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Introduction générale

L’essai de nanoindentation a été développé initiale pour I'étude des propriétés
mécaniques a I'échelle du nanométre. La surfaceaact, réduite a des échelles sub-
micrométriques, fait de la nanoindentation un oatlapté a I'étude de la plasticité des
matériaux fragiles, comme les céramiques. La ou téekniques conventionnelles de
déformation conduisent & la fissuration de I'échiant la nanoindentation permet d’observer
un comportement plastique. Cette capacité prowdarfait que la nanoindentation permet de
soumettre de tres faibles volumes a de trés fadagaintes de plusieurs giga Pascals grace

au confinement élastique, assuré par I'ensemblé@cteantillon.

Le controle extrémement fin du déplacement aing de la force appliquée sur
I'indenteur, rend la nanoindentation particuliéretetile pour I'étude des tous premiers
stades de plasticité. La déformation plastiqueiamtsoduite peut étre limitée a quelques
dislocations seulement. Avec des technigues d’'obsien et de caractérisation adéquates, les
mécanismes fins de plasticité peuvent étre étuatiéermes de dislocations individuelles. De
plus, les traces laissées en surface par le glemsedes dislocations autour de 'empreinte

donnent acces au parcours parfois complexe suivigsadislocations.

Dans un grand nombre de matériaux, les premiedestde déformation plastiqgue se
manifestent sur les courbes de nanoindentationupapalier sur la courbe de charge,
correspondant a une brusque pénétration de liedendans le matériau, communément
désigné sous le terme de « pop-in ». La majeuteepies études rapportées dans la littérature
associent ce phénomene a la nucléation en avalatechkigslocations sous l'indenteur. Si le
pop-in a suscité un tel engouement depuis les gquileznieres années, c’est probablement
parce qu’il renvoie a la problématique de la nuadé@ade dislocations dans un faible volume
sous des contraintes de l'ordre de la limite &astithéorique du matériau. Par ailleurs, il
s'agit d’'une des rares manifestations expérimesntadela plasticité a des échelles voisines de

celles accessibles par simulation atomistique.

L’objectif du travail rapporté ici est de s'intéses aux mécanismes de déformation

précédant et accompagnant I'apparition du pop-iacdent sera mis sur la nature homogene
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Introduction générale

ou hétérogene de la nucléation des dislocatibrschoix du matériau s’est porté sur I'oxyde
de magnésium monocristallin (MgO), en raison dplasticité relativement simple, qui a déja
éte largement décrite dans la littérature. |l pnésd’avantage de ne posséder que peu de
systemes de glissement activables a températureat®bAinsi, il sera d’autant plus facile
de retracer I'histoire des dislocations nuclééas ldun essai d’indentation a partir de
'observation de la configuration finale. Par aillg, les exigences sur I'état des surfaces
requis pour ce type d’étude peuvent étre satisfaitas le cas de MgO par clivage ou encore

par polissage mécano-chimique.

L’étude de I'ensemble de la surface indentée pedaeendre compte de la distribution
de dislocations nucléées au cours de I'essai. ten, & glissement et I'’émergence en surface
d’'une dislocation créent une marche monoatomiqueequ observable par microscopie a
force atomique (AFM). L'utilisation d’'une technigue nano-attaque chimique sur MgO,
permet de révéler les points d’émergence des distots en créant une nano-piqdre
facilement observable par AFM. L'observation degifes d’attaque a différents niveaux de
polissage donne une vue tridimensionnelle de lecktre des dislocations, réalisant ainsi une

tomographie de I'échantillon.

Dans une premiere partie nous présenterons quelgagsels bibliographiques
concernant l'initiation de la plasticité sous intlion. Nous porterons une attention toute
particuliere aux études menées sur les mécanismedadticité associés au pop-in. Puis, la

structure cristallographique ainsi que la plagticie MgO seront présentees.

Dans une deuxieme partie, les différents dévelogpésnexpérimentaux nécessaires a
cette étude seront présentés. Il sera égalementdpel des principales méthodes de

dépouillement des courbes de nanoindentation.

Une troisieme partie sera consacrée a la caraatiérisde la réponse mécanique sous
indentation des surfaces préparées par polissageno&himique. Sur des surface préparées
par CMP, alors que le pop-in n'apparait qu’'a patértrés fortes charges appliquées, nous
nous attacherons a décrire la phase de chargegansible précédant le pop-in en regard de

la théorie du contact élastique de Hertz, et désrah@tions observées en surface par AFM

Dans une quatrieme partie nous nous intéressertaprabléematique de la nucléation
hétérogene et a I'effet des dislocations préexiegaren introduisant des dislocations de fagon
contrdlée avant indentation et en identifiant cistodations autour de chaque zone indentée.

L’objectif est alors de déterminer la facon dord deslocations préexistantes modifient d’'une
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part les processus de nucléation sous indentaiivétion de sources ou pas) et d’autre part
la structure des dislocations générées pendanbpeirp Grace a un protocole de double
attaque chimique, sur une méme image seront vésilleposition initiale des dislocations
préexistantes, leur nouvelle position, ainsi quéleceles dislocations introduites par

nanoindentation.

Une cinquieme partie sera dévolue aux simulatioomériques. Les expériences
menées au long des chapitres précédents se ppateiculierement bien a la modélisation.
L'utilisation d’'un indenteur sphérique, les faibleensités de dislocations ainsi que la
résolution individuelle des dislocations sont desuts pour l'utilisation de modéles
numériques. L'utilisation d’un code de dynamiqueddsocations discréetes, couplé a un code
de calcul par éléments finis nous ont permis d'épeo les hypotheses qui avaient pu étre
formulées lors des observations expérimentaledesaomportement des dislocations sous

indentation au moment du pop-in.

Une étude annexe sera également présentée. Ldsbtte étude est I'effet des défauts
ponctuels introduits par implantation sur la nutt&ade dislocations sous indentation. Nous
nous intéresserons a la modification du comportémedcanique et de l'influence de ces
défauts sur le phénoméne du pop-in. Les structigadislocations introduites au moment du
pop-in seront également détaillées.
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1. L’'indentation: un outil pour P’étude des

mécanismes de plasticité

1.1. De ’essai de dureté a la nanoindentation

Parmi I'ensemble des propriétés mécaniques la éwstt probablement I'une des plus
simples a appréhender. Elle peut étre définie conemeésistance d’'un matériau a la
déformation plastique. La classification des matexien fonction de leur dureté remonte au
XVIII #™ sigcle avec I'apparition de la premiére échelézgHelle de Mohs, dans laquelle les
matériaux étaient classés en dix catégories. Cheadgorie rayait les catégories de classes
inférieures, et ainsi de suite. L’inconvénient ddte échelle est qu’elle ne permet qu’un

classement relatif des matériaux et non une réglduation quantitative de la dureté.

Les essais de dureté modernes consistent, de g@ég@nale, a déformer un échantillon a
I'aide d’'une pointe appelée indenteur, de formdespropriétés connues. Brinell [1] proposa
une échelle de dureté en 1901, dans laquelle ibéva dureté comme le rapport de la charge
appliguée sur l'aire réelle de I'empreinte résitiébrmée par un indenteur sphérique. Cette
dureté présente linconvénient de dépendre, pourécimantillon donné, des conditions
d’expérience, c'est-a-dire de la charge et du ral@eourbure de l'indenteur. L'idée que la
dureté puisse étre une propriété intrinseque dénmatconduisit a constater que le paramétre
qui semble étre constant pour une large gamme atitation est la pression moyenne de
contact. C’est ainsi que la dureté Meyer [2] (1968) définie comme le rapport de la charge
appliguée sur l'aire de contact projetée. Pouréeselles Brinell et Meyer, les valeurs de
dureté sont déduites de la taille de I'empreintedetla charge appliquée. Le relevé des
dimensions de I'empreinte se fait optiguement, wargplique des tailles d’empreinte de un a

plusieurs microns.
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Figure 1-1. : Vues de profil et de face de différan indenteurs (a) Vickers, (b) Berkovich,
(c) Knoop, (d) cone, (e) Rockwell, (f) sphere.

