans la pratique est celle de Yoffe
[25], ou cette fois les perturbations portent sur les champs de contraintes afin d’assurer
une condition d’adhésion parfaite & 'interface film /substrat.

Enfin, une troisiéme approche est celle développée par Bec et coll. [11]. Considérant
d’une part que le systéme film/substrat peut étre modélisé par des raideurs en série, ils
supposent ces raideurs données par Sy, = 2aE7, et Spim = aE%,,,ma/t. Ils écrivent alors
que :

Se = (f(@)Sgim) ™" + (9(a)Ssup) ™ (1.24)

ou f et g, recherchées sous la forme 1+ ka™, doivent garantir que, si le film est trés épais
ou possede les mémes propriétés élastiques que le substrat, on retrouve bien S, = Syipm,.
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Ils aboutissent alors a :

L ! + ! (1.25)
2E, . 2, d 2t ‘
¢ N B 20(1+ =) By,
(1+ —)m—Epam 201+ ) Eoup

Cette modélisation marche d’autant mieux que le film posséde un module réduit petit
devant celui du substrat.

(c) Modéles semi-numériques

On vient de le voir, les modéles approchés fournissent des formules simples a utiliser,
mais qui ne sont malheureusement valides que sur certaines gammes de contrastes de
modules. Une approche alternative consiste & pousser les calculs analytiques aussi loin
que possible et a résoudre numériquement les équations qui ne pourraient pas étre traitées
analytiquement.

Un bon exemple de ce type d’approche est la modélisation proposée par Schwartzer
[26], sur la base des travaux de Fabrikant [27]. En utilisant une approche du type méthode
des images, il propose une écriture compléte des champs de contrainte et de déplacement
dans I’ensemble d’un substrat revétu sous la forme de sommes de séries infinies. Cette
approche est utilisée pour simuler un contact sphérique sur un substrat revétu et en
tirer les propriétés mécaniques du film [28]. Cependant cette approche semble souffrir
d’instabilités numériques dés lors que le rapport a/t devient supérieur a 1 [29].

C’est cette derniére orientation que nous allons poursuivre dans la suite de cette étude.
En utilisant une approche mathématique basée sur la fonction de Green du substrat revétu,
nous allons chercher & modéliser le contact élastique sur un substrat revétu de facon semi-
numérique (voir chapitre 2). Disposant de cet outil, nous allons étudier les effets des
variations de contrastes de modules et de coefficients de Poisson sur la réponse composite
du substrat revétu (voir chapitre 3 et 4).
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Chapitre 2

Modélisation du contact élastique sur
un substrat revétu - Méthode des
champs annexes

Dans ce chapitre, pour modéliser le contact élastique non-adhésif d’un indenteur axi-
symétrique non-rigide sur un substrat revétu, nous réutilisons les champs annexes g et ¢
introduits par Huguet, Haiat et Barthel pour décrire le contact adhésif sur un substrat
homogeéne, élastique [30] ou viscoélastique [31]. L’utilisation de ces fonctions annexes nous
permet de nous affranchir partiellement de la mixité des conditions aux limites associées
a tout probléme de contact (voir §1.2.1).

Nous tirons des relations ainsi obtenues un algorithme permettant de calculer numé-
riquement avec une grande efficacité les observables expérimentales du contact (la force
appliquée P, la pénétration ¢ et la raideur S du contact — cf. §1.3) pour toute valeur
donnée du rapport entre le rayon de contact a et ’épaisseur ¢ du revétement [32]. Par souci
de clarté, nous nous limitons ici au cas de 'indenteur conique afin d’illustrer la démarche
adoptée, notamment la construction de ’algorithme. Le cas des géométries sphérique et
plane ainsi que les détails de certains calculs sont présentés en annexe A. L’algorithme
décrit est enfin validé expérimentalement et numériquement.

2.1 Fonction de Green d’un substrat revétu

Soit un systéme mécanique composé d’un substrat — demi-espace isotrope élastique
homogéne — revétu d’un film isotrope élastique homogéne d’épaisseur ¢ (figure 2.1). On
note Egp et Ve (resp. Epum et Veam) le module élastique et le coefficient de Poisson du
substrat (resp. du film). On suppose une adhésion parfaite entre le substrat et le film.

Considérons maintenant que ce systéme est soumis & un chargement axisymétrique
sans friction ni adhésion de la part d’un indenteur de module élastique Fj;,q et de coeffi-
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F1G. 2.1 — Représentation schématique du systéme mécanique considéré

cient de Poisson v;,4. En utilisant la transformation de Hankel', Li et Chou [33] ont établi,
dans le cas d’un indenteur rigide, la fonction de Green C du systéme (voir figure 2.2), qui
caractérise la réponse du systéme a une sollicitation ponctuelle. Par produit de convolu-
tion, vient une relation entre la contrainte normale ¢(r) appliquée en surface de la couche
(comptée positive lorsqu’elle est compressive) et le déplacement u(r, z) en tout point du
systéme (compté positif quand il est dirigé vers I'interieur du systéme). En particularisant
cette expression a la surface du film (z = 0), on obtient :

u(r,0) = u(r) = / dkq(k)Jo(kr)C(k, (E),t) (2.1)
0
ol :
2 1+ 4bkt ekt — qb ekt
C(k,(E),t) = I 2\ ,—2kt —4kt
fitm 1 — (a4 b+ 4b(kt)")e=2kt + abe
_aB = b— a—1 _ Efilm(]. + Vsub)’ V=3 — dVpamet 73 = 3 — Avew

) - ) a
1 + (0% %} o+ Y1 Esub(]- + Vfilm)

EY i €tant le module réduit du film, défini comme Efyp /(1 — v7,,,) et  la transformée
de Hankel de ¢ d’ordre 0. On se référe de fagon synthétique aux caractéristiques élastiques
des deux sous-systémes par le biais de (F).

'La transformation de Hankel d’ordre n est une transformation intégrale dont la fonction noyau est
r Jn(r), oit J,(r) est la fonction de Bessel du premier type d’ordre n. Elle constitue I’équivalent de la
transformation de Fourier en géométrie cylindrique. L’inversion d’une transformée de Hankel s’effectue
comme suit :

(k) = / Ve Ju(kr) f(r) & F(r) = / ek Ju (k) T (R)
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m*| N

sub

kt

F1G. 2.2 — Représentation schématique de la fonction de Green du substrat revétu, dans
le cas d’un indenteur rigide

Cette relation reste presque inchangée lorsque 1’on relaxe la contrainte sur la rigidité
de l'indenteur (Voir annexe A). Seule change I'expression de la fonction C qui devient
alors :

2 2 14 4bkt e 2kt — g ekt

C(k,(E),t) = +
.1 Erg Efym 1 — (a+b+4b(kt)?)e=2kt 1 ab ekt

(2.2)

La connaissance de la contrainte appliquée g en tout point de la surface du systéme
permet donc la détermination compléte la déflexion u(r) de la surface. Malheureusement,
les problémes d’indentation sont caractérisés par des conditions aux limites mixtes (cf.
§1.2.1) : la contrainte appliquée ¢ n’est connue qu’a 'extérieur de la zone de contact (o
elle est fixée par les forces d’interaction de surface) ; sous la zone de contact, on ne connait
que la déflexion u. Ainsi que le constatérent Li et Chou , I'utilisation directe de I’équation
(2.1) s’avére impossible, bien qu’elle soit analytiquement exacte. C’est pour contourner
cette difficulté que nous introduisons les champs annexes g et 6.

2.2 Meéthode des champs annexes

2.2.1 Définition des champs annexes
Dans le but de modéliser le contact adhésif de sphéres viscoélastiques, Barthel et

Haiat [31], & la suite de travaux de Sneddon [34], ont introduit les champs annexes g et 6
définis respectivement comme les transformées de Fourier en cosinus de g(k) et de ku(k) :

g(s) = /Ooodkﬁ(k) cos(ks) (2.3)
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6(s) — /0 " dle ki (k) cos(ks) (2.4)

En utilisant la transformation de Hankel, on peut alors réécrire ’équation (2.1) comme
suit? :

ki(k) = C(k, (E), )a(k) (2.5)

En appliquant la transformation de Fourier en cosinus a cette équation, on fait appa-
raitre les champs annexes :

0(s) = 2 /0 o) ( / "k Clk, (B), 1) cos(kr) cos(k:s)) dr (2.6)

0

2.2.2 Intérét de la méthode

Si on considére les différents cas-limites de systémes homogénes (matériaux semblables
pour le film et le substrat, ¢ = 0 ou ¢t — +00) les équations (2.5) et (2.6) deviennent :

2

Fu(k) = —a(k) (2.7)
0(s) = lg(s) (2.8)
o
ol — = ! + L, avec B ., = B, ou E]’iilm selon le cas de figure.
Ex By Ehg !

On retrouve ainsi les expressions introduites par Huguet et Barthel [30]. On dispose
ainsi d’une relation locale entre g et 6. Cependant, on a pour I'instant seulement réécrit
les équations de Li et Chou [33]| sans résoudre le probléme de la mixité des conditions
aux limites. Ce dernier probléme se résoud en explicitant dans (2.3) et (2.4) I'écriture des
tranformées de Hankel. En utilisant les propriétés de la fonction de Bessel .J,, on obtient :

g(s) = Oodr\/% (2.9)
o(s) :% Osdr\/% (2.10)

Les bornes de 'intégrale sont alors telles que g (resp. 6) ne dépend de g(r) (resp. u(r))
que pour 7 > s (resp. r < s). Ainsi, g est entiérement défini hors du contact et 6 sous le
contact. On résoud ainsi le probléme de la mixité des conditions aux limites.

27 est homogéne & une contrainte. Quant & ku(k), elle est homogéne & une déformation, k étant
homogéne & l'inverse d’une longueur. Il est donc rassurant de retrouver que ces deux grandeurs sont
reliées linéairement par une grandeur de dimension inverse & celle d’'un module élastique (voir (1.1)).




2.3. APPLICATION AU CAS DE L'INDENTATION ELASTIQUE CONIQUE SUR UN
SUBSTRAT REVETU 27

On voit alors tout l'intérét de cette approche dans le cas du matériau homogéne :
on passe des variables réelles du contact (la contrainte normale ¢ et la déflexion u de la
surface) aux champs annexes par de simples transformations intégrales analytiquement
inversibles et la relation entre g et 6 est locale et linéaire (Eq.(2.8)). Ainsi, a partir de ¢,
on calcule g hors du contact et on en déduit 6, et donc u, dans cette zone. De méme, a
partir de u, on détermine 6 sous le contact, et on en déduit g puis q.

En principe (Cf. annexe B), des champs annexes qui assurent une résolution analytique
du probléme du contact sur substrat revétu peuvent étre définis de facon semblable & g
et 0. Cependant, leur calcul explicite se révéle difficile. Nous sommes donc contraints ici
d’utiliser g et 6. Ces champs permettent toujours de contourner la mixité des conditions
aux limites et leur relation est bien évidemment toujours linéaire. Malheureusement elle
cesse d’étre locale. Dans la pratique, on garde la grande liberté de passage entre g et ¢ et
0 et u, mais le passage de g a # passe par une équation intégrale. Résoudre le probléme
du contact sur un substrat revétu reviens donc simplement & I'inversion de (2.6). Pour
ce faire, nous recourrons & une approche numérique, pour laquelle (2.6) est bien mieux
conditionnée que (2.1).

2.3 Application au cas de l'indentation élastique co-
nique sur un substrat revétu

2.3.1 Position du probléme dans le cas général

Considérons maintenant I’équation (2.6) dans le cadre d’une indentation élastique sur
un substrat revétu. Nous ne faisons pour I'instant aucune hypothése supplémentaire sur
I’indenteur, déja supposé convexe et axisymetrique. Nous considérons que le contact entre
I’indenteur et le systéme est sans frottement ni adhésion. Cependant, cette derniére peut
étre réintroduite ultérieurement (Voir annexe A).

Les conditions aux limites de ce probléme s’expriment alors comme suit :

{ Vr<a, u(r)=26—h(r)

Vr >a, q(r)=0 (2.11)

avec a le rayon de la zone de contact et h la fonction de forme de I'indenteur. Il est
cependant a noter que ce type de chargement, qui ne prend en compte que la composante
normale du déplacement de la surface ne rend pas compte de I’exacte forme de I'indenteur
conique [21]. Quelques corrections du second ordre seraient donc & prendre en compte pour
une modélisation idéale du contact.

Si on prend en compte 'hypothése de contact non-adhésif, on obtient, en utilisant
Iéquation (2.9) :

Vr>a,g(r)=0 (2.12)

L’équation (2.6) devient alors :
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o(s) = - /0 o) ( / " dk Clk, (B, t) cos(hr) Cos(k:s)) dr (2.13)

0

On peut faire ici deux constatations. La premiére concerne I'interprétation physique
de (2.13), qu’on peut réécrire comme suit :

Film seul
/_/A o o
0(s) = E;?l o(s) +2 /0 g(r) ( /0 ak (C(k, (E), 1) - E;l )cos(kr)cos(ks)) dr

J/

Effet du substrat
(2.14)
Considérons le second membre de cette égalité. Si le second terme est négligeable devant
le premier, on retrouve ’équation (2.8) appliquée au cas du film. On retrouve alors la

réponse mécanique d’un systéme massif composé exclusivement du matériau du film. Le

second terme, qui est croissant lorsque ¢ décroit et tend vers ( 2 L) g(s) lorsque

E;ub N E;ilm

t — 0, rend donc compte de D'effet de substrat. On retrouve ainsi I'idée que la réponse
d’un systéme & une sollicitation mécanique est celle du film seul auquel s’ajoute un effet
de substrat [22], idée a la base de ’approche de la modélisation faite par Yoffe [25] dans

le cas particulier de I'indentation par un poincon plat d’un substrat revétu.

La seconde se rapporte a la fagon de résoudre numériquement cette équation. Notre
probléme d’indentation se raméne en fait & la résolution d’une équation intégrale de Fred-
holm de deuxiéme type :

£z, £z,
ols) = o) ¢ (-2

™

/adr g(r)K(r,s)

0

ol # et K sont connues et g est I'inconnue a déterminer. La fonction g étant connue a
Pextérieur de la zone de contact?, il reste & la définir sous le contact. Une fois g connue
partout, il est facile d’en déduire g en tout point de la surface et donc les champs de
déplacement dans tout le matériau grace aux travaux de Li et Chou [33]. Si on s’inté-
resse de plus prés & K, qui est entiérement déterminée par les propriétés mécaniques et
géométriques du systéme étudié, elle peut étre facilement calculée par le biais d’un al-
gorithme de Transformation de Fourier Rapide (TFR). Il suffit alors de discrétiser cette
équation continue et de résoudre par une simple inversion I’équation matricielle issue de
cette discrétisation.

2.3.2 Particularisation au cas du chargement conique de Sneddon

Jusqu’a présent nous n’avons fait aucune hypothése sur la forme exacte de I'indenteur.
Nous particularisons ici au cas de 'indenteur conique. Dans ce cas, sous le contact, le

3Car on I’a de fait supposée nulle en considérant un contact non-adhésif.
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(b)
o= =

.

F1G. 2.3 —Illustration du volume “élastiquement actif”. Dans le cas ol le rayon a du contact
est petit devant 1'épaisseur ¢ du film (a), le volume “élastiquement actif” est entiérement
contenu dans le film, donc la réponse globale du systéme est celle du film seul. Dans le
cas contraire (b), le volume “élastiquement actif” n’est que partiellement contenu dans le
film, le substrat contribue a la réponse mécanique du systéme, et ce d’autant plus que a/t
est important.

déplacement normal est donné par u(r) = d —r/ tan(w), ot w est le demi-angle au sommet
du cone [4]. En utilisant la définition de 6, on obtient alors :

s

< — 5
Vs<a,f(s)=06 > tan(w)

(2.15)

Adimensionnons maintenant les variables du contact. La longueur caractéristique dans
le cas d’une indentation homogéne est le rayon a de la zone de contact, ainsi que le montre
la théorie de Hertz. Dans le cas du substrat revétu, on introduit une nouvelle longueur
caractéristique : I’épaisseur ¢ du film. Il apparait donc assez naturel d’introduire le rapport
a/t dans nos équations. En effet, on constate que ta?/a® est une estimation du rapport
du volume “élastiquement actif” situé dans le film au volume “élastiquement actif” total*
(voir figure 2.3). Nous introduisons donc les grandeurs adimensionnées suivantes :

Q| =

:n=ka (2.16)

Il
Q|3

S
pP=—o=—T
a

On adimensionne alors les autres grandeurs présentes dans 1’équation (2.13) par leur
valeur dans le cas limite ou le systéeme revétu est assimilable & un systéme homogéne

constitué par le matériau du film. On introduit ainsi :

A= %t:i;l(”) (2.17)
Z(n,(E),7) = JZW(k, (E),t)—1 (2.18)

411 est évident que cette notion de volume “élastiquement actif” est & strictement parler un abus de
langage étant donné que les effets d’un chargement élastique ne s’annulent qu’a l'infini. Cependant, on
constate bien en observant les équations établies par Hertz puis Sneddon que l’énergie stockée dans le
matériau lors d’un contact élastique est toujours proportionnelle & a>. Le volume “élastiquement actif”
est donc ce volume dans lequel est stockée la plus grande partie de ’énergie.
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4tan(w)g(r)
7Ta’Ej;k”ilrrL

G(p) (2.19)

L’équation (2.13) s’écrit alors :

Forme de l'indenteur Effet de substrat
ves1Bi= ey 42 [ 6 ([ iz st costos) )

T
Film seul

(2.20)

De plus, on peut montrer [30] que la force P appliquée sur le systéme est reliée a ¢
par :

P = 4/OOOg(r)dr (2.21)

On effectue donc ’adimensionnement suivant :

_ 4tan(w)

II= P = 4/01dp G(p) (2.22)

71-a’QE;;ilm

On peut aussi définir un module équivalent propre & la géométrie conique [32]. Cepen-

dant cela ne présente pas d’intérét réel, car le module équivalent mesuré par le biais de

la raideur du contact est celui du méme systéme indenté par un poingon plat de méme
rayon de contact a [7, 8.

2.3.3 Implémentation numérique du modéle

Approchons 1'équation (2.20) en discrétisant [0;1] en N intervalles égaux. Nous in-
troduisons alors les notations discrétisées ¢; = i/N et p; = j/N. Sous réserve que N
soit suffisamment grand, on peut approcher I'intégrale sur p par une somme discréte. On
obtient alors par la méthode des trapézes :

GO)K (5,0, (B, 7)1+ -G (6 L(E), Tt S Glpy)K (s py, (B),7)

N« }
j=1..N—1

1
A—g = G(%Hm

N (2.23)
avec K(c,p,(E), 7) = /O dn Z(n, (E), 7) cos(np) cos(ns).

[’indenteur considéré n’est pas plan®, donc le champ de contrainte est continu en

511 s’agit d’une différence importante entre les indenteurs plans et non-plans. Dans le cas des indenteurs
non-plans, on doit assurer la continuité de la contrainte entre l'interieur et ’extérieur du contact. Cela
impose ¢(r = a~) = 0, et donc g(a~) = 0. Dans le cas du poing¢on plat, il y a une discontinuité de g,
et par conséquent de g, en 7 = a. Cela induit que g(a™) # g(a™) = 0, et donc un traitement numérique
légérement différent détaillé en annexe A.
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r = a. Nous tirons donc de I’équation (2.12) que G(1) = 0. Donc, pour une valeur donnée
de 7 — c’est-a-dire pour un rayon de contact a donné — il nous faut résoudre un systéme
(N 4+ 1) x (N + 1) dont les inconnues sont les N valeurs restantes du champ G et la
pénétration normalisée A. On peut alors réécrire (2.23) comme suit :

1 2
=G = G<§Z> + N—’TFG<0)K(gZ’ 07 <E>7T) + N—’TF ' Z G(p])K<glu Pj> <E>7 T) —A (224)
j=1.N-1
ce qui s’écrit matriciellement :

—0 1+ ﬁKoo ~ Kot ﬁKo(N—l) —1 G(0)
—< +~Kio 1+ 3%=Kn +EKiv-1) -1 G(1)

—GN—1 K- =Kw-mm .. 1+ &=Kn-nyw-1y —1 G(N —-1)
—CN ﬁKNo %Km <. %KN(N—U -1 A

(2.25)

La résolution numérique de notre probléme passant par la détermination de A et
de G sur [0;1], le probléme se résume donc au calcul et & I'inversion d’une matrice.
Le calcul est effectué par le biais d’un algorithme de Transformée de Fourier Rapide
(TFR)® [35]. Quant & I'inversion, elle peut étre réalisée efficacement avec un algorithme
de décomposition LU [35]. Une fois G obtenue, on peut déduire II de (2.22). Le module
équivalent est calculé dans la configuration équivalente en poingon plat (Cf. Eq. (A.22)),
de fagon & rendre compte du module effectivement obtenu expérimentalement lors d’un
essai de nanoindentation.

2.3.4 Ajustement des paramétres de réglage numériques

La numérisation de 'expression (2.20) telle que nous venons de la décrire, introduit
trois parameétres propres a notre algorithme auxquels il convient d’affecter une valeur :
— D’une part, la discrétisation de ’équation intégrale que nous cherchons a résoudre
introduit NV, le nombre de pas de cette discrétisation.
— D’autre part, I'algorithme de TFR consiste en un échantillonnage astucieux reposant

6En effet, on a :

K;j dn Z(n, (E),7) cos(np;) cos(ns;)

I
S~

= % [/Ooodnz(n, (E),T)cos (n(p; —si)) + /Ooodn Z(n,(E),T)cos (n(p; + <))

= 5[ s — s BV )+ Eo(py 1,4, )

ot f¢(x) est la transformée de Fourier en cosinus de la fonction f prise en x.
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entre autres sur une approximation du type :

I, f(r) cos(kr)dr = fo yeos(kr)dr — + [ f(r)cos(kr)dr

12

Z;Zof(_B)COS k?ZB / f(r) cos(kr) dr

J/

On est donc amené & introduire B, la valeur de coupure de I’échantillonnage, et n..,
I’exposant du taux échantillonnage, tel que m = 2",

L’ajustement de ces trois paramétres se révéle crucial. En effet, si les valeurs qui leur
sont affectées ne vérifient pas les approximations sous-tendues par la numérisation, les
simulations fournissent des résultats faux.

Si on considére les paramétres a régler, on constate que 'on a en fait deux types de
problémes a régler : des problémes de taux d’échantillonnage (N et n..,) et un probléme
de coupure (B).

Illustrons le réglage des taux d’échantillonnage dans le cas d’un substrat revétu avec un
contraste de module E7,,/E7;,, = 10 et vy, = Ve = 0.25. On fixe une valeur de B telle
que Z(B,(E), 1)/ Z(0,(E), 7’) soit inférieur & 107, Cette valeur est en fait une valeur
glissante, fonction linéaire croissante’ de a/t. On fait alors progressivement croitre les
valeurs de n.., et N jusqu’a ce que la valeur du module réduit équivalent, obtenue a 1’aide
de (A.22), ne varie plus de plus de 1% en relatif. La figure 2.4 présente 1’évolution de la
valeur de & (E%,,/ Efin = 10, Vyiim = Ve = 0.25, a/t = 100) en fonction de N. La figure
2.5 présente l’evolutlon dela valeur de &, (E;,,/ Ef i = 10, Vit = Vsup = 0.25,a/t = 100)
en fonction de n..,. On obtient alors N = 800 et n.., = 16.

On vérifie alors que, avec ces réglages, si on se place dans le cas limite ot vy, = 0.5,
la fonction G[a/t](r)® ne converge plus vers Gupstraina(r) lorsque a/t — +oo. La figure
2.6(a) illustre ce phénoméne. Le probléme s’exprimant dans 'espace réel par une erreur
a des valeurs de r faibles, il provient d’un probléme aux fortes valeurs de k£ dans I’espace
réciproque. On est donc amené a augmenter la valeur de B jusqu’a 3000 a/t, la décroissance
de Z étant plus lente’. Pour que la numérisation de la fonction noyau K ne perde pas
en qualité a cause de cette augmentation de la valeur de coupure, il faut augmenter n..,
jusqu’a 20 pour conserver E7, dans une bande de plus ou moins 0.5%. N reste quant a

"Ce résultat est trivial, car Z est fonction de 7 = t/a.

811 s’agit ici de la fonction G(r) qui est obtenue par le biais de notre algorithme pour une valeur donnée
de a/t.

9Cet état de fait se comprend assez bien. Si le film est incompressible, il ne peut accommoder les
déformations que par cisaillement [36], ce qui améne la zone élastiquement active & étre plus grande pour
une méme valeur de a/t et donc déplace le comportement composite en faveur du substrat, et donc la
fréquence de coupure vers des valeurs plus élevées (voir figure 2.2).
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F1G. 2.4 — Evolution de &, (E7,,/ Efiy = 10, Viam = Ve = 0.25,a/t = 100) en fonction
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F1G. 2.5 — Evolution de &, (E7,,/Efiy = 10, Vim = Vew = 0.25,a/t = 100) en fonction
de neep.
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F1G. 2.6 — Evolution de la fonction Gla/t|(r) selon la valeur de Bt/a. (a) présente la
courbe obtenue pour EY,,/E%,, = 100, viim = 0,5, vay = 0.2 et a/t = 800 avec une
valeur de B trop faible —traits pleins— contrastée avec la courbe limite vers laquelle elle
devrait tendre —en pointillés— qui correspond au contact sur substrat nu. (b) montre le

résultat obtenu en augmentant la valeur de B. Ce dernier est satisfaisant.

lui inchangé. Au final, on établit les réglages suivants :

B = 3000
Nech, = 20
N = 800

2.4 Validation expérimentale de I’algorithme

Cette validation expérimentale a été réalisée sur la base de résultats expérimentaux
fournis par E. Gacoin, A. Chateauminois et Ch. Frétigny du LPPMD (CNRS/ESPCI).

2.4.1 Dispositif expérimental

Le dispositif expérimental utilisé est schématisé en figure 2.7. Son principe est simple.
On applique sur un systéme revétu une force P connue par le biais de la lentille sphérique,
constituée d’'un verre de module élastique E} , = 84.6 GPa (données du fabricant). Par
transparence au travers de la lentille, on a directement accés au rayon a du contact. On
pourra alors comparer 1’évolution expérimentale de la force appliquée avec le rayon de
contact a celle simulée avec l'algorithme présenté précédemment.
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|

F1G. 2.7 — Représentation schématique du dispositif expérimental utilisé pour vérifier la
validité de la modélisation réalisée

Comme notre algorithme est élastique, on cherche un systéme revétu trés élastique,
de facon a ce que la contribution de la plasticité a la force appliquée soit la plus faible
possible. De plus, on cherche a valider notre approche dans le cas d’un systéme avec fort
contraste de module'®. On choisit donc de s’intéresser a des substrats de verre plat revétus
de films de copolymeére isobutylmétacrylate—n-butylmétacrylate de différentes épaisseurs.
Ces différents systémes sont indentés par des lentilles sphériques de rayons de courbure
différents. On obtient ainsi des systémes dont le contraste de module est supérieur a 10.
De plus, ’absence presque systématique d’empreinte plastique observable optiquement
témoigne d’une faible contribution de la plasticité a la réponse globale du systéme.

2.4.2 Caractérisation des systémes revétus considérés

La caractérisation du module réduit du verre se fait par nanoindentation avec une
pointe Berkovich. La mesure est réalisée avec un nanoindenteur MTS XP®© et les résultats
sont analysés a ’aide de la méthode d’Oliver et Pharr, les verres silicatés exhibant peu
de pile-up, ce qui les rend bien adaptés a cette méthode. On obtient alors £, = 79 GPa.
Son coefficient de Poisson v,,; est estimé a 0.2.

La caractérisation du matériau du revétement est réalisée par le biais d’une indentation
hertzienne sur une couche massive de 10 mm d’épaisseur. On mesure 1’évolution de la force

1013 raison pour ce choix est explicitée au chapitre 4.
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F1G. 2.8 — Evolution de la force appliquée P en fonction du rayon de contact a obtenue
avec une lentille de rayon de courbure de 20.7 mm (a) ou 51.8 mm (b) sur un film de
copolymeére isobutylmétacrylate—n-butylmétacrylate de 10 mm d’épaisseur
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appliquée en fonction du rayon du contact, en utilisant alors successivement deux lentilles
de rayons respectifs égaux a 20.7 et 51.8 mm. Les résultats sont présentés en figures
2.8(a) et (b). En utilisant I'équation (1.7), on peut alors déduire la valeur de £7;,,. On ne
prend cependant en compte que les valeurs de force obtenues pour des rayons de contact
inférieurs 4 1 mm. Cela permet & la fois de limiter les effets de la plasticité et 'influence du
porte-échantillon sur la mesure. On en déduit une valeur de module réduit £%;,, comprise
entre 1,31 et 1,41 GPa. La T, du copolymére étant d’environ 55°C, son coefficient de
Poisson est évalué a 0,4,

2.4.3 Reésultat de la simulation

Les propriétés des deux matériaux du systéme revétu étant connues, on peut simuler
I’évolution de la force appliquée P en fonction du rapport a/t associé aux paramétres de
I’expérience. Dans un premier temps, on néglige I'influence de la raideur finie de I'inden-
teur. On a ainsi obtenu la courbe marquée avec des triangles présentée sur la figure 2.9.
On constate que, si elle est assez proche du nuage de points expérimentaux, ’accord est
assez peu satisfaisant pour les valeurs les plus importantes de a/t.

Cet écart est dii au fait qu’on suppose 'indenteur rigide. Or ici 'indenteur et le sub-
strat ont sensiblement le méme module réduit. Donc, & mesure que le rayon de contact,
et donc que la contribution du substrat a la rigidité équivalente du systéme revétu, aug-
mente, 'approximation “indenteur rigide” devient de moins en moins valide. Si on prend en
compte les propriétés mécaniques de I'indenteur, on obtient la courbe marquée de disques
pleins. I’accord entre modéle et expérience est cette fois bien meilleur. Cette constatation
met en évidence I'importance ainsi que la difficulté de la prise en compte pratique de la
complaisance de I'indenteur lorsque celui-ci ne peut étre considéré comme rigide.

2.5 Comparaison avec les résultats d’une modélisation
éléments finis

Dans la cadre d’une étude sur la modélisation du contact adhésif sur un substrat
revétu (avec en vue des applications au traitement des données de SFA [37] et I’AFM [38)),
Sridhar et coll. [39, 40| présentent une étude par simulation éléments finis du contact d’une
sphére rigide sur un substrat revétu. Ils proposent un ajustement empirique pour différents
systémes. La figure 2.10 rapporte les fonctions empiriques tirées de leurs publications [38]
dans le cas ol le contraste entre film et substrat est trés élevé et le film est incompressible.

Ces résultats sont comparés aux résultats fournis par notre algorithme de calcul. L’ac-
cord obtenu est trés satisfaisant, méme pour des film incompressibles et des désaccords de
modules trés élevés. Il est & noter que notre approche ne coiite pas plus cher en temps de
calcul que si le film avait un coefficient de Poisson bien plus bas et le probléme de maillage

U7l s’agit d’une valeur raisonnable pour ce type de polymeére & une température inférieure a sa 7.
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Fi1G. 2.9 — Comparaison de I’évolution simulée de la force appliquée P en fonction du
rayon de contact a avec les points expérimentaux obtenus au cours de différents essais sur
des films de différentes épaisseurs.




2.6. CONCLUSION 39

| T T IIIIII| T T IIIIII| T T IIIIII| T T T TTTTT T T TTTT
X E. /Bq  =10.939
1000 } sub | “film .
N & Esub /Eﬁlm = 27347 .
® E, /B "~=109.39 :
¥ Ey /By, =273.47 :
— O B /By, =2734.7 :
* “E —— Ajustements empiriques de Sridhar et al.
£ 100 )
. / -
N .
a i
Ay —
2
II.g -
E
=10 <
0.001 0.01 0.1 1 10 100
a/t

F1G. 2.10 — Comparaison de I’évolution de la force appliquée P en fonction du rapport a/t
simulée par notre algorithme et par méthodes éléments finis par Sridhar et coll. [40]. Les
résultats obtenus sont concordants, malgré un film de coefficient de Poisson trés proche
de 0.5.

(crucial lors d’un calcul par éléments finis d’un contact sur un matériau incompressible)
ne se pose pas.

De plus, comme nous I'avons montré plus haut, la prise en compte de la raideur de
I'indenteur peut étre faite sans le moindre surcoiit. Ce n’est pas le cas d’'une approche
par éléments finis qui se révéle suffisamment cotiteuse pour que Sridhar et coll. [38, 40] se
limitent & une approximation par module équivalent pour effectuer cette prise en compte.

2.6 Conclusion

Nous avons donc établi, en utilisant un formalisme développé par Huguet, Haiat et
Barthel [30, 31| pour décrire le contact adhésif sur un substrat homogéne, un algorithme
permettant de simuler le contact élastique entre un indenteur quelconque axisymétrique et
un substrat revétu quelconque. Cet algorithme a été validé expérimentalement et comparé
a des résultats de calculs par éléments finis présentés dans la littérature.

Au cours des chapitres suivant, nous allons utiliser cet algorithme pour analyser 1’évo-
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lution des observables expérimentales en fonction des caractéristiques mécaniques et géo-
métriques du systéme étudié. Le chapitre 3 sera consacré au comportement du module
équivalent du systéme revétu, qui est le parameétre associé a I’équation (1.13) de la mé-
thode d’Oliver et Pharr. Le chapitre 4 sera quant & lui consacré au rayon a du contact,
associé a I’équation (1.15) de la méthode d’Oliver et Pharr.




41

Chapitre 3

Contact élastique sur un substrat
revétu : Module effectif du systéme

Dans ce chapitre, nous nous intéressons aux résultats de nos calculs relatifs au compor-
tement du module équivalent d’un substrat revétu. Dans un premier temps, nous décrivons
et commentons l'influence du désaccord de module entre film et substrat sur 1’évolution
du module équivalent. Nous nous intéressons ensuite a 1’effet du coefficient de Poisson du
film, avec une attention particuliére pour le cas du film incompressible.

3.1 Influence du désaccord de module film /substrat sur
le module équivalent du systéme revétu

Pour étudier 'influence du désaccord de module entre film et substrat sur I’évolution
du module équivalent du systéme au cours d’un contact élastique, nous avons réalisé des
calculs systématiques pour différents désaccords compris entre 1072 et 102. Afin de nous
affranchir dans un premier temps des effets de coefficient de Poisson, nos calculs ont été
réalisés pour des films et des substrats de coefficients de Poisson tous égaux a 0,25. Nous
présentons les résultats obtenus et nous les comparons avec le modéle de Gao et coll. [24].
Nous interprétons enfin nos résultats a la lumiére de cette comparaison.

3.1.1 Présentation des résultats

Nous cherchons ici & comparer des évolutions de modules équivalents réduits obtenus
pour des systémes avec des contrastes de module! compris entre 1072 et 102. Si I’on veut
pouvoir comparer ces évolutions, étant donné la grande variété de contrastes de modules
d’un substrat revétu a un autre, il nous faut procéder & un adimensionnement approprié.
Si on reprend ’expression (1.18), on voit que, empiriquement, on peut toujours décrire

!Dans la mesure ot les coefficients de Poisson du film et du substrat sont égaux, le rapport des modules
réduits (E7,,/E%;,,) est strictement égal au rapport des modules élastiques (Esub/Efitm)-
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F1G. 3.1 — Evolution du rapport (E7, — E%;,,)/(E,, — E}y,,) en fonction du rapport a/t

sub
pour différents rapports de modules E7,,/E7;,,, compris entre 10~* et 10°. Ces évolutions
—courbes avec marqueurs — sont comparées avec celle fournie par le modéle de Gao et
coll. [24]. Les courbes ont des allures semblables mais sont décalées les unes par rapport
aux autres et par rapport a la fonction de Gao : si le film est plus raide (resp. complaisant)
que le substrat sur lequel il est déposé, le début de la zone de transition est décalé vers
de plus faibles (resp. fortes) valeurs de a/t. Ce décalage est d’autant plus marqué que le

contraste de module entre film est substrat est élevé.