Le profil de I'indenteur peut revétir une grandei®e de formes. Les plus couramment
utilisées sont: la pyramide a base carrée (Vigkelas pyramide a base triangulaire
(Berkovich), la pyramide a base losangique (Knoép);6ne, le poingon plat ou encore la

spheére (figure 1-1.).

La dureté telle que définie par Brinell et Meyerrespond aux notions métallurgiques
de la £®moitié du XX¥™siécle. Le développement des moyens expérimemaurettant de
sonder des volumes de plus en plus faibles, etedbgiques d’observation associées a permis
I'étude des propriétés meécaniques a I'échelle daroniétre, grace a la technique de

microindentation.

L'essai d'indentation Rockwell permet de s’afframctie I'étape d’observation. La
profondeur de pénétration est mesurée a chargenmbxi Si le profil de l'indenteur est
parfaitement connu il est alors possible de renrcintéire de contact sans avoir a observer
individuellement chaque empreinte. De plus, le guoke de I'essai Rockwell prévoit que
I’échantillon soit pré-chargé jusqu’a 10kg, avaid@tre réellement indenté, ce qui permet de
s'affranchir des problémes de rugosité de surfdcdeela détermination de l'origine de

I'indentation. L’essai Rockwell a ouvert la voiexaessais d’'indentation instrumentée.

Au cours d’'un essai d’indentation instrumentéefol@e ainsi que le déplacement de
I'indenteur dans le matériau sont continllment esteig, puis représentés sur des courbes de
force-pénétration. L’analyse d'un cycle de chargekdrge permet de remonter aux
propriétés meécaniques du matériau testé. Diffésemiéthodes de dépouillement ont été
proposees. Par exemple, la mesure de dureté fabdele) s’effectue par une analyse de la
courbe de décharge supposée élastique (méthodevet'@t Pharr [3]). Dans le cas de la
nanoindentation, la mesure du déplacement se Y&t ane précision meilleure que le

nanomeétre et la force avec une résolution de l&dir micro newton.

10
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1.2. Indentation et mécanismes de plasticité

L’indentation, originellement développée pour l@gtudes propriétés mécaniques [3-8],
s’avere étre un outil performant pour I'étude deécamismes fins de plasticité [9-12].
L’observation par microscopie optigue des emprsint&alisées par microindentation, a
permis d’étudier les structures de dislocationo@utdes zones déformeées ainsi que les
mécanismes de fissuration [13-15]. Gilnetral. [16] ont développé une technique d’attaque
chimique contrélée qui dissout I'échantillon autalér la ligne de dislocation. Cette attaque
conduit a la formation d'une piqlre aux points dékgence des dislocations. De taille
micrométrique, ces trous sont observables optignestaendent compte de la distribution de
dislocations en surface. Cette technique a étéenaegt réutilisée pour I'étude des

meécanismes de plasticité [14, 15, 17-20].

Les caractéristiques techniques de l'indentatistrimentée, comme le suivi simultané
de la profondeur de pénétration et de la forceiqp@k, et sa grande sensibilité permettent
d’introduire localement et de facon contrélée dblés déformations. Toutefois, les échelles
nanometriques mises en jeu imposent de nouveauemsoy observation pour étudier les
mécanismes de déformation a cette échelle. La sdope électronique a balayage (MEB)
offre ainsi de bien meilleures résolutions que larascopie optique [14, 21, 22]. Cependant
I'utilisation du MEB impliqgue que I'échantillon goconducteur ou rendu conducteur par le

dépot d’'une fine couche métallique en surface ¢dimgite d’autant sa résolution.

L'utilisation, maintenant courante, de la microseoglectronique en transmission
(MET) permet de visualiser les structures de daioas en volume [23-25]. Plus récemment,
le développement des expériences d’indentatiositu sous MET ont permis d’observer en

direct, la réponse de I'échantillon a un essaid#imation [26, 27].

La microscopie a force atomique (AFM) quant a alffre une haute résolution &net
autorise I'étude de la topographie de surface autwne empreinte. En particulier I'étude
des lignes de glissement associées aux dislocag@énérées autour de I'empreinte [12, 28,
29] permet de remonter de facon indirecte aux méows €lémentaires de déformation
autour de I'empreinte. Des techniques de polissageano-chimique et d’'attaque chimique
fines, combinées a des observations AFM, permettbetplorer la structure en trois
dimensions des dislocations [17, 30]. Les figurgdtalque sont observées d’'un niveau de

polissage a un autre et les piqlres de dislocatsoms$ identifiees d’'une image a l'autre.

11
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Connaissant la position de chaque dislocation kaguee plan de coupe on réalise une sorte
de tomographie de I'échantillon.

L’essai de nanoindentation est particulieremenn ladapté a I'étude des matériaux
fragiles [22, 31, 32]. Dans les essais classiquesrattion, de compression ou encore de
microindentation, les matériaux fragiles (par exkmes verres [33] ou les céramiques [34])
se fissurent rapidement sans que la déformaticstiglee puisse étre observée correctement.
Généralement dans le cas de la nanoindentationydksnes déformés sont trés petits
comparés a la taille de I'échantillon, ainsi le ppoe I'échantillon impose un champ de
confinement élastique a la zone sollicitée, empdéclaarupture de I'échantillon. Les volumes
mis en jeu lors d’'un essai de nanoindentation $gpiguement de l'ordre de quelques
microns cubes. Comparés a la densité de défautexipr@nts sur des échantillons
monocristallins non écrouis, ces volumes peuvest &nsidérés comme exempts de défauts
préexistants. La nanoindentation devient alorsutil wés puissant pour I'étude des premiers
stades de nucléation de dislocations.

2. Phénomeéne de pop-in: initiation de Ila

plasticité

2.1. Le pop-in

Lors d’essais de nanoindentation en force imposégains matériaux montrent des
« sauts de déplacements » a la charge et parfdes décharge. Ce phénomeéne brutal,
correspondant a I'enfoncement de l'indenteur daéshéntillon sans augmentation de la
charge, est couramment appelé pop-in [35]. Il aduit par un plateau horizontal sur la
courbe de force-déplacement (figure 1-2.). Au callum essai en déplacement controle, le

pop-in correspond a une chute brutale de la force.

Le phénomeéne inverse, appelé pop-out, est parfisiereé : il s’agit d’'une diminution
brutale de la pénétration, apparaissant généraletnlendécharge. Ce phénomeéne est observé
dans un nombre beaucoup plus restreint de matégeiaeist de moindre amplitude que le pop-
in. Le pop-out a été relié aux mouvements de digions [36] ou a une transformation de
phase [37].

12
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Figure 1-2. : Courbe d’indentation en mode force aatrdlée, avec un pop-in a la charge,
(Tromas et al. 1999) [31].

Le phénomeéne de pop-in a été rapporté sur de nombratériaux, comme sur les
métaux [38], les céramiques [31], les alliages [38% intermétalliques [23] ou encore les
semi-conducteurs [9]. Dans tous les cas, la défimmavant le pop-in est réversible et est
considérée comme purement élastique. Le pop-in ueadpnc le début de la déformation
irréversible (figure 1-2.) et a ainsi tres souv&tétrelié a la nucléation de dislocations [23, 39-

42).

Certains des mécanismes proposés avancent I'hygmtte@ nucléation homogéne de
dislocations [43], d’activation de sources de diatmns [18], d’activation sur un défaut [44],
de la rupture d'un film de surface [45-47], ou emrecale linteraction d’'un film avec la

structure de dislocations sous jacente [48].

Expérimentalement, les essais d’indentation réalsdr une surface avec le méme
indenteur montrent une dispersion dans la chargepadrition du pop-in. L’analyse du pop-in
uniquement en terme de contrainte critique, ne pempas non plus d’expliquer certaines
observations expérimentales dans lesquelles untieraisous charge long permet d’observer
un pop-in a des charges trés inférieures auxqudllest habituellement observé [23].
Toutefois il existe un lien entre la charge d’ajpar et I'amplitude du pop-in : plus la charge
de déclenchement est élevée et plus 'amplitudergsirtante. Ainsi, le pop-in est vu comme
I'évenement qui marque la transition brutale d’égime élastique a un régime continu de

déformation élasto-plastique.

13
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Figure 1-3.: Evolution de la résistance en fonctio de la charge appliquée (a) sur une
surface pure de nickel ; (b) sur une surface oxydéde nickel, le saut de résistance qui
correspond au pop-in est indiqué par une fleche, @hica et Tabor 1979) [4].

Les premiers essais d’'indentation instrumentées faibles charges [4, 5], mirent en
avant plusieurs résultats. Pethica et Tabor [4]ponbbserver le pop-in de fagon originale. lls
ont suivi I'évolution de la résistance électriquandcircuit indenteur-échantillon (tungstene-
nickel). La valeur de la résistance est mesurédoantion de la charge appliquée sur
'indenteur (figure 1-3.). Plusieurs conclusionspuomtantes ressortent de leur étude. Tout
d’abord, les pressions appliquées atteignent lar@iote limite théorique de cisaillement. lls
proposerent comme explication que les volumesc#éi sont suffisamment faibles pour étre
exempts de défauts préexistants. Ensuite, des ctenpents quasi réversibles a faibles
charges ont également pu étre observés sur demcasirbxydées de nickel (figure 1-3.b,

région a).

Les observations situsous MEB d’essais d’indentation sur des surfat@sfaites par
Gane et Bowden [5] ont montré que la premiere @ali la déformation était réversible, puis
a partir d'une charge critigue ou lindenteur péaébrutalement dans I'échantillon, une
empreinte se forme. La valeur moyenne de contratignte a ce stade de déformation est
proche de la limite élastique théorique. Le pralid la courbe correspondant a la partie
réversible du chargement peut étre décrit pardarth du contact de Hertz traduisant ainsi le
caractere élastique des mécanismes de déformatfgiqués dans cette premiére partie [49].

14



Chapitre 1 : Bibliographie

2.2, Revue des modeles de plasticité associés au
pop-in
A I'échelle mésoscopique, les déformations plastiggont analysées en termes de
glissement, de multiplication et d’interaction déudistribution statistique de dislocations. A
I'échelle nanométrique ou les mécanismes de détmmagpeuvent ne faire appel qu'a un
nombre trés réduit de dislocations, voire au cotgmoent individuel d’une seule dislocation,
cette approche n’est plus envisageable. La nuolgdt dislocations au moment du pop-in a

fait 'objet de différentes interprétations. Nouggenterons ici une revue non exhaustive de

ce qui a été proposeé.

2.2.1. Limite élastique théorique

L’étude des propriétés mécaniques des surfacesammanstaux et de films minces
métalliques, ont montré qu’une contrainte proche laldimite théorique élastique était
nécessaire pour obtenir une déformation permanerste’'un contact nanomeétrique [4, 5, 50,
51]. Ces résultats suggérent que la déformatidécadlle nanométrique est contrélée par la
nucléation homogéne de dislocations, et non pagligsement et la multiplication de
structures de dislocations préexistantes (seulswigiskers qui sont considérés comme
exempts de défauts préexistants, présentent uistareze similaire a la déformation [52]). La
limite élastique théorique est la contrainte néamiespour cisailler en bloc un cristal. Cette
limite est couramment donnée comme le dixieme dduieode cisaillement [53] ; cet ordre

de grandeur a été confirmé plus récemment parlsdkad.

Une approche simple consiste a considérer la nimhéborsque le critere de Tresca
(critere de contrainte) ou de Von Mises (criterer§atique), rapporté a la limite théorique
élastique, est satisfait. Cependant ces modéleprenent pas en compte la nature des

systemes de glissement réellement activés.

2.2.2, Nucléation homogene de dislocations

Michalske et Houston [38] présentent le pop-in camia nucléation homogene de
boucles de dislocations mobiles lors d’essais @imadtion sur des surfaces d’or (111). Puis,
la multiplication de ces dislocations par des miraas conventionnels permettrait
d’accommoder la déformation. Des pointes en tumgstie différents rayons de courbures ont
été utilisées pour leurs expériences. Leurs résutt@ntrent que plus le rayon de courbure de
I'indenteur est petit, et plus la contrainte cuggnécessaire au déclenchement du pop-in est
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importante. Ills proposent comme explication queblascles de dislocations se nucléant sous
le contact ont un rayon du méme ordre de grandearlg rayon de contact (et donc de
I'extension du champ de contrainte). Les bouclepeti rayon requierent une contrainte plus
importante pour se développer. Des simulationsdyaamique moléculaire et par potentiel
atomique sur le méme systéme, montrent égalemeptacessus de nucléation homogene de

dislocations dans le cceur du matériau [43].

2.2.3. Rupture d’une couche d’oxyde

L’un des mécanisme largement évoqué pour explitigrop-in, est la rupture d’'une
couche d’oxyde formée en surface du matériau [23924, 41, 42, 48, 55]. Il suppose que
des dislocations sont nucléées dans le cceur duiawag@l cours de la charge, et s’empilent &
I'interface oxyde-métal (figure 1-4.1). Puis, louggla contrainte d’empilement est suffisante,
les dislocations cisaillent brutalement la couchaxybtle, ce qui permet a l'indenteur de

s’enfoncer dans le matériau (figure 1-4.2).

N r 'pr’r;f\‘- ’ \‘\.;\_\_\'\
. 4 AL I

Figure 1-4.: Représentation schématique de la nugtion de dislocations a I'extrémité
d’un indenteur en diamant (1) nucléation en volume(2) rupture de la couche d'oxyde
(Gerberich et al. 1996) [41].
Sur des surfaces de fer-silicium totalement débsées de leur couche d'oxyde,
Gerberichet al. [41] montrent que la déformation est immédiaten@asto-plastique, sans

phase réversible, sans discontinuité.

Krameret al. [48] relient leurs observations de bourreletsdas surfaces indentées de
tungstéene a la présence de dislocations prisegga pous une couche d’oxyde. D’autre part,
Gouldstoneet al. [24] ont montré que lors d’essais d’indentatiom de I'aluminium, la
charge d’apparition du pop-in était essentiellemientépendante de I'épaisseur du film
d’oxyde. lls ont suggéré que le saut de déplacemstaittdd a la nucléation de dislocations a

I'arriere du film oxydé.

Le pop-in est observé sur un grand nombre de raatérjjui ne présentent pas de
couche d’oxyde, et y compris sur certains oxydessife La proposition de rupture d’'une

couche d’oxyde ne peut donc pas expliquer le papbservé sur ces matériaux.
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2.2.4. Activation thermique

La nucléation de dislocations a également été prééke comme un phénomene
thermiquement activé [23, 44, 48, 56, 57]. Ces Bgpées montrent qu'un maintien sous
charge long augmente la probabilité de voir apparain pop-in. Quelques rares études de
nanoindentation en température montrent égalenembaissement de la charge critique en

fonction de la température [44, 56].