I’évolution du module équivalent réduit par le biais d’une loi du type :
E:q = E}kzlm + (E:ub - E}kzlm)q)(a/t) (31)

ol la fonction de mélange ® est toujours comprise entre 0 et 1. C’est cette fonction ® que
I’on cherche & modéliser car c’est elle qui décrit la transition entre le régime “film massif”
(®(a/t) = 0) et le régime “substrat nu” (®(a/t) = 1). Au travers de I’évolution des rapports
(B, = Erium)/ (B — Efim), la figure 3.1 présente donc de maniére synthétique 1’évolution
des différentes fonctions ® associées aux différents rapports de modules équivalents réduits
en fonction du rapport a/t.

On constate tout d’abord que toutes les courbes ont la méme allure, quel que soit
par ailleurs le désaccord de module du systéme. Cette forme est proche de la fonction
® qui est obtenue dans le cadre du modéle proposé par Gao et coll. [24] (Eq. (1.23)).
En particulier, lorsque le contraste de module diminue, les courbes calculées par notre
algorithme convergent vers la courbe donnée par le modéle de Gao.

Ce dernier résultat apparait plus clairement si ’on considere la figure 3.2. Celle-ci
présente les fonctions ® calculées dans le cas de contrastes de modules compris entre 0.5
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Fi1G. 3.2 — Evolution simulée du module équivalent réduit en fonction du rapport a/t
pour un désaccord de module de 0.5 (A), 0.9 (x), 1.1 (+) et 2 (H). On constate que,
dans cette gamme de valeurs, nos résultats sont proche de ceux obtenus avec le modéle
de Gao (figuré en traits gras pointillés). De plus, la valeur de a/t pour laquelle débute la
zone de transition dans le cadre du modéle de Gao est plus grande (resp. plus petite) que
celle obtenue dans le cas de revétements plus rigides (resp. plus complaisants) que leur
substrat. Ce résultat était attendu, étant donné que le modéle de Gao suppose un champ
de contrainte similaire a celui obtenu dans le cas d’un substrat nu.

et 2, en fonction du rapport a/t. On constate un assez bon accord entre nos résultats,
figurés par des marqueurs, et le modéle de Gao, présenté en pointillés. On vérifie le résultat
des calculs par éléments finis validant numériquement (1.23) dans le cas de contrastes de
module compris entre 0.5 et 2.

La seule différence conséquente entre les différentes fonctions de mélange (celles que
nous avons calculées comme celle donnée par Gao et coll.) porte sur la position des zones de
transition associées aux systémes simulés. Dans le cas d'un revétement plus raide que son
substrat, la zone de transition est décalée vers de plus faibles valeurs de a/t par rapport
a la zone de transition fournie par le modéle de Gao. Au contraire, si le film est plus
complaisant que son substrat, ce décalage s’effectue vers des valeurs plus importantes de
a/t. Ce décalage apparait d’autant plus marqué que le désaccord de module est important.
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3.1.2 Interprétation

Comme nous I’avons présenté précédemment, les résultats analytiques de Gao et coll.
(Egs.(1.21), (1.22) et (1.23)) ont été obtenus par une approche perturbative a partir du
systéme homogéne. Les champs de contraintes et de déformations mis en oeuvre derriére
ce calcul sont donc les mémes que ceux obtenus pour un systéme homogéne. Pourtant,
un substrat revétu est loin d’étre homogéne. Ainsi, si le film est plus complaisant que
le substrat, il aura tendance & accomoder une part plus importante de la déformation,
induisant une contribution du film & la réponse globale du systéme plus forte qu’elle ne le
serait dans le cas ol le systéme serait homogéne : la zone de transition entre le régime “film
massif” et le régime “substrat massif” sera donc décalée vers des rayons de contact plus
élevés. A l'inverse, si le film est plus raide que le substrat, le substrat tendra & accomoder
une part plus importante de la déformation du systéme, induisant un décalage de la zone
de transition vers des valeurs de a/t plus petites.

Dés lors il n’y a rien de surprenant & constater que la fonction ® de Gao délimite
une frontiére entre les systémes couches raides sur substrats complaisants et les systémes
couches complaisantes sur substrats raides. Cette fonction décrit au final comment sont
réparties les contributions relatives a la raideur d’un systéme film/substrat ou le film et
le substrat ont les mémes propriétés mécaniques (voir figure 3.3). Il est dés lors tout a
fait normal que lorsque le contraste de module diminue, les fonctions ®[E7,,/E%;,,](a/t)
convergent, vers la fonction de Gao.

De facon synthétique, on peut dire que, pour des coefficients de Poisson donnés, les
fonctions ®[E},,/EYy,,](a/t) sont obtenues & partir de la fonction de Gao par une “trans-
lation”? de la zone de transition qui “favorise” la contribution de la composante la plus
complaisante du systéme3.

Ce résultat met en défaut la régle dite des “10%”, ou du moins son application a la
détermination des propriétés élastiques d’un film mince. Cette régle empirique indique
que, lors de I'indentation d’un substrat revétu, tant que la pénétration reste inférieure a
10% de I’épaisseur ¢ du film, la réponse du systéme est celle du film seul. Or il apparait
assez clairement que, pour des systémes films raides sur substrat complaisant avec un
contraste de module suffisamment élevé (0.2 < E7,/E%;,, < 0.5 par exemple), cette
regle est mise en défaut. Cette approche empirique peut notamment mener a des erreurs
conséquentes dans le cas de substrats revétus de couches raides, en particulier si la raideur

de contact est mesurée par décharge®.

2Le mot translation est mis entre guillemets car la figure 3.1 est présenté en coordonnées semi-
logarithmiques.

3Si c’est le substrat (resp. le film) qui est le plus complaisant, la transition commence & de plus faibles
valeurs de a/t (resp. & de plus fortes valeurs de a/t), ce qui laisse une zone “substrat nu” (resp. “film
massif”) plus importante.

“En effet, dans ce cas on ne dispose pas automatiquement de I'évolution de (E}, —E%,,,)/ (Bt —Efinm)
avec a/t. Il est donc possible de croire effectuer une mesure en régime “film nu” alors que le systéme est
déja dans la zone de transition.
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F1G. 3.3 — Représentation schématique de l'interprétation du décalage de la position de
la zone de transition par rapport au modéle de Gao. La fonction de Gao est obtenue sur
la base des champs de contraintes et déformations observé dans un matériau homogéne.
Dans le cas de systémes revétus avec un contraste de module marqué, la déformation
est préférentiellement accomodée dans le matériau le plus complaisant. Ainsi pour une
valeur donnée de a/t, dans le cas du modéle de Gao, film et substrat contribueront tous
deux & la raideur du systéme, alors que dans le cas d’un substrat raide revétu d’un film
complaisant (resp. dans le cas d’un substrat complaisant revétu d’un film raide) le film
(resp. le substrat) fournira la plus grande part de la contribution & la raideur. Comme
par ailleurs la contribution du substrat est croissante avec le rapport a/t, on obtient

un décalage de la zone de transition avec cependant une certaine identité de forme des
fonctions ®[L},,/Efy,)-




3. CONTACT ELASTIQUE SUR UN SUBSTRAT REVETU : MODULE EFFECTIF DU
46 SYSTEME

.H
(=
—F

%

=
oo

,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,

&

=
=

=
=

- :
o

%*

&' Substrats

3 . - ,_ o "\ raides |
0.0 b A A AT 1 AR R 1 1| I Wl W AW R AT

0.001 0.01 0.1 1 10 100

%

(E eq'E film)/(E sub-E film)

Fi1G. 3.4 — Evolution de (E7, — E};,,,)/(EZ,, — Efy,,) en fonction de a/t pour différents
rapports de modules. La fonction de Gao est présentée en pointillés. Les résultats de nos
calculs sont présentés par les marqueurs. Les désaccords de modules sont respectivement
de 1.1 (+), 2 (A), 5(H), 10(x) et 100 (o). Les lignes pleines figurent les ajustements

obtenus par translation de la fonction de Gao.

3.1.3 Modéle de Gao étendu

La figure 3.1 mettant en évidence que les courbes ((E7, — E%;,,)/(Ely — Efy,); a/t)
issues de nos calculs ont des formes assez semblables a celle de la fonction de Gao, il
semble intéressant de rechercher un ajustement qui étende la fonction de Gao sur une

gamme de valeur plus élevée. On recherche alors le paramétre de “translation” x tel que :

E — E%. a

eq film
—4 T — P | — 3.2
E:ub o E}kzlm ¢ (tﬂfo) ( )

L’ajustement présenté en figure 3.4, réalisé pour vy, = Veyp = 0.25 nous fournit la
relation suivante :

E*
In (E—“b> = —0.0408 + 1.3034 In() — 0.0437 In(x0)? (3.3)
film

On peut alors envisager d’utiliser une approche de type autocohérent pour déconvoluer
une courbe expérimentale (E7 ;a/t). Dans le cas ot les coefficients de Poisson du film et
du substrat sont proches.
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3.2 Influence du désaccord de coefficient de Poisson
film /substrat sur le module équivalent du systéme
revétu

Dans les résultats que nous venons de présenter, nous avons volontairement exclu les
effets de coefficient de Poisson du champ de notre étude. Or, il existe un certain nombre
d’applications pratiques oul le coefficient de Poisson du film est plus élevé que celui du
substrat. Un revétement polymeére sur un substrat de verre constitue un bon exemple de
ce cas de figure. Nous explorons ici de fagon un peu plus systématique l'effet d’'un écart
de coeflicient de Poisson. Pour ce faire, nous calculons de facon systématique 1’évolution
du module équivalent réduit pour des rapports de module variant entre 10~2 et 10? avec
un coefficient de Poisson du film vy;,,, compris entre 0.1 et 0.5, le coefficient de Poisson
Vsu» du substrat étant fixé® a 0.2.

3.2.1 Influence du coefficient de Poisson

Les figures 3.5 et 3.6 présentent les résultats de nos calculs respectivement dans le cas
de films plus raides et plus complaisants que leur substrat.

Dans le cas des films raides, on n’observe pas d’effet notable du changement de co-
efficient de Poisson du film. Pour des désaccords de module compris entre 0.01 et 0.2,
I’évolution est similaire. Pour un rapport de module EY,,/E7%,,, = 0.5, on observe que
I’augmentation du coefficient de Poisson du film induit un léger décalage de la zone de

transition vers des valeurs plus élevées de a/t.

Dans le cas des films complaisants, le changement de coefficient de Poisson induit
des changements conséquents sur ’évolution de la raideur équivalente du systéme avec le
rapport a/t. On constate en fait deux phénomeénes distincts :

— Si la position du début de la zone de transition reste inchangée, sa taille varie avec
le coefficient de Poisson du film. Ainsi, plus le film posséde un coefficient de Poisson
élevé et plus la transition entre le régime ‘film massif” et le régime “substrat nu” est
rapide. L’écart entre le cas du film incompressible® et les autres cas est d’ailleurs
croissant avec le contraste de module.

— Dans le cas du film incompressible, et pour les plus petit contrastes de module, on
observe un phénomeéne surprenant : le module équivalent réduit du systéme peut
étre plus élevé que le module réduit du plus raide des deux matériaux (voir figure
3.6(a) et (b)). Cet effet s’estompe cependant assez rapidement.

3.2.2 Interprétation

Les résultats que nous obtenons sont en fait ici la composition de trois phénomeénes.

5Le coefficient de Poisson du substrat est de I’ordre de celui d’un verre sodocalcique.
6 _
l/film—o.f).




3. CONTACT ELASTIQUE SUR UN SUBSTRAT REVETU : MODULE EFFECTIF DU
48 SYSTEME

il IYTT TRRRTTT BT TTTT RS RTTT ~ 0.0 =Tkt
0.001 0.01 0.1 1 10 100 0.001 0.01 0.1 1 10 100
alt alt

0.001 0.01 0.1 1 10 100 0.001 0.01 0.1 1 10 100
alt alt

FiG. 3.5 — Evolution du rapport E} /E7;,, en fonction de a/t pour des désaccords de
module de (a) 0.01, (b) 0.1, (¢) 0.2 et (d) 0.5 et pour des coefficients de Poisson du film
de 0.1 (v), 0.2 (x), 0.3 (¢), 0.4 (o) et 0.5 (A). Le coefficient de Poisson du substrat est
fixé et égal a 0.2. L’effet d’une variation de coefficient de Poisson du film sur la raideur
équivalente du systéme est faible.
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F1G. 3.6 — Evolution du rapport E}, /E%;,, en fonction de a/t pour des désaccords de
module de (a) 2, (b) 5, (c) 10 et (d) 100 et pour des coefficients de Poisson du film de 0.1
(V), 0.2 (x), 0.3 (¢), 0.4 (o) et 0.5 (A). Le coefficient de Poisson du substrat est fixé et

égal & 0.2.




3. CONTACT ELASTIQUE SUR UN SUBSTRAT REVETU : MODULE EFFECTIF DU
50 SYSTEME

1,20 [ TN

1.15

1.10

Eeq / Eﬁlm

1.05

1.00}a

0.001 0.01 0.1 1 10 100
alt

F1G. 3.7 - Evolution du rapport E7,/E%,,, en fonction de a/t pour un systéme avec accord
des modules réduits mais désaccord des coefficients de Poisson. Le coefficient de Poisson
du film est pris égal a 0.1 (%), 0.2 (x), 0.3 (¢), 0.4 (o) ou 0.5 (A). Le coefficient de
Poisson du substrat est fixé et égal a 0.2.

Le premier de ces phénoménes est la tendance naturelle du systéme revétu a redistri-
buer la déformation préférentiellement dans le systéme le plus complaisant. Dans le cas
du film raide sur substrat, comme le substrat est plus complaisant, la déformation est trés
rapidement accomodée par ce dernier. Le coefficient de Poisson du film ne peut donc avoir
qu’'un effet faible sur la réponse mécanique globale du systéme dans le cas d’un substrat
plus complaisant que son revétement.

Le second phénoméne est bien mis en évidence lorsque 1’on considére un systéme
composé d'un film et d’un substrat de méme module réduit mais pourvus de coefficients
de Poisson différents. Ce cas est présenté par la figure 3.7. Dans le cas ou le coefficient
de Poisson du film est égal a celui du substrat, on retrouve le cas du matériau homogéne.
Par contre, si le coefficient de Poisson du film est plus petit (resp. plus grand) que celui
du substrat, le module équivalent réduit du systéme passe par un minimum (resp. un
maximum) inférieur (resp. supérieur) au module de chacun des deux matériaux. Cet effet,
obtenu méme en l'absence d’écart de module réduit entre le film et son substrat, est
a 'origine du dépassement observé dans le cas du film incompressible pour le systéme
présenté en figure 3.6(a).

En fait, si on reprend les calculs de Gao et coll. [24], on constate que le rapport qui
décrit le contraste de raideur entre film et substrat n’est pas un rapport de modules
réduits mais un rapport de modules de cisaillement. On retrouve aussi ce résultat dans
Pexpression de la fonction de Green du substrat revétu (voir Eq. 2.1) ou le paramétre «
est en fait le rapport entre le module de cisaillement du film sur celui du substrat. Dans
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le cas que nous considérons ici (E%,,, = EZ,, mais v}, # v;,, on peut écrire que :

su EH< ]_ — Vgy ]- - VPsu
[sub *sub( Vsub) 1= Veub (3.4)
friam — Ehpn (1= vVam) 1= Vyim

On vérifie bien alors que, si le coefficient de Poisson du film est plus élevé que celui du
substrat, le rapport fisup/ /L riim sera supérieur a 1. On obtient alors un systéme qui tend &
se comporter comme si le film était plus complaisant que le substrat, d’oil 'augmentation
de module équivalent réduit. A I'inverse, dans le cas ou le coefficient de Poisson du film est
plus faible que celui du substrat, le module de cisaillement du film est plus élevé et donc
le module réduit du systéme décroit dans un premier temps. Comme la limite pour un
trés grand rayon de contact est un comportement type “substrat nu”, au-dela d’un certain
rapport a/t le module équivalent réduit du substrat revétu commence a se rapprocher de
1 de nouveau, ce qui explique la présence d’un maximum (resp. d’'un minimum) de module
équivalent réduit lorsque le coefficient de Poisson du film est plus élevé (resp. plus faible)
que celui du substrat. Ce phénoméne est bien stir d’autant plus faible que le contraste de
module est élevé (le film étant plus complaisant que son substrat). Cela explique pourquoi
il n’est observé que’ pour le calcul effectué avec un rapport de module réduit de 2.

Le dernier phénoméne est relatif a I'effet du coefficient de Poisson sur le module d’in-
compressibilité B. Ce dernier est relié au coefficient de Poisson par la formule suivante :

E

b= 3(1—2v) (3:5)
On voit alors bien que le module d’incompressibilité augmente avec le coefficient de Pois-
son et qu’il est infini pour » = 0.5. Si le coefficient de Poisson augmente, le module
d’incompressibilité augmentant, la part de la déformation accomodée en cisaillement tend
a augmenter au détriment de la part accomodée en compression volumétrique. Si on
considére une géométrie film sur substrat, l’augmentation de la part de la déformation
accomodée en cisaillement se traduit par une augmentation de la taille radiale de la zone
élastiquement active, notamment au niveau de l'interface. Donc pour un méme rapport
de modules réduits, plus le coefficient de Poisson est élevé et plus, a une valeur donnée de
a/t, le substrat “pergoit” un rayon de contact important, ce qui a tendance & augmenter
la contribution du substrat. Ce phénoméne est en fait visible sur la fonction de Green du
systéme. La figure 3.8 présente les différentes fonctions de Green obtenues pour différentes
valeurs de coefficient de Poisson pour le film, avec un contraste de module £,/ E%,;,,, = 10
et un coefficient de Poisson du substrat v, = 0.2. On observe que plus le coefficient de
Poisson du film est élevé, plus la gamme de valeurs de k sur laquelle C prend la valeur de
2/E? , est étendue. k étant proportionnel a ¢/a, cette constatation implique que le régime
“substrat nu” sera obtenu pour des valeurs de a/t d’autant plus faibles que le coefficient
de Poisson du film sera élevé.

Une implication pratique de ce résultat est que, pour des systémes revétus ou le film
est trés peu compressible et trés complaisant devant son substrat, la zone de transition est

7Si on regarde attentivement la figure 3.6(b), on observe un léger maximum local du module équivalent
réduit pour a/¢ compris entre 10 et 11.
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Fonction de Green pour B, /E, =10 et v,;=0.2

sub

*
film

C(k) - 2/E

Fi1G. 3.8 — Fonctions de Green calculées pour différents coefficients de Poisson de film
sur un substrat revétu, avec un contraste de module E7,,/E7,,, = 10 et un coefficient de
Poisson du substrat v,,;, = 0.2. Plus le coefficient de Poisson est élevé, plus la zone de la
fonction de Green associée a la réponse du film (C(k) — 2/E%,, = 0.9) s’étend sur une
large gamme de valeurs de k. Cela implique que la réponse du substrat seul sera observée
pour des valeurs plus faibles de a/t.
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trés réduite avec une augmentation trés rapide du module équivalent réduit. Ce phéno-
meéne peut avoir des conséquences importantes sur ’évaluation du module du film & partir
de I’évolution du module équivalent réduit avec a/t. En effet, la plupart des modéles per-
mettant la déconvolution des contributions respectives du film et du substrat au module
équivalent réduit négligent 1’effet d’un contraste de coefficient de Poisson sur la réponse
mécanique du substrat revétu. L’utilisation de ces modéles sur des substrats trés raides
revétus trés complaisants et presque incompressibles peut aboutir & une augmentation ap-
parente du module réduit du film au cours de 'indentation. Une partie de I'effet-enclume
(forte augmentation du module réduit de couches de polymeéres confinées au cours d’une
indentation) mesuré par Roche et coll. [41] provient peut-étre de ce phénoméne.

3.3 Bilan des calculs

Nos calculs nous ont permis de mettre en évidence un certain nombre de points im-
portants sur la dépendance du module équivalent réduit d’un substrat revétu vis a vis des
propriétés élastiques du film et du substrat.

L’inhomogénéité des propriétés mécaniques du substrat revétu implique que la zone
de transition entre le régime “film massif” et le régime “substrat nu” est déplacée de facon
a favoriser le matériau le plus complaisant : si le film est plus complaisant (resp. plus
raide) que le substrat, la zone de transition débute pour des valeurs de a/t plus grandes
(resp. plus petites) que celle fournie par le modéle de Gao. Ce résultat invalide la régle
des “10%”.

L’effet d’'un désaccord de coefficient de Poisson est négligeable sauf dans deux cas de

figure :

— sile contraste de module est faible et le contraste de coefficient de Poisson important,
le module équivalent réduit du systéme peut ponctuellement apparaitre plus élevé
que le module réduit du matériau le plus raide.

— si le contraste de module est trés fort (le film étant plus complaisant que le substrat)
et si le film est proche de l'incompressibilité, la zone de transition entre le régime
“film massif” et le régime “substrat nu” est fortement réduite et le module équivalent
réduit du systéme augmente trés brutalement. Cet effet peut donner I'impression, si
on analyse I’évolution du module équivalent réduit & 1’aide de modéles ne rendant
pas compte de cet effet, que le module réduit du film augmente brutalement et
fortement lorsqu’il est confiné.
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Chapitre 4

Contact élastique sur un substrat
revétu : Le probléme du rayon de
contact réel

Dans ce chapitre, nous considérons les résultats relatifs au comportement du rayon
de contact lors de 'indentation d’un substrat revétu. Pour ce faire, nous introduisons la
notion de systéme équivalent homogéne (SEH) et la pénétration réduite A, définie comme
le rapport entre la pénétration expérimentale et la pénétration qui serait obtenue au méme
rayon de contact, si le systéme était homogéne.

En étudiant I’évolution de ce paramétre, nous montrons que 1’utilisation de la méthode
d’Oliver et Pharr, comme de toute méthode basée sur des équations établies pour un
systéme homogeéne, induit une erreur systématique sur la mesure du rayon de contact,
méme en ’absence de plasticité. Cette erreur se répercute ensuite sur 1’évaluation du
module du film. Nous montrons que cette erreur croit avec le contraste de module.

Nous présentons ensuite une méthode permettant une correction partielle de cette
erreur dans le cas d’un contact élastique en n’utilisant que les observables expérimentales.
Nous montrons aussi les limitations induites par la plasticité.

4.1 Substrats revétus et relation entre pénétration et
rayon de contact

4.1.1 Définition du systéme homogéne équivalent

Commencons par un rappel sur la méthode d’Oliver et Pharr. En pratique, la méthode
d’Oliver et Pharr permet de calculer un module réduit £* et un rayon de contact a a
partir d’un triplet d’observables {P;S;¢}, dans le cas d’un systéme homogéne. Utiliser
la méthode d’Oliver sur un systéme revétu revient donc a traiter chaque triplet {P; S;d}
comme issu d’un essai d’indentation sur un systéme homogéne de module réduit E7,.
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Définissons alors le systéme équivalent homogéne comme étant le systéme de méme
raideur de contact S nécessitant I’application de la méme force P pour atteindre la méme
pénétration & que le substrat revétu étudié. La figure 4.1 met en paralléle un systéme
revétu en cours d’indentation et le systéme équivalent homogéne associé. Il est évident
que le systéme équivalent homogéne est a priori différent pour chaque triplet {P, S, 5}!.

F1G. 4.1 — Représentation schématique d’un systéme revétu en cours d’indentation (a) et
du systéme équivalent homogéne (b) associé a cette étape du chargement. On ne dispose
a priori d’aucune information sur la relation entre le rayon a du contact et le rayon aj.n,
du systéme équivalent homogéne.

4.1.2 Le probléme du rayon de contact équivalent homogéne

Cette représentation souléve une question sur ’application de la méthode d’Oliver
et Pharr a l'indentation d’un systéme revétu. En effet, si la relation entre le module
équivalent E , le rayon de contact a et la raideur du contact est toujours valide?, on peut
s’interroger sur la validité de I’équation (1.14). Explicitons notre probléme : appliquer la
méthode d’Oliver et Pharr & un systéme revétu revient a étudier non pas le systéme réel
mais le systéme équivalent homogéne. Sous les hypothéses d’Oliver et Pharr, on peut donc
écrire :

P

he(@nom) = 6 — €5 (4.1)

ol Qpom est le rayon du contact du systéme équivalent homogéne.
Or, lorsque I’on applique la méthode d’Oliver et Pharr & un systéme revétu, on écrit :

P
he(a) =9 —e— (4.2)
S
!Tout du moins dans la zone de transition. En effet, il est assimilable au film massif (resp. au substrat
nu) 4 faible rayon de contact (resp. & fort rayon de contact).
2Essentiellement parce que cette relation ne traduit que la définition ad hoc de EZ,.
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ce qui revient implicitement & écrire? :

Ahom = @ (4.3)

On est en droit de s’interroger sur la validité de la relation (4.3), qui n’a aucune jus-
tification physique a priori. Dans les zones de réponse “film massif” et “substrat nu”, le
systéme revétu étant assimilable a un systéme homogene, cette relation semble raison-
nable. Cela est moins évident dans la zone de transition. Nous allons donc utiliser les
résultats de nos calculs pour déterminer la gamme de validité de la relation (4.3) dans le
cas élastique.

4.2 Détermination de la gamme de validité de la mé-
thode d’Oliver et Pharr lors de I'indentation d’un
substrat revétu

4.2.1 Définition de la pénétration réduite

Comme nous 'avons présenté au chapitre 2, notre programme de calcul utilise le
rapport a/t comme une entrée. Donc, pour tester la validité de la relation (4.3) dans le
cas élastique, on est amené a considérer un autre systéme équivalent homogéne que celui
introduit par la méthode d’Oliver et Pharr. Pour ce faire, supposons que nous disposons
d’un nanoindenteur capable de mesurer la force appliquée P, la raideur S du contact, le
rayon a du contact mais pas la pénétration 0. On introduit alors assez naturellement le
systéme homogéne équivalent ayant, sous la méme charge et & la méme raideur, le méme
rayon de contact. Ce systéme équivalent est représenté en figure 4.2.

De la méme facon que précédemment, on est alors amené & distinguer a priori la
pénétration réelle o et la pénétration homogéne équivalente dy,,,. On peut alors écrire :

P
Shom = he(a) + €5 (4.4)

Mais en appliquant brutalement la méthode d’Oliver et Pharr, on est amené & écrire :

5 = ha(a) + 8§ (4.5)

ce qui revient a supposer a priori que :
Ohom = 0 (4.6)

Le paramétre A, défini comme le rapport entre la pénétration réelle 6 et la pénétration
équivalente homogéne dy,,, pour le méme rayon de contact a, est un des paramétres de

3La fonction de surface h. est bijective.
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F1G. 4.2 — Représentation schématique d’un systéme revétu en cours d’indentation (a) et
du systéme équivalent homogéne (b) associé au triplet { P, S, a}. On n’a cette fois aucune
information a priori sur la relation entre la pénétration J et la pénétration dy,,, du systéme
équivalent homogéne.

sortie de notre programme (Cf. chapitre 2). C’est I’évolution de ce paramétre* en fonction
de différents contrastes de module E7,,/E%;,, et différents rapports a/t que nous allons
donc maintenant considérer.

4.2.2 Evolution de la pénétration réduite au cours de 'indenta-
tion

La figure 4.3 présente I’évolution de A en fonction du rapport a/t. La figure 4.3(a)
présente cette évolution dans le cas de systémes couches complaisantes sur substrats raides,
alors que la figure 4.3(b) présente le cas de films raides sur substrats complaisants. Dans
les deux cas, les lignes pointillées figurent la géométrie sphérique (échelle de droite), alors
que les traits pleins correspondent a la géométrie conique (échelle de gauche).

Les courbes (A;a/t) obtenues pour les deux géométries sont similaires pour un méme
systéme. En fait, on peut presque obtenir un jeu de courbes a partir de I’autre par le biais
de la fonction affine suivante :

Asphere — 1=k (Acone _ 1) (47)

ou ~ vaut environ 1.37. Dans la mesure oul ces courbes correspondent & la relation 0 —
a, elles sont & rapprocher de la relation h.(a) = § — eP/S de la méthode d’Oliver et
Pharr (voir §1.3). Dans le cas du solide homogéne, la forme de la relation est la méme
a un facteur géométrique prés < ; il semble donc raisonnable que 'identité de forme a un

4Trivialement, si 6 = 6pom, alors la relation biunivoque entre a et § est la méme pour le systéme réel
et pour le systéme équivalent homogéne. Donc, § = dpom < @ = Grom.-
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F1G. 4.3 — Evolution du rapport entre la pénétration 6 obtenue sur un substrat revétu par
une couche plus complaisante (resp. plus raide) et la pénétration homogéne équivalente
dnom (a) (resp. (b)). La courbe en pointillés (resp. en traits pleins) correspond & une
géométrie sphérique (resp. conique). Les marqueurs indiquent la valeur du rapport des
modules réduits. Les coefficients de Poisson des deux matériaux ont été pris égaux a 0.25.
Plus le contraste de module est important et plus la relation entre J et a s’écarte de
celle obtenue pour un systéme homogéne (caractérisée par 6/0pom = 1). En appliquant
I’équation (4.2), le rayon de contact est sous-estimé (resp. surestimé).

facteur géométrique prés soit conservée. Le facteur x de redimensionnement doit donc
étre considéré comme un facteur géométrique.
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FIG. 4.4 - Evolution comparée du module équivalent réduit adimensionné £, /E%,,,, (poin-
tillés) et de la pénétration réduite 0/, (trait plein et marqueurs) en fonction du rapport
a/t pour un systeme avec un contraste de module £7,,/E7;,, = 5. On peut diviser le char-
gement en 4 étapes détaillées figure 4.5 —dont seules les trois premiéres apparaissent ici.

Considérons nos résultats sous 'angle de la validité de la relation (4.6). Tant que
A ~ 1, (4.3) et (4.6) sont valides. Au contraire dés que A s’éloigne de la valeur 1, les deux
relations perdent leur validité.

La figure 4.3 montre que la relation ad hoc entre ¢ et Oy, (resp. entre a et ap,,,) devient
invalide pour un intervalle de valeurs de a/t intermédiaires. La largeur de cet intervalle,
ainsi que 'amplitude de 1’écart maximal au comportement homogéne, augmente avec le
désaccord de module entre le film et le substrat. Au contraire pour des valeurs trés faibles
ou trés élevées de a/t, on observe que le systéme équivalent représente bien le systéme
réel. On retrouve ainsi le fait qu’a trés faible rayon de contact (resp. a trés fort rayon de
contact) le comportement d’un susbstrat revétu est celui du film massif (resp. du substrat
nu). A mesure que leffet du substrat (resp. du film) devient négligeable, la nature du
contact sur substrat revétu se rapproche continument de celle d’'un contact sur matériau
massif 5.

5Ce résultat avait déja été introduit au chapitre 2 dans le cas des faibles valeurs de a (Cf. §2.3.1).
Lorsque le rayon de contact a tend vers 0, ’équation (2.14) peut alors se réécrire :

0(s) = E;l g(s) +%/Oag(r) (/Ooodk? <C(k:, (E),t) — E;l )cos(kr) cos(k:s)) dr

— 0

(4.8)
2

- *
Efilm

q(s)

Une relation similaire est obtenue en séparant (2.13) en un terme de contact sur le substrat nu et une
contribution du film qui tend vers 0 lorsque ¢ tend vers zéro.
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F1G. 4.5 — Représentation schématique des quatre phases d’un chargement non-plan (ici
sphérique) sur un substrat revétu par un film plus complaisant. Tant que le rayon du
contact reste petit devant ’épaisseur du film, le systéme revétu se comporte comme un
systéme homogéne (a) et est assimilable & son systéme homogéne équivalent. La relation
(4.2) est donc valide. Lorsque le rayon de contact commence a ne plus étre négligeable
devant I’épaisseur du film, la répartition des contributions relatives du film et du substrat
a la pénétration totale dans le systéme différe de celle qui aurait lieu dans le systéme ho-
mogene équivalent (b). En effet, le film accomode plus de déformation que n’en accomode
le méme volume du systéme homogéne équivalent. La relation entre le rayon de contact
a et la pénétration 0 n’est alors plus donnée par la relation (4.2), qui devient de plus en
plus invalide & mesure que le rayon de contact croit. Lorsque le rayon de contact devient
suffisamment élevé, le substrat commence & rattraper le retard accumulé sur le film en
terme de contribution relative a la déformation (c). La relation (4.2), bien que toujours
invalide, tend a I’étre de moins en moins. Lorsque le rayon de contact devient trés grand
devant I’épaisseur du film, alors le systéme revétu se comporte comme le substrat nu (d)
et est donc de nouveau assimilable & son systéme homogéne équivalent. La relation (4.2)
devient & nouveau valide.
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Intéressons-nous maintenant a I'interprétation physique de ce résultat. Dans le cas des
films plus complaisants que leur substrat, A < 1 signifie que la pénétration réelle est plus
faible que la pénétration observée sur le systéme homogéne équivalent pour le méme rayon
de contact a. Donc, si on raisonne & pénétration constante (Cf. figure 4.1), on aura un
rayon de contact réel plus grand que le rayon de contact du systéme homogéne équivalent.
Inversement, dans le cas des films plus rigides que leur substrat, A > 1 implique que le
rayon de contact sur le systéme réel est plus petit que celui obtenu sur le systéme homogéne
équivalent.

Considérons plus en détail le déroulement d’un chargement élastique sur un substrat
revétu. Placons-nous par exemple dans le cas d’un substrat revétu d’un film de module
réduit 5 fois plus faible, représenté figure 4.4. On peut alors séparer le chargement en
quatres étapes distinctes :

— Tant que le rayon de contact a reste petit devant 1’épaisseur ¢ du film, le com-
portement du systéme est celui du film massif (Figure 4.5(a)). Le module réduit
équivalent du systéme est alors celui du film (E7, = E7%;,,) et le systéme équivalent
homogéne se confond avec le systéme réel (§ = dpom)-

— Lorsque le rayon de contact devient suffisant pour que le champ de déformation in-
duit par 'indentation atteigne 'interface, le probléme de la répartition de la défor-
mation se pose. Comme les déformations peuvent étre accommodées par le substrat
et/ou le film, ce dernier, ici plus complaisant, accommode alors une part plus impor-
tante de la déformation totale que le méme volume du systéme équivalent homogéne
n’en accomode (Figure 4.5(b)). L’inhomogénéité des propriétés mécaniques du sub-
strat revétu se traduit donc ici par une différence entre le champ de déformation
dans le substrat revétu et celui dans le systéme homogéne équivalent®. Le résultat de
cette redistribution de la déformation, qui se trouve alors largement “confinée” dans
le film, est la perte de validité des relations (4.3) et (4.6). Cela aboutit & un phéno-
meéne de pile-up élastique dans le cas du substrat revétu d’un film plus complaisant’,
associé a une sous-évaluation du rayon de contact réel a abusivement assimilé & ao,
par le biais de (4.2) (6 < Onom €t le rapport décroit).

— Avec l'augmentation du chargement et donc de la zone élastiquement active, le
susbtrat commence & son tour & devoir accomoder des déformations importantes. Il
commence donc a rattraper, en terme de participation & la déformation totale, le
retard accumulé sur le film (Figure 4.5(c)). Cela induit une diminution progressive
de Décart entre le systéme réel et le systéme équivalent homogéne (§ < Opom et le
rapport croit).

— Enfin, une fois que le rayon de contact a est suffisamment important, le systéme
revétu se comporte comme le substrat nu. On retrouve alors un comportement de
matériau homogéne. La relation (4.3) redevient valide.

6C’est d’ailleurs cette modification que traduit le calcul perturbatif réalisé par Gao et coll. [24].
"Et inversement & un probléme de sink-in élastique dans le cas du substrat revétu par un film plus
raide.
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4.2.3 Conséquences sur l’'utilisation de la méthode d’Oliver et
Pharr

Ce résultat est lourd de conséquences sur l'application de la méthode d’Oliver et
Pharr® sur des substrats revétus. En effet, le paramétre-clé de cette méthode est le rayon
de la zone de contact, ainsi que le montre l'intérét porté aux problématiques du pile-
up [9, 10, 11, 14, 42]. La valeur du rayon de contact est le paramétre par lequel sont
redimensionnées la raideur S (pour obtenir le module équivalent) et la force P (pour
obtenir la dureté).

Dans la pratique, on utilise la nanoindentation pour évaluer les propriétés mécaniques
de revétements et de film minces. Dans le cas de revétements épais, il est possible d’accéder
a des rayons de contact a suffisamment faibles pour extraire directement ces propriétés de
la zone film massif. Dans ce cas, la méthode d’Oliver et Pharr se révéle valide. Cependant,
lorsqu’il s’agit d’évaluer les propriétés mécaniques de films d’épaisseur caractéristique de
I’ordre de la centaine de nanométres, il devient plus difficile d’accéder & la zone “film
massif”. On est alors amené a utiliser des modéles pour découpler les contributions relatives
du film et du substrat a la raideur mesurée du systéme. Tous les modéles existants réalisent
cette déconvolution a partir de ’évolution du module réduit équivalent E7, en fonction
du rapport a/t. L’erreur commise lors de l'utilisation systématique de I’équation (4.2) est
donc d’une double nature, illustrée par la figure 4.6 dans le cas d’un film cent fois plus
complaisant que le substrat® :

— Une erreur directe sur la valeur de £, évaluée a chaque point de mesure. Cette
erreur découle de I’équation (1.13) et est du méme ordre de grandeur que l’erreur
sur a. Elle est représentée par les marqueurs en sablier. La courbe marquée avec des
sabliers représente 1’évolution de la valeur du module réduit, en tenant compte de
I'erreur sur le rayon de contact, en fonction de la vraie valeur de a/t.

— Une erreur indirecte liée aux méthodes d’identification du module réduit du film
par des approches type loi de mélange. Ces modélisations du contact sont souvent
établies analytiquement pour des poingons plats [24], cas ol a est un paramétre
géométrique (et donc connu) indépendant de la pénétration. On utilise alors des
modéles pour ajuster la courbe E} (a/t) = f(a/t). L’erreur commise sur a se ré-
percute non seulement sur ’ordonnée de ce graphe — c’est ce que nous venons
d’appeler 'erreur directe — mais aussi sur son abscisse. La figure 4.6 présente
en marqueurs carrés l'erreur relative totale (directe + indirecte) commise sur le
module réduit équivalent. La courbe en traits pleins marquée de carrés représente
la courbe E (ahom/t) = f(@hom/t) qui est usuellement confondue avec la courbe
E},(a/t) = f(a/t) (figurée en traits pleins).

On constate donc que les méthodes du type Oliver et Pharr générent, lorsqu’elles sont
employées sur des systémes revétus, une erreur systématique sur la valeur du rayon de
contact liée & I'assimilation abusive du systéme réel a son systéme homogéne équivalent.
Cependant, au vu des résultats présentés en figure 4.3 et en considérant que d’autres

8Comme des autres méthodes de traitement [3] basées sur des équations établies pour des matériaux
homogeénes.
9Ce qui correspond & un systéme du type revétement polymére sur substrat de verre.
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F1G. 4.6 — Représentation des deux types d’erreur induites sur la détermination de la
courbe E} (a/t) = f(a/t) par la confusion entre le rayon de contact réel et le rayon de
contact du systéme équivalent homogeéne. Il s’agit ici de I'indentation d’un substrat (avec
Vsup = 0.2) revétu par un film 100 fois plus complaisant (avec un coefficient vy, = 0.4).
La courbe £ (a/t) = f(a/t) réelle est tracée en traits pleins. Une premiere erreur, dite
erreur directe, porte sur I}, (a/t) qui est évalué égal & 7, (anom/t). Cette erreur, du méme
ordre de grandeur que celle portant sur a, est figurée par les marqueurs en sabliers. La
courbe B (anom/t) = f(a/t) associée & cette erreur est figurée par le trait plein marqué
de sabliers. Une seconde erreur sur la courbe E7 (a/t) = f(a/t) est commise sur 1'axe des
abscisses en confondant a et ay,,,. L’erreur totale (directe+indirecte) est figurée par les
marqueurs carrés. La courbe 7 (ahom/t) = f(anom/t) est tracée ne trait plein et marquée
de carrés. Lorsque a/t devient supérieure & 0.3 (soit une valeur de a de 30 nm pour un
film de 100 nm d’épaisseur) l'erreur commise sur la courbe devient supérieure a 10 %.
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sources d’incertitude expérimentale sont inhérentes a un essai d’indentation, I’erreur sur
a n’est pas nécessairement cruciale.

Si on considére comme tolérable une incertitude de 10% sur la valeur du module réduit
équivalent, on peut considérer que la relation (4.2) est valide pour un contraste de modules
inférieur & un facteur 2 (i.e. 0.5 < £} /E7,, < 2). Les travaux de Mencik [23] ont montré
que sur cette zone le modeéle de Gao [24] était applicable. De plus, si le revétement est
suffisamment épais le module réduit du film peut étre obtenu directement & partir de la
zone film massif. On a vu que sur cette zone, la relation (4.2) était aussi valable.

Par contre, la caractérisation de films minces (d’épaisseur de I’ordre de 100 nm voire
moins) et ayant un fort désaccord de module avec leur substrat posera des problémes.
L’erreur provenant d’une assimilation abusive du systéme réel et du systéme équivalent
homogéne, une généralisation de ’équation (4.2) est donc nécessaire pour pouvoir appli-
quer de facon satisfaisante la méthode d’Oliver et Pharr (et ses équivalents) a de tels
systémes. En effet, si les effets de pile-up/sink-in de nature plastique peuvent étre évalués
en tenant compte du rayon de 'indent aprés décharge, cela est impossible pour ce qui est
du phénoméne que nous venons de décrire dans la mesure ot il est purement élastique et
donc réversible.

4.3 Généralisation de la relation pénétration/rayon de
contact au cas substrat revétu

Le probléme de définition du rayon de contact que nous venons de détecter demande
a étre résolu dans le cas de films avec un fort désaccord de module par rapport a leur
substrat. On a cependant vu au chapitre précédent que dans le cas des revétements plus
raides que le substrat, la zone de transition entre le régime film pur et substrat pur est
déplacée vers les faibles valeurs de a/t. Il sera donc assez difficile d’accéder a la zone
de transition (ou se posera le probléme de 1’évaluation de a) et ce d’autant plus que le
désaccord de module sera élevé. Au final, les systémes ol il serait le plus crucial de corriger
la méthode d’Oliver et Pharr sont ceux ou le probléme de correction ne se posera pas car
ils ne fourniront pas d’accés a la zone de transition. On se concentre donc dans la suite
sur les substrats revétus de films minces plus complaisants.

4.3.1 Approximation sur la raideur équivalente

Dans le cas de films trés complaisants par rapport a leur substrat, Bec et coll. [11]
ont proposé de considérer le substrat revétu comme un systéme de raideurs en série. Si
on pose Sy (resp. Spim) la raideur et 4,5 (resp. dfum) la contribution du substrat (resp.
du film) a la pénétration globale J, la contribution relative du film & la déformation du
systéme soumis & une force P est donnée par :

O fitm _ Ofim 1 P
(Osub + O fitm,) o Stitm 0

(4.9)
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Dans le cas ol Syim << Ssub, S =~ Spim, avec S la raideur équivalente du systéme
film /substrat. Cette approximation est valide dans le cas de films trés complaisants de-
vant leur substrat, pour des valeurs de a/t petites. Le rapport dy;,,/0 constituant une
évaluation de la non-homogénéité de la contribution des deux sous-systémes a la défor-
mation globale du systéme, il s’apparente & la pénétration adimensionnée A = §/5pom.
On se propose alors de rechercher une dépendance de A vis-a-vis du rapport P/S¢.

4.3.2 Méthode “Sans Intermédiaire Equivalent Homogéne”(SIEH)
- Application en géométrie conique

Dans 'optique d’une généralisation de 1’équation (2), nous recherchons une relation
telle que A = 1 pour un contact élastique homogeéne. Dés lors, cela revient & prendre!! :

b P/SH (4.10)
5hom B (P/Sé)|hom .
2P , . .
= 5 (dans le cas d’un contact élastique conique) (4.11)
Cette derniére équation se réécrit :
T a 562
Shom (@) = — == 4.12
hom () 2 tan w 2P ( )

Cette expression met clairement en évidence 'intérét de cette approche : d’une part
le terme de droite s’exprime en fonction des observables expérimentales, d’autre part le
terme de gauche est uniquement fonction du rayon a du contact et du demi-angle au
sommet w de I'indenteur. La relation est donc indépendante de I’épaisseur ¢ ainsi que des
propriétés élastiques du film.

Alors que ’approximation “raideurs en série” n’est a priori valable que pour des films
trés complaisants par rapport au substrat, il apparait que la relation (4.12) reste une
bonne approximation de I’évolution calculée de la pénétration réduite méme pour de
faible contrastes de modules. Elle reste méme trés satisfaisante pour des films dotés de
coefficients de Poisson élevés 12 (Voir figure 4.7). De plus, de facon générale, dans le cas de
films plus complaisants que le substrat, I’erreur relative commise sur le rayon de contact
en utilisant I’équation (4.12) est inférieure a celle commise en utilisant la méthode d’Oliver
et Pharr.

4.3.3 Limitations induites par la plasticité

Le principal probléme de I’approche que nous venons de présenter est qu’elle suppose
un comportement parfaitement élastique. Cela se révéle assez illusoire, en particulier dans

" On rappelle que dans le cas de la géométrie conique on a P/(S6) = 1/2

12Lorsque le coefficient de Poisson est élevé, le module de compressibilité du matériau devient com-
parable, voire plus élevé,que le module de cisaillement. Cela conduit le film & accomoder la déformation
préférentiellement en cisaillement, ce qui est assez peu compatible avec ’approximation “raideurs en série”.
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F1G. 4.7 — Evolution du rayon de contact évalué par la méthode d’Oliver et Pharr et la
méthode STEH rapportée au rayon de contact réel dans le cas d’un contact conique. Les
pointillés figurent la méthode d’Oliver et Pharr. Les traits pleins représentent la méthode
SIEH. Chaque couleur est associée & un contraste particulier des modules réduits. Le
coefficient de Poisson du substrat est fixé a 0.2. Le coeflicient de Poisson du film est égal a
0.2(a), 0.3(b), 0.4(c) ou 0.5(d). Le but de chaque approche est d’étre le plus proche possible
de la ligne noire en trait gras (amnehode = @). La méthode SIEH évalue globalement mieux
le rayon de contact que la méthode de Oliver et Pharr. Elle reste satisfaisante méme pour
des contrastes de module faibles et des coefficients de Poisson élevés.
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le cas de la géométrie conique ot la contribution plastique est loin d’étre négligeable.

Ainsi, dans le cas d’un matériau homogéne, le paramétre sans dimension 2P/S¢§ devrait
étre constant et égal & 1. La figure 4.8 fait apparaitre dans le cas de deux systémes
homogénes distincts (silice amorphe et verre silico-sodo-calcique) que le paramétre 2P/.S¢,
si il est raisonnablement constant (aux effets du défaut de pointe'® prés), est différent de
1. On observe que plus le matériau a un retour élastique élevé et plus la valeur de la
constante est proche de 1. Ceci est assez raisonnable étant donné qu’on se rapproche alors
des hypothéses du modéle.

-
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¥ %ngﬁwa . . .
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F1G. 4.8 — Evolution expérimentale du rapport 2P/S9 lors de l'indentation Berkovich
de silice amorphe (o), de verre sodocalcique (+) et d’un verre borosilicaté revétu d’un
film mésoporeux d’environ 300 nm avec un rapport E},;,/E%;,, ~ 5. Les deux matériaux
massifs ont des rapports qui varient peu alors que le rapport du systéme revétu pré-
sente une variation plus importante. Il passe notamment par un minimum. On retrouve

qualitativement les formes obtenues dans les calculs élastiques.

Dans le cas du systéme revétu, on observe que le rapport 2P/S¢ varie plus fortement.
Elle passe notamment par un minimum local pour des pénétrations proches de I’épaisseur
du film (ici 300 nm environ). On retrouve bien ’allure en cloche des courbes présentées
par la figure 4.7. Cependant, 14 encore, les valeurs numériques ne sont pas en accord avec
le cas élastique pur. Ce n’est 14 encore pas surprenant. En effet, si S reste raisonnablement
inchangé par I’ajout de plasticité, P et § sont eux différents. Au final, le rapport 2P/S9
est toujours inférieur a ce qu’il serait dans le cas purement élastique.

Cette approche reste donc en I’état assez limitée. Cependant, comme les trois systémes
semblent présenter les méme types de problémes (un rapport 2P/S¢ expérimental d’autant
plus inférieur au rapport théorique obtenu dans le cas d’'un systéme purement élastique que
le systéme est mou), on peut envisager de chercher a limiter 1’effet de la plasticité de fagon
empirique. En effet, on peut chercher a étudier, pour différents systémes massifs présentant
un comportement type sink-in en indentation, I’écart au cas théorique en fonction d’un

13Eux aussi négligés par notre approche
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paramétre quantifiant 'importance relative de la plasticité, comme par exemple le retour
élastique.

4.4 Approche numérique autocohérente

Puisque 1'on dispose d’un algorithme de calcul efficace, on peut envisager de 1'utiliser
pour résoudre de fagon autocohérente le probléme du contact élastique sur un substrat re-
vétu. Expérimentalement, on dispose de trois observables F.,,, Sexp, Oexp- Dans le cas d’un
systéme revétu, le probléme réside essentiellement dans la caractérisation du revétement,
le substrat étant toujours considéré comme connu. Si l’on considére alors l’algorithme de
calcul détaillé au chapitre 2, parmi tous les paramétres d’entrée, seuls trois sont donc
inconnus : le rapport a/t, le module réduit du film E7%;, et son coefficient de Poisson
Vfilm -

Le probléme a résoudre s’écrit donc, d’un point de vue formel :

Pexp = P[av E}kz’lma Vfilm]
Semp = 2CLE2q [CL, E;;z‘lmu Vfilm] (413)
56961? - 5[&, E}kz’lmv Vfilm]

On peut alors construire un algorithme de traitement autocohérent utilisant notre
algorithme de simulation du contact élastique pour tirer a la fois module et coefficient de
Poisson du systéme d’une indentation sphérique. Cette direction semble prometteuse et
reste a explorer.

4.5 Conclusion

En utilisant notre algorithme de calcul, nous avons montré que méme dans le cas idéal
d’un contact de nature purement élastique, la méthode d’Oliver et Pharr est invalide.
Etant basée sur des équations établies dans le cas d’un contact sur matériau massif,
elle ne peut rendre compte de 'inhomogénéité des contributions respectives du film et
du substrat a la déformation globale du systéme. De ce fait, dans le cas de systémes
revétus avec un contraste de module supérieur a 2, une erreur est commise sur le rayon
de contact qui, en raison de sa nature purement élastique, ne peut étre corrigée par
des mesures a posteriori comme cela se fait parfois pour le pile-up. Nous avons proposé
deux approches pour améliorer I’évaluation du rayon de la zone de contact dans le cas
de contacts élastiques. Leur emploi est en I’état limité par la présence de plasticité. La
poursuite de cette étude devra donc s’attacher & contourner cet obstacle.
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Chapitre 5

Résumé synthése de la partie contact
élastique revétu

Au cours de ce travail de thése, nous nous sommes intéressés a la modélisation du
contact élastique normal sur un substrat revétu.

Nous avons établi un modéle mi-analytique mi-numérique permettant une simulation
efficace du contact élastique sur un substrat revétu. Notre approche permet la prise en
compte de la raideur finie de I'indenteur et d’éventuelles forces de surface sans le moindre
surcoiit numérique. Elle peut aussi modéliser en paralléle toute forme d’indenteur axisy-
métrique, plan ou non-plan.

Nous avons ensuite utilisé cet algorithme pour modéliser le contact élastique sur un
substrat revétu. Nous avons ainsi montré que, sur I’évolution du module équivalent réduit
d’un systéme revétu, la position de la zone de transition était fortement dépendante du
contraste de module entre le film et le substrat. Ainsi, plus le film est rigide par rapport
au substrat et plus la transition entre le régime film et le régime substrat se produit & un
faible rayon de contact, & épaisseur du film donnée. Ce résultat montre a quel point la
régle des 10 % peut étre invalide dans le cas de films plus rigides que leur substrat. Nous
avons proposé un modéle permettant un ajustement des courbes de module équivalent
réduit sur une large gamme de contrastes de module. Ce modéle consiste simplement en
une translation du modéle de Gao de fagcon a prendre en compte la dépendance de la
position de la zone de transition en fonction du contraste de module.

Nos simulations ont aussi montré I'influence du coefficient de Poisson du film sur le
module équivalent réduit du systéme. Celle-ci ne se fait sentir que dans deux cas de figures.
Si le contraste de module entre film et substrat est faible, un désaccord de coefficient de
Poisson peut amener le module équivalent réduit a étre supérieur (resp. inférieur) au
module réduit du matériau le plus raide (resp. le plus complaisant). Si le film est trés
complaisant devant son substrat et trés peu compressible, la zone de transition entre
le régime “film massif” et le régime “substrat nu” peut étre trés petite. L’utilisation de
modéles du module équivalent réduit ne tenant pas compte du coefficient de Poisson du
film peut conduire a interpréter I’augmentation brusque de raideur de contact d’un verre
revétu d’un polymére comme étant due & une forte augmentation des propriétés élastiques
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du film.

Nos simulations ont aussi mis en évidence une erreur systématique lors de I'utilisation
de la méthode d’Oliver et Pharr pour analyser les données obtenues par nanoindentation
sur un substrat revétu. Cette méthode, comme toute autre méthode d’analyse des données
de nanoindentation basée sur des équations modélisant un contact sur matériau massif,
introduit une sous-évaluation (resp. une surévaluation) de la valeur du rayon de contact
lorsque le film est plus complaisant (resp. rigide) que le substrat. Nous avons montré dans
le cas d’un contact conique élastique que le suivi du nombre adimensionné 2P/S¢ (ou P est
la force appliquée, 0 la pénétration et S la raideur du contact) permettait une évaluation
plus fiable du rayon de contact. La plasticité limite cependant 1'utilisation pratique de
cette approche.
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Deuxiéme partie

Plasticité des verres silicatés —
Caractérisation et modélisation
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Chapitre 6

(Généralités sur le comportement
mécanique des verres silicatés

Dans ce chapitre, nous introduisons le comportement plastique des verres silicatés,
plus particuliérement de la silice amorphe, que nous choisissons comme matériau modéle
dans la suite de cette étude. Nous réalisons une synthése des données bibliographiques
existantes sur ce comportement.

Aprés quelques éléments sur les critéres de plasticité, nous présentons les travaux déja
existants sur la modélisation mécanique du comportement plastique des verres.

Enfin, aprés quelques rappels sur la diffusion Raman et la structure des verres d’oxydes,
nous montrons que la microspectroscopie Raman constitue un outil adapté a la caracté-
risation de la déformation plastique dans la silice amorphe.

6.1 Comportement élastoplastique des verres silicatés :
un probléme d’échelle

On sépare généralement les matériaux en deux classes en fonction de leur réponse a
une sollicitation mécanique en traction simple :

— Les matériaux ductiles, qui sont caractérisés par la présence d’un comportement
élastoplastique avant la rupture (voir figure 6.1(a)). Les matériaux métalliques sont
un bon exemple de matériaux ductiles.

— Les matériaux fragiles, qui sont caractérisés par I’absence de déformation irréversible
avant la rupture (voir figure 6.1(b)). Les verres silicatés sont en général considérés
comme les matériaux fragiles par excellence.

Les verres n’exhibant pas de déformations irréversibles avant rupture lors d’un essai de
traction simple, I’expression “plasticité des verres silicatés” semble paradoxale. Cela est di
au fait que cette séparation entre matériaux ductiles et matériaux fragiles est arbitraire.
Elle dépend en effet de I’échelle caractéristique de la sollicitation mécanique appliquée
au matériau [43]. Considérons une sollicitation mécanique de dimension caractéristique a
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F1G. 6.1 — Comparaison entre les courbes de traction simple obtenues pour un matériau
ductile (a) et pour un matériau fragile (b).

(par exemple, une indentation réalisée avec un rayon de contact a). Si on note E, I’énergie
dissipée plastiquement et F ’énergie dissipée par fissuration, sous cette sollicitation, on

f ) s
aura :

{ By oc Ha? (6.1)

E; o G.a®

ou H est la densité volumique d’énergie dissipée dans le matériau plastifié (grossiérement
assimilable & la dureté du matériau [44]) et G. la densité surfacique d’énergie nécessaire a
la création d’un incrément de surface lors de la fissuration [45, 46].

On peut alors définir une taille caractéristique a* o< G./H telle que E,(a*) = E¢(a*).
Alors, si la taille caractéristique a de la sollicitation mécanique appliquée a un systéme
est supérieure & a*, E,(a) > Ef(a), donc la fissuration nécessite moins d’énergie que la
dissipation plastique pour étre activée. Le matériau adopte alors un comportement fragile.
Au contraire, si a est inférieure & a*, il exhibe un comportement ductile . On retrouve ainsi
une dimension caractéristique proche la définition de la fragilité B de Lawn et Marshall
[47]. Celle-ci est définie comme le rapport de la dureté H & la tenacité K§ — facteur
d’intensité de contrainte minimal provoquant une fissure [48]. Comme K§ = E*G,, on a
a* o< H/(EB?). On retrouve bien I'idée que plus un matériau est fragile (i.e. plus B est
grand) et plus la taille en-deca de laquelle le matériau est ductile est petite. Ainsi, & une
échelle de 1'ordre de quelques microns, les verres ont un comportement élastoplastique.
La figure 6.2 illustre ce comportement en présentant un indent “coin-cube” obtenu sur un
échantillon de silice amorphe IDD (Saint-Gobain Quartz) aprés une pénétration maximale
de 1 pm.

!Une application dans le cas de la silice améne & une valeur de a* de 'ordre du nanométre, alors
que 'on peut obtenir des déformations plastiques & des échelles plus importantes, jusqu’a la dizaine de
micron. D’autres phénoménes interviennent dont cette approche simple ne rend pas compte.

Ao (a) Ao (b)
I I
I I I
I | I
I I I
I I I
I | I
! I o | o
Elastique Elastoplastique Rupture Elastique =~ Rupture
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F1G. 6.2 — Image AFM d’un indent “coin-cube” de 1 ym de profondeur effectué sur un
échantillon de silice amorphe. La présence d’'une importante déformation élastoplastique
caractérise un comportement ductile du matériau.

6.2 Reésultats expérimentaux sur le comportement élas-
toplastique des verres

Dans cette partie, nous présentons une synthése des résultats expérimentaux les plus
importants sur le comportement élastoplastique des verres silicatés. Notre objectif est
de souligner les points qui nous permettrons ultérieurement de proposer une modélisa-
tion mécanique du phénoméne. Nous nous concentrons plus particuliérement sur la silice
amorphe, qui nous servira, dans les chapitres suivants, de systéme modéle.

6.2.1 Les verres silicatés : des matériaux “anormaux”’

En raison de la nature fragile des verres silicatés, leur fracture [45, 46, 49, 50| a toujours
fait I’objet de plus de travaux que leur comportement élastoplastique. Si ce comportement,
mis en évidence par Taylor [51] en 1949, a été moins étudié, c’est qu’il n’est pas possible
d’utiliser sur les verres les méthodes classiques de caractérisation mécanique (traction
simple, flexion...). Ce probléme est d’autant plus limitant que le comportement plastique
des verres est assez différent de celui des matériaux cristallins.

Dans les matériaux cristallins, la déformation plastique observée macroscopiquement
résulte de la mise en mouvement de dislocations? au sein du réseau cristallin (Cf. figure 6.3)
[52]. Ce phénoméne est & l'origine des deux caractéristiques principales de 1’écoulement
plastique dans les matériaux cristallins :

— La contrainte-seuil pour obtenir une déformation plastique est une contrainte-seuil

de mise en mouvement des dislocations. Seule la partie déviatorique (cisaillement)

20n appelle dislocation des défauts cristallographiques “ponctuels” concentrés le long d’une ligne de
grande extension en comparaison de la taille des défauts —laquelle est de quelques distances interato-
miques.
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de la contrainte rentre en ligne de compte.
— La propagation des dislocations laisse le réseau cristallin globalement inchangé.
L’écoulement plastique dans les cristaux est donc & volume constant.

%‘T %T %T
T&— T €— T—
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F1G. 6.3 — Représentation schématique du phénoméne de glissement d’une dislocation
coin. Ce phénoméne microscopique est a l’origine des déformations plastiques a 1’échelle
macroscopique.

Or les verres sont des amorphes. Ils sont désordonnés a longue distance [53|, ce qui
interdit I'existence des dislocations comme dans les matériaux cristallins. La conséquence
directe de cet état de fait est qu’il n’existe plus de raison physique pour que 1’écoulement
plastique d’un verre soit indépendant de la pression hydrostatique appliquée [54] et a
volume constant [55].

De plus, a cause de leur procédé de fabrication, les verres sont thermodynamiquement
des liquides figés. Une conséquence immédiate de cette nature est que leur densité est
moindre que celle des cristaux de méme composition chimique (voir figure 6.4). Les verres
disposent donc d’un volume libre plus important que les cristaux. Leur écoulement plas-
tique est alors assez semblables qualitativement & celui des matériaux poreux [56, 57] :
plus le volume libre est élevé et plus la déformation plastique est accomodée par la den-
sification du matériau [58]. Ce phénomeéne a été mis en évidence par mesure directe sur
les échantillons [59, 60| et par mesures indirectes utilisant I'indice de réfraction du verre
[55]. Cette accomodation par densification d’une partie de la déformation plastique subie
par les verres silicatés est a ’origine de la séparation des verres en deux catégories.

6.2.2 Verres normaux et verres anormaux

Selon leur comportement en indentation, on différencie les verres normaux des verres

anormaux :

— Les verres normaux présentent des modes de fissuration semblables & ceux obtenus
sur un métal® : des fissures médianes (voir figure 6.5(a)) et radiales (voir figure
6.5(b)). Cette similarité avec les matériaux cristallins est liée & la faible propension
de ces verre & densifier [61, 62]. Ils accomodent 1’essentiel de leur déformation par

3Ce qui justifie leur appellation, I’indentation ayant initialement été utilisée sur des métaux.
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F1G. 6.4 — Evolution du volume spécifique d’un matériau avec la température. La courbe
en trait plein montre cette évolution pour un liquide subissant une transition vitreuse : le
solide alors obtenu est un verre. La courbe en pointillés montre la méme évolution pour le
méme liquide subissant cette fois une transition liquide/solide : on obtient alors un cristal.
On observe que le cristal a toujours un volume spécifique plus faible (i.e. une densité plus
élevée) que le verre de méme composition.

le biais de cisaillement trés localisé, ce qui est indiqué par la présence des lignes de
glissements [62] (voir figure 6.6(a)).

— Lors de l'indentation des verres anormaux, apparaissent au contraire des fissures
dites en cone de Hertz (voir 6.5(c)). Ces derniéres n’apparaissent en microindentation
que pour des contacts de type sphére/plan®. C’est cette constatation qui amené
Hagan a associer ce phénoméne a la tendance naturelle de cette catégorie de verre
a densifier fortement [62, 63] : la forte densification ayant lieu sous la pointe revient
a émousser l'indenteur pointu, ce qui rend le champ de contraintes, hors de la zone
plastifiée, plus proche de celui obtenu lors d’une indentation sphérique. Ainsi, les
verres trés anormaux accomodent la majeure partie de leurs déformations par le
biais de densification [64, 65| (voir figure 6.6(b)).

On constate donc que les comportements mécaniques des verres silicatés sont & la fois
trés différents en apparence, mais trés proches dans le type de processus microscopiques
mis en jeu. La différence se fait essentiellement sur la proportion de la déformation qui
est accomodée par densification du matériau, qui est assez bien corrélée avec la densité du
verre considéré non-densifié : plus un verre est dense, plus son volume libre est faible [67]
et plus sa marge de densification est réduite [58|. Dés lors, si on cherche a caractériser de
fagon systématique le comportement élastoplastique des verres silicatés, il sera plus facile
de débuter avec un verre silicaté le plus anormal, c’est-a-dire le moins dense, possible afin
que les caractéristiques propres des comportements plastiques des verres (densification et
sensibilité de la limite d’élasticité a la pression hydrostatique) soient les plus marquées
possibles. C’est pour cela que nous allons maintenant nous concentrer sur le verre de

4D’ow son nom...
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(a)

FI1G. 6.5 — Représentation schématique [66] de différents types de fissures observées lors
de l'indentation de verres silicatés : fissures médianes (a), radiales (b) et en cone de Hertz

(c)-

glissement ey _(a) L et ( )

0081 1SKU  X1,780 18Pn WD44 3085 15KV K1,70@  10Pm WD39

F1G. 6.6 — Coupes de zones indentées pour deux verres différents : un verre normal (a) —
verre float silicosodocalcique — et un verre anormal (b) — silice amorphe.

silice qui présente le double intérét d’avoir la plus forte propension a la densification et la
composition chimique la plus simple de tous les verres silicatés.
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6.2.3 Caractérisation empirique et numérique de la densification
du verre de silice

La silice amorphe (de densité 2.2 g.cm™?) est le plus anormal des verres silicatés ayant
un intérét industriel. Le phénoméne de densification mécanique prend dans ce matériau
des proportions importantes.

La littérature contient de nombreuses études expérimentales du phénoméne de densi-
fication de la silice amorphe. Les premiéres mesures systématiques ont été effectuées avec
des chargements en pression et température par le biais de presses Belt® |59, 68, 69, 70, 71].
Ces travaux ont montré que, pour un méme niveau de pression appliquée, plus le cisaille-
ment est élevé, plus la densification est importante [59]. De méme, plus la température
a laquelle le chargement est appliqué est élevée®, plus la densification est importante
[59, 69, 70, 71]. La densification maximale rapportée par ces auteurs est de 20% [70].

A température ambiante, 'obtention d’échantillons macroscopiques de silice amorphe
densifiée mécaniquement de facon quasistatique se révéle impossible. L’étude de la silice
densifiée a température ambiante passe alors par I'indentation [51, 55, 58, 61, 62, 63,
64, 65, 72, 73, 74, 75, 76, 77| ou l'utilisation d’une cellule enclume-diamant [54, 78, 79,
80, 81]. Les résultats de ces expériences ont confirmé que ’addition de cisaillement au
chargement facilitait la densification [81]. L’usage de différentes spectroscopies (Raman
[54] ou Brillouin [78, 79, 82|) lors d’essais de chargement en enclume-diamant’ a mis
de plus en évidence que, sous un chargement purement hydrostatique, le phénoméne de
densification s’amorcait a une pression d’environ 9-10 GPa et qu’il saturait vers 20-25
GPa. La montée ultérieure a des pressions plus élevées n’induit plus la moindre hystérése
[79, 82].

Le probléme a aussi été étudié sous ’angle de la dynamique moléculaire. Tse et coll.
[83] ont présenté une modélisation du phénoméne de densification mécanique dans la si-
lice amorphe sous un chargement hydrostatique. Ils ont mis en évidence un phénomeéne de
saturation de la densification au-dela de 20 GPa de pression hydrostatique appliquée. Ce-
pendant leur chargement reste réversible jusqu’a des pressions de 15 GPa. Ces résultats,
quoique a considérer avec réserve en raison de la forte dépendance des résultats de MD vis
a vis du potentiel atomique choisi, rendent compte en ordre de grandeur des observations
expérimentales. Cependant, I'utilisation de la dynamique moléculaire reste assez limitée
en terme de volume matériel considéré et de gamme de chargements simulables. Elle est
donc plus & méme de répondre aux problématiques relatives a la détermination des phéno-
ménes physiques microscopiques présidant a cette déformation macroscopique. En effet,
les phénoménes microscopiques a 'origine de la densification sont encore obscurs. Une
théorie assez répandue consiste & considérer qu’il s’agit d’une transformation amorphe-
amorphe [84, 85, 86, 87|, une conformation basse densité se transformant progressivement
et de fagon localisée, sous 'effet de la pression, en une conformation haute densité. La

51l s’agit d’un systéme permettant un chargement haute pression haute température sur des échan-
tillons millimétriques. Le dispositif est décrit plus amplement au chapitre 9.

6Sous réserve qu’elle reste suffisamment basse pour qu’aucun phénoméne de recristallisation n’ait lieu.

1l s’agit d’un chargement purement hydrostatique. Le fonctionnement d’une CED est décrit plus en
détail au chapitre 7.
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“dé-densification” observée aprés recuit [59, 77| serait alors la transition inverse.

Comme nous nous intéressons ici essentiellement & la modélisation du comportement
mécanique de la silice amorphe pour des applications macroscopiques, nous adoptons une
approche utilisant le formalisme développé pour modéliser la plasticité en mécanique des
milieux continus.

6.3 Approche mécanique du probléme

Aprés quelques brefs rappels de mécanique des milieux continus, on formalise les ré-
sultats présentés précédemment sous la forme d’un critére de plasticité. On présente enfin
une analyse critique des travaux précédents portant sur cette modélisation.

6.3.1 Rappels sur la modélisation du comportement plastique des
matériaux

Dans le cadre de I'approximation des milieux continus, tout chargement appliqué a
un élément de matiére peut étre représenté par un tenseur d’ordre 2 et de dimension 3
appelé tenseur des contraintes®, traditionnellement noté o. Cependant tous les matériaux
ne réagissent pas de la méme maniére a4 un chargement semblable. Ainsi, comme on
I’a rappelé, on peut imposer un chargement hydrostatique élevé sur un métal sans le
plastifier, alors qu’un verre densifie irréversiblement sous le méme chargement. Il convient
alors de représenter le comportement d’un matériau par le biais d’un critére, dit critére
de plasticité, qui nous indiquera, pour un chargement donné, si le matériau subit une
déformation plastique ou s’il reste élastique.

Considérons le tenseur des contraintes. Il compte 9 composantes et il est symétrique.
Dans un repére orthonormal quelconque, il compte donc 6 composantes distinctes : 3
termes diagonaux et trois termes extra-diagonaux. Si on se place dans le repére des
contraintes principales®, on obtient un tenseur diagonal. Cela revient & dire que le tenseur
des contraintes peut étre décrit, si on fait abstraction de son orientation, par seulement
trois paramétres. Parmi ces trois parameétres, on choisit la trace du tenseur. D’une part,
c’est un invariant tensoriel'® et, d’autre part, il correspond a I'objet physique qu’est la
composante hydrostatique du chargement ''. Les deux autres composantes correspondent
a la composante en cisaillement'? du chargement. On définit alors une norme pour rame-
ner ces deux paramétres a un scalaire, comme c’est le cas pour la pression hydrostatique.
Les deux normes les plus employées sont la norme de Tresca, définie comme le maximum

8Cela correspond & une matrice carrée d’ordre 3.

9Cela revient & diagonaliser la matrice 3x3 et & se placer dans le repére orthonormal associé & ses
vecteurs propres. Cette opération est toujours possible pour une matrice symétrique.

0Un invariant tensoriel est un opérateur qui & une matrice associe un scalaire qui est indépendant du
repére orthonormal dans lequel le tenseur est écrit.

"'En effet, la composante hydrostatique d’un chargement s’écrit p = —£7r(g).

120n appelle alors S la partie déviatorique du chargement définie par S = g — 37r(c)

I~
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Fi1Gg. 6.7 — Exemples de critére de plasticité. L’état de chargement du matériau d’un
volume arbitrairement petit peut étre décomposé en une pression hydrostatique p et un
cisaillement équivalent 7 (a). Dans le cas d’'un matériau cristallin, on utilise souvent le
critére de von Mises (b). Il est cependant inadapté pour décrire la densification des verres
sous un chargement purement hydrostatique. Un critére prenant en compte le couplage
pression/cisaillement est nécessaire pour décrire correctement le comportement plastique
des verres silicatés (c).
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de cisaillement, et la norme de von Mises, J(g), qui est en fait le second invariant tenso-
riel'®. Si on note 7 le scalaire représentant le cisaillement, alors on peut associer a tout
chargement un couple (p;7).

Considérons maintenant le plan p—7. A tout état de chargement d’un volume de ma-
tiére arbitrairement petit correspondra un et un seul point du plan (p;7). On définit alors
le critére de plasticité comme le lieu de tous les états de chargement du matériau induisant
une déformation plastique. Dans le cas d’un matériau élastoplastique!® on sépare alors le
plan (p;7), et donc les états de chargement du systéme, en deux parties : les états de
chargement élastiques a l'intérieur de la surface et les états de chargement interdits a I’ex-
térieur. Sile point de fonctionnement du systéme (i.e. son état courant de chargement) est
situé en-deca de la surface critique, alors les contraintes subies par le systéme n’induisent
pas d’écoulement plastique : le systéme a un comportement élastique, décrit par la loi de
Hooke (Eq. (1.1)). Dans le cadre de la description élastoplastique que nous avons choisi
d’utiliser dans la suite, les états de chargement situés a I'extérieur de la surface critique
ne peuvent étre atteints'® par le systéme.