A
AG

Increasing
stress

Spontaneous
expansion at 7= 7,

Figure 1-5.: Représentation graphique de [I'énergied’activation pour plusieurs
contraintes appliquées (Chiu et Ngan 2002) [23].

Les essais d’'indentation de Chiu et Ngan [23] syANont montré qu’en effectuant des
maintiens sous faible charge de longue durée, awvgibvoir apparaitre le pop-in a des
charges plus faibles que celles observées sursamn @mventionnel. Le modéle proposé, basé
sur la croissance de boucles stables, traduitdpsenécessaire a I'apparition d’'un pop-in sous
charge. Le temps requis est le temps nécessaire paiite boucle stable pour grandir jusqu’a
un état instable (correspondant a une barriereedy®) a partir duquel elle s’accroit
brutalement et génere de nouvelles dislocatiogsir@i 1-5.). Weet al. [57] proposent que la
croissance de défauts stables ou instables perndaphase de maintien agisse comme
précurseur pour la nucléation de défauts instahkeswucléation homogene ne serait observée

qu’'a, ou proche d’'une charge critique.

Schuhet al. [44] et Masoret al. [56] ont réalisé des essais de nanoindentatiordsur
platine dans une gamme de température allant @2 °C. Plusieurs pop-ins sont observés
sur les courbes de charge. Leurs expériencesramniedele rendent clairement compte du fait

de I'abaissement du niveau du premier pop-in aeetempérature (figure 1-6.a). Sur la
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Figure 1-6.: Fréquence cumulée de la charge d'appton du premier pop-in (a) a
différentes températures pour une vitesse de chargent de 25uN.g, (b) a différentes
vitesse de chargement a 100 °C (Schehal. 2005) [56].

figure 1-6. les cercles évidés représentent leséem expérimentales tandis que la courbe

continue est tracée a partir de I'équation suivante

t
f=1- exp(—j thJ
0

Ou :testle temps eN est la fréquence de déclenchement du pop-in

Ces auteurs se sont également intéressés a lctude la vitesse de pénétration de
'indenteur sur la charge de déclenchement du poffigure 1-6.b). Les vitesses de
pénétration élevées repoussent la charge d’appadti pop-in vers les hautes valeurs, ce qui
est cohérent avec l'idée supportée par Chui et Ng&h selon laquelle il y a un temps
nécessaire a l'apparition du pop-in. lls proposégdlement comme mécanismes les plus
plausibles a l'origine du pop-in la nucléation métg&ne sur des défauts préexistants ou
I'activation de sources de dislocations assistéelpa défauts de surface.

Toutefois, dans ces expériences, il reste trésciliiffide décorréler l'influence de la
vitesse de chargement, de la durée d’indentation.
2.2.5. Influence des dislocations préexistantes

Bahret al.[39] se sont intéressés au phénomeéne de pop-anw@bpar nanoindentation
dans des échantillons de tungstene. En comparardslale surface préparée par polissage

électrolytique et par polissage mécanique, ils meontque I'apparition du pop-in est soumise
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Figure 1-7.: Probabilit¢ de déclenchement d’'un pojin en fonction de la densité de
dislocation initiale et du rayon de courbure de I'ndenteur (ici Rockwell). Les matériaux
étudiés sont indiqués a leur densité typique de daxations. N est le nombre de
dislocation pouvant étre activé dans le champ de otrainte de I'indenteur (Lorenz et al.
2003) [58].

a la condition que la zone testée ait une faiblesi& de dislocation préexistante (polissage
électrolytique). Différentes études se sont inw#es a la présence de dislocations sous le
contact de l'indenteur [18, 58, 59]. La présenceekedislocations a pour effet de diminuer la

charge d’apparition du pop-in sans toutefois leeftbtalement disparaitre.

Lorenz et al. [58] proposent un modele pour une large gamme d&maux (ZnSe,
GaP, GaAs, InP, CdTe, W, Cu, Ni, Al, BaFCak) dans lequel la probabilit¢é de
déclenchement d’'un pop-in est donnée en fonctida densité de dislocations initiglest de
I'aire sous contach.. Ce modéle suppose qu’il y a nucléation seulerseld nombreN de
dislocations se trouvant sous le contact est irssuff pour accommoder la déformation

(figure 1-7.). lls évaluent le nombiepar la formule :
N = pAc

Ces auteurs supposent que lorsque la grandewstisiadiN devient supérieure ou égale
a un, les dislocations préexistantes dans le chldengontrainte de I'indenteur accommodent
continment la déformation plastique et aucun pop“est observé. Pour des valeurshle

inférieures ou égales au centieme, la probabildbsgrver un pop-in est tres grande.

Zbib et Bahr [18] ont testé linfluence des dislioas préexistantes sur le
comportement sous indentation du tungstene. Cdgcditons ont été introduites par des
essais de microindentation a forte charge. Desiseska nanoindentation ont ensuite été
réalisés autour de ces empreintes de microindentahn s’éloignant progressivement du

centre de 'empreinte (figure 1-8.a). Les courb@sdéntation montrent qu’au fur et a mesure
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Figure 1-8.: (a) Image AFM de topographie d’'une ndroindentation Vickers sur du
tungsténe, (b) courbes d’indentation réalisées auxois endroits indiqués sur (a) (Zbib et
Bahr 2007) [18].

de I'éloignement de la zone déformée (et donc dknfenution de la densité de dislocations),
la charge d’apparition du pop-in augmente (figur8.ld). Les déformations élastiques et
élasto-plastiqgues sont superposables quelle gudasaharge d’apparition du pop-in. Les
auteurs proposent un modeéle permettant de reliatelssité de dislocations a la charge
nécessaire pour l'apparition du pop-in (et doncvefiume dans lequel la contrainte sera
suffisante pour activer le mouvement des dislooatipréexistantes). Leur modéle ne traduit
cependant pas correctement le comportement pourfaibtes densités de dislocations
(inférieures a 18 m?).

Plus récemment, Barnouslet al. [59] ont comparé le comportement sous
nanoindentation d’échantillons polycristallins diadinium pour I'un recuit et I'autre écroui
par des cycles de contrainte uniaxiale. Les camistde surface des deux types d’échantillons
ont ensuite été contrdlées (rugosité, film d’'oxydéy observent que la charge moyenne
d’apparition du pop-in est plus basse d'un factkeux sur la surface de I'échantillon écroui
que sur celle de I'échantillon recuit. Leurs cosadns sont qu’en I'absence de dislocation
sous le contact, il est nécessaire d’'atteindredesraintes critiques théoriques pour activer la
nucléation homogéne de dislocations.

2.2.6. Effet de marches de surface

Les simulations atomistiques de Zimmernaral. [60] et les essais expérimentaux de

Kiely et al.[61] montrent que la présence de marches surutéces d'or (111), a proximité
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Figure 1-9. : (a) Evolution de la contrainte limiteélastiquee, & I'apparition du pop-in en
fonction de la distance & une marche (d’une hauteutomprise entre 5 et 30A). La barre
d’erreur représentée sur le graphique figure le dianétre moyen du contact au moment du
pop-in. (b) Evolution de o, en fonction de la distance a la marche d normalisepar le
rayon du contact élastique a(Kiely et al. 1998) [61].

ou sous le contact, abaisse significativement latramte d’apparition du pop-in (de 30 a

45%) : les marches agiraient comme des points deetration des contraintes.