[llustrons briévement le formalisme associé. Dans le cas des cristaux, on sait que la
plasticité s’active lorsque le cisaillement appliqué au matériau devient suffisamment élevé
pour mettre en mouvement les dislocations. On peut écrire formellement cette condition
comme suit [88] :

fe) = J(@) ~ 7. =0 (6.2

ou J(o) est I'invariant de von Mises, qui décrit I'intensité du cisaillement, et 7, le cisaillement-
seuil induisant la plasticité. Dans le plan (p;7), on peut représenter cette condition comme
la surface d’équation f(g) = 0, c’est & dire par une droite horizontale d’ordonnée & 1’ori-
gine 7. (Voir figure 6.7(b)). Ainsi, si f(c) < 0, alors J(g) < 7, et le systéme est élastique;
lorsque f(co) = 0, lintensité J(o) du cisaillement, dans le matériau atteint sa valeur cri-
tique 7., autorisant le matériau a s’écouler plastiquement.

Si le critére de plasticité décrit 1’état de chargement nécessaire pour générer un écou-
lement plastique au sein du matériau, il ne fournit aucune information a priori sur la
direction de cet écoulement. C’est a cette fin qu’on introduit, de fagcon générale, un po-
tentiel g(o) tel que :

0
ds" = dAP% — Py (6.3)

ot d\' est appelé multiplicateur plastique et sa valeur, positive ou nulle, est imposée par
I’énergie plastique dissipée.

Sous I’hypothése que le matériau considéré est standard!®, on suppose que la direction

130n définit J (o) par la relation J(g) = /35 : S. C’est un invariant tensoriel, il ne dépend donc pas

du repére dans lequel on écrit le tenseur g.

14Un matériau élastoplastique peut expérimenter des déformations réversibles et irréversibles, mais
toutes sont instantannéement obtenues lors de ’application d’une contrainte. Lorsque le temps commence
a rentrer en ligne de compte, on parle de comportement viscoélastique ou viscoplastique.

15Par contre ces états de chargement peuvent étre atteints par le systéme si le matériau considéré a un
comportement, viscoplastique.

16Un matériau standard respecte le principe du travail plastique maximal ou principe de Hill. Ce dernier
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d’écoulement est normale & la surface du critére plastique!”. On peut alors traduire cette
hypothése en écrivant g(g) = f(g). On peut alors déduire la direction d’écoulement
plastique du matériau a partir du critére de plasticité. Celle-ci est normale a la surface
critique :
of (o
del’ = d)\Pﬁ =d\'n (6.4)
= 82 =
Dans le cas du critére de von Mises en plasticité associée, n est paralléle & 'axe 7, donc
la déformation plastique est un cisaillement pur.

On observe enfin que la plupart des matériaux voient leur limite d’élasticité évoluer
a mesure que leur niveau de déformation plastique augmente. On appelle ce phénomeéne
I’écrouissage. Il s’écrit formellement en ajoutant une dépendance du critére plastique
envers un ou plusieurs paramétres d’état du systéme. On utilise souvent la déformation
plastique équivalente subie par le matériau'®, £P. L’écrouissage se traduit graphiquement
par un déplacement (on parle alors d’écrouissage cinématique) ou une expansion (on parle
alors d’écrouissage isotrope) de la surface critique dans le plan p—r.

6.3.2 A la recherche d’un critére de plasticité pour les verres
silicatés

(a) Détermination du cadre d’un critére de plasticité pour la silice amorphe

Considérons maintenant les résultats empiriques obtenus sur la silice amorphe dans
I'optique de déterminer la forme de son critére de plasticité. Les principales caractéris-
tiques a considérer sont les suivantes :

1. La silice amorphe densifie irréversiblement sous un chargement hydrostatique d’en-
viron 10 GPa.

2. L’ajout de cisaillement & un niveau de pression hydrostatique donné amplifie le
phénoméne de densification.

3. Le phénoméne de densification de la silice amorphe sature lorsque la densité de
I’échantillon s’est accrue d’environ 20%.

De plus, en 'absence d’information expérimentale sur le potentiel plastique g(o), on
est naturellement amené a supposer, au moins dans un premier temps, que la plasticité
de la silice amorphe est associée. Pour rendre compte de 1., il faut que le critére plastique
choisi ait un point d’intersection avec 1’axe des pressions au voisinage de p=10 GPa. De
plus, sous un chargement purement hydrostatique, la déformation plastique ne peut étre
que volumétrique. Comme 1’hypothése d’'un comportement plastique associé impose (6.4),
la tangente a la surface critique au point d’intersection avec I’axe des pressions doit étre

énonce que l'état de contrainte qui provoque un écoulement plastique est celui qui y développe le plus
important travail plastique.
7Cela revient & supposer Vg = V f

e
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verticale dans le plan p—r7. Ainsi la direction d’écoulement est bien horizontale, traduisant
une déformation purement volumétrique sous un chargement hydrostatique.

2. impose que le critére soit dépendant de p et de 7 avec des dérivées partielles par
rapport & p et & 7 de mémes signes. Ainsi, en partant d’une situation élastique donnée,
on pourra atteindre la surface critique soit en ajoutant du cisaillement, soit en ajoutant
de la pression hydrostatique.

Enfin, la densification n’excédant pas 20%, il faut, une fois cette valeur atteinte, que
le critére de plasticité évolue pour devenir un critére associé sans densification (type von
Mises) ou bien que la plasticité cesse d’étre associée '°.

Donc, on peut résumer les conditions portant sur f(o) comme suit :

( flg) =op,7) =Y

¢ 9¢

(6.5)
f(p=10GPa; J(g) =0) ~0

L Tr(eh) <02

On trouve dans la littérature deux approches successives visant a résoudre ce probléme.
Le forme du critére plastique est essentiellement la méme. La différence principale provient
de la modélisation de I’évolution de ce critére plastique et des méthodes expérimentales
utilisées pour ajuster les paramétres du modele.

(b) Le modéle de Imaoka et Yasui

La premiére proposition de critére de plasticité pour la silice amorphe est due & Imaoka
et Yasui |73, 74|. Pour prendre en compte l'influence de la pression hydrostatique sur la
contrainte limite d’écoulement en cisaillement, ils ont proposé le critére plastique suivant :

fo)=~3aTri@)+ (1+50) U2 - V) (6.6

ou ae[—2/3;0] est appelé facteur de densification et Y est la limite d’élasticité donnée
par le critére de von Mises (Cf. (6.2)). Lorsque « est égal a 0, le critére f(g) devient le
critére de von Mises. Au contraire, lorsque «« = —2/3, on obtient un critére de plasti-
cité totalement indépendant de la composante cisaillement du chargement : la valeur du
paramétre o permet de rendre compte de la nature plus ou moins anormale du verre.
Ce critére permet de rendre compte de la densification du matériau sous un chargement
purement hydrostatique (1.) et du fait que le cisaillement facilite la densification (2.).
Le comportement des verres silicatés est de plus supposé élastoplastique avec écrouissage
isotrope (décrit par un module d’écrouissage, H’, constant).

19Rappelons ici qu’aucune raison physique n’impose que le matériau soit standard. Donc, ’hypothése
de normalité de la plasticité de la silice amorphe n’est rien de plus qu’une hypothése de départ.
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Les cinq paramétres du comportement modélisé sont obtenus comme suit :

— le module de Young FE, le coefficient de Poisson v sont tirés de mesures expérimen-
tales directes.

— H’, qui est supposé constant, est évalué a partir de mesures haute-pression haute-
température [68, 89]. On peut émettre quelques réserves sur l’exploitation qui est
faite de ces mesures. La premiére réside dans la faible information disponible sur la
géométrie du chargement appliqué. Celui-ci est considéré uniaxial par les auteurs
alors que ce n’est pas le cas?. La deuxiéme réserve porte sur la valeur constante du
module d’écrouissage H'. Une telle valeur ne peut pas rendre compte de I’existence
d’un phénoméne de saturation de la densification.

— «a et Y sont évalués par analyse inverse en comparant la dureté et la hauteur du pile-
up obtenus expérimentalement par indentation avec les résultats d’une simulation
par éléments finis.

Leurs résultats mettent en évidence que le facteur de densification o obtenu dans le
cas de verres normaux est bien plus faible que celui obtenu dans le cas de verre anor-
maux. Malheureusement, leurs résultat interdisent une contribution de la densification a
la déformation globale qui soit supérieure a 45%, ce qui semble assez peu compatible avec
les résultats de Kurkjian et coll. [64], qui attribuent ’essentiel de la déformation observée
dans la silice amorphe a la densification. Ces observations sont renforcées par des résul-
tats récents de Yoshida et coll. [77] qui ont observé, sur des échantillons de silice amorphe
indentée, une reprise de volume de 92 % aprés recuit. Cette reprise est interprétée comme
correspondant a la relaxation de la densification [59], signifiant que la densification contri-
buerait pour 92 % a la déformation plastique de la silice amorphe en indentation. Au bilan
I’approche par analyse inverse proposée par Imaoka et Yasui est trés intéressante, mais
leurs résultats semblent sous-estimer la part prise par le mécanisme de densification dans
la déformation plastique des verres silicatés.

Le modéle de Lambropoulos

Pour essayer de remédier a ce probléme, qui se pose notamment dans le cas de la
silice amorphe, Lambropoulos et coll. [90] ont mené une étude similaire?'. Tls proposent
de réécrire (6.6) comme suit :

1
flg) = —5Tr(g) + (7 — 00 (6.7)
ou 7, = @/%é S, ¢ > 0 et og correspondent respectivement au o et au Y de Imaoka
et Yasui. On retrouve I'idée que la contrainte seuil est une combinaison linéaire de la
pression hydrostatique et du cisaillement appliqué. Dans cette premiére étude, Lambro-
poulos et coll. supposent un comportement élastoplastique avec un écrouissage constant

20La technique presse Belt est détaillée au chapitre 9. Le point important ici est que 1’échantillon est
placé dans un cylindre censé assurer une distribution de pression plus homogéne que dans un simple essai
uniaxial.

21 Nous prenons ici la liberté d’appeler ce modéle “modéle de Lambropoulos” car il a été élaboré au sein
d’une équipe de I’Université de Rochester animée par Lambropoulos [90, 91, 92, 93, 94, 95]
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(comme Imaoka et Yasui). Cependant, les paramétres du critére sont évalués sur la base
d’expériences dans lesquelles la géométrie de chargement est un peu mieux connue. Les
résultats obtenus servent a interpréter qualitativement les résultats d’une expérience de
polissage sur un échantillon de silice amorphe.

Afin d’affiner 'ajustement des paramétres expérimentaux et d’obtenir un modéle plus
quantitatif, Shorey et coll. [91] puis Xin et Lambropoulos [92] adoptent une approche
en analyse inverse en utilisant comme critére-test la courbe de charge/décharge obtenue
lors de la nanoindentation d’un échantillon de silice amorphe. Le critére considéré est une
réécriture de (6.7) :

flo) = —%Tr(g) +(1-a)r—Y (6.8)

ou «e[0; 1] et Y jouent un role équivalent & ceux des paramétres du méme nom dans le
modéle de Imaoka et Yasui, sans avoir bien évidemment les mémes valeurs numériques. Le
modéle pris en compte semble cette fois plastique parfait?? et associé. Les résultats de leurs
simulations permettant cependant de rendre compte de la saturation de la densification,
nous supposons que I’écoulement plastique devient dissocié au moins aprés une certaine
valeur de densification??.

Dans le cadre de ce modéle et de cette approche, Xin et Lambropoulos [92] proposent
les valeurs suivantes : « = 0.6 et Y = 5.43 GPa. La simulation par éléments finis d’une
nanoindentation de 500 nm sur un matériau décrit par (6.8) avec les ajustements proposés
leur permet de fournir une carte de la densité au sein de la zone indentée présentée en
figure 6.8. On observe que celle-ci est densifiée de facon homogeéne & 20%.

(d) Nécessité d’une information expérimentale locale

Ces deux approches du probléme soulévent une question relative a la source d’infor-
mation expérimentale utilisée pour valider les paramétres de la loi de comportement :
quelle est la généralité d’une loi de comportement identifiée & partir d’une simple courbe
d’indentation ou d’un profil d’indent, alors que I’indentation induit un chargement par
nature inhomogeéne ?

En effet, une approche en analyse inverse requiert des données expérimentales résolues
spatialement. Or, la pénétration et la force appliquée ne fournissent pas une information
résolue spatialement ; elles ne sont en fait que la manifestation d’effets locaux cumulés.
Ainsi la force appliquée est 'intégrale des contraintes locales appliquées sur la surface et la
pénétration est l'intégrale des déformations selon I’axe Oz". Dans le cas d’une sollicitation
homogéne, I'’homogénéité méme du chargement impose une relation biunivoque entre les
observables expérimentales intégrales et leurs équivalents locaux. Malheureusement, un

221,a disparition de I’écrouissage est ici motivée par la pauvreté relative des données expérimentales
permettant 1’évaluation de cet écrouissage.

23En effet, en utilisant le méme logiciel que Xin et Lambropoulos, ABAQUS, et en supposant un
matériau standard avec un critére plastique donné par (6.8), il nous a été impossible de rendre compte
de la saturation. Si on n’impose pas une limite supérieure de densification, la premiére couche d’éléments
finis accomode toute la déformation plastique jusqu’a ce que le niveau de déformation deviennent trop
élevé pour que ABAQUS continue 4 fonctionner...
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F1G. 6.8 — Cartographie simulée de la densité résiduelle aprés une nanoindentation de 500
nm sur un échantillon de silice amorphe. Ces résultats sont obtenus en utilisant le modéle
de Xin et Lambropoulos [92]. La zone plastifiée est densifiée de 20 % de fagon homogeéne.
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essai d’indentation est loin d’étre homogéne. L’information fournie par les observables
intégrales est convoluée par rapport a I'information que fourniraient les observables locales.
L’accord entre la simulation EF et une courbe d’indentation constitue donc une condition
nécessaire, mais non suffisante, a la validation d’un jeu de paramétres pour un modéle.
Il ne garantit en aucun cas que le modéle proposé rendra compte du comportement du
matériau dans des conditions de chargement différentes (rayure, polissage...).

Il serait donc trés intéressant de pouvoir appliquer I’approche de Xin et Lambropoulos
[92] avec des champs de déformation spatialement résolus. Puisque les simulations par EF
peuvent nous fournir une information simulée résolue spatialement, il nous reste a trouver
un moyen de mesurer de facon locale les déformations dans la silice amorphe au cours de sa
plastification. Les méthodes classiques de caractérisation mécanique des matériaux étant
inapplicables & cette échelle, il convient d’utiliser des méthodes alternatives. Grace a sa
résolution spatiale de 1’ordre du micron [96], la microspectroscopie Raman est parfaitement
adaptée pour étre I’'une d’entre elles.

6.4 Microspectroscopie Raman et silice amorphe den-
sifiée

Aprés quelques rappels sur les principes de la diffusion Raman et la structure des
verres d’oxydes simples, nous montrons que la microspectroscopie Raman constitue un
bon moyen d’acquérir une information expérimentale localement résolue sur les champs
de déformation résiduels consécutifs a une indentation dans la silice amorphe.

6.4.1 Rappels sur la spectroscopie Raman
(a) Approche classique

Soit un rayonnement électromagnétique £ = F,, cos(vt) en interaction avec un systéme
ne disposant que d’'un mode de vibration propre de fréquence vg tel que vg < v. Le
moment dipolaire électrique P induit par ce champ dans le systéme est exprimé par la
relation :

P=aF (6.9)

IS

ou « est le tenseur de polarisabilité du systéme considéré. Supposons que le mode de
vibration considéré du systéme induit une perturbation de la matrice de polarisabilité.
Le développement au premier ordre de «;; montre que le terme du premier ordre de
la perturbation est proportionnel a cos(vst). Le champ diffusé étant proportionnel au
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F1G. 6.9 — Représentation schématique de 'interprétation énergétique des diffusion Ray-
leigh (a), Raman Stokes (b) et anti-Stokes (c)

moment dipolaire induit du systéme, on obtient :

Diff. Rayleigh Diff. Raman anti — Stokes

A —_— 1 9 \
EBYT al’ Eycos(vt) + 5%‘1 E, cos ((V - VS)t> + §%|1 E, cos ((V + VS)t>

Diff. Ra&an Stokes
(6.10)

On retrouve alors dans ’expression du champ diffusé trois termes. Le premier corres-
pond & une diffusion élastique : c’est la diffusion Rayleigh. Les deux autres correspondent
a des diffusions inélastiques. C’est I'existence de ces diffusions inélastiques que 'on ap-
pelle effet Raman [97]. L’une correspond & un rayonnement de fréquence plus faible que le
champ incident : c’est la diffusion Raman Stokes. L’autre est associée & un champ diffusé
de fréquence supérieure a celle du champ incident : c’est ’effet Raman anti-Stokes.

(b) Interprétation énergétique

Si un photon incident a une fréquence trées élevée devant la fréquence propre du mode
de vibration considéré, il n’est pas possible que ce photon soit absorbé en permettant au
systéme d’effectuer une transition vers un état plus excité. Le systéme passe alors par un
état d’énergie virtuel duquel il doit immeédiatement relaxer.

Dans le cas de la diffusion Rayleigh (Figure 6.9(a)), le systéme, initialement au repos,
est excité dans un niveau d’énergie virtuel hy; et relaxe immédiatement en réémettant
un photon hr; dans une direction aléatoire. Dans le cas de la diffusion Raman Stokes




92 6. GENERALITES SUR LE COMPORTEMENT MECANIQUE DES VERRES SILICATES

(Figure 6.9(b)), excitation du niveau virtuel hy; se fait de la méme fagon que dans le cas
de la diffusion élastique, mais le systéme ne revient pas a son état fondamental et relaxe
vers un niveau excité d’énergie hug : la fréquence du photon diffusé h(v; — vg) est donc
inférieure & celle du photon incident. Dans le cas de la diffusion Raman anti-Stokes (Figure
6.9(c)), le systéme avec lequel interagit le photon incident est déja dans I’état excité hvg.
La transition se fait alors vers un niveau virtuel d’énergie h(v; + vg). La relaxation se
fait ensuite vers 1’état fondamental par I’émission d’un photon h(y; + vg) de fréquence
supérieure a celle du photon incident.

En pratique, ’analyse spectroscopique du rayonnement obtenu par diffusion Raman
nous permet d’accéder a certains modes propres de vibration du systéme étudié?*. L’intérét
de cette méthode de caractérisation réside dans la longueur d’onde des sources laser utili-
sées pour fournir le rayonnement incident, qui permet une résolution standard & 1’échelle
du micron-cube.

6.4.2 Rappels sur la structure des verres d’oxydes simples

Contrairement aux solides cristallins, les solides amorphes sont caractérisés par une
absence d’ordre a longue distance. Le modéle utilisé pour décrire les verres d’oxydes, et
notamment les verres silicatés, est le modéle du “réseau continu aléatoire”??. Il décrit les
verres d’oxydes comme constitué d’unités structurales élémentaires (dans le cas du verre
de silice, il s’agit d’un tétrahédre SiO,) chacune ordonnée de fagon a respecter les régles
cristallochimiques. Le désordre n’apparait alors qu’a plus grande distance du fait d’une
désorientation de ces unités structurales les unes par rapport aux autres. La figure 6.10
présente une illustration de ce principe. La figure 6.10(a) présente une structure cristalline
hexagonale plane. Le motif structural de ce cristal est représenté en figure 6.10(b). En
préservant cet élement structural et en autorisant un degré de liberté sur ’angle entre
deux élements, on obtient la structure amorphe présentée figure 6.10(c).

Une structure en “réseau continu aléatoire” est donc ordonnée a courte distance (a
I’échelle d’un élément structural isolé) mais désordonnée a longue distance (a ’échelle du
matériau). A moyenne distance, le matériau s’organise en cycles, appelés anneaux [98|.
On évalue la taille de ces anneaux en fonction du nombre d’éléments structuraux inclus.
La taille de chacun des anneaux présents dans la structure représentée figure 6.10(c)
est indiquée. Les structures cristallines tendent & n’avoir qu’un seul voire deux types
d’anneaux?®, reproduits a l'infini en raison du caractére périodique de leur structure.
Dans le cas de verres, la distribution statistique des populations d’anneaux est plus large.
Ainsi, des calculs de dynamique moléculaire portant sur la silice amorphe [99] ont montré
que des anneaux de petites tailles (3 ou 4 tétraédres) et de grandes tailles (plus de 9

24Tous les modes de vibrations ne sont pas actifs en Raman.

2511 est évident que depuis Zachariasen [53] en 1932, la description de la structure des verres a progresseé,
notamment par le biais de diverses techniques spectrométriques. Cette description cependant, analogue
au modéle de Bohr pour I'atome d’hydrogéne, nous permet de nous placer & un niveau de description
suffisant pour introduire et interpréter les bandes de vibrations du spectre Raman de la silice amorphe.

26 Ainsi, le quartz compte des anneaux & 6 et 8 tétraédres en proportion 2/3—1/3 alors que la cristo-
balite, autre forme cristalline de la silice, n’est composées que d’anneaux a 6 tétraédres [98].
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(b)

F1G. 6.10 — Tllustration schématique du modéle du “réseau continu aléatoire” dans le cas
d’un composé A;Bs. En n’autorisant qu’une liberté de rotation des élément structuraux
(b) les uns par rapport aux autres, on passe d’une structure hexagonale plane (a) a une
structure amorphe (c).

tétraédres) existaient, méme si les anneaux dont la taille est proche de 6 tétraédres sont
les plus probables (Voir figure 6.11). Par exemple, les anneaux a 3 tétraédres représentent
1% de la population des anneaux d’un verre de silice non-densifié. Enfin, des auteurs
ont montré que la densification de la silice amorphe s’accompagne naturellement d’une
évolution de la distribution de la population des anneaux |86, 100, 101].

6.4.3 Interprétation du spectre Raman de la silice amorphe
(a) Spectre de la silice non densifiée

Considérons maintenant le spectre Raman de la silice amorphe non-densifiée entre 200
et 1000 cm ™!, présenté en traits pleins sur la figure 6.12. Dans cette zone, on distingue 4
bandes :

— Entre 200 et 600 cm™!, on trouve une bande asymétrique dont le pic se situe &
environ 440 cm ™. Il s’agit de la bande principale. Elle est communément?” attribuée
a un mode de vibration du réseau vitreux associé a une élongation longitudinale des
angles Si-O-Si [98] (Voir figure 6.13(a)). Cette bande constitue un bon indicateur de
la distribution des angles Si-O-Si au sein de ’échantillon considéré [80].

— Vers 490 et 605 cm™!, on observe deux pics fins. Appelés pics de défaut D; et
D, & cause de leur origine longtemps inexpliquée, ils ont finalement été attribués
respectivement & des modes de vibrations propres des anneaux a 4 et 3 tétraédres
(voir figure 6.13(b)) [103].

— Entre 800 et 900 cm™! se trouve la bande dite bande 4 800 cm~!. Son attribution &
un ou plusieurs modes de vibrations reste encore controversée [104, 105, 106, 107].

27Un autre interprétation considére la bande principale, ou bande R, comme la résultante de modes de
vibrations propres des anneaux de taille supérieure & 5 tétraédres [102].
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F1G. 6.11 — Représentation de la distribution de la population des anneaux dans la silice
amorphe, sur la base de calculs de dynamique moléculaire réalisés par Jin et coll.[99).

Bande
Principal€]

Intensité [U.A.]
|
[
ST

L "y
(YY)
i) | | | [ 4

1000 800 600 400 200
Décalage Raman [cm']

F1G. 6.12 — Spectre Raman de la silice amorphe. Le spectre en traits pleins a été ob-
tenu avec un échantillon de densité 2.2 g.cm™3. Le spectre en pointillés correspond & un
échantillon de silice densifié mécaniquement.
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®) \

F1G. 6.13 — Représentation schématique des modes de vibrations associés aux bandes
obtenues dans le spectre Raman de la silice amorphe. La bande principale est associée a
une élongation symétrique de I'angle Si-O-Si (a), les pics de défaut D; et Dy & des modes
de respiration des anneaux a 3 et 4 tétraédres. On présente ici le cas de Dy (b).

(b) Effet de la densification sur le spectre de la silice amorphe

La figure 6.12 présente aussi en pointillés le spectre d’un échantillon de silice amorphe
trés densifié. On peut constater que 'augmentation de la densité a bien eu un effet sur le
spectre Raman de I’échantillon. Avec une densification croissante :

— La bande principale se décale vers les hautes fréquences, au point de se confondre
avec la bande D;. Ce décalage peut étre interprété en terme de frustration du mode
de vibration d’élongation symétrique des angles Si-O-Si associé a cette bande?®. En
effet, plus I’échantillon est dense, plus les angles Si-O-Si sont en moyenne fermés et
plus les fréquences associées a leur vibration sont élevées [108, 109].

— Les pics de défaut D, et D, se sont aussi décalés vers les hautes fréquences, la ré-
duction du volume libre dans I’échantillon induisant aussi une frustration des modes
de respiration de ces anneaux [103]|. De plus, on constate que leur intensité a crii
considérablement (particuliérement en ce qui concerne Dy) en comparaison de celle
des autres bandes. Ce phénoméne peut étre interprété comme une augmentation de
proportion des anneaux de petite taille au sein de la population des anneaux. Cette
interprétation est cohérente avec des résultats de dynamique moléculaire [100]. Elle
ne fait cependant pas 'unanimité. En fait, selon le potentiel utilisé dans les calculs
de dynamique moléculaire, on obtient soit une augmentation, soit une diminution
[85, 101] de la proportion des anneaux de petite taille.

— La bande a 800 cm™!, quant & elle, devient symétrique.

Il existe donc bien une corrélation qualitative entre la densification de la silice amorphe

et son spectre Raman. Restent a obtenir des corrélations plus quantitatives entre les

281 ’interprétation reste la méme dans le cas ot 1’on considére la bande principale comme une bande
enveloppe pour différents modes propres des anneaux [102]. Seule change en fait la nature des vibrations
mises en jeu.
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variations d’intensités et de position des bandes et la densité moyenne de la zone sondée.

6.4.4 Comment fabriquer une nanojauge de déplacement avec un
laser ?

(a) Choisir le bon marqueur spectroscopique

Les trois bandes décrites se modifiant au cours de la densification, quel type d’indica-
teur choisir ? On peut immédiatement éliminer la bande & 800 cm~!. Bien que présentant
I’avantage d’étre trés décorrélée des deux autres, I’absence d’une interprétation claire-
ment définie des modes auxquels elle correspond rend périlleuse son utilisation en tant
qu’indicateur de densité.

Considérons la bande principale. Sa position est extrémement sensible & la densité de
I’échantillon. Ainsi, elle est utilisée dans la littérature pour réaliser un suivi de la tem-
pérature fictive d’échantillons de silice amorphe [110, 111, 112|. Elle présente cependant
deux inconvénients. Tout d’abord, elle devient difficile & déconvoluer du pic D, lorsque la
densité commence a étre élevée [54, 60]. De plus, Michalske et coll. [113] ont montré que la
position de cette bande était trés sensible & un chargement élastique. Or, on observe tou-
jours au voisinage d’un indent un phénoméne de contraintes résiduelles élastiques [114],
induites par les déformations plastiques dans le matériau.

Restent les pics Dy et Ds. Leurs variations d’intensité sont clairement associées a4 une
modification structurale irréversible du matériau lors de sa densification. De plus, leurs
positions sont trés largement indépendantes de I'intensité des déformations élastiques. Ce
dernier point se réveéle intéressant notamment pour le pic Dy qui est assez décorrélé de la
bande principale [113].

(b) La sonde de Sugiura et coll.

Sugiura et coll. [60] ont proposé une corrélation entre la densification d’un échantillon
de silice amorphe et le déplacement du pic D, obtenu par spectroscopie Raman sur cet
échantillon. De leur travail, nous tirons la relation :

0.143 log,, (ﬁ) = logy (1) (6.11)
Po Y

ol vy (resp. po) et v (resp. p) sont respectivement la position du pic Dy (resp. la densité
de ’échantillon) avant et aprés densification. Cette mesure prend en compte les contribu-
tions plastiques et élastiques, mais & moins d’énormes contraintes résiduelles élastiques,
la contribution des contraintes résiduelles d’indentation doit étre négligeable.

2Un traitement rapide des résultats de Michalske permet de montrer qu’au premier ordre le décalage
du pic Dy d’un échantillon de silice amorphe est fonction de la variation du volume de 1’échantillon,
indifferemment du fait que cette densification soit plastique ou élastique. On peut se livrer & un calcul
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(c) Un indicateur plastique semi-qualitatif

Afin de vérifier cette derniére affirmation, nous nous proposons d’introduire un autre
indicateur de densité basé sur la proportion des anneaux. On a vu que la proportion
d’anneaux de petite taille était a priori croissante avec la densité, ce qui se traduisait par
une augmentation relative de ’'intensité des pics D, et Dy. Des études ont déja été menées
sur la corrélation entre densification et intensité relative sous ces pics [116]. Cependant,
les corrélations ayant été établies pour des niveaux de densification bien plus faibles que
ceux que nous atteignons ici, elles ne sont pas utilisables. On peut cependant imiter cette
approche.

Dans le méme article ou ils proposent leur corrélation graphique, Sugiura et coll.
[60] présentent quelques spectres d’échantillons densifiés par choc dont la densité a pu
étre mesurée macroscopiquement. La figure 6.14 montre I’évolution du rapport entre la
hauteur du pic D et celle du pic D; en fonction de la densité de 1’échantillon, ainsi qu’une
corrélation linéaire. La corrélation obtenue est la suivante :

Ap H(D2)
— = —0.0616 + 0.3945 ———= 6.13
" H(DI) (613)

Insistons sur le point que, d’une part, cet ajustement est grossier et, d’autre part, le
rapport des hauteurs de pic ne constitue pas a proprement parler un rapport d’intensité
et donc de population®. Il s’agit simplement ici de fournir un indicateur semi-qualitatif et
indépendant & la fois des contraintes résiduelles et de I'indicateur de Sugiura et coll., afin
de contréler la cohérence des résultats fournis par le déplacement de D,. Le seul indicateur
de variation de population acceptable serait le rapport des aires sous les pics, ce qui se
révéle difficile & définir lorsque D, et la bande principale se confondent.

Nous disposons désormais d’un moyen de mesurer de facon locale une composante
du champ de déformation plastique de la silice amorphe. Utilisons-le pour obtenir les
informations qui nous manquent sur la forme des champs de déformation lors d’un essai

simple. En appliquant l’opérateur Tr() sur la loi de Hooke, on obtient :

E

Tr(g) (6.12)

Une application numérique simple dans le cas de la silice amorphe montre qu’une variation élastique du
volume du matériau de 1% nécessite un chargement élastique dont le terme hydrostatique aurait une
intensité de 350 MPa. En raison du caractére fragile du matériau, un tel niveau de contrainte serait inévi-
tablement relaxé par la propagation de fissures post-indentatoires. Les mesures de contraintes élastiques
résiduelles réalisées par Zeng et Rowcliffe [114] sur un verre silico-sodo-calcique au voisinage d’un indent
de 45 N n’atteignent pas cette intensité : les valeurs les plus élevées obtenues —certes a 200 ym d’un
indent de 60 um de demidiagonale— atteignent les 200 MPa pour la composante compressive et 35 MPa
pour la composante en tension, sachant qu’il existe en plus une surface libre. Comme les contraintes
résiduelles dans la silice amorphe sont bien plus faibles que dans les verres normaux [115], autant dire
que la contribution des contraintes résiduelles élastiques au déplacement du pic Do sont de ’ordre de la
perturbation dans le cas d’une indentation sur de la silice amorphe.

30D’autant plus que la relation entre intensité des pics de défaut et proportion des anneaux associés au
sein de la population totale des anneaux est loin d’&tre simplement linéaire [117].
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F1G. 6.14 — Evolution du rapport entre les hauteurs des pics Dy et Dy en fonction de la
densification subie par des échantillons de verre densifiés mécaniquement [60]. On propose
un ajustement linéaire. L’indicateur ainsi obtenu est seulement semi-quantitatif car le

rapport de hauteur n’est pas un rapport d’intensité des bandes et car I’ajustement n’est
fait que sur la gamme [0;12%)].

d’indentation et sur I’écrouissage de la silice amorphe.
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Chapitre 7

Caractérisation du comportement
plastique de la silice amorphe par
microspectroscopie Raman

Dans ce chapitre, nous utilisons la “jauge Raman” décrite au chapitre précédent pour
cartographier localement le champ de densité résiduel dans la silice amorphe apreés inden-
tation. En plus de cette caractérisation partielle du champ de déformation local dans le
matériau, nous montrons que cette jauge de déformation permet d’accéder a une partie
de 'information nécessaire pour caractériser le comportement en écrouissage de la silice
amorphe.

7.1 Cartographie des champs de densité résiduelle dans
un échantillon de silice amorphe indentée

Le travail de cartographie présenté dans la suite a été réalisé en collaboration avec
Valérie Martinez, Christine Martinet et Bernard Champagnon du Laboratoire de Physico-
Chimie des Matériaux Luminescents, CNRS/UCBL-I. Ces travaux ont fait ’objet d’une
publication [118].

7.1.1 Protocole expérimental

La réalisation de cette cartographie impose deux limitations contraires :

— d’une part, on cherche & obtenir un échantillon dont la taille permette de réaliser
une cartographie par microspectroscopie Raman. Il faut donc que la zone densifiée
étudiée ait une taille caractéristique d’au moins un ordre de grandeur supérieure
a la taille caractéristique du volume excité par microspectroscopie Raman. Cette
derniére dépend de la longueur d’onde du laser utilisé (par l'intermédiaire des di-
mensions du “beam-waist”). Elle est trop importante pour que I'on puisse réaliser
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une caractérisation résolue spatialement sur un nanoindent purement élastoplastique
(de taille caractéristique 1 pum). Il est cependant possible de réaliser une telle carac-
térisation sur des microindents. Sous réserve que les effets de la microfissuration! du
matériau sur le champ de déformation du matériau soient négligeables, les champs
de densité obtenus sur un microindent sont aussi riches en information que ceux qui
seraient obtenus sur un nanoindent exempt de toute fissuration.

— d’autre part, nous devons minimiser la fissuration, afin d’assurer I'intégrité physique
de notre échantillon.

Au final, la charge de 2 kg se révele le meilleur compromis pour un indenteur Vickers.
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F1G. 7.1 — Comparaison des courbes d’indentation obtenues sur un échantillon massif (trait
plein) de silice amorphe et sur une fissure préalablement obtenue par double torsion dans le
méme échantillon (pointillés). On observe que les courbes se superposent raisonnablement.
L’effet de la fissure au niveau de la réponse mécanique du systéme est donc négligeable.

(a) Préparation des échantillons

A partir de plaques de silice amorphe (Saint-Gobain Quartz, IDD), de dimensions
10x10x0.4 cm?, deux types d’échantillons ont été réalisés. Une premiére série d’indents
Vickers de 2 kgf a été réalisée en surface de ’échantillon. Ces indents nous ont fourni un
acces a des vues de dessus de la zone densifiée.

Une seconde série d’indents Vickers de 2 kg a été réalisée pour obtenir des vues de
coupe de la zone densifiée. Dans un premier temps, en utilisant une rayure faite en surface
de ’échantillon comme défaut d’amorcgage (Figure 7.2(a)), nous avons propagé une fissure
sous-critique dans nos plaques de silice amorphe en utilisant un dispositif de double-torsion
(Figure 7.2(b)). Puis, nous avons effectué une indentation Vickers de 2 kg sur ces fissures

ILa question de l'effet de la macrofissuration de 1’échantillon est clairement tranchée par la figure 7.1.
En effet, si 'effet de la fissuration macroscopique était important, on observerait sur 'une ou ’autre des
courbes d’indentation des paliers associés a la chute brutale de rigidité causée par la fissuration.
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(Figure 7.2(c)). Afin de minimiser les perturbations mécaniques dues a la présence de la
fissure, nous avons effectué un chargement symétrique, en positionnant une des diagonales
de la pyramide Vickers sur la fissure. Les courbes d’indentation obtenues pour des indents
faits sur le matériau massif et sur la fissure, présentées en figure 7.1, se superposent,
montrant ainsi que la présence de la fissure n’a pas perturbé de facon notable la réponse
du matériau a l'indentation. Enfin, la rupture de I’échantillon ainsi indenté est achevée
grace au dispositif de double-torsion. Ce procédé complexe se révéle nécessaire car il est
trés difficile, en raison des contraintes élastiques résiduelles, de faire propager une fissure
au travers d’'un indent.