Kiely et al.[61] ont tracé I'évolution de la contrainte au menhdu pop-in en fonction
de la distance entre I'axe d’indentation et uneamar(figure 1-9.a). L’abscisse 0 correspond
a la position de la marche. La barre horizontalalsylise le diamétre moyen du contact au
moment du pop-in. Non seulement le niveau du pogstrabaissé lorsque l'indenteur entre en
contact avec une marche, mais plus étonnant, unendlion de la contrainte critique est
également observée lorsque 'indenteur est éladgni& marche. L'influence de la marche sur
le phénomene du pop-in se fait ressentir jusqwe tois le rayon de contact au moment du
pop-in (figure 1-9.b). Notons que l'orientation Bemarche ne fait aucune différence. Les
observations de Kielgt al. montrent que le site de nucléation au moment guipgeut étre
tres fortement influencé par la présence de défautsurface, comme les marches ou encore

une rugosité importante.

Au-dela des structures ordonnées comme les markchesgosité de surface peut étre
également impliquée dans l'initiation du pop-in.ndde cas d’'une surface rugueuse au niveau
atomique, Gouldstonet al. [62] rapportent que dans le cas de simulatlmnsble-raftsur de
I'aluminium, les dislocations sont nucléées presadsurface, la ou les reliefs concentrent les
contraintes. Dans le cas d’une rugosité du méme atel grandeur que la courbure de I'apex
de l'indenteur celle-ci n’a que peu d’impact susiee de nucléation.
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2.2.7. Compression de micropilliers

Les essais de compression, avec un indenteur raaglifi des piliers dont le diametre
varie de quelques centaines de nanometres a qgselopeons, ont connu un essor
considérable ces derniéres années, en partigriee au développement des techniques de
micro-usinage par faisceau d’ions focalisés (FI3, [64]. La compression de micropiliers se
rapproche de I'essai de nanoindentation dans laimesl il permet de sonder les premiers
stades de plasticité dans de faibles volumes, sbumeempts de défauts préexistants. La
contrainte (uniaxiale) générée dans les microgilest cependant beaucoup plus simple que
celle engendrée sous un indenteur. Les courbesaguetdéformation obtenues lors des
essais de compression de micropiliers font appardés sauts de déplacement, similaires au
pop-in observé par nanoindentation (figure 1-1@&s sauts de déplacement marquent
souvent les premiers stades de déformation plastejusont généralement attribués a la
nucléation de dislocations. Plusieurs modeéles orétpe proposés pour expliquer ces sauts de
déplacement lors d’essais de compression de miengptel que le modele d’exhaustion de
dislocations dislocation starvatiop [64] ou de sources spirales, toutes faisant appel

surfaces libres importantes bordant les microgilier
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Figure 1-10. : Courbe contrainte-déformation d'un esai de compression sur un
micropillier d’'or (Greer et al. 2005) [64].
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2.3. Activité de dislocations avant le pop-in

De récentes études expérimentales [27, 48, 65 sindulations [65-67] suggérent que,
contrairement a la description généralement aceeqit€épop-in, une activité de dislocations
peut précéder I'apparition du pop-in. Cette addivitest cependant pas incompatible avec un

cycle de charge-décharge superposé comme dans déucachargement purement élastique.

Par observations AFM de surfaces de tungstene ,(@0&@meret al. [48] montrent dans
certains cas, la réversibilité de la déformationsdeface. Des essais d’'indentation avec
maintien sous charge proche de la charge critiqueap-in (figure 1-11.a) montrent en
surface une déformation rémanente qui n’évolueimert pas avec le temps. Alors que des
essais a des charges correspondant a la moitié giaat de la charge critique, montrent une
déformation de surface qui s’estompe avec le telypes un certain temps qui dépend de la
charge appliquée, la déformation disparait compiéte pour ne laisser qu’une surface vierge

de toute trace (figure 1-11.b a e).

Load, mN

| 1 ] 1 S
0 10 20 30 40 50 60 70
Displacement, nm

Figure 1-11. : (a) Courbe typique d’indentation sas pop-in sur W (001) avec un maintien
sous charge de 500 s a une charge équivalente &harge critique du pop-in, ici a 14 mN.
Observations AFM a différents instants aprés inderdgtion a 7 mN avec un maintien sous
charge de 500 s (b) 5,8 min, (c) 16,2 min, (d) 18,7in, () 22 min (Kramer et al. 2000)
[48].
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Figure 1-12.: Courbes de force déplacement en mod#eplacement contrdlé, (a) les
fleches 1 et 2 sont des pics de force avant I'app@on du pop-in (fleche 3), (b) zoom de (a)
droite (Minor et al. 2006) [27].

Les essais en déplacement contrdlé d'indentatiagitu sous MET sur de I'aluminium
menés par Minoet al. [27], montrent des pics de force lors de I'appecie l'indenteur
(figure 1-12.). Le premier contact entre I'indentet la surface a lieu au pied du pic 1. Au
sommet du pic ils observent la nucléation et Issgiment de dislocations a partir de la surface
de I'échantillon. La contrainte au moment de la léation est proche des contraintes
nécessaires au déclenchement d’'un pop-in danssan @assique de nanoindentation sur un
échantillon d’aluminium sans dislocation. Lorsqu’gontact permanent est établi entre
I'indenteur et I'échantillon (« Repulsive contactfigure 1-12.b) I'échantillon subit une
déformation élastique jusqu’a la nouvelle chute fdece (point 3) qui correspond au
déclenchement d’'un pop-in. Les contraintes au mordenpop-in (3) sont également du
méme ordre de grandeur que les contraintes obseeegl). Ceci montre la possibilité
d’atteindre des contraintes trés élevées y conganis un matériau contenant des dislocations
mobiles. Les dislocations nucléées en (1) et (2er¢ immobiles durant toute la déformation
élastique entre le contact permanent (« Repulsbréact ») et le pop-in (3). Les auteurs
concluent que le pop-in observé sur des essaisiqleess d’indentation ne correspond pas

nécessairement aux premiers événements plastiqnedeimatériau.

De la méme facon Navarret al. [65] ont mené des études comparatives sur des
surfaces d’or parfaitement planes et d’autres gie (figure 1-13.). Leurs travaux mettent en
avant, pour de faibles charges d’indentation, unanime de nucléation de dislocations a la
charge, qui s’annihilent a la décharge. lIs intiednt le terme de « quasi-plasticité » pour
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Figure 1-13.: (a) courbes d'indentation et (b) nigau d'apparition du pop-in sur une

surface plane (cercles pleins) et sur une surfacecinale (carrés évidés), la déformation

réversible mais non élastique entre A et B est aplge quasi-plasticité (Navarroet al.

2008) [65].
décrire le comportement associé aux cycles d’iradamt réversibles. Ainsi, tandis que sur les
surfaces planes, la phase réversible de l'indemtasuit parfaitement le comportement
hertzien attendu jusqu’a I'apparition du pop-in §¥Bur les surfaces vicinales un léger écart
a la loi de Hertz est observé (a partir du pointsAj la partie précédant le pop-in (point B)
(figure 1-13.a). Si I'indenteur est retiré au codesla déformation quasi plastiques(entre A
et B), aucune trace de déformation résiduelle ntdstervée en surface. Les simulations
couplées a cette étude expérimentale montrent gsi@idlocations sont nucléées en bord de
marche lors de la phase quasi plastique et digs@rmti au moment du retrait de I'indenteur. Si
le pop-in est atteint, la déformation est une dé#iron eélasto-plastique classiquement

décrite, avec des traces rémanentes en surfacduaesrait de I'indenteur.

Les comportements mécaniques sous indentation daces planes et vicinales de
cuivre (111) ont été étudiés par Ziegenhain et &bk en dynamique moléculaire (EAM)
[66]. Ces auteurs montrent également un régimenn@diaire de plasticité réversible, visible
cette fois sur les deux types de surfaces. Dan®giene, seuls des défauts d’empilement
planaires sont nucléés, sans transport de ma@ereegime est instable et des qu’apparait un

glissement déviécfoss-slip la déformation devient irréversible.
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3.Nanoindentation dans MgO

L’étude des premiers stades de plasticité néceshteconnaitre parfaitement le
comportement mécanique du matériau d’étude ainsidguses mécanismes de déformation.
Le choix d’'un matériau présentant peu de systemeglidsement est tout a fait approprié,
I'étude de la déformation résiduelle et des intioas entre dislocations en sera d’autant
simplifiée. L'oxyde de magnésium (MgO) répond a cegeres, et a ainsi fait 'objet de
nombreuses études depuis les années 60. De pduéchantillons d’'oxyde de magnésium
peuvent étre obtenus sous la forme de monocrigsisartés et se clivent facilement dans des
plans (001).

3.1. Propriétés de 'oxyde de magnésium

3.1.1. Données physico-chimiques

L’oxyde de magnésium (MgO) est un cristal ioniqeetypbe NaCl. Le caractere ionique
de MgO expligue une partie de ses propriétés, entire I'impossibilité pour les dislocations
de se propager dans certains plans, ce qui coatala mettre en vis-a-vis des ions de méme
charge. La structure de I'édifice atomique peut &tre comme deux réseaux cubiques a faces

centrées, I'un formé de magnésium l'autre d’oxygemdriqués I'un dans l'autre et décalés

d’'un demi-vecteur unitaireél—[loq (figure 1-14.).

@ Mg
O:O

[001]

% [010]
[100]

Figure 1-14. : Structure cristallographique de I'oxyde de magnésium.
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Température de fusion 2 800°C
Masse volumique (& 25°C) 3,58 giém
Parametre de mailke 4,2 A
Masse molaire 4,6 g.mbl
Solubilité dans 100g d’eau 0,62 mg
Dureté Vickers (001) 910 Hv
Module d’YoungE (001) 290 GPa
Coefficient de Poisson 0,18
Module de cisaillement 148 GPa

Tableau 1-1. : Quelques données physico-chimiques t1gO.

L’'oxyde de magnésium est une céramique, elle pesséw grande dureté et est
difficilement déformable, ce qui rend son étude ghes techniques classiques de déformation
tres difficile a température ambiante (tableau)lila trés faible solubilité de MgO dans I'eau
permet l'utilisation de solutions aqueuses pourptéparation de surface (polissage et

nettoyage).
3.1.2.Systémes de glissement

Les dislocations mobiles dans MgO ont pour vectm:rBurgers%[llq, plus petit

vecteur du réseau cristallin. Le cisaillement lenglode ces directions est favorable
énergétiquement, puisqu’il consiste a faire glissee rangée d’'ions de méme charge contre

une rangée d’ions de charge opposée.

A température ambiante, les systémes de glissecoemamment observés dans MgO
sont les systemes de type <110>{110} [15, 69].xib& uniquement 6 systemes de ce type
qgue l'on peut répartir en deux catégories : leystesnes dont le plan le glissement fait un
angle de 45° avec la surface (001), notés {146t les 2 systémes dont le plan de glissement

fait un angle de 90° avec la surface, notés {3dQpbleau 1-2., figure 1-15.).

NPT
’§ s [100] A [010]

{1103,, {1103,
Figure 1-15. : Plans de glissement dans MgO.
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Tableau 1-2. : Tableau récapitulatif des systemesedjlissement dans MgO.

Parmi les familles de plan classiguement envisagems le glissement dans un
matériau cubique, seules trois contiennent la ticec<110>, les plans {111} (ne contenant
que des ions de méme charge), {110} et {100} (pléfectriguement neutres). Les plans
denses {111} ne sont pas favorables énergétiquenantela reviendrait a faire glisser les
uns contre les autres des ions de méme chargeribepdalement, le glissement dans des
plans de type {100} n'est observé qu'a haute termjpdée, ceci s’expliquant par une

diminution de la cission critique résolue aveddmpérature [70, 71] (figure 1-16.). Carrez

500 T I I

4001 n

300 I

{100}

-2
Tc,MNm

200 I

100{— —

w.‘l—v——d-—o—
]

o] 500 1000 1500
T,K

Figure 1-16. : Evolution en fonction de la températre de la contrainte critique résolue
dans MgO pour les plans {100} et {110} (Haasen 198K 1].
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et al. [72] montrent par simulation que quelle que saiptession de 0 a 100 GPa, le systeme
<110>{110} est toujours favorisé par rapport au &{1100}.

L’oxyde de magnésium est un matériau difficile éod@er a température ambiante. Il y
a donc peu de bibliographie sur les forces deidrich cette température. Ces valeurs sont
généralement extrapolées a partir d’essais a haemepératures. Gaillardt al. [30] ont
simulé la relaxation d'un empilement simple quiitnt comparée a la relaxation
expérimentale observée par AFM. lls déterminerantambiante dans un plan {110}, des

forces de friction de réseau de 65 et 86 MPa ppoardislocation coin et vis respectivement.

L’activation de systemes inattendus a toutefoisépre observée dans des conditions
particuliéres. Tromaset al. [28] ont montré que, sous forte contrainte, lanfation

d’empilements contre une dislocation sessile faeoliactivation de systemes de glissement
secondaires de type 011 >{211}, donnant lieu & des marches dans les directioag>1l

est a noter que du glissement dans des plans {ped} étre observé dans le cas de

compression de micropilliers (Korte 2009, résultaia publiés).

3.2. Déformation autour d’'une empreinte dans

MgO sur une surface (001)

3.2.1.Figure de Rosette

Les structures de dislocations se développandiars essai de nanoindentation forment
une figure de Rosette, constituée de huit bras pilement de demi-boucles de dislocations
dans les directions <100> et <110>. Compte tenla a@eistallographie de MgO chaque bras
est constitué de dislocations émergeant dans urfggaaation bien particuliere : coin pour les
directions <110> ou vis pour les directions <100es alignements dans les directions <110>
ne produisent pas de marche en surface et ne &ofies qu’'apres attaque chimique (voir
chapitre 2-3.2.).

Les bras de Rosette ont tout d’abord été révéledesiempreintes de microindentation,
Soit par observation par microscopie électroniqueadsmission [73] soit encore par attaque
chimique et observation optique [15, 69]. Afin dselover la distribution des dislocations en
surface, Keh [15] a réalisé des essais de micratatien sphérique sur des échantillons de
MgO. Les empreintes sont observées optiquemens apt@que chimique (figure 1-17.a). Les

alignements dans les deux types de directions sordlés et la structure en étoile est
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Figure 1-17.: Images de microscopie optiques (au& en surface d'une empreinte de
microindentation apres attaque chimique ; (b) la méie empreinte aprés clivage et
attaque chimique (le plan de clivage est le plan peendiculaire a la surface dans la
direction indiquée par la fleche blanche) (Keh 196015].

clairement identifiable. Loubett al. [69] ont également décrit ces structures aprés

microindentation instrumentée Vickers.

Keh [15] s’est également intéressé a la structous gacente des dislocations. Le méme
échantillon est clivé perpendiculairement au plamdéntation de sorte que le front de clivage
passe au travers d'une empreinte (figure 1-17.b. facies de clivage est attaqué

chimiquement. Les demi-boucles de dislocationsrskds directions <100> sont centrées sur

Dislecation
half loops.
Extremily pinmed near

Indent surface. the imprint. - [b}
.

Layer reminved rluring- il
he first polishi heflc] [t
the: first polizhing. + | 400 nm Ic”

Diishocation. {Ir

T

Figure 1-18 : Représentation de (a) dislocations da des plans convergents bloquées par
celles dans des plans divergents et (b) dislocatmitranglées en surface et ne s’étendant
gu’en volume (Gaillard et al. 2003) [17].
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{110},

empreinte

Figure 1-19. : Représentation schématique des diskations autour d’'une empreinte sur
une face MgO (001), (a) demi-boucle dans les plafisl0}4s, (b) demi-boucle dans les plans
{110}y, (c) distribution en volume autour de I'empreinte (Gaillard 2004) [74], (d)
dénomination des plans convergents (CV) et divergen(DV) sous I'empreinte.