(a) (b)

v Q
(© (@
B —H—

F1G. 7.2 — Description du protocole expérimental permettant I’obtention de coupes de
la zone indentée. En utilisant une rayure comme défaut d’amorcage (a), on fait croitre
en mode sous-critique une fissure dans 1’échantillon, avec ’aide d’un dispositif de double
torsion (b). On réalise une indentation symetrique sur cette fissure (c). Le propagation
de la fissure est ensuite achevée par double-torsion (d). On obtient ainsi deux coupes
symétriques de la zone indentée.

(b) Cartographie Raman de la zone densifiée

Nos cartes de densité ont été obtenues a I'aide d’un microspectroscope Raman RM1000
(Renishaw), incluant un laser Ar de longueur d’onde 514 nm et de puissance 30 mW.
L’objectif utilisé était un objectif x100. Le laser a été focalisé en surface. La plupart des
cartographies a été réalisée sans dispositif confocal. Une cartographie a été répétée avec
le dispositif confocal et a donné des résultats similaires & ceux obtenus précédemment?.
La zone étudiée en utilisant le dispositif confocal étant d’environ 2x2x2 pum?, I’accord
obtenu entre les vues de dessus et de coupe (voir plus loin) nous permettent d’évaluer les
volumes sondés & un maximum d’environ 2x2x5 pm3.

2La densification évaluée ayant globalement augmenté de 1 & 2% selon les lignes de niveau, la différence
n’est pas vraiment significative. Elle est en effet de I'ordre de I'incertitude de la mesure (évaluée & +1%).
On remarquera cependant que son sens est en accord avec la plus faible profondeur du volume sondé lors
de P’utilisation d’un dispositif confocal.
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Aprés avoir vérifié les symétries de la zone densifiée avec quelques séries de profils
[119], nous avons réalisé les cartographies de surface comme suit :

— Pour les cartes de vues de dessus des échantillons, nous avons cartographié un hui-
tiéme de la zone indentée pour trois indents. Pour chaque indent, nous avons collecté
12 spectres situés aux noeuds d’un maillage de 10 ym de pas. Ce maillage lache a été
choisi en raison du temps d’accumulation nécessaire pour obtenir un signal ayant un
rapport signal sur bruit satisfaisant (1500 s) et de la nécessité d’une refocalisation
du faisceau en surface manuelle a chaque point de mesure. La figure 7.3(a) présente
ce maillage.

— Pour les cartes de la vue de section, nous avons effectué des mesures en 42 points
espacés d’une distance de 5 um, comme présenté en figure 7.4(a). Des mesures
supplémentaires ont été réalisées sous la surface, de facon & obtenir des résultats a
comparer avec ceux obtenus sur les vues de dessus. Pour chaque spectre, le signal
Raman a été accumulé pendant 900 s.

7.1.2 Reésultats

On a utilisé le décalage du pic D, pour estimer la densité de chacun des volumes
sondés, grace a la relation (6.11). Une cartographie en vue de dessus de la zone indentée,
représentative des résultats ainsi obtenus est présentée Fig. 7.3(b). Une carte en coupe de
la zone indentée, représentative des résultats ainsi obtenus est présentée Fig. 7.4(b).

Comme on I’a dit au chapitre 6, la position du pic Dy dépend de la densité globale
et non de la seule densification plastique de I’échantillon. Pour pallier ce probléme, nous
avons introduit un second indicateur basé sur les variations d’amplitude relative de Ds.
Cet indicateur, quoique qualitatif, permet d’obtenir des lignes d’iso-densification de nature
purement plastique. Une carte représentative en vue de dessus (resp. en vue de coupe)
obtenue en utilisant ce critére est présentée en Fig. 7.3(c) (resp. Fig. 7.4(c)).

On constate tout d’abord que ’on a une bonne cohérence entre les cartes obtenues
avec les deux indicateurs. Qualitativement, les lignes de niveaux sont semblables, ce qui
renforce 1’idée que la contribution élastique est négligeable auprés de la densification plas-
tique. De plus, méme si I'indicateur basé sur le rapport de hauteur est quantitativement
approximatif, on observe un bon accord des valeurs obtenues. La densification mesurée
sous la pointe de 'indenteur varie entre 16% et 20%. Ces résultats sont du méme ordre
que la valeur de 20% fournie par la littérature [92] pour la saturation du processus de
densification. On constate de plus que les résultats obtenus sur la diagonale de la vue de
dessus sont cohérents avec ceux obtenus pour les mesures subsurfaciques effectuées sur la
vue de coupe®.

Si on considére la carte obtenue en vue de dessus, on observe que la densification est
trés anisotrope : & une distance égale du centre de I'indent, la densification est bien plus

3Si I’on considére les mesures subsurfaciques effectuées sur la section et celles prises sur la diagonale
de T’indent en vue de dessus, les contraintes résiduelles élastiques ne sont pas les mémes. Trivialement,
on dispose d’une surface libre de plus dans le premier cas. La cohérence des résultats obtenus confirme
donc que la contribution des contraintes résiduelles élastiques est négligeable.
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FiG. 7.3 — Carte de la densité résiduelle sur un huitiéme de la vue de dessus de la zone
indentée (a). Les lignes de densification présentées en (b) (resp.(c)) sont obtenues en
utilisant la position (resp. 'amplitude relative) de la bande D,. Le centre de I'indent est a
I’origine du repére. Les croix foncées figurent les positions ol un spectre a été mesuré. Les
traits noirs représentent les lignes d’iso-densification. Les valeurs numériques indiquent la

densification évaluée en pourcent.
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Fi1G. 7.4 — Carte de la densité résiduelle sur la moitié de la vue de coupe de la zone indentée
(a). Les lignes de densification présentées en (b) (resp.(c)) sont obtenues en utilisant la
position (resp. ’amplitude relative) de la bande D,. Le centre de l'indent est a 1’origine
du repére. Le trait gras supérieur représente la surface de I’échantillon. Les croix foncées
figurent les positions ol un spectre a été mesuré. Les traits noirs représentent les lignes
d’iso-densification. Les valeurs numériques indiquent la densification évaluée en pourcent.
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F1G. 7.5 — Photographie d’une coupe d’indent. On observe que la zone densifiée est déli-
mitée latéralement par des cones de Hertz et en bas par une fissure latérale.

prononcée dans les zones situées sous les diagonales de la pyramide Vickers qu’elle ne le
sont dans celles situées sous les faces. Ce résultat est rend bien compte de I'influence du
cisaillement, qui facilite la densification [59], ce dernier étant toujours plus fort autour des
zones aigiies de 'indenteur.

Si on considére la coupe, on constate que les lignes d’isodensité prennent une forme
d“assiettes empilées” en accord avec les observations optiques faites par Hagan et Van
der Zwaag [62|. Nous pouvons aussi constater que la forme des fissures macroscopiques
observées (présentées figure 7.5) est cohérente avec la cartographie obtenue. On constate
d’abord que la fissure latérale, qui apparait a la décharge entre la zone plastifiée et la
zone élastique [66], se retrouve bien entre 15 et 20 um sous le centre de I'indent. De plus,
on observe sur le coté gauche de la zone densifiée la présence de deux cones de Hertz
distincts. La présence d’un cone de Hertz, critére généralement utilisé pour différencier
un verre anormal d’un verre normal, est attribué & la forte densification subie par la
silice [62, 63] : une zone trés densifiée, bien moins compressible, apparait sous la pointe
de l'indenteur [120] qui se retrouve comme émoussé. Il est donc normal qu’un cone de
Hertz limite latéralement la zone densifiée. Le point intéressant est la présence de deux
cones : un premier 4 la limite de la zone trés densifiée (plus de 12% de densification) et un
autre & la limite de toute la zone densifiée. On peut y voir la marque de la densification
progressive de la zone indentée : dans un premier temps, un premier cone de Hertz se
forme puis, 4 mesure que la zone densifiée croit, un autre apparait et prend le relais.

7.1.3 Comparaisons avec les prédictions du modéle de Lambro-
poulos

Comparons la carte de densification obtenue expérimentalement avec les résultats des
simulations présentées par Xin et coll. [92] (Cf. figure 6.8). La zone densifiée obtenue avec
le critére de Lambropoulos en prenant o = 0.6 et Y = 5.43 GPa conserve les proportions
globales de la zone densifiée. Cependant, elle est constituée presque exclusivement d’une
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Fi1G. 7.6 — Comportement attendu d’un matériau élastoplastique parfait pouvant densifier
soumis & un chargement hydrostatique. Avant que la pression atteigne la pression limite
d’écoulement (pi = 9 GPa dans le cas de la silice) I’échantillon ne subit aucune densifica-
tion. Comme son comportement plastique est sans écrouissage, la pression hydrostatique
appliquée ne peut pas dépasser la pression limite d’écoulement p} tant que la densification
irreversible, AV/V n’a pas atteint sa valeur de saturation AV/V|y.

zone saturée (en I'occurence densifiée & 20%), ce qui ne correspond pas a la densification
trés progressive observée expérimentalement.

Les résultats de cartographie mettent donc en défaut le critére de Lambropoulos.
Cela confirme que l'information fournie par une courbe d’indentation n’est pas suffi-
sante pour rendre compte du comportement local de la silice amorphe. Cependant, puis-
qu’elle permet de retrouver une zone densifiée ayant les mémes proportions globales,
la formulation de Lambropoulos semble plus satisfaisante que celle de Imaoka et Yasui
[73, 74]. 1l convient cependant de relaxer au moins une des hypothéses du modéle : plas-
ticité parfaite ou plasticité associée.

L’hypothése de plasticité parfaite semble la plus évidente & relaxer. En effet, le résultat
de simulation par éléments finis présenté par Xin et Lambropoulos [92] est une zone inden-
tée entiérement saturée. Ce résultat est a rapprocher du comportement plastique parfait.
Illustrons ceci avec un matériau adoptant un comportement plastique parfait et sujet a
une densification (associée) jusqu’a une certaine valeur limite de densité. Considérons pour
simplifier le raisonnement que ce matériau est soumis a un chargement hydrostatique. Son
comportement sera alors décrit par la figure 7.6. Tant que la contrainte hydrostatique ap-
pliquée au systéme est inférieure a la pression limite d’écoulement p} , son comportement
est élastique. La totalité de la densification du matériau se fait a p{ . Le systéme ne pourra
atteindre un niveau de contrainte supérieur a p} qu’une fois la saturation atteinte.

Si on se raméne au cas de 'indentation, il n’existe évidemment pas qu’un seul état
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Fi1Gg. 7.7 — Coupe de la zone indentée prévue par le modéle de Yoffe [120|. Le modéle
basé sur un matériau plastique parfait impose que tous les “bols” de I’empilement —a
I’exception du dernier— soient a la densité de saturation. L’ajout d’un écrouissage induit
naturellement un grandient de densification au sein de la zone densifiée.

de chargement permettant de plastifier la silice amorphe. Cependant, seuls les états de
chargement de la surface critique, qui reste toujours la méme, permettront au matériau
de densifier. Le chargement étant trés inhomogéne lors d’une indentation, 1’évolution de
la zone densifiée d’un tel matériau ne peut étre que celui introduit par Yoffe [120] pour
décrire le comportement élastoplastique des matériaux fragiles : une coquille sphérique
saturée en densification entourée d’une matrice élastique avec une fine couche en cours
de densification entre les deux (voir figure 7.7). La zone densifiée ainsi obtenue est assez
similaire & celle obtenue par Xin et Lambropoulos [92]|. Assez intuitivement, I’ajout d’un
écrouissage doit générer un gradient de densité au sein de la zone densifiée et permettre
d’obtenir des bols empilés de densités décroissantes a mesure que 'on s’éloigne de la
surface.

La validation de I'existence et la caractérisation d’un phénomeéne d’écrouissage dans la
silice amorphe se présente alors comme la premiére piste pour améliorer le critére plastique
proposé pour modéliser la silice amorphe.

7.2 Caractérisation de I’écrouissage de la silice amorphe
par microspectroscopie Raman

Nous montrons ici comment ’expérience, aujourd’hui presque classique [54, 121, 122,
123, 124], de la mesure de 1’évolution du spectre Raman de la silice amorphe dans
une cellule-enclume diamant (CED) peut étre réinterprétée dans une optique plus mé-
canicienne pour obtenir une caractérisation expérimentale partielle de 1’écrouissage de
ce matériau. Les mesures ont été réalisées en collaboration avec Laurent Grosvalet et
Bernard Champagnon du Laboratoire de Physico-Chimie des Matériaux Luminescents,
CNRS/UCBL-IL.
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FiGg. 7.8 — Représentation schématique du dispositif cellule enclume-diamant utilisé.
L’échantillon étudié et le rubis sont introduits dans un compartiment préalablement creusé
par électroérosion dans un joint métallique. La présence d’un fluide transmetteur de pres-
sion assure I’hydrostaticité du chargement subi par I’échantillon et le rubis. Le spectre
de luminescence du rubis est utilisé pour mesurer la pression effective appliquée dans le
fluide sous 'action des diamants. La photographie présente, en vue de dessus, 'intérieur
de la cellule schématisée a gauche.

7.2.1 Fonctionnement d’une cellule enclume-diamant

Une cellule enclume-diamant est un dispositif permettant d’obtenir un chargement
élevé et purement hydrostatique sur un échantillon. Ce dispositif, représenté schémati-
quement par la figure 7.8, est constitué de deux diamants®*. On utilise des diamants en
raison de leur grande dureté qui permet d’atteindre des pressions élevées.

Entre les deux diamants, on place un joint métallique® dans lequel a été préalablement
percé par électroérosion un trou d’un diamétre caractéristique de 100 ym dans une zone
de quelques dizaines de microns d’épaisseur. C’est dans ce compartiment que 1’on place
I’échantillon & étudier.

Chaque diamant est serti sur un disque métallique percé d’'un trou permettant une ob-
servation optique. Le disque supérieur peut coulisser verticalement par rapport au disque
inférieur qui est solidaire de la moitié inférieure de la paroi extérieur de la cellule. La
cellule est fermée par un couvercle dont la face inférieure est solidaire d’une chambre a air
torique qui appuie sur le disque relié au diamant supérieur. En faisant varier la pression
dans la chambre & air, on applique une pression sur le diamant supérieur, qui la transmet
a I’échantillon situé dans le compartiment du joint.

Afin d’assurer I'hydrostaticité du chargement, on remplit le compartiment avec un
fluide transmetteur de pression. Ainsi, lorsque la pression uniaxiale des diamants s’ap-

“Dans notre cas, il s’agit de diamants basse-luminescence, afin de pouvoir réaliser la spectroscopie
Raman des échantillons contenus dans I’enclume. Dans le cadre d’étude ne nécessitant pas de pressions
hydrostatiques aussi élevées, on peut substituer des saphirs, moins onéreux, aux diamants.

5Généralement, il s’agit d’un joint en inconel (Alliage Ni-Cr-Fe) ou en acier spécial. On peut aussi
utiliser des joints de rubidium, plus cotteux mais plus durs, permettant d’étudier des échantillons de
taille plus importante.
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F1G. 7.9 — Exemples de spectres de luminescence du rubis observé dans I’enclume diamant
a différents niveaux de chargement. Le spectre (a) est obtenu sur le rubis a vide. Le spectre
(b) est obtenu sur un rubis & une pression nominale de 52.7 bar. On évalue [125] la pression
hydrostatique dans I'enclume & 13 GPa. Le spectre (c) est obtenu aprés décharge. On
observe que les spectres obtenus avant et aprés décharge sont superposés. Le spectre
présenté en traits gras noir (d) est celui obtenu sous un chargement supérieur a 20 GPa,
évalué a 25 GPa. La déformation du spectre est significative de la perte d’hydrostaticité
du chargement appliqué dans la cellule.

plique sur le joint, le chargement percu par I’échantillon est hydrostatique. Le fluide est
choisi de facon a rester hydrostatique dans la gamme de chargement utile. Comme la pres-
sion hydrostatique dans le fluide n’est pas une fonction simple de la pression uniaxiale
appliquée aux diamants, on introduit avec I’échantillon un petit morceau de rubis. Xu
et coll. [125] ont proposé une corrélation entre le décalage de la bande de luminescence
du Chrome III présent dans le rubis et la pression hydrostatique appliquée sur le cristal.
Ainsi, en suivant le spectre du rubis, on peut obtenir une mesure de la pression appliquée
dans le fluide, et donc sur I’échantillon. Quelques spectres obtenus sont présentés en figure
7.9.
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7.2.2 Principe de la mesure

Usuellement, la mesure de ’écrouissage d’un matériau s’effectue en appliquant sur
le systéme a étudier un chargement connu de géométrie homogéne et en mesurant au
cours du chargement ’allongement (ou la contraction) de ’échantillon selon les direc-
tions principales. Le chargement étant homogéne, on peut relier simplement les grandeurs
controlées et mesurées (charge et déplacement) & leurs équivalents locaux (contraintes et
déformations). A partir des déformations plastiques €', on peut évaluer un paramétre
scalaire d’intensité de la déformation plastique, généralement la déformation plastique
équivalente 7. Sous I’hypothése que le matériau étudié est élastoplastique, I’évolution de
la valeur du chargement appliqué en fonction de 7 traduit en fait 1'évolution du point
d’intersection entre le critére plastique du matériau considéré et le chemin de chargement
appliqué au matériau.

Pour quantifier I’écrouissage de la silice amorphe, il nous faut donc un chargement a
géométrie homogéne connu induisant de la plasticité et un moyen de mesurer la déforma-
tion plastique. La seule géométrie de chargement homogéne induisant un comportement
plastique dans la silice amorphe est celle du chargement purement hydrostatique obtenu
par le biais d’une Cellule-Enclume Diamant (CED). On obtient alors une déformation
purement volumétrique, que la jauge Raman permet d’évaluer.

Notre protocole expérimental consiste donc en la répetition de la séquence suivante
(Voir figure 7.10) sur différents échantillons :

1. Mesurer le spectre Raman initial de 1’échantillon.

2. Effectuer un chargement hydrostatique sur I’échantillon grace a la CED. On veillera
a prendre une valeur de pression maximale différente & chaque chargement.

3. Mesurer la pression maximale appliquée a ’échantillon
4. Décharger 1’échantillon.
5. Mesurer le spectre Raman de 1’échantillon aprés décharge.

A partir du décalage de la bande D, entre le spectre initial et le spectre final de
chaque échantillon, on peut obtenir une évaluation de la densification subie. En effet, le
chargement étant homogeéne, il n’y a aucune contrainte résiduelle dans 1’échantillon aprés
décharge. La perte de volume mesurée est donc purement, plastique. On peut ainsi accéder
a I’évolution de la densification en fonction de la pression maximale appliquée. Ce résultat
revient a exprimer I’évolution de la pression hydrostatique limite d’écoulement de la silice
en fonction de sa densité. On obtient ainsi ’évolution du point d’intersection entre 1’axe
des pressions et la surface critique du critére plastique de la silice amorphe (voir figure
7.10).

7.2.3 Protocole expérimental

Les échantillons pour le chargement ont été obtenus en fracturant des morceaux de
silice amorphe (Saint-Gobain Quartz, IDD) avec un marteau. Des éclats de taille de 'ordre
de la dizaine de microns ont été sélectionnés. L’absence de densification mesurable est
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F1G. 7.10 — Représentation schématique de la relation entre nos mesures (a) et I’écrouis-
sage de la silice amorphe (b). Lors d’un chargement d’un échantillon de silice amorphe
dans une cellule enclume diamant (a), la densité du matériau augmente, cette densification
provenant a la fois d’une contribution élastique et d’une contribution plastique. Aprés la
décharge, la densification résiduelle est purement plastique. Donc, notre procédure fournit
I’évolution de la pression limite d’écoulement de la silice amorphe, en chargement hydro-
statique, en fonction de la déformation plastique subie (b). Cela fournit une caractérisation
expérimentale partielle de I’écrouissage du matériau.
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F1G. 7.11 — Spectres Raman obtenus sur un méme échantillon de silice avant (trait plein)
et aprés (pointillés) un chargement hydrostatique de 14 GPa.

vérifiée en comparant les spectres initiaux des échantillons avec des spectres obtenus sur
les morceaux originaux de silice amorphe.

Lors de chaque chargement, un échantillon de silice amorphe et un petit morceau
de rubis ont été introduits dans une cellule enclume diamant. Le spectre Raman des
échantillons a été mesuré avant le remplissage de la cellule avec le liquide transmetteur de
pression. Nous avons utilisé un mélange éthanol /méthanol/eau, trés proche du mélange
méthanol-éthanol 1 : 5, ce qui assure un chargement hydrostatique jusqu’a des valeurs de
pression de I’ordre de 16 a4 20 GPa [126]. Ce choix est justifié par le fait que le phénoméne
de densification de la silice amorphe sature entre 20 et 25 GPa sous une sollicitation
hydrostatique [78].

Un cycle de chargement est appliqué a chaque échantillon. La pression maximale in-
situ est obtenue grace au rubis. Aprés la décharge, on laisse le fluide transmetteur de
pression s’échapper de la cellule avant de mesurer le spectre Raman de 1’échantillon den-
sifié. La figure 7.11 met en paralléle les spectres initial (trait plein) et final (pointillés)

d’un échantillon de silice amorphe soumis & une pression hydrostatique maximale de 14
GPa.

7.2.4 Resultats

En utilisant la relation entre le décalage du pic D et la densification de la silice
amorphe [60], la densification de 1’échantillon de silice est obtenue sur la base des spectres
mesurés avant et apres le chargement. Par exemple, la figure 7.11 présente les résultats
obtenus sur un échantillon densifié & environ 10%. La figure 7.12 présente les résultats
obtenus en utilisant la position de Dy comme marqueur de densité. Cette évolution peut
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étre ajustée par la fonction suivante :

Ap 0.2
g (7.1)
P 1 + <prrifc5_9)3.2

ol P, est exprimée en GPa. Le choix ad hoc de cette forme de fonction est di a I'utili-
sation qu’on veut en faire dans le cadre de la modélisation du chapitre 8. On recherche en
effet une fonction sigmoide passant par le nuage de points expérimentaux, ayant une valeur
nulle pour une valeur finie de la pression appliquée (ici
PY = Py = 9GPa) et une valeur de 20% pour une pression infinie.

En utilisant la relation approchée entre le rapport de hauteur entre les pics Dy et D,
et la densification de la silice amorphe que nous avons proposée au chapitre précédent,
une évolution trés similaire a celle donnée par (7.1) peut étre obtenue.

On constate que la forme globale de la courbe d’écrouissage obtenue est trés semblable
au résultat obtenu par Polian et Grimsditch en spectroscopie Brillouin [78]. Notamment,
on retrouve bien un début de plastification aux environs de 9 GPa, et on vérifie bien que
la saturation du phénoméne de densification est obtenue vers les 20 GPa, a une valeur
proche de 20 % [78]. On retrouve aussi une forme de courbe d’écrouissage semblable a
celle calculée par Tse et coll. [83] en dynamique moléculaire.

7.3 Bilan des expériences

L’utilisation de la microspectroscopie Raman nous a permis de caractériser locale-
ment la densification de la silice amorphe. En utilisant cette information sur le terme
volumétrique de la déformation plastique, nous avons pu cartographier la déformation
plastique résiduelle dans de la silice amorphe indentée. Ces nouveaux résultats expéri-
mentaux mettent en défaut le modéle de Xin et Lambropoulos.

Nous avons aussi montré qu’un phénoméne d’écrouissage avait lieu lors de la densifica-
tion de la silice amorphe et nous avons caractérisé I’évolution de la surface critique le long
de ’axe des pressions hydrostatiques. Ce phénoméne n’était pas inclus dans le modéle
précédent.

Nous disposons désormais d’informations expérimentales nous permettant de proposer
une nouvelle loi de comportement pour la silice amorphe, tenant compte de I’écrouissage
que nous avons au moins partiellement caractérisé expérimentalement.
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F1G. 7.12 — Evolution de la densification Ap/py de la silice amorphe en fonction de la
pression hydrostatique maximale appliquée P¥ durant le cycle de chargement (avec P, =
9 GPa). Cette courbe est obtenue en utilisant le décalage du pic Dy comme indicateur de
densité. La mesure obtenue a prés de 25 GPa (ce qui correspond a une valeur de PY — PY
de prés de 16 GPa) ne peut étre prise en compte car le fluide transmetteur de pression
n’est plus hydrostatique a cette pression [126]. Quant au point grisé & P¥ — Py = 1 GPa,
il illustre le fait que certains échantillons étaient déja densifiés avant chargement.
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Chapitre 8

Modélisation par éléments finis du
comportement élastoplastique de la
silice amorphe

Dans ce chapitre, nous utilisons les résultats expérimentaux présentés au chapitre
précédent pour raffiner le critére de plasticité proposé par Xin et Lambropoulos [92].
Nous montrons comment nous proposons d’inclure 1’écrouissage mis en évidence dans le
cadre de la modélisation déja existante. Cette modélisation est implémentée dans le code
éléments finis ABAQUS. Nous présentons des résultats préliminaires de simulation. Ces
travaux ont été réalisés dans le cadre du stage de fin d’études de Mehdi Firdaouss.

8.1 Modélisation du comportement plastique de la si-
lice amorphe

Nous montrons ici que 'information contenue dans les mesures réalisées en enclume-
diamant ne permettent pas de définir de facon univoque I’évolution de la surface critique
au cours de la déformation. Nous détaillons les hypothéses faites pour aboutir au mo-
dele que nous choississons d’utiliser et nous montrons qu’il dispose d’un paramétre de
réglage. Nous introduisons enfin les deux relaxations faites par rapport a ce modéle initial
pour pouvoir réaliser sa mise en oeuvre numérique. L’une d’elles introduit un nouveau
paramétre d’ajustement.

8.1.1 Définition d’'un modéle avec écrouissage

Nous venons de montrer au chapitre 7 que le modéle proposé par Xin et Lambropoulos
[92] devait étre raffiné pour pouvoir rendre compte des nouveaux résultats expérimen-
taux fournis par la cartographie par microspectroscopie Raman de la zone densifiée au
cours d’une indentation. Nous venons aussi de montrer expérimentalement I’existence d’un
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écrouissage de la silice amorphe. L’incrément que nous nous proposons donc d’introduire
dans le modéle de Lambropoulos est la prise en compte de cet écrouissage.

Malheureusement, la caractérisation expérimentale dont nous disposons est obtenue

selon le seul chemin de chargement hydrostatique. Deux problémes se posent alors :

— En gardant 'expression du critére de plasticité fournie par Lambropoulos®, 1’évo-
lution de la limite d’élasticité doit étre connue sur deux chemins de chargement
distincts pour pouvoir caractériser pleinement 1I’évolution de la surface critique. Or
nous ne diposons que d’un seul et unique chemin de chargement. Dans la pratique,
si nous écrivons le critére de plasticité de la silice amorphe? :

flo)=p+1g—T

avec p = —3Tr(g) et 7oy = /25 : § = J(o), information expérimentale dont nous
disposons porte sur le rapport 7./. On peut alors envisager une infinité d’évolutions
possible de 7, et v permettant de faire évoluer leur rapport de fagon conforme &
I'expérience. La figure 8.1 présente les deux cas-limites possibles : (a) 7. est fixé et
~ varie ou (b) v est fixe et 7, varie.

— En chargement hydrostatique, la déformation plastique est exclusivement volumé-
trique, ce qui implique que la déformation plastique équivalente 7 est strictement
proportionnelle & la densification volumique 77 (¢f’). Notre mesure permet donc
d’évaluer la contribution de la densification a 1’écrouissage. Celle du cisaillement
reste cependant inconnue. En pratique, cela revient & ignorer quelle variable d’état
doit étre utilisée pour paramétrer 1'écrouissage : Tr(cf’), ¥ ou encore n’importe
quelle fonction bien choisie de ces deux variables®.

Nous sommes donc amenés a faire les hypothéses suivantes :

— Le point d’intersection entre la surface critique et [’axe des cisaillement est invariant.
Cela revient a choisir le cas limite présenté par la figure 8.1(a). En I’absence d’infor-
mation expérimentale, on cherche introduire le moins possible de paramétres®. Cela
nous rameéne a choisir entre les deux cas limites (a) et (b). De ces deux formes, nous
avons choisi (a) car, sous ’hypothése d’un écoulement associé, elle permet a la fois
de rendre compte de la saturation de la densification et d’autoriser les déformations
plastique en cisaillement lorsque le matériau a atteint sa densité de saturation. En
effet, si la direction d’écoulement est choisie normale & la surface critique, le critére
(b) impose que la proportion de la déformation plastique accomodée par densifica-
tion est constante et indépendante de la densification déja subie par le matériau.
Dés lors pour rendre compte de la saturation, I’écrouissage doit étre tel qu’il inter-
dit toute forme de déformation plastique lorsque le matériau a atteint les 20 % de
densification. Au contraire, le critére (a) décrit un matériau qui devient d’autant

'Le critére est une droite intersectant les deux axes du plan p—r.

2Cela revient & reprendre (6.8), et & poser v = L\/g et 7. = Y3
(1-a) (1-a)
3En effet, toute fonction f(Tr(e”);g") vérifiant f(Tr(e?); @Tr(gp)) = Tr(e’") permet a priori de
rendre compte des données expérimentales dont nous disposons. - -
4C’est d’ailleurs ce méme principe qui a amené Xin et Lambropoulos & supposer un critére de plasticité

sans écrouissage, par manque de données expérimentales.
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F1G. 8.1 — Représentation schématique des deux cas-limites d’écrouissage rendant compte
des données fournis par le chargement en enclume diamant. On peut considérer (a) que
la limite d’élasticité du systéme en cisaillement pur est constante et que 7 varie ou au
contraire (b) que 7 est fixe et que le critére de plasticité subit un écrouissage isotrope.
Nous avons choisi dans la suite de considérer (a) car il semble plus & méme de rendre
compte du phénoméne de saturation de la densification.

plus normal qu’il est déja densifié, ce qui semble raisonnable si on accepte I'idée que
la densification résulte d’une réorganisation locale entre une phase basse-densité et
une phase haute-densité [85, 86].

— Le paramétre d’état permettant de quantifier [’écrouissage est la seule déformation
plastique volumétrique. Cette hypothése est cohérente avec le fait que méme sous un
chargement non-hydrostatique, on n’atteint pas de densification supérieure a 20 %
[90]. Cette hypothése est de plus elle-aussi en accord avec 'idée de réorganisation
locale de la structure : plus la part de phase basse densité est petite et plus il est
difficile de densifier mais il reste néanmoins possible de densifier tant que le matériau
n’a pas atteint sa densité de saturation, i.e. tant qu’il existe une fraction de phase
de basse-densité. Les déformations en cisaillement laissant inchangée la densité du
matériau, elles ne sont pas liées & cette restructuration.

8.1.2 Prise en compte de 1’écrouissage

Dans le cadre des hypothéses que nous venons de formuler, il faut corréler la valeur
de v a la déformation plastique volumétrique. En utilisant la relation (7.1), on obtient :

~
T = . 1 (8.1)
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oll v est la valeur initiale de v et A;, Ay et A3 sont les trois paramétres d’ajustement
utilisées pour ajuster les résultats des mesures en enclume diamant — ils valent ici respec-
tivement 0.2, 5.85 et 3.2. En utilisant la conservation de la masse®, on aboutit facilement
a:

Y0 (_A1(1+TT(£P)) i>_14_3

1+ 20 _
N AsTr(el) A

Te

La figure 8.2 présente ’évolution de v en fonction de la densification, en utilisant les
paramétres proposés par Xin et Lambropoulos pour déterminer v et 7.

1,61
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0,41
0,21
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Densification [%]

FIG. 8.2 — Evolution de ~y avec la densification

1, . N . ., Te
En considérant I’expression du critére de plasticité, on constate que 7y = —>. Comme
p

0
py est fixé & 9 GPa a partir des mesures en enclume-diamant, le seul paramétre libre du

modeéle est la valeur de 7.. C’est donc sur ce paramétre que doit porter toute approche
d’identification appliquée & notre probléme.

8.1.3 Adaptations du modéle pour la simulation par éléments fi-
nis

Cette prise en compte de I’écrouissage pose deux problémes numériques auxquels il
nous faut remédier.

Au cours d’un pas de calcul, notamment si la valeur initiale du pas est trop élevée,
il est possible que la densification obtenue au cours d’une itération pour un ou plusieurs
éléments dépasse 20 %. Or, v n’est pas définie pour des valeurs de densification supérieures
3 20%. Tout dépassement de 20 %, méme transitoirement, induira alors un arrét du calcul.

Ap TT(§ )
5C : A y - — = 7
€ qul amene a 5 = 1 Tr(gp)




8.2. DESCRIPTION DE L’ALGORITHME 119

Pour pallier ce probléme, on prolonge + par continuité et continuité de la dérivée au dela
de 20 % de densification, & partir d’un point choisi arbitrairement proche de la limite de
densification, 19.9999%. Ce prolongement se fait donc pour des valeurs de + trés proches
de zéro.

Le modéle que nous venons de décrire peut étre implémenté tel quel sous ABAQUS. La
simulation se heurte cependant, dans le cas de 'indentation & une limitation liée & la fois
au chargement trés inhomogeéne associée a cet essai et a la chute brutale de la valeur de
~. En effet, pour accomoder la variation brutale de v, ABAQUS est contraint de réduire
fortement la taille des pas de calculs afin de trouver une solution acceptable pour les élé-
ments proches de la saturation. De plus, comme le chargement est inhomogéne, il requiert
de plus de nombreuses itérations. Ainsi, si ce modeéle fournit rapidement un résultat dans
des géométries homogenes (en compression uniaxiale par exemple), une semaine de temps
de calcul n’a permis d’obtenir que 28% d’une indentation de 15 pm. Pour pouvoir au
moins vérifier I'effet de 'ajout de I’écrouissage dans un délai raisonnable, nous avons donc
rajouté un parameétre supplémentaire, en levant I’hypothése de normalité de I’écoulement.
La plasticité n’étant plus associée, on doit introduire un potentiel plastique fournissant la
direction de P’écoulement plastique. On introduit alors la direction d’écoulement n (voir
§6.3.1) :

(8.3)

B |
<
[t

N
y
=L
3=

1]

(o)

ot vV joue un role équivalent a celui de v, mais dans un cadre non-associé (voir figure
8.3). Pour chaque pas de calcul, 7V est obtenu par interpolation linéaire entre I’état initial
(po 70) et Pétat saturé (p = 1.2pg;0).

Relaxer le caractére associé de ’écoulement plastique n’est pas génant en soi car I’évo-
lution de v avec la densification, qui constitue la seule donnée expérimentale sur le pro-
bléme, est en effet conservée. Le vrai probléme vient de ce que ’on introduit un paramétre
de réglage supplémentaire, chose que I’on cherche toujours a limiter le plus possible.

8.2 Description de I’algorithme

Nous présentons ici quelques éléments sur le fonctionnement d’ABAQUS, le code élé-
ments finis utilisé dans la suite de cette étude. Nous décrivons rapidement la structure de
I’algorithme que nous avons programmé pour modéliser la loi de comportment de la silice
amorphe. Nous présentons une validation de notre algorithme sur la base de simulations
de compressions uniaxiales avec un écrouissage nul.
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F1G. 8.3 — Représentation du critére de modélisation avec dissociation

8.2.1 Présentation de UMAT

Le principe de la simulation par éléments finis réside dans une discrétisation en espace
et en temps du systéme. Méme si nos calculs ont été réalisés en chargement quasistatique®,
ABAQUS découpe les phases de charge et de décharge en petits incréments de déplacement
de l'indenteur, ce qui introduit un temps fictif. Ce découpage est rendu nécessaire par la
présence de plasticité, laquelle, si elle est indépendante du temps, n’est pas indépendante
de I’histoire du matériau. Au cours de chaque étape, ABAQUS induit un incrément de
déplacement de l'indenteur et cherche a équilibrer le systéme, i.e. & vérifier toutes les
équations d’équilibre en tous les noeuds du systéme.

Comme il n’existe pas, sous ABAQUS, de loi de comportement préprogrammée cor-
respondant & notre modele, il est nécessaire de programmer ’algorithme qui permet-
tra & ABAQUS de calculer cet équilibre. Ce programme, appelé routine UMAT (User
MATerial), est codé en FORTRAN 90. Pour chaque élément, au pas n + 1, ABAQUS
fournit a la routine UMAT :

— D’état de 1’élément considéré au pas n (la déformation cumulée jusqu’ici au cours du
chargement” (g ). la contrainte élastique a laquelle est soumis I'élément (o ) et les
fonctions d’état de I’élément (v et vV)

— l'incrément de déformation (Ag - )

UMAT doit alors retourner & ABAQUS deux types d’information :
— le champ de contrainte (gn+ 1) qui équilibre le nouveau champ de déformation

=& + Ag ainsi que les fonctions d’état au pas n + 1. Ces données

(gnJrl n+1)’

6Comme le matériau considéré est élastoplastique, I’hypothése de quasistaticité du chargement revient
ici a supposer négligeables tous les effets d’inertie. L’équilibre des contraintes s’écrira alors Vo = 0.

"Rappelons ici que si on connait la déformation totale de ’élément et le champ de contrainte g qui lui
est appliqué, alors on connait aussi quelle part de la déformation est plastique en écrivant que gP =¢—So,

ou S est le tenseur des souplesses, 'inverse du tenseur des raideurs E.
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seront fournies a la routine au pas de calcul suivant.
dAo

— la matrice de rigidité tangente D = —<=. Ce tenseur permet de calculer I'effet

d’une petite variation de 'incrément de déformation sur 'incrément de contrainte.
Il est utilisé par ABAQUS pour estimer la direction de I'incrément de déformation
suivant. Il lui sert aussi a valider que la taille de son incrément de déformation était
suffisammment petite.

8.2.2 Structure de P’algorithme

L’algorithme développé pour modéliser le comportement élasto-plastique du verre se
subdivise en trois étapes présentées plus en détail en annexe C.

Placons nous entre la fin du pas n et le début du pas n+ 1. Sont alors connus® £, I’état
de contrainte o . qui léquilibre, létat (7;7Y) de 1’élément et I'incrément de déformation
appliqué, AgnJr L Il nous faut déterminer la contrainte o _ équilibrant le nouvel état de
déformation du systéme g 1 ainsi que la valeur des fonctions d’état associées.

L’algorithme est structuré comme suit (voir figure 8.4) :

— Dans le cas ot I’élément avait un comportement élastique au pas de calcul n, ’algo-
rithme commence par vérifier si le comportement du systéme reste élastique. Dans
le cas ol il deviendrait plastique, il détermine alors 1’état de contrainte du systéme.

— Dans un second temps, connaissant la déformation a accomoder élastoplastiquement,
I’algorithme détermine, par itération en utilisant la méthode de Newton-Raphson
minimisant | f (g n +1) |, la valeur du multiplicateur plastique A\, est calculé pour
obtenir la déformation totale de I’élément.

— Enfin, dans un troisiéme temps, le Jacobien D est calculé. Les variables d’état de
I’élément sont mises & jour dans cette partie.

8.2.3 Vérification de P’algorithme
(a) Géomeétrie considérée

Pour valider le bon fonctionnement de notre algorithme, nous étudions un cas simple,
permettant de vérifier analytiquement les résultats numériques. On se place dans le cas
d’une compression simple sans écrouissage avec un écoulement associé. On considére le
maillage suivant : un pavé, constitué de 32 mailles. Les conditions aux limites fixées sont
les suivantes (voir figure 8.5) :

— On impose le déplacement selon ’axe de compression sur la deux faces (2-3).

— On impose des conditions de symétries sur une face (1-2) et une face (1-3). Ceci
n’est pas nécessaire, mais nous permettra de vérifier qu’il n’y a pas de probléme
particulier avec les conditions de symétries.

— Les deux autres surfaces sont libres.

8(’est-a-dire comme fournis par ABAQUS
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F1G. 8.4 — Représentation schématique de ’algorithme UMAT
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F1Gg. 8.5 — Maillage et conditions aux limites utilisées pour la validation de la routine
UMAT

(b) Calcul analytique

Compte-tenu de la géométrie de chargement, on peut écrire :

g=016 8¢ (8.4)
A la limite d’élasticité, on a :
lim\ __ VN tlim _
fe™) = ~(1+ Dyt — =0 (55)
La contrainte limite de plasticité en compression simple est donc oli™ = — -

1+3-

Le tableau 8.1 met en paralléle les valeurs de o!™ obtenues par simulation numérique
et analytiquement, pour différentes valeurs de ~y. On constate que les erreurs numériques
relatives sont tres faibles. Ces résultats valident notre algorithme au moins dans un cas
simple.

v

o™ numeérique |GPa]

ol analytique [GPa]

Différence relative

1.5
1.3
1
0.7
0.4
0.1
0.01

-9.05
-8.208
-6.787
-5.137
-3.194

-0.8758
-0.0902

-9.05
-8.2081
-6.7875
-5.1365
-3.1941

-0.87581
-0.090199

0
1.70E-5
7.3TE-5

-9.99E-5

3.683E-5
7.367E-6
-7.367E-6

TAB. 8.1 — Comparaison des valeurs de o'™

lytiquement pour différentes valeurs de ~,

Si on considére maintenant I’écoulement plastique, la plasticité associée impose

obtenues par simulation numérique et ana-
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0

el = )\p—f. Il apparait alors que :
= ag

P =cle, ®e, +ebe, ®ey + ehes ®ey, avec ) = —AP(1+ 1)

) P (8.6)

4= NG
2 3

Le rapport de la déformation de la section sur la déformation longitudinale est alors
seulement dépendant de ~ et s’écrit :

eb 3 — 2y

— 8.7
el 6+ 2 (8.7)

On constate que pour v = 1.5, €} est nulle®. Cela signifie que, pour cette valeur de 7,
en compression uniaxiale, la section de I’échantillon reste la méme au cours de 1’essai. Pour
une valeur plus grande de v, le rapport est méme positif, impliquant qu’en compression
simple le matériau subit une striction dans le plan normal & ’axe de compression. Ce
dernier résultat est assez contre-intuitif. On peut mitiger cette remarque en constatant
que nous considérons ici un matériau plastique parfait, ce qui n’est pas le cas de la
silice amorphe. Cependant, en considérant I’écrouissage dans le cadre du modéle que nous
avons considéré, si vy > 1.5, le matériau, soumis & une compression uniaxiale, subirait
pendant une premiére phase du chargement, une striction dans le plan normal a I’axe de
compression.

Le tableau 8.2 met en paralléle les rapports €5 /e] obtenus par simulation numérique
et analytiquement, pour différentes valeurs de . On constate que les erreurs numériques
relative sont trés faibles. Ces résultats valident notre algorithme au moins dans un cas
simple.

v | €5/e) numeérique | €5 /el analytique | Différence relative
1.5 -1.21E-08 0 —

1.3 -0.0465116 -0.04651163 -6.00E-07

1 -0.125 -0.125 0.00E+00

0.7 -0.216216 -0.21621622 -1.00E-06

0.4 -0.323529 -0.32352941 -1.27E-06

0.1 -0.451613 -0.4516129 2.14E-07
0.01 -0.495017 -0.49501661 7.85E-07

TAB. 8.2 — Comparaison des rapports 5/ obtenus par simulation numérique et analy-
tiquement, pour différentes valeurs de

8.3 Simulation EF d’une indentation

Nous présentons ici les résultats préliminaires obtenus sur quelques simulations d’in-
dentation conique sur un massif de silice amorphe. Par manque de temps, nos résultats

9C’est aussi le cas pour a=0.6 dans le cas du modéle de Xin et Lambropoulos.
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ne sont que qualitatifs. Ils montrent cependant que la prise en compte d’un écrouissage
permet d’obtenir des zones densifiées plus en accord avec les résultats expérimentaux.

8.3.1 Description du maillage

La simulation par éléments finis d’une indentation est un calcul coiiteux en temps de
calcul. Plutot que de réaliser immédiatement une simulation 3D d’une indentation Vickers,
nous avons préféré considérer le cas du cone équivalent d’un indent Vickers, i.e. un cone
de demi-angle au sommet 70.3°. L’axisymétrie du systéme nous permet alors d’effectuer
un calcul 2D plus rapide. Nous avons utilisé le maillage développé par Bolshakov et Pharr
[10], présenté figure 8.6.

L’indenteur est rigide et la pointe du cone est arrondie pour éviter une singularité
numérique au début du contact. L’échantillon de verre est modélisé par un cylindre de 1
mm de hauteur et de rayon.

19.7°

(b)

—pig20 nm

“100 pm
1.8 pm

3.6 pm

(a)

F1G. 8.6 — Représentation du maillage [10] utilisé pour effectuer nos calculs (a). (b) pré-
sente un gros plan de la zone située sous l'indenteur.

Le maillage de ’échantillon comprend 5151 éléments CAX4'. Le maillage est pro-
gressif : il est beaucoup plus raffiné sous la pointe de 'indenteur que loin de celle-ci. On
mobilise ainsi la puissance de calcul de ABAQUS 1a ou elle est nécessaire. Les conditions
aux limites imposées sont simples : condition d’axisymétrie sur I’axe de révolution qui est
aussi I’axe d’indentation, encastrements sur les bords inférieurs et extérieurs, la surface
supérieure, quant a elle, est libre. De plus, le contact entre I'indenteur et la surface est
sans frottement.

107] s’agit d’éléments axisymétriques & quatre nceuds. Cela méne & un nombre total de 5323 nceuds.
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8.3.2 Résultats et commentaires

Les résultats obtenus sont assez peu nombreux, la convergence de ’algorithme de calcul
étant malheureusement trés sensible aux différents paramétres de réglages du modéle. La
plupart des calculs ayant convergé ont été faits pour 7, proche de 1.5 (ce qui correspond
au «=0.6 de Lambropoulos).

De plus, une petite erreur s’est glissée dans la programmation de 1’écrouissage sous la
forme d’une confusion entre Ap/p et Tr(c”). Ainsi, a la relation (8.2), on a substitué la

relation suivante : y
0
v = - (8.8)

v A 1\ As
I+ (A2(T7“1(§P)) - A_2>
L’écrouissage pris en compte dans les figures présentées est donc plus faible qu’il aurait

da I’étre. Cependant, les résultats obtenus étant, a ce stade, essentiellement qualitatifs,
I'impact de cette erreur ne change pas ’analyse des résultats.

(a) Courbes de charge-décharge

La figure 8.7 présente les courbes d’indentation obtenues pour les valeurs suivantes de
Y : 1.2, 1.3, 1.5 et 1.6. La profondeur d’indentation est de 15 pm.

! ! !
30 - y=i.2
— y=13
25 — y=15
y=1.6
20 —— Courbe expérimentale
2
3t
5 15
=
10
5
0 |
0 2 4 6 8 10 12 14

Pénétration [m]

F1G. 8.7 — Courbes d’indentations simulées pour différentes valeurs de v comparées a une
courbe expérimentale.

On vérifie que les courbes ainsi obtenues ne correspondent pas a la courbe expérimen-
tale. De plus, les courbes simulées sont situées au dessus de la courbe expérimentale. En
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fait ce résultat était prévisible compte tenu des valeurs considérées. En effet, on a ici des
valeurs de v qui correspondent, & peu de choses prés, a la valeur de « fournie par Xin
et Lambropoulos pour ajuster une courbe charge-décharge. De plus, comme la valeur de
Py obtenue avec a=0.6 et Y=5.43 GPa est bien de I'ordre de 9 GPa, nos simulations
reviennent a prendre le modéle de Xin et Lambropoulos tel quel et & y ajouter un écrouis-
sage. Or, en ajoutant 1’écrouissage, on fait en sorte que la limite d’élasticité de la silice
amorphe simulée soit toujours plus élevée que celle que 1’on obtiendrait avec une loi de
comportement sans écrouissage, et ce quelque soit le chemin de chargement considéré.
Dans ces conditions la méme déformation subie par les deux matériaux, le premier sans
écrouissage et le second avec, nécessitera une force appliquée plus importante dans le cas
du second. Cela implique que la valeur de v permettant d’ajuster la loi de comportement
avec écrouissage de la silice amorphe sur la courbe charge-décharge obtenue en indentation
est plus faible que celle fournie par Xin et Lambropoulos. Ce résultat semble rassurant si
on considére la remarque faite précédemment sur les implications de vy > 1.5.

Les débuts de courbes charge-décharge obtenues pour des valeurs de 7, comprises entre
0.25 et 0.6 semble convenir. Ces résultats sont cependant a considérer avec réserve dans
la mesure ou les simulations associées n’étaient que fragmentaires.

(b) Cartes de densification résiduelle

La figure 8.8 présente les cartes de densité obtenues avec les valeurs de v, suivantes :
1.2 (a), 1.3 (b), 1.5 (c) et 1.6 (d).

Si les courbes d’isodensification obtenues sont a considérer comme qualitatives (écrouis-
sage inclus de fagon erronée), elles montrent cependant bien que 'ajout d’un écrouissage
permet d’obtenir une carte de densité résiduelle ayant une apparence plus conforme avec
Pexpérience (voir figure 7.4). En effet, les modifications faites par rapport a la loi pro-
posée par Xin et Lambropoulos permettent de conserver les dimensions générales de la
zone densifiée tout en gardant la zone saturée confinée sous la pointe de I'indenteur, ce
qui n’était pas le cas avec le modéle sans écrouissage (voir figure 6.8).

8.4 Conclusion

Nous venons de montrer comment ’écrouissage mis en évidence par la caractérisation
par microspectroscopie Raman d’échantillons chargés en enclume-diamant pouvait étre
pris en compte dans le cadre d’une simulation numérique par la méthode des éléments
finis. Nous avons de plus décrit un algorithme permettant de réaliser quelques simulations
avec ce modéle.

Par manque de temps, les résultats obtenus sont qualitatifs et trés limités. Ils indiquent
cependant que la prise en compte d'un écrouissage, qui impose évidemment un nouvel
ajustement des constantes présentes dans le modéle de Xin et Lambropoulos, permet
d’obtenir une zone densifiée dont I'allure générale est plus conforme aux résultats obtenus
par cartographie microRaman. Cet axe d’étude semble trés prometteur et devra étre




8. MODELISATION PAR ELEMENTS FINIS DU COMPORTEMENT ELASTOPLASTIQUE DE
128 LA SILICE AMORPHE

¥ T T T ¥
— | ® 12
g g
! 435k 16 -
) =
s 8
& 150 .
: = _—20
:8 Z*F?
é - CE -5 =18 |
5 —6 2
2 ! ! ! 1 ! ! !
0 10 20 30 40 0 10 20 30 40
Position radiale [pum] Position radiale [pm]
T T T ! ¥
8 I 8 2]
_ G
g ¢ 1E°T -
Py 1247 iy
82 1 &2t .
B 1 By 1
= =
Sar 1 &2 y |
Z 4 13 18
[ ) -
6 — 2
L S — L L L
0 10 20 30 40 0 10 20 30 40
Position radiale [pm] Position radiale [pum]

F1G. 8.8 — Cartes simulées de densité obtenues pour 19=1.2 (a), 7%=1.3 (b), 7%=1.5 (c)
et 70=1.6 (d). Les valeurs de densification sont indiquées en pourcents. On constate que
I’ajout de I’écrouissage permet d’obtenir une zone saturée confinée sous la pointe.

poursuivi dans 1’avenir.




129

Chapitre 9

Influence de la densification sur le
module élastique de la silice

Dans ce court chapitre, nous nous intéressons au suivi de I’évolution du module élas-
tique de la silice au cours de la densification. Nous rappelons quelques éléments bibliogra-
phiques sur I'influence de la pression et de la densité de la silice amorphe sur ses propriétés
élastiques.

Nous présentons ensuite une étude expérimentale dans laquelle une mesure du module
réduit de différents échantillons de silice amorphe de différentes densités est effectuée. Nous
en déduisons une corrélation entre le module réduit d’un échantillon de silice amorphe et
sa densité.

9.1 Propriétés élastiques de la silice amorphe et densi-
fication

Le comportement élastique de la silice amorphe est notablement différent de celui de
la plupart des autres matériaux. Classiquement, lors d’une compression hydrostatique
élastique, du fait de la répulsion interatomique, on s’attend a ce que le module élastique
d’un matériau ait plutdt tendance a augmenter. Des mesures de propagation d’ultra-
sons, effectuées sur des échantillons de silice amorphe soumis & des pressions de quelques
gigapascals [127], ont montré que les constantes élastiques de la silice amorphe passaient
par un minimum pour une pression de l'ordre de 2.5 GPa (voir figure 9.1). Ce résultat est
corroboré qualitativement par les simulations MD de Huang et Kieffer [85, 86].

Outre cet effet, des mesures par spectroscopie Brillouin, effectuées sur de la silice
amorphe soumis a des chargements hydrostatiques atteignant respectivement 25 [79] et
57.5 GPa [82], montrent qu’a la fois le module d’incompressibilité (voir figure 9.2) et le
coefficient de Poisson de la silice amorphe augmentent lors de la densification irréversible
du matériau (voir figure 9.3). Les résultats de MD de Huang et Kieffer [85, 86] confirment
la encore qualitativement ces résultats.
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F1G. 9.1 — Evolution du module longitudinal C'; = ( V) , du module de cisaille-
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E
ment G = m et du module d’incompressibilité B = m de la silice amorphe

avec la pression hydrostatique appliquée [127]. On observe un minimum au voisinage de
3 GPa.
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F1G. 9.2 — Evolution du rapport p/ B — o p est la densité de la silice amorphe et B est son
module d’incompressibilité — au cours d’un cycle de charge/décharge hydrostatique [79].
Les cercles pleins représentent la charge, les creux représentent la décharge. Si I’échantillon
chargé & 25 GPa a subi une densification de 20 %, le module d’incompressibilité de la silice
amorphe s’est accru de 80 %.

Pourtant, méme si ses propriétés élastiques sont dépendantes de la densification (ré-
versible et irréversible), la silice amorphe constitue le matériau de référence le plus utilisé
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F1G. 9.3 — Evolution du coefficient de Poisson d’un échantillon de silice amorphe au cours
d’un cycle de charge/décharge hydrostatique atteignant une pression maximale de 57.5
GPa [82]. Les cercles remplis représentent la charge, les cercles creux la décharge. Le
coefficient de Poisson d’un échantillon densifié a saturation — la pression appliquée est
supérieure & 25 GPa — atteint une valeur de 0.3. On remarque aussi une légére baisse de
v dans la gamme de chargement sur laquelle les coefficients élastiques diminuent.

pour la calibration des pointes de nanoindentation [2]. On peut s’interroger sur ce choix
de matériau de référence, surtout si ’on considére les résultats obtenus par Hirao et coll.
[128]. En effet, ils mesurent, par indentation sur un échantillon de verre de borate sodé
(90B,03-10Nay0) densifié de 10 % dans une presse Belt, une augmentation de 30 % du
module de Young.

Nous nous proposons donc d’effectuer des mesures similaires sur des échantillons de
silice amorphe, afin de disposer, pour la nuance de silice amorphe que nous utilisons,
de données sur I’évolution des propriétés élastiques avec la densification. Ces données
pourront étre incluses dans la loi de comportement élastoplastique. Outre un raffinement
supplémentaire du modéle de comportement, cette prise en compte permettra de vérifier
si I'utilisation de silice amorphe comme matériau de calibration pour la nanoindentation
est judicieuse.

9.2 Evolution du module réduit de la silice amorphe
avec sa densité

Nous présentons ici des résultats obtenus par nanoindentation sur des échantillons de
silice densifiés a haute pression et & haute température. Les échantillons ont été préparés
en collaboration avec Sylvie Le Floch avec le matériel du Laboratoire de Physique de la
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Matiére Condensée et Nanostructures, CNRS/UCBL-I. La caractérisation des échantillons
a été réalisée en collaboration avec Mehdi Firdaouss dans le cadre de son stage de fin
d’études.

9.2.1 Fabrication d’échantillons densifiés & haute pression et haute
température

Sept échantillons de silice amorphe (Saint-Gobain Quartz, IDD) ont été densifiés sous
haute pression et haute température dans une presse Belt. Le dispositif expérimental est
représenté schématiquement en figure 9.4. Chaque échantillon, un cylindre de 5.740.1 mm
de haut et de 3.954+0.05 mm de diamétre, est d’abord placé dans une enveloppe de platine
afin d’éviter toute intéraction chimique avec son environnement. Puis, il est placé dans une
capsule de nitrure de bore de fagon a isoler I’enveloppe de platine. La capsule est ensuite
placée dans un cylindre de graphite qui permet le chauffage de I’échantillon. On comble le
cylindre de part et d’autre de la capsule avec deux bouchons de pyrophyllite. Le cylindre
de graphite est ensuite glissé dans un tube en pyrophyllite. La pyrophyllite assure que
le chargement appliqué sur I’échantillon n’est pas purement uniaxial en retransmettant
latéralement une partie de la contrainte!.

Le tube de pyrophyllite est alors bouché de part et d’autre a I’aide de plots en acier. Ces
plots sont conducteurs et mis en contact avec le cylindre de graphite. Si on applique une
tension entre les deux plots métalliques, comme la pyrophyllite et le nitrure de bore sont
tous deux isolants, le courant est contraint de circuler au travers du cylindre de graphite,
qui s’échauffe par effet Joule. Le controle ne se fait pas directement sur la température
de chauffe mais sur la puissance dissipée dans le tube de graphite. Un étalonnage du
dispositif permet d’évaluer la température a laquelle est chauffé I’échantillon.

Le cylindre de pyrophyllite bouché est ensuite placé dans une ceinture métallique?. Le
chargement, appliqué par le biais d’un compartiment rempli d’huile dont la pression est
controlée, est transmise verticalement a 1’échantillon.

Les échantillons ont été soumis au cyclage suivant :

— une montée en pression nominale de la presse a une vitesse de 10 bars par minute.

— un chauffage en deux temps : 'augmentation de la puissance dissipée est réalisée a
la vitesse de 1W/s jusqu’a 50 W au-dessous de la valeur palier, puis la pente est
réduite & 0.5 W/s.

— La température est maintenue puis on effectue une trempe thermique.

— La pression est ensuite relachée progressivement.

Le tableau 9.1 reprend pour chaque échantillon les paramétres de chargement utilisés.

Apreés décharge, ’échantillon se retrouve au coeur d’une gangue de pyrophyllite, d’ou
on est contraint de ’extraire avec un burin. Il faut ensuite retirer I’emballage de platine
situé autour de I’échantillon. Cela se fait en limant la périphérie de chacune des deux

'La pyrophillite n’est cependant pas un liquide, le chargement n’est donc a priori pas non plus hydro-
statique.
2D’ot1 le nom de presse Belt.
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Echantillon dans une
enveloppe de platine

Nitrure de

Plot acier Bore

Pyrophyllite
Four graphite

F1G. 9.4 — Représentation schématique du dispositif expérimental mis en place dans une
presse Belt.

sections circulaires avant de les retirer avec une pince brucelles. Une fois qu’elles ont
été retirées, on lime le cylindre de platine restant autour de ’échantillon selon une de ses
génératrices. On peut ainsi retirer ce qui reste de I’enveloppe de platine en la développant.

Les échantillons étaient initialement des cylindres, mais sous l'effet de la contrainte
associée & la température, tous se sont brisés en petits disques. On vérifie & 1’aide d’un
microspectroscope Raman 'homogénéité de quelques disques en effectuant un profil selon
un diamétre. Les spectres Raman obtenus se superposent globalement. On constate cepen-
dant la présence de cristallites sur le pourtour des échantillons 1 et 2. Cette observation
nous a amené a réduire le temps de maintien de la température dans le cycle de charge-
ment. De cette facon, les échantillons 3 a 7 sont dépourvus de cristallites observables par
microspectroscopie Raman.

9.2.2 Evaluation de la densité des échantillons

La mesure de la densité macroscopique des échantillons est réalisée par flottation. Cette
méthode, classique en minéralogie, consiste a plonger les échantillons dans un liquide de
densité connu. Si les échantillons flottent (resp. coulent), ils sont moins denses (resp.
plus denses) que le liquide. Lorsqu’ils ne flottent ni ne coulent, alors les échantillons ont la
méme densité que le liquide. On peut alors adopter deux approches : soit on dispose d’une
série de liquides de densités variables qui servent & étalonner la densité des échantillons,
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N¢ Ech. Pression Pression Puissance | Température de Temps de
nominale [MPa] | appliquée [GPa| | dissipée [W] chauffe [°C] maintien [min]
Ech. 1 25 5 550 750 30
Ech. 2 25 5 500 650 30
Ech. 3 25 5 350 425 10
Ech. 4 18 4 450 500 10
Ech. 5 14 3 450 500 10
Ech. 6 14 3 300 400 10
Ech. 7 18 4 350 425 10

TAB. 9.1 — Conditions de pression et température appliquées aux cylindres de silice dans
la presse Belt

soit on utilise un mélange dont on peut faire varier continuement la densité en changeant
les proportions. C’est cette deuxiéme méthode que nous avons adopté.

Le probléme ici consiste a trouver un couple de liquides miscibles respectant les condi-
tions suivantes :

— un liquide dense de densité supérieure & 2.7 g.cm~3, afin de pouvoir mesurer la

densité d’échantillons de silice amorphe densifiés a saturation.

— un liquide de densité plus faible que 2.2 g.cm ™3, afin de pourvoir mesurer la densité
des échantillons non-densifiés.

Nous utilisons ici un mélange de tribromométhane! (CHBr3), de densité 2.8 g.cm™,

et d’éthanol (CoH;OH), de densité 0.8 g.cm™3. Le mode opératoire choisi est le suivant :

— Tous les disques constitutifs d’'un échantillon sont mis dans un bécher rempli de
bromoforme seul. Compte-tenu de la densité du liquide, tous les échantillons flottent
en surface du liquide.

— Onrajoute ensuite I’éthanol progressivement en utilisant une burette. Comme 1’étha-
nol est moins dense que le bromoforme, on mélange le contenu du bécher apreés
chaque ajout. On attend la fin des turbulences pour effectuer ’ajout suivant.

— On considére deux meélanges en particulier : celui pour lequel le premier disque
quitte la surface et celui pour lequel un seul disque n’a pas encore plongé. Ces
deux mélanges déterminent l'intervalle sur lequel la densité de 1’échantillon varie.
La densité de chacun de ces liquides est mesurée avec un densimétre. L’incertitude
de la mesure est de 4-0.005 g.cm™3.

Le tableau 9.2 résume les résultats des mesures effectuées sur les échantillons de silice
amorphe densifiée sous haute pression et haute température. On vérifie bien que plus un
échantillon a été soumis a une pression et & une température élevées, plus sa densification
est importante (ainsi ’échantillon 7 est plus densifié que I’échantillon 6). On constate
de plus que tous les niveaux de densification obtenus sont compris entre 0 et 20 % de
densification, ce qui est en accord avec la littérature. Cependant, on considérera avec une
certaine réserve les résultats obtenus sur les échantillons 1 et 2 en raison de la présence
de cristallites, dont la densité est a priori plus élevée que celle de la silice amorphe. 11 est
donc trés possible que les valeurs de mesurées par flottation surestiment la densification

!Communément appelé bromoforme.
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N¢ Ech. | Densité minimale | Densité maximale | Densification moyenne | Ecart relatif
Ech. 1 2.625 2.650 19.9 % 0.95 %
Ech. 2 2.595 2.610 18.3 % 0.58 %
Ech. 3 2.435 2.500 12.2 % 2.67 %
Ech. 4 2.430 2.480 11.6 % 2.06 %
Ech. 5 2.410 2.460 10.7 % 2.07 %
Ech. 6 2.250 2.280 2.95 % 1.33 %
Ech. 7 2.360 2.400 8.18 % 1.69 %

TAB. 9.2 — Résultats des mesures de densité par flottation sur les échantillons de silice den-
sifiée. Les échantillons 1 et 2 ont légérement recristallisés. Leurs densifications respectives
sont donc potentiellement surévaluées.

réelle de ces échantillons.

9.2.3 Caractérisation en nanoindentation des échantillons densi-
fiés

La caractérisation du module élastique des échantillons a été réalisée par nanoinden-
tation. On peut s’interroger sur le choix de cette technique. En effet, on cherche & évaluer
I’évolution des propriétés élastiques de la silice amorphe avec la densification. Or, au cours
du processus d’indentation la silice amorphe subit une densification. La mesure que nous
effectuons tend donc & modifier de fagon a priori potentiellement sensible la valeur du
paramétre que nous cherchons a mesurer. Néanmoins, comme la densification expérimen-
tée par la silice amorphe sous I'indenteur est plutdt de nature a augmenter la valeur du
module élastique mesuré, les mesures effectuées auront simplement tendance, a priori et
sans tenir compte d’autres phénoménes (état de surface des échantillons, fissures subsur-
faciques, etc.), a surévaluer les modules réduits. Cet effet devrait d’ailleurs s’atténuer a
mesure que la densité des échantillons considérés croit.

Une dizaine d’indentations Berkovich de 2 ym de pénétration est effectuée en moyenne
sur chaque échantillon. Les indentations sont réalisées dans des zones raisonnablement
lisses de la surface des disques. La calibration de la pointe a été effectuée sur un échantillon
de verre sodocalcique? en utilisant le modeéle du cone émoussé. Les données expérimentales
sont traitées en utilisant la méthode par décharge et la méthode par mesure continue de
la raideur du systéme. Les résultats obtenus sont présentés figure 9.5.

Considérons un instant les phénoménes venant perturber la mesures. Nous avons déja
discuté de la densification de la silice amorphe sous indenteur qui améne a priori 4 une
surévaluation du module réduit des échantillons les moins densifiés. L’effet de la fissuration
subsurfacique est au contraire de diminuer la raideur de I’échantillon et donc conduit
a sous-évaluer le module réduit d’'un échantillon. Le point important est que la silice

4De 1a sorte, on peut réaliser une calibration sur un matériau ayant des propriétés mécaniques proches
de celles de la silice amorphe et s’affranchir partiellement de potentiels effets de densification, le verre
sodocalique étant normal.
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amorphe est d’autant plus fragile qu’elle est dense. Donc cet effet de sous-estimation
est surtout important sur les échantillons les plus densifiés. Quant a l'influence de la
rugosité de surface, on s’attend a ce qu’il soit faible en raison de la forte pénétration.
Au final, 'effet de ces perturbations est de nature & limiter I’écart de module réduit
entre les échantillons les plus et les moins densifiés. L’évolution du module réduit du
matériau est donc indéniable malgré une forte variabilité des mesures. On peut réaliser
une interpolation linéaire de ces résultats. On obtient alors la relation suivante :

Ap

E[GPa] = 73 + 140— (9.1)
Po

110 3
= 100 ~
[a W)
3 t /
= ]
: ¢ |
= 1
ho)
o
= 80

70 £

0 5 10 15 20
Densification [%]

F1G. 9.5 — Evolution du module élastique réduit des échantillons de silice amorphe en
fonction de leur densification. On constate que le module réduit croit avec la densification
de I’échantillon. Les barres d’incertitudes figurent la dispersion statistique des mesures.

Sur la base des résultats de Polian et Grimsditch [79], présenté figure 9.2, on peut

écrire : B 5
pO sat ~ 2 (9 ) 2)
BOpsat 2

Si on suppose que la densification de la silice amorphe saturée est de 20 %, il vient
naturellement que :

~ 1.8 (9.3)
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Prenons maintenant en compte les variations de coefficient de Poisson fournies par Zha
et coll. [82], voir figure 9.3. En prenant vy = 0.16 et vy, = 0.21, on aboutit a :

Bt _ Buat (1= 2va) (1 — 215)
ES BO (1 — 2V0)(1 2Vsat)

~ 1.57 (9.4)

Or, le rapport entre le module réduit mesuré sur I’échantillon le plus densifié et celui
mesuré sur 1’échantillon de référence est de 1.64+0,12. On constate donc que, malgré toutes
les incertitudes liées au protocole expérimental, les résultats obtenus sont trés cohérents,
a la fois qualitativement et quantitativement avec les données extraites de la littérature.

9.3 Conclusion

Les propriétés élastiques de la silice amorphe sont dépendantes de la densification
(élastique et plastique) subie par 1’échantillon. Par le biais de mesures de nanoindentation
effectuées sur des échantillons de silice amorphe densifiés en presse Belt, nous avons établi
une interpolation linéaire entre le module réduit de la silice amorphe et sa densification.
Nos résultats sont cohérents avec la littérature tant qualitativement que quantitativement.

Ces résultats souffrent cependant d’une forte dispersion. Il conviendrait d’utiliser un
autre protocole expérimental pour obtenir des résultats plus fiables. Une piste qui semble
prometteuse consisterait a appliquer le protocole utilisé pour caractériser I’écrouissage de
la silice amorphe (voir Chapitre 7) en effectuant successivement une caractérisation des
échantillons de silice amorphe par microspectroscopie Raman (pour obtenir la densifica-
tion de ’échantillon) et par spectroscopie Brillouin (ce qui nous fournirait la variation
de coefficient de Poisson et, connaissant la densification, 'augmentation de module élas-
tique).
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Chapitre 10

Caractérisation du comportement
plastique de verres silicosodocalciques

Dans les chapitres 7 et 8, nous avons détaillé un protocole expérimental permettant une
caractérisation partielle du comportement plastique de la silice amorphe et une approche
numérique par analyse inverse permettant d’en tirer un critére plastique. Nous nous inté-
ressons dans ce chapitre a I’adaptation de cette approche a des verres silicosodocalciques
de composition plus complexe.

Nous montrons que nos procédures expérimentales sont intégralement transposables
a des verres complexes, sous réserve de disposer d’un indicateur spectroscopique permet-
tant la mesure locale de la densité du matériau. Nous montrons que cet indicateur ne
peut pas étre le pic de défaut D,. Nous proposons l'utilisation d’une sonde structurale
telle que 'ion Chrome III comme indicateur spectroscopique. L’idée d’utiliser un ion de
transition [129, 130] ou un ion terre-rare [131, 132, 133] comme sonde structurale n’est pas
nouvelle. C’est notamment cette technique que Soga et coll. [131] ont utilisé pour étudier
leffet de la densification sur la structure locale autour d’ions Eu®* en solution dans des
verres de borate. Plus récemment, Costa et coll. [133] ont employé la méme technique
pour caractériser, a 1’aide de Sm?*, des modifications locales du réseau vitreux de verres
aluminosilicatés sol-gel. Cependant, comme au chapitre 7, nous prenons un point de vue
différent de celui des physiciens du solide en utilisant cette sonde structurale comme une
jauge micromécanique de déformation. Notre choix de I'ion Cr®Tn’est pas exclusif d’autres
sondes structurales. Il a été motivé par le fait que I’on trouve facilement dans le commerce
des verres silicatés contenant des impuretés de Cr®" (par exemple les bouteilles de vin, de
cidre, de biére... ).

Cette étude a été réalisée en collaboration avec Mehdi Firdaouss et Gilles Quérel.
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F1G. 10.1 — Spectres Raman obtenus sur la face air d’un verre float loin (vert) et au centre
(orange) d’un indent Vickers de 2 kgf.

10.1 Caractérisation par microspectroscopie Raman de
la densification d’un verre silicosodocalcique

10.1.1 Verre silicosodocalcique densifié et spectroscopie Raman

La figure 10.1 présente deux spectres Raman obtenus sur un échantillon de verre float
(Planilux, Saint-Gobain Glass) ayant subi une indentation Vickers de 2 kg sur sa face air.
L’un des spectres (vert) a été mesuré loin de I'indent, Pautre (orange), a été mesuré en
son centre .

Entre 150 et 1300 cm™!, on distingue quatre bandes :

— Une large enveloppe est visible entre 250 et 500 cm™!. Avec I'augmentation de la
densité, elle se décale légérement vers les forts nombres d’onde et s’aplatit. La litté-
rature ne fournit pas d’interprétation pour cette bande.