'empreinte (figure 1-19.a), tandis que les demidddes selon les directions <110> sont

réparties de chaque cété de I'empreinte (figur®.bj1

Dans le cas d’'indentation sur une surface (001} rbistinguerons les plans a 45° qui
s’éloignent de I'empreinte (divergents) de ceuxmgpiassent en dessous (convergents) (figure
1-19.d). Expérimentalement ce sont des plans {Jl@pnvergents qui sont activés en

premier.

Les dislocations des plans convergents repassam Bempreinte et voient une
contrainte plus élevée que celles glissant dangldes divergents. Gaillaret al. [17] ont
observé que les dislocations des plans convergantdéveloppent sur de plus grandes
distances en raison de la contrainte plus élevéqueelle elles sont soumises (figure 1-18.a).
Les dislocations dans les plans de type {3d@résentent un étranglement, dd au profil du

champ de contrainte, d'une de leurs extrémitéorimité de 'empreinte (figure 1-18.b).
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3.2.2. Structure de dislocations dans MgO

Galllard et al. [17, 74] ont étudié la distribution des pigQresattique sous une
empreinte de nanoindentation réalisée avec un tadeBerkovich (figure 1-20.). Ces auteurs
ont observé les figures d’attaque réalisées apéespdges successifs d’'une fine couche
d’échantillon. La figure 1-20.a, réalisée en swfamontre clairement les alignements de
pigdres des huit bras de Rosette. Les alignemesit® kont trés dissymétriques, cela provient
de la non axisymétrie de I'indenteur qui présergs féces et des arétes. Au fur et a mesure
des polissages, les empilements dans les plansigants commencent par se rapprocher
jusqu’a se croiser au point de convergence (figr@8.b et c), puis s’éloignent les uns des
autres (figures 1-20.d et e), alors que les emmigmdans les plans divergents ne font que
s’éloigner d’'une distance double de la profondear diécapage (figures 1-20.c a e). A
n'importe quelle profondeur, I'espacement des DMACYB (etvice versa correspond a la

largeur du bras de surface.

Les dislocations des plans convergents sont plesdéaes que celles des plans

divergents car elles voient une contrainte plusartgmte dans le premier cas. La forme

d e
<— DVA <« DVA
<« CVB <+ CVB
<+ CVA < CVA
<+ DVB <« DVB
3140 r3m : 2680 i :

Figure 1-20.: Images AFM des figures d'attaque rdsées autour d'une empreinte
Berkovich (80 mN) a différentes profondeurs (indigées en bas a gauche de chacune des
images a a e) (Gaillarcet al. 2002) [17].
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d’équilibre des dislocations est proche d’'une foene< U ».

Dans le cas d’'un essai de nanoindentation aveadenteur sphérique sur MgO (001),
le rapport de dimension entre 'empreinte et I'esten des bras de Rosette est d’environ 1
pour 5. Toujours dans le cas d’indentation avecaphere, la distribution des dislocations est

symétrique car l'indenteur présente une symétriedelution.

3.2.3. Topographie

La propagation et I'émergence d’une dislocatiorserface a pour effet de cisailler le
plan de surface. Les systemes <110>{L3@ponnent lieu a une marche en surface, alors que
les systemes <110>{11§} dont le vecteur de Burgers est dans le plan dfac) ne
produisent aucune marche. La hauteule la marche formée est directement proportioanell
a la composante perpendiculaire du vecteur de Bsibget au nombré&l de dislocations ayant

contribuées a sa formation :
h=Nxh=Nx2,1A

Il 'y a pas de vecteur de Burgers communs a deamspde type {110} ce qui ne

permet pas de glissement dévié dans ce type de plan

3.2.4. Interactions entre dislocations

Sous l'effet des contraintes complexes engendraedipdenteur, plusieurs systemes
de glissement peuvent rapidement étre activés,uitsamt a de multiples interactions entre
dislocations. Kelet al.[13] ont rapporté l'interaction de deux dislocagacontenues dans des
plans {110}s adjacents et faisant un angle de 120° entre eguréf 1-21.a). Cette interaction
conduit a la formation d’une nouvelle dislocaticorgrde son plan de glissement primaire et
qui est donc sessile et forme un verrou de Lometedhiskayaet al. [73] ont observe la
réaction de deux dislocations contenues dans des pl10}s opposés et faisant un angle de
90° (figure 1-21.b). Cette réaction conduit égaletreela formation d’une dislocation sessile

qui forme un verrou de Hirth. Ces deux réactionspmur équations :
2[011]+%[101] B %[110] (verrou de Lomer)

%[Ol]]+%[011] - alo1d (verrou de Hirth)
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a/2[1-10] a[010]

Figure 1-21. : Interactions entre dislocations congisant a la formation d’'une dislocation
sessile et d'un verrou de (a) Lomer, (b) Hirth, d'@rés Keh et al. (1959) [13] et
Veledniskayaet al. (1975) [73].

Keh et al.[13] montrent que la premiéere réaction permetalaxer I'énergie élastique
des composantes vis des deux dislocations inifitdeslis que la seconde réaction ne permet
aucun changement en énergie. Pourtant les deuxs tyfee réaction sont observés
expérimentalement sans ambiguité [13, 21].

La formation de ces verrous empéche la propagatesinouvelles dislocations qui
s’accumulent contre la dislocation sessile. Lorsigueontrainte devient trop importante une
fissure s’initie dans les plans {11} et {100} pour les verrous de Lomer et Hirth
respectivement. De nombreuses études rapportéminiation de ces fissures lors d’essais de
microindentation sur MgO [13, 14, 21, 73].

3.2.5. Le pop-in dans MgO

Tromaset al.[75] et Gaillard [74] ont considéré le site de Iéation sur MgO au regard
des contraintes projetées dans les systemes demknt effectivement observés et non des
contraintes principales. Cette approche permet eter tcompte des réels systémes de
glissement dans MgO. Ils ont représenté les coniémiélastiques sous un indenteur sphérique
(figure 1-22.). La contrainte projetée est maxim&&S,.) dans les systémes <110>{11¢}
sur 'axe d’indentation a 0,44 fois le rayon de temhr. sous le contact (figure 1-22.a).
L’émergence d'une dislocation nucléée a RS crée une marche en surface, sous le
contact de l'indenteur a 0,44 de l'axe d’indentation (figure 1-22.c). Les sys&m
<110>{110}y présentent quatre maxima de contrainte identigilessont situés a une
profondeur de 0,6k, & une distance radiale de t,He I'axe d’'indentation et a une position
angulaire de 0g/2, & et 31/2 par rapport a la direction [100] (figure 1-22.ba nucléation au
point de contrainte maximum de ces systemes coadaitformation d’empilements dans les
directions <110> qui ne laissent pas de marcheudace (figure 1-22.c). Le maximum de

contrainte vu dans les plans de type {L1@st beaucoup plus important que celui des plans
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Figure 1-22.: Contraintes résolues (a) pour le si@me <110> {110} et (b) pour le
systeme <110>{11@}, représentées dans le plan (100) contenant I'axérdientation, la
nucléation d’'une boucle glissile est schématisée éa) ; (c) projection dans le plan de
surface (001) des maximums de contrainte, sont égatent représentées la position
d’émergence de dislocations nucléées au point dent@inte maximum pour un systéme
<110>{110}s (ligne continue) ainsi qu’'aux points de contraintemaximum 1 et 2 pour les
systemes <110>{11@} (pointillés) ; a. est le rayon sous contact et P la pression
moyenne de contact (Tromast al. 2006) [75].
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Figure 1-23.: Image AFM de la déformation de surfee aprés un essai de
nanoindentation avec une sphere de grand rayon dewarbure, stoppée apres le premier
pop-in (Tromas et al. 2006) [75].