— Une premiére bande importante aux alentours de 550 cm~!. La dénomination de
cette bande varie selon les auteurs. Matson et coll. [134], dans le cadre d’une
étude portant sur des verres de silice dopés aux ions alcalins, ’appellent bande a
500 cm~! et I'attribuent & une vibration collective délocalisée impliquant & la fois des
oxygenes pontants et non-pontants. Dans le cas d’un verre float, Mc Millan et coll.
[135] parlent de la bande & 541 cm™! et lattribuent aux seuls oxygénes pontants.
Quoi qu’il en soit, cette bande est au moins partiellement représentative du degré
de polymérisation du verre. Cette bande se décale vers les forts nombres d’ondes
lorsque la densité augmente. Ce phénoméne est attribué a I’augmentation de 'in-
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tensité d'une bande située aux alentours de 600 cm~!. Cette derniére est interprété
par Sharma et coll. [136] et Matson et coll. [134] comme un équivalent du pic Dy de
la silice amorphe.

~ On distingue un coude aux alentours de 780 cm™!. 1l est interprété [134] comme
étant une persistance de la bande & 800 cm ™! de la silice. Son évolution avec I’aug-
mentation de la densité n’est pas triviale.

— On observe une derniére bande située entre 800 et 1200 cm~!. Une observation plus
attentive permet de distinguer deux épaulements & 900 et 1000 cm~!. Mc Millan et
coll. [135] en référencent un troisieme vers 850 cm™'. Cela permet d’effectuer une
déconvolution de la bande en la somme de 4 pics situés respectivement a 950, 1030,
1100 et 1150 cm~! environ. Dans leur étude sur les verres alcalins, Matson et coll.
[134] attribuent les pics & 1100 cm ™! et 4 950 cm ™' & des vibrations d’élongations des
oxygénes non-pontants ! des espéces Q3 et Q, du réseau vitreux (voir figure 10.2).
Avec ’augmentation de la densité, I'intensité relative du pic Qs croit alors que celle
du pic Q3 décroit. Bien que l'intensité relative d’un pic ne soit pas simplement
corrélable & la population d’oscillateurs associés, cette variation d’intensité des pics
attribués a Q, et Q3 semble indiquer une dépolymérisation du verre.

10.1.2 Verre silicosodocalcique et micro-jauge Raman

Comme précédemment dans le cas du verre de silice, nous cherchons & utiliser comme
sonde de densité locale une ou plusieurs des bandes du spectre Raman du verre silicoso-
docalcique considéré. Comme dans le cas précédent, si on commence & éliminer les bandes
dont l'interprétation est partielle ou controversée, il reste deux groupes :

— la bande Dy qui apparait superposée a la bande & 500 cm ™.

— les bandes associées a Q3 et Qo.

Cependant, si la composante en cisaillement de la déformation plastique n’a pas d’in-
fluence sur le mode de vibration associé & la respiration des anneaux & 3 tétraédres, ce
n’est a priori pas le cas pour les oxygénes non-pontants. Nous sommes donc contraints
de nous limiter au décalage du pic D,. Se pose alors le probléme de la position initiale
du pic Dy. En effet, en raison de I'intensité de la bande & 500 cm™, il est trés difficile
de déconvoluer la bande D5 dés lors qu’on n’a pas une densification importante. Donc, la
bande Dy peut au mieux nous apporter une information qualitative nous permettant de
comparer le degré de densification de deux échantillons de méme composition.

Le spectre Raman du verre silicosodocalcique considéré est donc inexploitable pour
obtenir une cartographie de densification quantitative. Il nous faut utiliser une autre
méthode de caractérisation locale permettant une résolution locale & 1’échelle du micron.

1La structure des verres de composition chimique complexe est trés proche de celle du verre de silice.
En fait 'ajout de composés alcalins ou alcalinoterreux au réseau vitreux a pour effet de casser des liaisons
Si-O-Si entre tétraédres SiOy4. Cela entraine ’apparition d’oxygeénes reliés & un seul atome de silicium : ils
sont appelés oxygénes non-pontants. On peut alors classer les tétraédres SiO4 en cing catégories, notées
Qn, en fonction de leur nombre n d’oxygénes pontants.
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F1G. 10.2 — Représentation schématique [50] de la structure microscopique d’un verre so-
dique. On retrouve le réseau continu aléatoire de la silice amorphe (figure 6.10(c)). L’ad-
dition d’ions modificateurs (ici Na™) induit la dépolymeérisation du réseau par formation
d’oxygéne non-pontants assurant 1’électroneutralité du verre.
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10.2 Verre silicosodocalcique densifié et luminescence
de ’'ion Chrome III

Nous montrons ici que la luminescence de 'ion Cr®*présent en tant qu’impureté per-
met, de définir une jauge micrométrique & méme de se substituer, dans le cas des verres
silicosodocalciques, au décalage du pic de défaut D, utilisé dans la silice amorphe. Cette
nouvelle jauge permet de transposer a n’importe quel verre silicaté la méthode appliquée
pour déterminer la loi de comportement de la silice amorphe.

10.2.1 Rappels sur le phénoméne de luminescence
(a) Bref rappel de physique du solide

La physique quantique associe a chaque électron d’'un atome un vecteur propre carac-
térisant son état. Ce vecteur est décrit par quatre nombres quantiques :

— Le nombre quantique principal, n, qui caractérise la taille de ’orbitale et son énergie.

C’est un entier non-nul.
— Le nombre quantique azimutal, ¢, qui caractérise la forme de I'orbitale. C’est un
entier compris entre 0 et n — 1.

— Le nombre quantique magnétique, m, qui caractérise ’orientation spatiale de 1’or-

bitale. C’est un entier compris entre —/¢ et ¢

— Le nombre de spin, mg, qui caractérise le spin de ’électron. Il est égal a +1/2.

Les ions de transition ont en commun d’avoir leurs électrons superficiels situés sur
des orbitales d (caractérisées par un nombre azimutal ¢ = 2). Comme alors le nombre
m associé peut prendre cing valeurs distinctes ({—2; —1;0;1;2}), il existe cinq orbitales
d différentes. Elles peuvent étre divisée en 2 groupes, ¢y, et e,, selon leurs symétries®
(Voir figure 10.3). Ces cinq orbitales sont de méme énergie en I’absence de tout champ
extérieur?.

Considérons un ion présent a I’état d’impureté dans un cristal. La présence d’autres
atomes dans son environnement induit une interaction appelée “champ cristallin”, qui peut
étre octaédrique ou tétraédrique selon la structure du cristal. Ce champ a pour effet de
lever en partie la dégénerescence sur les niveaux d. Ainsi, un champ octaédrique stabilise®
les orbitales ¢y, et déstabilise les orbitales e,4, alors qu'un champ tétraedrique a 'effet
inverse. L’effet du champ cristallin sur les niveaux d’énergie des électrons se répercute
sur les niveaux d’énergie de l’ion, dont il modifie les niveaux d’énergie. Cette variation
sous 'effet du champ cristallin a été calculée par Tanabe et Sugano [137] et représentée
sous la forme de diagramme, dans un grand nombre de cas. La figure 10.4 présente le
diagramme Tanabe-Sugano de 'ion Cr®** soumis & un champ octaédrique. Ce diagramme

2Les orbitales e, sont selon les axes du repére alors que les orbitales t5, sont & 45° de ces axes.
30n parle d’orbitales dégénérées.
4Stabiliser un niveau d’énergie revient & réduire son énergie, le déstabiliser & augmenter cette énergie.
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Orbitales t,,

Orbitales S

F1G. 10.3 — Représentation schématique des cinq orbitales d.

présente en abscisse 'intensité Dq du champ cristallin® et en ordonnée 1’énergie £ des
niveaux d’énergie. Les deux axes sont adimensionnés par le paramétre B qui quantifie la
covalence des liaisons atomiques de Cr?®* avec son environnement.

(b) L’ion Cr®" : une sonde structurale

Les niveaux d’énergie de l'ion, tels que présentés par la figure 10.4, donnent lieu a des
phénomeénes de luminescence. Suite a ’absorption d’un photon, I’énergie globale de I'ion
va augmenter. Pour revenir & son état fondamental, 'ion excité va dissiper son énergie
par différents processus radiatifs ou non. L’un de ces processus consiste en I’émission d’un
photon permettant & ’ion de passer de son premier état excité® & son état fondamental :
c’est le phénoméne de luminescence.

Si une variation du champ cristallin induit une variation des niveaux d’énergie de ’ion
considéré, alors la fréquence des photons émis par luminescence varie elle aussi. C’est le
principe qui préside a 'utilisation du rubis comme indicateur de pression dans les expé-
riences de chargement en enclume diamant. Le rubis est un cristal d’alumine contenant
des impuretés de Cr3* en site octaédrique. Lorsque le rubis subit une compression, la taille
du site occupé par I'ion Chrome IIT diminue, les atomes situés aux sommets de ’octaédre

SPlus précisément, Dq est égal & un dixiéme de la valeur du gap qui s’établit entre les orbitales ¢, et
eq sous l'effet du champ cristallin.

611 s’agit de 1’état excité de plus basse énergie. Dans le cas de la figure 10.4, il s’agit de I’état °E ou
4Ty selon la valeur de Dq/B.
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F1G. 10.4 — Diagramme de Tanabe et Sugano pour 'ion Cr®" en symétrie octaédrique.
Lorsque ’on applique une pression hydrostatique p; sur un cristal contenant I’ion Cr3*,
I’effet du champ cristallin s’accroit a mesure que les voisins de I'ion se rapprochent de
lui, ce qui induit une modification des niveaux d’énergie. Sous ’effet d’une pression po
suffisamment élevée, la transition associée a la luminescence peut méme changer.

se rapprochent, leur influence se fait plus sentir, le champ cristallin devient alors plus
intense, et le pic se déplace vers les hautes fréquences a mesure que 1’énergie du niveau
’E augmente.

On voit donc que le spectre de luminescence du Chrome III constitue, dans un envi-
ronnement cristallin, une sonde classique de la pression appliquée au matériau, et donc
indirectement de sa densité. C’est cette sonde que nous allons utiliser pour pallier le fait
que le décalage de la bande D, ne soit plus exploitable.

10.2.2 Luminescence de l’'ion Chrome III en solution dans un
verre complexe

La figure 10.5 présente deux spectres de luminescence obtenus sur un échantillon de
verre de bouteille (verre silicosodocalcique contenant quelques centaines de ppm de Cr®™) :
— Le premier (en trait plein) est un spectre de luminescence obtenu sur 1’échantillon

en l'absence de tout traitement.
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— Le second (en pointillés) est obtenu sur le méme échantillon mais au centre d’un
indent Vickers de 2 kgf.

Entre 12163 et 14924 cm™!, le spectre de luminescence de Cr®Tse compose de deux
bandes : une bande large centrée aux environs de 12800 cm ™! et une seconde, centrée vers
14550 cm~!, qui forme un épaulement sur la premiére bande. D’aprés différents au-
teurs [129, 130, 138, 139| ces deux bandes correspondent respectivement aux transitions
4Ty, — %A, et 2E — “A,. La coexistence de ces deux transitions a I’état vitreux indique
Iexistence d’ions Cr®Ten sites octaédriques dans le réseau silicaté [139], mais avec une
trés large distribution de I'intensité de l'interaction locale assimilable au champ cristallin.

== L0in de l'indent
= = Centre de I'indent

Intensité [A.U.]

12500 13000 13500 14000 14300
Nombre d'onde [cni' ]

F1G. 10.5 — Spectre de luminescence de I'ion Cr3*en solution dans un verre silicosodocal-
cique. Le trait plein figure le spectre obtenu dans une zone non modifiée de 1’échantillon,
alors que le second (pointillés) a été obtenu au centre d’un indent Vickers de 2 kgf (dont
on peut supposer qu’il correspond au méme échantillon a la densité de saturation).

Si nous considérons le diagramme de Tanabe et Sugano de Cr?Ten site octaédrique
(figure 10.4), nous constatons que I’énergie du niveau *Ty croise celle du niveau *E pour
une valeur de Dg/B ~ 2 . On peut diviser diagramme de Tanabe et Sugano en deux
parties. Quand Dq/B < 2, Ty est le premier niveau excité, la transition associée a
I’émission de fluorescence est donc “Ty — %A,. Au contraire, lorsque Dg/B > 2, la
transition est 2E — “A,.

Des expériences menées en cellule enclume-diamant [129] ont montré que, lorsque
Cr**est en solution dans un verre silicosodocalcique soumis & une compression hydrosta-
tique, la bande 2E — %A, de son spectre de luminescence présente deux changements
principaux : son intensité augmente relativement & celle de la bande T, — %A, et elle
se décale vers les basses fréquences. Ces deux phénomeénes ont été interprétés comme
dus & une compression locale des sites octaédriques occupés par les ions Cr3*[130]. En
effet, ’application d’une pression hydrostatique sur les sites occupés par le chrome tend
a augmenter 'effet du champ cristallin, ce qui résulte en une valeur plus importante de
Dq/B.
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Considérons alors un site occupé par un ion Cr®>*. Supposons qu’initialement, le champ
cristallin du site qu’il occupe est tel que Dg/B = 1.8. Sa contribution au spectre de lumi-
nescence de ’échantillon sera constitué par ’émission d’un photon associé & une transition
4T, — 4A,. En appliquant une pression hydrostatique croissante, Dq/B augmente. Quand
Dq/B atteint 2, la transition associée a la fluorescence du site devient ?E — %A, a cause
du croisement des niveaux d’énergie. Cette transition résulte alors en une augmentation de
I’intensité de la bande associée aux transitions 2E — *A, par rapport a celle associée aux
transitions 4Ty — *A,. Quant au décalage assez surprenant vers les basses fréquences” il
est dii au fait que les sites qui franchissent le croisement des niveaux d’énergie constituent
un apport important de sites de faible énergie & la population des sites associés aux tran-
sitions 2E — “A,. Cet apport “massif” de sites de faible énergie a pour effet de décaler le

centre de la distribution vers les basses fréquences 8.

10.3 Cartographie avec ’ion Chrome III de la densifi-
cation résiduelle dans des échantillons de verre de
bouteille indentés

Nous utilisons ici les propriétés de la bande associée & la transition 2E — “A,, que
nous venons de rappeler, pour caractériser la densification résiduelle aprés indentation
pour des verres silicosodocalciques complexes.

10.3.1 Protocole expérimental

Nos échantillons ont été fabriqués a partir de deux bouteilles de verre commercial, dont
la composition est détaillée dans le tableau 10.1. Ces bouteilles ont été fondues, coulées
et pressées en deux disques. Deux plaques de 8x8x0.5 cm?® ont été découpées dans ces
disques puis polies et recuites selon une procédure standard, afin de relaxer les contraintes
résiduelles dues au polissage.

Ech. 8102 NaQO CaO MgO A1203 KQO F6203 CI'203
A | 705 % 123 % |104 % |2.0% | 2.3 % | 890 ppm | 440 ppm | 220 ppm
B | 71.6% |124% |109% |1.4% | 2.1 % | 700 ppm | 320 ppm | 200 ppm

TAB. 10.1 — Compositions des échantillons utilisés dans cette étude. Les deux sont des
verres de bouteilles commerciaux. TiO, et SO3 sont aussi présents a 1’état de traces.

"En effet, comme les énergies des niveaux *T5 et ?E sont croissantes avec I’intensité du champ cristallin,
on s’attendrait intuitivement & un décalage vers les hautes fréquences.

80n peut faire un paralléle avec une casserole d’eau tiéde posée sur une plaque chauffante allumée. Si
on ajoute une grande quantité d’eau froide dans la casserole, la quantité globale d’eau qu’elle contient
augmente — augmentation de I'intensité relative de la bande associée & la transition 2E — %A,. Par
contre, la température de ’eau diminue —décalage de la bande vers les basses fréquences— méme si la
plaque chauffante a globalement apporté de ’énergie a ’eau.
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Nous avons utilisé un dispositif de microspectroscopie Raman Almega (ThermoNico-
let), incluant un laser Nd :YVO, de longueur d’onde 532 nm. Le laser a été focalisé en
surface de I’échantillon au travers d’un objectif x100 et le dispositif confocal a été utilisé,
réduisant le volume sondé a une zone de 2x2x2 um?®. Nous avons réalisé la cartographie
de deux vues de dessus pour I’échantillon A. Pour I’échantillon B, nous n’avons réalisé
qu’une cartographie de la surface.

Le protocole de cartographie a été sensiblement le méme que dans le cas des échan-
tillons de silice amorphe, & ceci prés que le temps d’accumulation était cette fois de 1 s. Ce
temps d’acquisition, considérablement plus faible que les 900 s nécessaires pour obtenir un
point de la cartographie Raman, constitue un intérét certain de 'utilisation d’une sonde
structurale comme indicateur de densité.

10.3.2 Résultats

En utilisant la position et ’amplitude relative® de la bande associée & la transition
2E — %A,, nous accédons & une évaluation de la déformation du volume des sites de
Cr3*. Nous obtenons ces deux paramétres en appliquant la déconvolution suivante (voir
figure 10.6) : le coté haute fréquence de la bande associée a Ty — 1A, est ajustée avec
une gaussienne, fournissant ainsi une bonne estimation de 'amplitude de la bande. Cette
gaussienne est ensuite soustraite au spectre. La bande 2E — *A, ainsi obtenue est ajustée
avec une distribution Pearson IV, afin d’obtenir 'amplitude de la bande et sa position.
On en tire les cartographies présentées en figure 10.7.

10.4 Interprétation

10.4.1 Considérations sur les courbes iso-indicateur

Nous constatons que, pour les deux indicateurs et les deux échantillons, les résultats
sont cohérents entre eux et avec I’hypothése que la densification est maximale au centre
de l'indent : plus les points de mesure sont proches du centre de 'indent, plus la bande
associée a la transition 2E — *A, se décale vers les basses fréquences et posséde une in-
tensité relative plus importante. De plus, les lignes obtenues vérifient bien les symétries de
I'indenteur (aux erreurs de positionnement prés). Enfin, nous constatons que la différence
entre la direction définie par la diagonale de la pyramide Vickers et la hauteur des faces
pyramidales est bien moindre que dans le cas de la silice amorphe [118]. Cela conduit a

91ci comme dans le cas de la silice amorphe, un rapport d’amplitude ne suffit pas & quantifier un
rapport d’intensité. Ce second marqueur est donc une fois de plus indicatif.
1015, distribution Pearson IV s’exprime comme suit :

~IN?
1+<z >
a

Elle est utilisée dans la littérature [129, 130] pour ajuster la bande associée & la transition *E — %A,.
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F1G. 10.6 — Illustration dans un cas particulier de la méthode utilisée pour déconvoluer
les spectres de luminescence de Cr®t. La partie haute fréquence de la bande Ty — A,
est ajustée par une gaussienne (trait plein bleu). Par soustraction, on obtient la courbe en
pointillés rouges correspondant & la bande 2E — “A,. Elle est ajustée par une distribution
Pearson IV (pointillés bleue). La courbe somme des deux ajustements (trait plein vert)
se superpose bien avec le spectre expérimental (trait plein rouge).
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F1G. 10.7 — Cartes donnant I’évolution de la position (resp. de 'amplitude relative) de la
bande 2E — %A, pour la moitié de la vue de dessus de la zone indentée sur I’échantillon A
(a) et I’échantillon B (b) (resp. (c) et (d)). Les pointillés représentent les limites de la zone
indentée sur chaque échantillon. Le centre de I'indent sert de référence pour les positions.
Les traits gras pleins représentent les limites de la zone cartographiée (e). Les croix noires
représentent les points ol des spectres de luminescence ont été mesurés. Les lignes grisées
figurent les différentes lignes isocritére. Les valeurs numériques sont exprimées en cm
pour le critére de position et sont sans dimension dans le cas du rapport d’amplitude.

des lignes d’isodensité ayant une forme plus réguliére et arrondie que dans le cas de la
silice amorphe (voir figure 10.8). Ce résultat est cohérent avec le fait que la silice amorphe
est plus anormale que les verres silicosodocalciques de bouteille. En effet, les observations
optiques de Hagan et Van der Zwaag (62|, comme la modélisation proposée par Yoffe
[120], indiquent que la zone de densification attendue pour les verres de bouteilles doit
étre plus réguliére et sphérique. Ce résultat renforce le caractére hautement discriminant
de la cartographie des champs de densité comme donnée expérimentale test dans le cadre
de ’ajustement d’un critére plastique pour un verre silicaté par analyse inverse.
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F1G. 10.8 — Carte isodensité de la vue de dessus de la zone densifiée obtenues sur I’échan-
tillon A (a) et sur la silice amorphe (b). Les lignes isodensités obtenues pour la silice
amorphe (b) marquent bien plus la différence entre diagonales et hauteur des faces de la
pyramide que le verre plus “normal” (a).

10.4.2 Conversion des cartes isocritére en cartes de densité

Il est possible d’obtenir une évaluation quantitative grossiére de la densification a
partir des cartes présentées plus haut pour réaliser une carte de densification. En effet,
dans les travaux de Quérel [130], le décalage de la bande 2E — A, est corrélé a la pression
hydrostatique moyenne appliquée sur différents échantillons de compositions modéles.

Posons « le décalage de la bande par unité de pression hydrostatique appliquée et
By(p) le module d’incompressibilité du matériau considéré. Sous I’hypothése que l'effet des
contraintes de cisaillement sur la position de la bande 2E — %A, est négligeable et que le
module élastique du matériau est constant lors de sa compression élastique, nous pouvons
exprimer la densification du matériau AV/V en fonction du décalage expérimental Av de
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la bande comme suit :
AV B 1 Av

" "B a (10.1)

Dans le cas du verre silicosodocalcique modeéle 60%-Si03—20%-Nay,0-20%-CaO, qui est
la composition la plus proche de celle utilisée, o vaut environ —12.5 cm~!/GPa. Nous pou-
vons évaluer grossiérement B & 39 GPa 0. En utilisant ces valeurs avec I'équation (10.1),
nous obtenons les cartes présentés en figure 10.9. Nous remarquons que la densification
maximale obtenue pour nos échantillons est d’environ 3 a 4%. Ces valeurs semblent rai-
sonnables étant donné que ces deux verres sont considérés “normaux”. On remarque aussi
que le verre le moins modifié (échantillon B) est celui pour lequel on obtient la plus grande
densification, ce qui cohérent avec I'idée que moins un verre silicaté est modifié, moins il
est dense et donc plus il est censé exhiber un comportement anormal.

10.5 Conclusion

Ce travail préliminaire nous a permis de montrer comment I’utilisation d’une sonde
structurale telle que Cr3*rend possible la cartographie locale de la densité, & la base
de l'identification d’une loi de comportement, pour des verres silicatés plus complexes.
De méme, il est également possible de réaliser une évaluation de 1’écrouissage dans ces
verres par une méthode semblable & celle décrite au chapitre 7. Par rapport & la mesure
du décalage du pic Dy du spectre Raman de la silice amorphe, 'utilisation d’une sonde
structurale (Cr®Tou autre) présente les avantages suivants :

— un temps d’accumulation incomparablement plus court.

— une plus grande adaptabilité. En effet, la grande variété des compositions modéles
présentes dans les travaux de Quérel [130] montrent qu’il n’y a pas de limitations &
I'utilisation de Cr3Tcomme sonde locale de la densité.

Un probléme réside encore dans la fagon de réaliser I'étalonnage de la relation entre les
modifications du spectre de luminescence de Cr®tet la densité de 1’échantillon. Une ten-
tative de densification d’échantillon en pression et température s’est soldée par un échec,
les spectres mesurés sur les échantillons densifiés indiquant une perte de densifcation. Ces
résultats sont probablement a mettre sur le compte du chauffage. Il conviendrait donc
d’utiliser des échantillons densifiés par choc afin de s’affranchir des problémes liés a I'ap-
port de chaleur. La question de I'effet des contraintes élastiques résiduelles sur le spectre
de luminescence de Cr**demande aussi & étre approfondie. Il en va de méme pour 'ef-
fet éventuel de la composante en cisaillement de la déformation (les travaux de Quérel
étant appliqués a des échantillons subissant un chargement en enclume diamant, donc
hydrostatique).

10Cela correspond & un module élastique de 70 GPa et & un coefficient de Poisson de 0.2.
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F1G. 10.9 — Cartes approximatives de densification pour les échantillons A (a) et B (b).
Ces cartes ont été obtenues a partir des cartes isocritéres en utilisant des données tirées

des travaux de Quérel [130].
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Chapitre 11

Synthése des résultats

Dans cette partie nous nous sommes intéressés au comportement élastoplastique des
verres silicatés, en particulier de la silice amorphe. Nous avons montré que l’utilisation de
la microspectroscopie Raman permettait d’obtenir des mesures de densification a 1’échelle
locale sur des échantillons de silice amorphe densifiés mécaniquement.

Cette méthode nous a permis, dans le cas de la silice amorphe, de réaliser une car-
tographie résolue a I’échelle du micron de la zone densifiée située sous un indent Vickers
de 2 kg. Ces résultats expérimentaux nouveaux ont mis en évidence que la loi de com-
portement proposée par Xin et Lambropoulos devait étre raffinée. Nous avons montré, en
appliquant des cycles charge/décharge en enclume-diamant sur des échantillons de silice
amorphe et en évaluant leur densification par microspectroscopie Raman, qu'un phéno-
méne d’écrouissage se produisait dans la silice amorphe. Ce phénoméne n’était pas pris en
compte dans le modéle précédent. Par le biais de calculs préliminaires en éléments finis,
nous avons montré que la prise en compte de cet écrouissage dans la loi de comporte-
ment de la silice amorphe permettait de confiner la zone de densification saturée sous la
pointe. Ce résultat, conforme & ceux de la cartographie, n’était pas obtenu avec le modéle
précédent.

Nous nous sommes de plus intéressés a 1’évolution des propriétés élastiques de la si-
lice amorphe en fonction de sa densité. Par le biais d’essais de nanoindentation réalisés
sur des échantillons de silice amorphe densifiés sous hautes pressions et hautes tempéra-
tures et de densité mesurée macroscopiquement par flottation, nous avons montré que le
module réduit de la silice amorphe augmentait avec sa densité. Nos résultats expérimen-
taux, quoiqu’assez dispersés, sont qualitativement et quantitativement en accord avec la
littérature.

Nous avons enfin cherché a étendre les mesures réalisées sur la silice amorphe & d’autres
verres silicatés plus complexes. Dans le cas des verres modifiés, nous nous sommes heurtés
au fait que le spectre Raman du verre ne peut plus étre utilisé pour mesurer la den-
sité locale de ’échantillon. Ce probléme, lié¢ & ’apparition d’oxygénes non-pontants pour
équilibrer les charges des ions modificateurs, est commun & tous les verres modifiés. Pour
ne pas nous limiter aux seuls verres trés silicatés, nous avons utilisé la microspectrosco-
pie de luminescence de I'ion Cr®Tet montré qu’on pouvait substituer cette méthode a la
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microspectroscopie Raman. Nous avons pu réaliser quelques mesures préliminaires de car-
tographie sur des verres dopés au chrome. Les résultats obtenus sont qualitativement et
quantitativement en accord avec la littérature et ouvrent des perspectives prometteuses
pour la suite de ce travail.
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Conclusion générale et perspectives

Les revétements de surface prenant une importance grandissante dans les applications
verriéres, leur caractérisation mécanique prend une importance croissante. Parmi les mé-
thodes expérimentales permettant cette caractérisation, la nanoindentation se réveéle pro-
metteuse, tant par la simplicité opérationnelle de la méthode que par ses possibilités en
terme de résolution spatiale.

Cependant, 'extraction de paramétres physiques intrinséques & partir des mesures
obtenues par cette méthode se révéle compliquée. Des modéles sont alors nécessaires pour
séparer les contributions, élastiques et plastiques, respectives du substrat et du film & la
réponse mécanique globale du systéme. A cette problématique propre a tous les systémes
revétus, s’ajoute dans le cas des verres silicatés une quasi-absence de modéle rendant
compte de leur comportement élastoplastique.

C’est dans ce cadre que s’est inscrite notre étude. Elle s’est organisée selon deux axes :
d’une part, I’amélioration de la modélisation du contact sur substrat revétu et, d’autre
part, la recherche de lois de comportement élastoplastiques pour les verres silicatés.

Contact élastique sur un substrat revétu

Concernant la modélisation du contact élastique sur un substrat revétu, nous avons
programmé un algorithme de calcul qui nous a permis de montrer la nécessité d’adapter
la méthode d’Oliver et Pharr, établie pour des matériaux massifs, au cas de matériaux
revétus. Nous avons proposé une méthode directe pour essayer d’améliorer cette évaluation
dans le cas d’un contact élastique. Ces approches restent encore limitées par la plasticité.
C’est sur ce probléme que devra porter ’effort principal dans la continuité de cette étude.
La force de la méthode d’Oliver et Pharr provient de la dissociation, parfois discutable
et souvent discutée, des contributions élastiques et plastiques. Il serait utile de pouvoir
adopter une démarche équivalente dans le cas des contacts revétus.

Ce type de démarche parait envisageable dans le cadre d’une approche autocohérente.
On peut envisager d’utiliser notre algorithme de calcul pour évaluer, pour chaque valeur
de a/t la valeur du paramétre géométrique ¢ rendant compte de la déflexion élastique
de la surface a ’extérieur du contact. Dans le cas de la méthode basée sur le nombre
adimensionné 2P/ S, on peut envisager d’utiliser la relation établie dans le cas du contact
élastique, corrigée d’un paramétre multiplicatif qui serait corrélé empiriquement au retour
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élastique de I'indenteur a la décharge (Par exemple égal & 1 dans le cas d’un retour complet
et égal & 0 dans le cas d’une absence de retour élastique).

Les résultats obtenus sur les modules équivalent réduits, présentés au chapitre 3, nous
ont amenés a proposer, dans le cas ou film et substrat avaient le méme coefficient de
Poisson, une loi de mélange pour le module équivalent réduit basée sur une translation de
la fonction de Gao. On devra envisager d’utiliser notre algorithme pour établir une “carte”
établissant quel modéle est le plus valide dans quelle gamme de constantes élastiques.

L’exploitation de ’adaptabilité de notre algorithme pourrait aussi permettre son utili-
sation plus systématique au cas du contact adhésif et pour des revétements multicouches,
de facon plus automatisée.

Enfin, la recherche de champs annexes adaptés au cas du contact sur un substrat
revétu, dont une expression est donnée en annexe B, semble une piste prometteuse pour
I’obtention d’une solution analytique similaire & celle fournie par Hertz, Sneddon,... dans
le cas des contacts sur substrats massifs. Une formulation analytique permettrait d’ailleurs
une généralisation plus facile de la méthode d’Oliver et Pharr.

Loi de comportement élastoplastique pour les verres si-
licatés

(a) Loi de comportement pour la silice amorphe

Concernant la détermination d’une loi de comportement élastoplastique pour la si-
lice amorphe, nous avons développé une méthode utilisant la microscpectroscopie Raman
comme moyen de mesurer localement la densification d’un échantillon de silice amorphe.
Avec cette technique nous avons mis en évidence un phénoméne d’écrouissage dans la
silice amorphe non-densifiée & saturation. Nous avons obtenu une caractérisation partielle
de cet écrouissage. Nous avons aussi obtenu par la méme méthode une cartographie de la
densification résiduelle de la silice amorphe sous un indent Vickers de 2 kg. Ce résultat
a permis de mettre en évidence la nécessité de raffiner la loi de comportement élasto-
plastique existante. Nos calculs préliminaires par éléments finis indiquent que la prise en
compte de 1’écrouissage tend a améliorer ’accord entre le modele et ’expérience. Nous
avons aussi mis en évidence une augmentation du module réduit de la silice amorphe au
cours de sa densification.

La problématique de la modélisation de la plasticité de la silice amorphe reste bien
évidemment ouverte. Tout d’abord, I'implémentation de la loi de comportement proposée
demande a étre améliorée et 'ajustement du ou des paramétres ajustables demande & étre
réalisée. Il conviendrait de plus de prendre en compte la variation des propriétés élastiques
du systéme avec la densification, ce qui n’a pas été fait jusqu’a présent. Sous réserve que les
résultats de simulation puissent rendre compte des résultats de cartographie, cette prise
en compte nous permettrait de vérifier la validité du choix de la silice amorphe comme
matériau de référence pour la calibration des dispositifs de nanoindentation.
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Expérimentalement le probléme mérite d’étre approfondi. Les cartographies de la
zone densifiée sous indentation mériteraient d’étre réalisées avec une résolution spatiale
meilleure (maintenant que I'on a une meilleure compréhension du probléme). D’autres
méthodes ayant une meilleure résolution spatiale, notamment la tomographie X, devront
étre envisagées pour réaliser des cartographies similaires sur des indents de plus petite
taille et donc moins “entachés” de fissuration.

Le développement de méthodes de microspectroscopie Brillouin et leur utilisation dans
des géométries semblables a celles de notre étude permettront de réaliser des mesures
complémentaires de celles obtenues par microspectroscopie Raman. En effet, la micros-
pectroscopie Raman fournissant la densité d’un petit volume de silice amorphe, on pourra
obtenir, par le biais de la microspectroscopie Brillouin une mesure locale des proprié-
tés élastiques du matériau. On pourrait a cet occasion envisager une nouvelle campagne
de mesure sur la silice amorphe en enclume diamant, couplant, sur les mémes échan-
tillons, microspectroscopie Raman et microspectroscopie Brillouin, fournissant ainsi un
suivi complet du comportement élastoplastique de la silice amorphe selon I'axe des pres-
sions hydrostatiques.

De plus, il faudra chercher a obtenir 1’évolution des propriétés élastoplastiques de
la silice amorphe selon un chemin de chargement non-hydrostatique. Une partie de la
solution réside probablement dans ’ajustement d’une loi de comportement bilinéaire von
Mises pour rendre compte de 'indentation de silice amorphe saturée. On pourrait ainsi
accéder & une partie de I’évolution du comportement élastoplastique de la silice amorphe
le long de I'axe des cisaillements. On peut aussi envisager de cartographier des zones
densifiées obtenues avec des indenteurs de différentes géométries.

Enfin, si 'expérience pouvait d’une facon ou d’une autre étre envisageable, il serait
intéressant d’obtenir expérimentalement 1’évolution de la section d’un échantillon de silice
amorphe chargé uniaxialement. Cela nous fournirait une évaluation de la valeur initiale
de I'indice d’anormalité du matériau.

(b) Loi de comportement pour les verres normaux

Nous avons enfin essayé d’étendre notre étude au cas de verres sensiblement plus
modifiés que la silice amorphe. Nous avons montré que le spectre Raman ne peut plus étre
utilisé pour mesurer la densification locale du matériau. Nous avons cependant montré,
en utilisant ion Cr®*, qu’il était possible de faire jouer & une sonde structurale le méme
role de nanojauge de densité que les anneaux a 3 tétraédres de la silice amorphe. Nos
premiers résultats, obtenus sur des échantillons de verre de bouteille ont montrés qu’il
s’agissait d’une piste prometteuse.

La poursuite de cette étude semble devoir s’organiser selon deux axes. D’une part, il
faudra réaliser un étalonnage quantitatif du spectre de luminescence de Cr3*, afin d’obte-
nir une information plus quantitative sur la densification réellement subie localement par
le matériau. Une fois cet étalonnage obtenu, il conviendra d’appliquer le méme protocole
que celui utilisé pour la silice amorphe.
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Le second axe d’étude portera plutot sur la nature de la sonde structurale a choisir.
En effet, il n’est pas évident que le chrome III soit nécessairement 4 méme de fournir la
meilleure jauge de densité possible. On pourra envisager l'usage de terres-rares, comme

Eu3t ou Sm?t.
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Annexe A

Détails sur la modélisation du contact
élastique sur un substrat revétu

A.1 Prise en compte de la complaisance de I'indenteur
dans le calcul de la fonction de Green du systéme

Considérons le systéme mécanique constitué par un demi-espace isotrope élastique
homogéne revétu d’un film isotrope élastique homogéne d’épaisseur ¢, soumis & un char-
gement normal sans frottement ni adhésion par un indenteur axisymétrique isotrope élas-
tique homogéne de forme arbitraire (Figure 2.1). Supposons parfaite ’adhésion entre le
film et son substrat. Posons Fg, et v (resp. Efium et vegm) le module de Young et
le coefficient de Poisson du substrat (resp. du film). Posons enfin F;,4 et v;,q le module
élastique et le coefficient de Poisson de I’indenteur.

Notons maintenant u; le déplacement normal de la surface du substrat revétu, wus
le déplacement normal de la surface de l'indenteur (toutes deux notées positives vers
lintérieur du substrat revétu) et ¢(r) la contrainte normale appliquée par l'indenteur
complaisant sur le substrat revétu (comptée positive vers l'intérieur du substrat revétu).
En utilisant la transformation de Hankel, dans le cadre de I’élasticité linéaire, Li and
Chou [33] ont obtenu une relation contrainte/déformation qui peut étre particularisée en
surface du systéme revétu par :

u(r) = /0 "k q(k) Jo(kr)C(k, (B). 1) (A.1)

avec :
2 1+ 4bkte 2kt — gb ekt

Bty 1 — (a+ b+ 4b(kt)?)e—2k + ab ekt

Ck, (E),t) =

oy o a=l . _ Efitm 14vsup
1+a73 ’ a‘iJYl’ Esub 1+Vfilm

“= ?71:3_4Vfilm and /73:3_4Vsub

E3y,, étant le module réduit du film, Jy(z) la fonction de Bessel de premiére catégorie et
d’ordre 0 et g la transformée de Hankel d’ordre 0 de g.
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En utilisant la transformation de Hankel, cette relation peut étre réécrite :

kui(k) = C(k, (E), t)g(k) (A.2)

Considérons maintenant le sous-systéme constitué par I’indenteur. Comme le contact
est sans frottement ni adhésion, la contrainte normale appliquée en surface de I’indenteur
par le substrat revétu est égale & —q(r). On peut alors écrire I’équation suivante, qui
correspond & I’équation (A.2) :

k() =~ —a(k) (A3

ind

En combinant (A.2) et (A.3), on obtient une équation prenant en compte la complaisance
de I'indenteur :

b (anlh) — ) = (6 (). 0)+ 5 ) ath (A4

ind

Si maintenant on pose u(r) = u(r) — us(r) alors, en utilisant la linéarité de la tran-
formation de Hankel, on obtient :

ka(k) = (C(k:, (E),t) + E2 )g(k) (A.5)

ind

On voit alors que le systéme avec indenteur complaisant peut étre ramené a une confi-
guration de type indenteur rigide, avec cependant une légére modification de la fonction de
Green du systéme. On peut commenter cette derniére équation briévement en constatant
que, lorsque le module de I'indenteur tend vers l'infini, on retrouve bien le cas indenteur
rigide et I’équation (A.2). De plus, si le systéme revétu tend vers un systéme homogeéne,
I’équation (A.5) se simplifie en I’équation (2.5), qui traduit bien le cas du contact sur un
systéme homogeéne.

A.2 Expressions adimensionnées pour d’autres formes
usuelles d’indenteurs axisymétriques

On a détaillé au chapitre 2 les équations adimensionnées utilisées pour construire notre
algorithme de simulation du contact élastique sur un substrat revétu dans le cas d’'un
indenteur conique. Nous présentons ici les relations obtenues pour le contact sphérique
et le contact en poincon plat. Nous montrons que, si la matrice obtenue dans le cas du
contact sphérique est semblable & celle du cas du cone, elle est 1égérement différente dans
le cas du poincon plat a cause de la discontinuité de la contrainte en » = a dans ce dernier
cas.

A.2.1 Indentation sphérique

Dans le cas du contact sphérique, on a u(r) = § — r?/(2R), R étant le rayon de la
sphére. En utilisant 1’équation (2.10), on peut donc écrire sous le contact :
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Vs<a,f(s)=06—— (A.6)

De méme que dans le cas du cone, nous introduisons les grandeurs normalisées sui-
vantes :

pzf;ng;rzz;nzka (A.7)
a a a
OR
E;;ilm
Bk, {B),1) = ek, (B) 1) 1 (A.9)
2R g(r)
G(r) Yo (A.10)
On obtient alors :
) 1 00
Vo<1 A= =60+ 2 [ 6 ([ a2 (B costup) cost) ) dp - (A1)
0 0
2PR !
1= =4 A12
=4 deGl) (A12)

De méme que dans le cas de I'indentation conique, la continuité de la contrainte en
surface assure G(1) = 0. Donc, pour une valeur donnée de 7, il nous faut résoudre un
systéme (N + 1) x (N + 1) dont les inconnues sont les NV valeurs restantes du champ G et
la pénétration normalisée A. On peut donc numeériser puis réécrire (A.11) comme suit :

2= G(e) + NLW(;(O)K(Q,O, (E),7) + Niﬁ | Y. Glp)K(sip (E),7) — A (A13)

ce qui revient matriciellement a :

—2 1 +1N%TK00 N%TQK(H @KO(NA) -1 G(0)

—7 ~- K10 1+ +Kn Ko -1 G(1)
—3 ﬁlK(N—l)o ﬁQK(N—l)l N @K(N—l)uv—n —1 G(N —-1)
—c% - Ko BN v ENv-1 —1 (A )
A.14

On constate que la matrice est exactement la méme que dans le cas de I'indentation
conique. Donc en pratique, le calcul du cas conique et du cas sphérique ne se différen-
cient que par le vecteur (g;);eo;n], dont les composantes sont celles du cas conique élevées
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au carré. Cela est en fait valable pour tout chargement par un indenteur non-plan, la
continuité de la contrainte en r = a imposant cette méme forme matricielle, avec pour
seule différence le vecteur du premier membre. Les opérations consommatrices de temps
de calcul étant le remplissage et I’inversion' de la matrice, on trouvera intérét a traiter
simultannément pour un méme systéme toutes les géométries envisageables d’indenteur
non-plan.

A.2.2 Le poincon plat

Considérons maintenant le cas du poincon plat. Comme le déplacement est constant
sur tout la zone de contact, en utilisant (2.10) on obtient :

Vs<a,f(s)=4¢ (A.15)

D’oti 'on tire la relation suivante de fagon similaire & (A.11) :

Vs<ad=> /0 o) < /0 ke Clk, (B 1) cos(kr) cos(ks)) dr (A.16)

™

Avec une normalisation semblable & celle introduite pour le cone, nous obtenons les
grandeurs adimensionnées suivantes :

pEi;gEf;TEE;nE/{}a (A.17)
a a a
E}kilm
_ 24(p)

Nous introduisons ces quantités dans I’équation (A.16) :

Vo<1, 1=0G(o)+ ;/0 G(p) (/Ooodn Z(n, (E),T) cos(np) COS(?K)) dp (A.20)

Grace a cette normalisation, nous obtenons une expression de la charge appliquée
normalisée, I1, et du module équivalent adimensionné, £,. On notera que cette expression

La TFR réclame évidemment moins de temps de calcul que la décomposition LU préalable & I’in-
version de la matrice pour un méme taux déchantillonnage. Cependant, dans notre cas précis, le taux
d’échantillonnage de la TFR est de 22° contre 800 pour la décomposition LU. Le temps de calcul de la
TFR n’est donc pas négligeable devant celui de la décomposition LU.




A.3. PRISE EN COMPTE DE L’ADHESION 165

du module équivalent est celle qui est utilisée dans les méthodes d’analyse des données
expérimentales issues d’essais de nanoindentation.

II= 4/01dp G(p) (A.21)

E* I
& =% - A.22
o E}kzlm 4 ( )

Cette fois la résolution de cette équation se réveéle différente du cas de l'indenteur
conique. En effet, la forme du poincon plat introduit une discontinuité de la contrainte en
r = a. On n’a donc plus directement accés & G(1), qui devient une inconnue. Cependant,
comme il n’existe plus de relation entre 0 et a (en effet, a est un paramétre imposé par
la forme du poingon), on n’a plus a calculer ’évolution de § avec a (De fait, § disparait
naturellement au cours de ’adimensionnement). Ainsi, pour une valeur donnée de 7, il
nous faut encore résoudre un systéme (N + 1) x (N + 1) dont les inconnues sont les N + 1
valeurs restantes du champ G. On peut donc numériser et réécrire (A.20) comme suit :

1= Gla)+ 5= GO K (6,0, (B 1)+ =GR (6 L (L Db > GO K (B),7)

N7 Nm N
j=1.N-1
(A.23)
ce qui s’écrit matriciellement :
1 1+ NLWKOO NLNK(H ce NLWKO(Nfl) NLNKON G(O)
1 N%TKlo 1+ N%TKH %Kl(Nfl) N%TKlN G(1)
1 nelo-no weKoem o T g Keenaen wp e G(N -1)
1 mKNO mKNl %KN(N—U 1+ﬁKNN G(N)

(A.24)

Pour simuler correctement la raideur S de contact obtenue expérimentalement lors
d’une indentation, il est préférable de calculer I’évolution du module équivalent défini en
géométrie poingon plat pour le systéme étudié. En effet, on obtient alors un résultat plus
juste que celui obtenu par différences finies a partir de I’évolution de P et 0 en fonction
de a. De plus, le calcul de la configuration poingon plat se révéle nécessaire pour la prise
en compte de I’adhésion. On peut alors mettre a profit le fait que, a la derniére colonne
pres, les matrices obtenues dans les cas plan et non-plan sont semblables. On peut donc
calculer d’abord la matrice planes puis en déduire la matrice non-plane en remplacant la
derniére colonne par une colonne de (—1).

A.3 Prise en compte de ’adhésion

Nous présentons ici une approche partant des travaux de Huguet et Barthel [30] per-
mettant la prise en compte de 'adhésion dans le cadre de notre algorithme. Aprés avoir
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rapidement décrit notre approche, nous comparons quelques résultats de simulation avec
ceux de la littérature.

A.3.1 Principe de la prise en compte
(a) Prise en compte de ’adhésion lors du contact sur matériau massif

Si I'on considére un matériau massif soumis a une indentation plane sans adhésion, on
aboutit, en exprimant g, a :

*

E
Vr <a, g(r)= 75fp (A.25)

ol 0y, est la pénétration du poingon plat et £* le module réduit du matériau considéré.

En partant de I’écriture du champ annexe g dans le cas d’'un matériau massif soumis
a un contact avec un indenteur non-plan, Huguet et Barthel [30] ont obtenu la relation

suivante : )

ol ¢ est la pénétration, dp(a) est la pénétration qui serait nécessaire, en 'absence de
forces d’adhésion, pour obtenir le rayon de contact a obtenu dans le cas considéré avec
adhésion et g(a) est négatif?. On retrouve ainsi I'idée de Johnson, Kendall et Roberts [140]
selon laquelle la présence d’une force adhésive permet ’obtention d’un rayon de contact
plus grand pour une méme pénétration. Cette formule rend aussi compte de ce que cette
augmentation est d’autant plus forte que les forces d’adhésion, représentées par g(a), sont
élevées et que la rigidité du matériau, ici £*, est faible.

En mettant en paralléle (A.25) et (A.26), on constate qu’en pratique, la prise en
compte de ’adhésion dans le cadre d’'un matériau massif revient & considérer le cas du
contact non-adhésif et & y soustraire un chargement poincon plat dont la pénétration est
fonction de I'intensité des forces d’adhésion.

Sous I'hypothése que la longueur d’interaction des forces d’adhésion est trés petite
devant les dimensions du contact, Huguet et Barthel [30] ont de plus montré que I’énergie
surfacique d’adhésion w pouvait étre reliée & g(a) par la relation :

~ 2g(a)?
- wFE*a

w (A.27)

(b) Prise en compte de ’adhésion lors du contact sur substrat revétu

Dans le cas du substrat revétu, si on perd la localité de la relation entre g et 6 (voir
§2.2.2), la linéarité est conservée. On peut alors encore une fois considérer I'effet de I’adhé-
sion sous la forme d’un déchargement poincon plat additionnel. En reprenant la forme de

2Cela vient du fait que les forces d’interaction entre la surface et I’indenteur sont attractives, alors
que la convention prise est de compter positives les forces compressives.
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(A.26), on peut écrire :

6 = do(a/t,(E)) +~(a/t, (E)) 9(a) (A.28)

E;ilm
ol le paramétre v permet la prise en compte de 'effet de substrat.

Considérons cette équation générale dans le cas d’un poingon plat : ¢ est alors indé-
pendant de a. Cela implique que l'on a dg(a/t, (E))=0. (A.28) devient alors :

2g(a
by =720 (A.29)
film
On en déduit alors :
- 5pr;;ilm o 1

V(a/t, (E)) =

29(a)  Gplalt, (B)) (4.30)

ou Gy, est la fonction ¢g adimensionnée dans le cas d’un contact plan (voir (A.19)).

Si on se place dans le cadre de 'approximation JKR [140], i.e. si la portée des forces
d’adhésion est petite devant les dimensions du systéme?, on peut écrire que :

WwE;ilma
gla) = | Tt (A31)

0 = do(a/t,(E)) + Gfp(a/lt’ ) / sz: (A.32)

Par des considérations trés similaires, on obtient, si on considére la force appliquée, la

relation suivante :
1 2Twa
P = Py(a) + 4a N (A.33)
Gypla/t,(E)) Eim

ol P est la charge appliquée et P, est la forcee qu’il faudrait appliquer pour atteindre le
méme rayon de contact en ’absence d’adhésion.

On aboutit alors & :

(c) Adaptation du modéle au cas du contact adhésif sur substrat revétu

Comme on I’a vu précédemment, dés lors que I'indenteur considéré est axisymétrique
non-plan, la numérisation est sensiblement la méme. On se limitera ici au cas d’un contact
sphérique élastique et adhésif sur un substrat revétu.

Partons des équations (A.32) et (A.33). En utilisant I’adimensionnement introduit
dans le cas du contact sphérique, on obtient :

3C’est & dire devant ¢ mais aussi devant t.
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1 2rwR? ra\-3/2
A = Bola/t(B) + (EDW(?) (A.34)

Vo a\ —3/2
= Dolaft, (B)) + Gy(a/t, (E)) (?)

4 2rwR? fa\—3/2
I =Ty(a)+ Go(a/t, (E)) M (Z) (A.35)

Vo a\ —3/2
= T0fe) + g 7y (1)

On obtient Gy,(a) & partir de I’algorithme décrit pour modéliser le contact plan élas-
tique non-adhésif sur un matériau revétu. De plus, on obtient facilement la matrice per-
mettant la description du contact sphérique non-adhesif sur matériau revétu a partir de
celle calculée pour le poincon plat. On obtient donc aussi aisément A et I1y. A partir de
ces valeurs, on en déduit facilement, en utilisant les équations adimensionnées précédentes
les valeurs de A et II.

A.3.2 Comparaison avec la littérature

Afin de vérifier la validité de notre approche de fagon numérique, nous avons comparé
nos résultats avec ceux proposés par Sridhar et coll. [40]. La figure A.1 compare nos résul-
tats avec ceux obtenus par Sridhar et coll. dans le cas d’un rapport E},/E%,,, = 109.39,
avec un film quasiment incompressible. Nos résultats sont en accord. Cependant, notre
approche présente le double avantage de pouvoir traiter rigoureusement le cas vy, = 0.5

et la prise en compte de la raideur finie de I'indenteur (voir figure A.2).
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2.0
+ a=0.1
+ a=1 +
=10 —
+ a=100
+
1.5 T

2,173
)

o =1000
—— Sridhar et coll. ‘o
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(4B, 19mwR
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.
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0.5 S
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-
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F1G. A.1 — Evolution du rayon de contact adimensionné @ en fonction de la force adi-
mensionnée appliquée P dans le cas d’un systéme revétu avec un contraste de module
B/ Bt = 109.39, et des coefficients de Poisson vy, = 0.2 et vy, = 0.4999, pour dif-
férentes valeurs de force d’adhesion. Nos résultats sont en bon accord avec les simulations
EF de Sridhar et coll. [40].
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Fi1G. A.2 — Evolution du rayon de contact adimensionné @ en fonction de la force adi-
mensionnée appliquée P dans le cas d’un systéme revétu avec un contraste de module
B/ Bt = 100, et des coefficients de Poisson ve, = 0.2 et vy, = 0.5, avec a=150,
pour différentes valeurs de module réduit de I'indenteur. Contrairement & ’approche par
éléments finies de Sridhar et coll., notre approche permet de simuler le contact avec un film
incompressible et en prenant en compte la raideur finie de I'indenteur sans augmentation
du colit numérique.
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Annexe B

Considerations sur les champs annexes

Comme nous 'avons fait remarquer au chapitre 2, le choix des fonctions ¢ et 6, s’il
permet un conditionnement numériquement efficace des équations décrivant le contact sur
un substrat revétu, n’est pas optimal. Dans le cas d’un substrat homogéne, les fonction g
et 0 présentent trois intéréts majeurs :

— g (resp. 0) est défini par le biais d’une intégrale dont les bornes sont parfaitement

adaptées aux conditions aux limites associées & ¢ (resp. u) (voir Egs. (2.9) et (2.10)).
— g (resp .0) étant obtenus & partir de ¢ (resp. u) par le biais de transformations inté-
grales successives, on peut aisément obtenir I’'une & partir de I’autre et inversement
(voir Egs. (2.3) et (2.4)).
— Dans le cas de substrats massifs, la relation entre g et 6 est linéaire et locale (voir
équation(2.8)). C’est cette localité qui est perdue dans le cas du substrat revétu
(voir équation (2.6)).

En pratique, n’importe quel couple de fonctions vérifiant ces trois propriétés est bien
adapté pour traiter un probléme d’indentation donné. On peut d’ailleurs remarquer que
deés lors que le systéme peut étre décrit par une équation semblable a I’équation (2.5), de
telles fonctions existent ; leurs limites, lorsque le systéme indenté tend vers I’homogénéité,
sont g et O (& un multiplicateur quelconque prés). Recherchons alors les champs annexes
appropriés & notre probléme sous la forme :

v(s) = /Ooodr O(r, s) ru(r) avec ®(r,s) = O(s —1r)p(r, s) (B.1)

p(s) = /Ooodr U(r,s)rq(r)avec¥(r,s) = O(r —s)(r,s) (B.2)

ot © est la fonction de Heavyside (©(r < 0) =0et O(r > 0) =1).

La définition des fonctions noyaux ¥ et ® permettent une déterminaion compléte des
champs annexes p et v (toujours & un facteur multiplicatif prés). De plus, p et v devant
étre reliés par une relation linéaire et locale, on doit pouvoir écrire :

pls) = Bo(s) (B.3)
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En réécrivant I’équation (B.2), on obtient :

/Oodr\lf (r,8)rq(r)
f

T W) r </Oodk kJo(lm«)q(k)) dr

Ook: </ dr U(r, s) rJo(kr )) dk

0 a(k) (k/ dr v Jo(kr)U(r, )) dl

En combinant (B.1) et (B.3) avec (2.5), on obtient aussi :

p(s) = Bu(s)

_ B/O dr & (r, ) r u(r)

_ B /O B(r, s) r ( /0 " ik C k) Jo(kr) q(k;)) dr ©5)
_ B /0 ek, (), 03(k) ( / dr () rJO(kr)) i

0
S

_ B /O (k) <C(k:, (B, 1) /0 dr v Jo(kr)(r, s)) i

\\

Les deux relations devant rester valides pour tout ¢, on en déduit :

W/sdr rJo(kr)®(r,s) = /:OdT rdo(kr)¥(r, s) (B.6)

0

ce qui est équivalent, compte-tenu de la forme de ¢ et VU, a :

ka, s) = U(k, s) (B.7)

L’équation (B.7) doit rester valide lorsque 1’épaisseur du film tend vers U'infini. Or, dans
ce cas, comme vu au chapitre 2, ’équation (B.3) devient ’équation (2.8), p et v convergeant
respectivement vers g et ¢. Cette consideration induit naturellement B = E%;, /2, d’ou il
vient que :

kW (k,s)= 5

Clk,(E),t)®(k, s) (B.8)

La résolution en ® et ¥ de cette équation fonctionnelle permet I'obtention de champs
annexes appropriés pour la résolution analytique du contact élastique, dés lors que la
fonction de Green C du systéme est connue. Cette derniére remarque montre la grande
adaptabilité de notre approche pour la résolution de contact élastique méme multicouches
trés complexes.

Particularisons maintenant notre calcul au cas du substrat revétu. En écrivant expli-
citement C(k, (F),t), nous obtenons :

k(1 — (a+b+4b(kt)?)e " 4+ abe ™ M)W = (1 + 4bkt e " — abe™ D (B.9)
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Ecrivons maintenant ® et ¥ comme :
B(k,s) = Dk, ) x(k, (E), 5,1)
\P(ka 8) = \Ilbh(ka S) g(ka <E>7 S, t)
ou &y, et Uy, sont les expressions de ¢ et W obtenues dans les cas traités par Barthel,
Huguet et Haiat [30, 31| et définis par :
0(s) = fosdr Dy (1, 8) ru(r)
g(s) = fsoodr Wy (r, s) rq(r)

(B.10)

(B.11)

L’équation (B.7) devant rester valide dans le cas d’un systéme homogéne, on obtient :

kT (k. s) = Ty, s) (B.12)

En combinant cette derniére équation avec (B.8), on obtient :
(1 — (a4 b+ 4b(kt)?)e ™ +abe )¢ = (1 +4bkte 2" —abe ")y (B.13)
avec x(k,(E),s,o0) = &(k, (E),s,00) = 1.

Il existe alors une infinité de couples {x;¢} solutions de ’équation (B.13), nous choi-
sissons la plus simple :

E(k, (E),t) = (1+4bkte 2 — abe k) (B.14)
x(k, (E),t) = (1= (a+ b+ 4b(kt)?)e 2kt + abe=*kt) '
Ainsi, les fonctions ® et W sont définis comme :
U(r,s,t) = Uy,(k,s)(1+4bkte 2k — abe=4t)(r, s, 1) (B.15)
D(r,s,t) = Dy(k,8)(1 — (a+ b+ 4b(kt)2)e=2k + abe=4t)(r, s, 1) .

® et U ainsi définis, p et v remplissent deux des trois conditions nécessaires pour étre
considérés comme des champs bien adaptés au probléme du contact sur un substrat revétu
(une définition adaptée a la mixité des conditions aux limites et une relation linéaire
et locale). Vérifions maintenant que la relation entre p et ¢, et celle entre v et u sont
réversibles par le biais de transformations intégrales :

p(s) = / CdrU(r, ) rq(r)

(o o]

dr ¥ (r,s)rq(r)

0

— / rq(r) / dk kJo(kr) Uy (k, ) (1 4 4b kt e — abe—4kt)) dr
0 0

= / rq(r) / dk Jo(kr)(1 4 4b kt e — abe ™) cos(k:s)) dr
0 0

= /O b cos(ks)(1 + 4bkt e — abe ") ( / OodrTJo(k:T)q(r)) dk

0
< q(r) :/0 k;Jo(kr)l ATy Wy T (;/0 ds cos(ks)p(s)) dk

(B.16)
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/dﬂbrsru'r’)

0,

/0 T dr d(r, s) ru(r)

/ooru (/ dk kJo (k) @y (k, s)(1 — (a + b+ 4b(kt)?)e > + abe™ 4kt))

0
/ (/ dk kJo(kr)(1 — (a + b+ 4b(kt)*)e 2" + abe ") cos ks)) dr
0

/ kcos(ks)(1 — (a+ b+ 4b(kt)?)e 2 + abe™**) (
0

8

0

1 2
— [ kol = [ dscos(ks)o(s) ) dk
& ulr) /0 o) T~ (at b+ bkt 2 1 abe ) (W/O s cos(ks)v )
(B17)

drrJo(kr)u ) dk

Ainsi, pour imiter les équations (2.3) et (2.4), les champs annexes p et v, permettant
une résolution analytique exacte du contact sur un substrat revétu, peuvent s’écrire :

p(s) = [~ dk cos(ks) §(k, (E), 1) q(k)

v(s) = [,7dk cos(ks) x(k,(E),t) ku(k)

(B.18)

Cependant, comme nous l'avons dit au chapitre 2, le calcul de p et v se révéle assez
laborieux, ce qui nous a conduit & nous limiter dans la construction de notre approche a
une simple résolution numérique de ’équation intégrale reliant g et 6.

On peut faire une derniére remarque sur la généralité de cette approche. En effet,
les conditions aux limites d’un probléme de multicouches étant toujours du méme type
(adhésion parfaite aux interfaces et limites nulle en z = +00), la fonction de Green du
systéme indenté s’écrira toujours sous la forme C = P(k, (E),t)/Q(k,(E),t), ou P et @
sont des fonctions polynomiales de k et e*. De facon completement generale, un probléme
d’indentation élastique d’un multicouches pourra étre résolu analytiquement en utilisant :

p(s) = Jydk cos(ks) P(k, (E), (k)
(B.19)
v(s) = [,7dk cos(ks) Q(k, (E),t) ku(k)
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Annexe C

Détails sur les calculs analytiques
associés a l'algorithme UMAT

Nous détaillons dans cette annexe les calculs associés aux trois parties de 1’algorithme
utilisé pour simuler par éléments finis la loi de comportement de la silice amorphe. Pour
alléger les notations, nous ne soulignerons ici qu’une fois les tenseurs d’ordre 2 (o, ¢,...)
et les tenseurs d’ordre 4 (D, £,...) seulement deux fois. Tous les calculs sont présentés sur

la base d’un seul élément.

C.1 Premiére plastification et algorithme de rappel

Supposons tout d’abord qu’au pas n I’élément considéré était encore élastique. Au pas
n + 1, il faut commencer par vérifier si c’est toujours le cas. Pour ce faire, on commence
par supposer que ’élément est effectivement toujours élastique linéaire. Connaissant o,
et Ag, ., on obtient alors par additivité la contrainte ¢'" :

c"=0,+E:Ag,, (C.1)

On vérifie ensuite la validité de I’hypothése d’élasticité linéaire en calculant [ =
f(a™). Si f'" est strictement négatif, le comportement de 1’élément est bien encore élas-
tique au cours du pas de calcul n+ 1, et le calcul est fini: 0, | = ol Ent1 = En T A
et le tenseur Qm | se confond avec le tenseur de rigidité L.

Dans le cas contraire, ’état de contrainte calculé par la loi de Hooke se situe dans
le domaine interdit du plan p—7. Le point de fonctionnement du systéme doit donc
étre ramené sur la surface critique'. L’excédent de déformation non-accomodé par la
déformation élastique devra alors I’étre plastiquement.

Il faut donc ici déterminer la fraction 3Ag, ; de I'incrément de déformation permet-
tant d’atteindre élastiquement, la surface critique (voir figure C.1). Le reste de I'incrément,
(1 — B)Ag,, 4, sera utilisé dans la détermination de la déformation élastoplastique.

D011 le nom “algorithme de rappel”.
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Ac'"=E:Ag
(1-B)Ac"

FiGg. C.1 — Représentation schématique de I'algorithme de rappel mis en ceuvre lors du
dépassement, de la limite d’élasticité au cours de la premiére plastification

Comme f n’est pas une fonction linéaire de Ag, a cause du terme de cisaillement J(o),
il n’est pas possible de calculer analytiquement de facon simple la valeur de /3. Cependant,
le fait que f,, = f(a,) <0et f" = f(ac') > 0, f étant par ailleurs une fonction convexe,
permet d’obtenir § par un processus de type dichotomie. On calcule le barycentre du
segment o,—0c"", pondéré par les valeurs respectives de f en ces points. Cela s’écrit :

_fn
B_ ftr_fn’

On calcule alors :

fe=f(c®), avecg® = ¢, +E:Ac

— o 1 B o)) (C2)

Il suffit alors de répéter cette opération, en remplacant o, (resp. o) par o, si f. est
négatif (resp. positif). Les itérations continuent jusqu’a ce que |f.| soit inférieure & une
valeur seuil fixée.

Dans le cas ou le matériau était déja élastoplastique au pas de calcul précédent, et
si le chargement continue, il faut conserver le point de fonctionnement sur la surface
critique. Donc, I'algorithme de rappel ne fonctionne qu’une seule fois, lors de la premiére
plastification.

C.2 Détermination du multiplicateur plastique

A ce stade nous disposons de I'incrément de déformation élastoplastique, égal a tout
ou partie de I'incrément de déformation. Il reste a déterminer la valeur du multiplicateur
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plastique A\, qui doit vérifier :

flo) = -2 o) 255 =0, ©3)

Or, le fait que la décharge du matériau soit élastique implique que :

Tnt1 E : (§n+1 - §£+1) (C4)
= E:(g, —eh+A8g, —Agly) (C.5)
= o, +E: A —Er A, (C.6)
N
Tn+1 3 Spn
= "~ AN\ E: (— 2 - C.7
A 576, 0
S
= o — AN (KN, T4 3G C.8
g +1( Tnt1d + J(Qn+1)) ( )
ou K = —  est le module élastique d’incompressibilité du matériau et G =

3(1—2v)
son module de cisaillement.

2(1+v)

A partir de cette expression, on peut exprimer les parties sphériques et déviatoriques
de g, a partir de celles de o' et de A\, 1 :

Tr(g,.1) = Tr(c™) + 3AN 1 KN, (C.9)
S

=S5 — AN, —ntl C.10

§n+1 § +13GJ(gn+1) ( )

En exprimant la partie déviatorique de ¢* en fonction de celle de o,,,,, on montre
facilement que :

S Str
P s (C.11)
J(Opi1)  J(@™)
On peut donc écrire :
3G
_ tr
S =58"(1- A)‘nH@) (C.12)
En réinjectant ces expressions dans le critére de plasticité, on aboutit a :
fn-‘rl = ftr - A>\n+1(K’7n+1’77]LV+1 + 3G) (C13)

A partir de cette expression, on peut obtenir, par la méthode itérative de Newton-
Raphson, A),;;. Si on note AN, la valeur de A\, 11 au i-éme incrément de Palgorithme
de Newton-Raphson, on peut écrire pour deux itérations successives :

fn+1
afnJrl
8A)\ n+1

A)‘iil—ll = A)\ZH - <A>‘£H—1) (C-14)
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Il suffit alors de partir de AN, = 0 et d’itérer jusqu’a ce que I’'on ait |f| < €, o €
est une constante arbitrairement petite.

0
L’expression de AN s’exprime facilement en partant de 1'équation (C.13) :
of N ~N s 87N+1
— =—(K — AN 1 K — AN 1 K = 1
OAN il ( Yrn+1Vn41 + 3G) n+1447 OAN - n+1407 OAN il (C 5)

Pour obtenir v,,1(Tre?), v, (Tre?) et leurs dérivées partielles par rapport a A\
au pas (n + 1), il faut d’abord déterminer £ ;. A chaque itération de I'algorithme de
Newton-Raphson, la déformation plastique est calculée :

Agp,iJrl — A)\iJrl (_fYT]LVJerI_'_§ §n+1 ) (016)

On en tire la trace donnée par :

- A _
Treptyt = Treh — 3 AN (C.17)

Les dérivées partielles, notées par la suite H et H”, s’expriment quant & elles & partir
des expressions de v et v"V. On en profite aussi pour calculer dans cette partie la dérivée
seconde de v par rapport & A\, H', qui apparait dans le calcul du Jacobien.

En résumé, une itération de 1’algorithme de détermination du multiplicateur plastique
se déroule comme suit. On calcule successivement :

— la i-éme valeur de A\, par I’algorithme de Newton-Raphson.

— la i-éme déformation plastique donc des i-émes valeurs de v, vV, H et H".

— la contrainte associée a toutes ces valeurs.

Si la valeur du critére de plasticité pour cette contrainte est inférieure a une valeur

seuil fixée, les valeurs obtenues a cette itération servent a déterminer la (i + 1)-éme valeur
de A)\n—i—l-

C.3 Calcul de la matrice Jacobienne du systéme

Pour calculer le Jacobien, on part de ’expression de Af :

Afn+1 — 0
of of
= Bg|., AT T gy| AT (C.18)
—In+ n+ :
of oy
= : A - — A
Ny P AOpq1 + 97|, 0AX|, ., Ant1

On peut réécrire n,, | : Aopyq -

N1 P By =1 B Aoy — Ahing, g 0 Einyy (C.19)
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En injectant (C.19) dans (C.18), on établit :

E:in, Qg

Ay = . Tro.) (C.20)
K ()2 +36G + B2t
On différentie ensuite cette équation pour obtenir dA), ; :
E:dn, . ,:A¢, 1 +E:n, ., :dAg,
dA)\n+1: = In+-1 =n+1 = —%;(U —)Jrl
K(y)1)? + 3G + Hn+1%+1
(C.21)
1
: A
e Trlg,,,) | & e oo

K(N1)2+3G+ Hypq :

On calcule les différents termes de cette équation. Une astuce de calcul utile pour
obtenir un Jacobien plus compact consiste a exprimer dn,, ., en fonction de S " En effet,

1
dS"™ est indépendant de la déformation plastique. De plus, dS" = 2G <l — §l ® l) s dAe,

ce qui allége sérieusement I’expression de dA),, | ; en fonction de dAg,, ;. On obtient alors :

HN 3 1 Str Str 1
d = ——dAMN, — [ -3— — : I—-I®I]:dA
En-ﬁ-l 3 +1 + 2 J<gtr> (: J(g") ® J<gtr>) G (— 3—®—) d §n+1
(C.22)

On aboutit finalement & :

H,
By F 3+11 t2,, B8
dA)\n+1 = E . H
n+1

tdAg, 4 (C.23)

Avec :

H, HY
Hop1 = Kv?+ 3G+ 3+1 Tr(g,) + §+1 Ir (E : A§n+1)

Hl
KHy1(Vny1 — Hpp1 AMi) + §+1 Tr(g,.1)
+ Hn+1 g My A§n+1 (0-24)
K(7n+1)2 =+ 3G + 3 T,r(gn—I—l)

3G 3 8" St 1
Z = —— (- =-— — I-—=I®I
—n+1 J(gtT‘) (: 2 J<gt7“> ® J<gtr>) <: 3— ® —)

On dispose désormais de toutes les grandeurs nécessaires pour calculer le Jacobien.
Toujours grace a la nature élastique de la décharge, on peut écrire :

dAg, ., = E: (dAg,  +ndAN 11 +dn A1) (C.25)
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Apreés quelques manipulations algébriques, on obtient le Jacobien

HN
((ORY S YAV S| %E D)@ Enyp + 3

D =E+AN 2 —
EroAnZ, Ho
(C.26)

—n+1
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Resumé

Cette étude a pour but d’améliorer la compréhension et la modélisation du compor-
tement en indentation de substrats de verre revétus.

Nous nous intéressons d’abord au contact élastique sur un substrat revétu. Nous dé-
veloppons un algorithme semi-analytique permettant un calcul efficace de ce type de
contacts. L’influence des désaccords de propriétés élastiques sur la réponse mécanique est
étudiée. La méthode d’Oliver et Pharr induit une erreur sur la valeur du rayon de contact
sur des systémes revétus. Nous proposons des pistes pour résoudre ce probléme.

Nous nous intéressons ensuite au comportement élastoplastique du verre de silice.
Nous utilisons la microspectroscopie Raman pour évaluer la densité locale de ce matériau
et ainsi cartographier la densification dans de la silice amorphe indentée et caractériser
en pression hydrostatique de ’écrouissage de ce matériau. La prise en compte de cet
écrouissage améliore les lois de comportement existantes. Nous étudions ’augmentation
de la raideur de la silice amorphe avec sa densité. Nous utilisons la luminescence de
Cr®*pour étendre ces méthodes expérimentales & d’autres verres silicatés.

Mots-clés : Nanoindentation, couches minces, silice amorphe, verre, densification, plas-
ticité

Summary

This work deals with the improvement of both insight and modelling of the indentation
behavior of thin-film coated glass substrates.

We first study the elastic contact to a coated substrate. We present a semi-analytical al-
gorithm allowing efficient calculation of such a contact. The effect of modulus and Poisson
ratio mismatch is studied. The Oliver and Pharr method is shown to cause a misevalua-
tion of the contact radius when dealing with coated substrates. We present leads to tackle
this problem.

We then study the elastoplastic behavior of silica glass. Using Raman microspectro-
scopy to measure local density, we map the indentation-induced densification strain in
amorphous silica and exhibit a densification-hardening, which we characterize under hy-
drostatic pressure. Our finite element calculations indicate that this hardening has to be
taken into account. We also study the stiffness increase in densified amorphous silica.
We finally show how to expand these experimental procedures to more complex silicate
glasses using Cr®*luminescence.

Keywords : Nanoindentation, thin films, amorphous silica, glass, densification, plasti-
city