de type {110}o. Par exemple, avec un indenteur sphérique de rdyppm a 50 mN,
RSShaxas est dix fois plus grand que R&®soo

En comparant leurs analyses du champ de contrauge |'étude expérimentale d’'une
zone faiblement déformée (figure 1-23.), ils momtrgue lors du pop-in, les premiéres
dislocations sont nucléées au point ou la coneginbjetée est maximale.
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Figure 1-24. : (a) Superposition de plusieurs couds d’indentation réalisées avec un
indenteur Berkovich sur MgO, (b) courbe de nanoindatation sur MgO avec un

indenteur sphérique de grand rayon de courbure (1@um). Par soucis de clarté la courbe
de décharge n’est pas représentée (Tromasal. 2006) [75].
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Dans le cas d’indentation avec un indenteur Bedtoyfigure 1-24.a), on retrouve la
description classique d’'un essai de nanoindentateoms MgO. Une phase de déformation
élastique est tout d’abord observée : la charda décharge sont parfaitement superposées.
Ensuite aprés apparition d’un pop-in, on observe déformation élasto-plastique. Avec un
indenteur sphérique il est possible d'observer iplus pop-in espacés de rechargement
élastique avant d’atteindre le régime continu é@anation élasto-plastique (figure 1-24.b).

En indentant des surfaces clivées de MgO, Troehad. [75] et Gaillard [74] montrent
gu’'au premier pop-in les dislocations se nucléenpaint de contrainte projetée maximum.
L’émergence sous le contact de ces dislocationagtede relaxer les contraintes au point de
nucléation. Cette chute de contrainte provoqueaétade la nucléation. Le rechargement
élastique permet d’augmenter a nouveau la congraipisqu’a nucléation au nouveau
maximum situé plus profondément sur 'axe d’'indéata Ce cycle se répéte jusqu’a ce que
la présence des marches de surface délocalise ¥moma de contrainte projetée sur
<110>{110}s hors de I'axe d’indentation, en bord d’empreitta.nucléation sur ce nouveau
site ne permet plus de relaxer suffisamment lesraiores, et apres nucléation de plusieurs

trains de dislocations le régime atteint un stam#iou de déformation élasto-plastique.

Lorsque l'indenteur est retiré avant le régime tante déformation élasto-plastique,
c'est-a-dire aprés le premier ou le second popénles quelques lignes de glissement sont
observables en surface. Il n’y a pas formation €’véelle empreinte épousant la forme de

I'indenteur (figure 1-23.).
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Chapitre 2

Techniques d’analyse et
développements expérimentaux

1. La nanoindentation

1.1. Contact élastique spheére-plan : loi de Hertz

La théorie de Hertz [1-3] donne une descriptiorcdntact élastique entre deux sphéres.
Cette théorie se limite aux hypothéses d’'une détion élastique, et d’'une pénétrationle

I'indenteur trés petite devant le rayon de contact

fF

Figure 2-1. : Représentation schématique de deuxspres pressées I'une contre I'autre.
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Hertz a relié les déplacements élastique®t u,, de la surface des sphéres aux rayons
des sphereR; etR; (figure 2-1.) :

U, +u, = h—(z—;jrz

ouR est le rayon de courbure équivalent :
1 1 1
= 4+
R R R

Pour I'étude du contact sphére-plan il suffit depkeer dans le cas d—w. C'est le

cas auquel se limitera I'étude qui suit.

Hertz [1] propose alors la distribution de pressions un indenteur sphérique (figure 2-

2.):
p(r) = p{l—H ]
rC

ou pp est le maximum de la distribution de pression :

3F [GFE* ZJ”S

A A =C

pression p(r/r)

A
Py

1 0 1
r/rC

Figure 2-2. : Distribution de pression sous un coact élastique sphére-plan.
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Il établit également les relations donnant le ragierncontact. ainsi que la profondeur
de pénétratioh en fonction de la force d’indentatién:

13
[ = 3FR
4E*

) r2 oF2 3
"R (16RE* 2)

oUE* est le module réduit ou équivalent :

E* E =

avecE, v, E;, vi, module d’Young et coefficient de Poisson du mateet de l'indenteur

respectivement.

Figure 2-3. : Profil du contact élastique entre urplan et une sphere.

La précédente équation peut également s’écrireladosme :

F — ﬂ E* R1/2h3/2
3

En contact élastique sphere-plan, la hauteur sontacth; est trés facile a déterminer

puisqu’elle est égale a la moitié de la profondaeaximale de pénétratidn, :

et
2

Il est alors aisé a l'aide de relations géométmqfiigure 2-3.), de calculer le rayon de
contactr. en fonction de la hauteur sous contact :

r. = 2Rh, h<<R
ou r. = Rh,
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Yoffe [4] a montré que pour/R > 0,2 la loi de Hertz n’est plus valide et qualut y
apporter une correction. Elle propose que la tistibon de pression donnée par Hertz soit

combinée a une distribution parabolique.

1.2. Dépouillement d’une courbe de

nanoindentation

Le dépouillement d’une courbe de nanoindentatidnues étape importante car c’est
elle qui donne acces aux caractéristiques mécamided’échantillon telle que la dureté ou
encore le module d’Young. Toutefois cette étapeesgite de connaitre précisément l'aire de
contact projetée sous charge dont la déterminatiest pas triviale. En effet, il n'est pas
possible de la lire directement sur une courbe aleimdentation. En revanche, si le profil
exact de l'indenteur est parfaitement connu, ador€valuant la hauteur sous contacet a

partir de relations geéomeétriques il est possibldéterminer I'aire de contact projetée.

Méme si dans cette thése, nous nous sommes eHeardi® intéressés au contact de
Hertz, nous rappelons ici les méthodes usuelledépeuillement utilisées pour extraire les
valeurs de dureté et de module d’indentation airpdiftine courbe conventionnelle de

nanoindentation pour une forme d’indenteur quelceng

Contact élastique indenteur — surface plane

Sneddon [5] proposa deux relations afin de dédareomportement élastique d’un
matériau indenté par un indenteur axisymétriqudesElpermettent de déterminer la
profondeuth de pénétration ainsi que la force appligiéa partir du rayon de contagt Ces
relations s’appliquent pour tout indenteur axisymyéte dont le profil géométrique (figure 2-

4.) peut étre décrit par la fonctiare f(x)oux =r/r :

h= j f'(x)dx

VA=)

F=oE*r J-x f'(x)dx
NSS!
2 V. 2
avecE* le module équivalent défini precedemmenltz— d EV ) G EI ), avec :E, v,

i
Ei, v,, respectivement le module d’Young et le coeffitida Poisson de I'échantillon et de

I'indenteur.
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>

O_‘

hauteur sous contact

>

r

1 Cc

Figure 2-4. : Profil d’indentation pour un indenteur axisymétrique quelconque.

Sneddon [5] a également traité le probleme du poimgat axisymétrique de rayan
dans le cas d'un contact élastique avec une sughko®. Il montre que la forceé et la
profondeur de pénétratidnsont reliées par :

F =2aE*h=2E*h 2>
T

En dérivant cette expression par rappott, @n obtient la pent& de la courbe de
décharge :

s=9F _e« [A

dh Vi

La formule de Sneddon est, en fait, valable pour ittdenteur axisymétrique. Plus tard,
King [6] a montré que cette relation pouvait étgalément valable pour d’autres indenteurs

de section non-circulaire. Il propose d’introduine facteur correctif8 qui tienne compte de

la non-axisymétrie de I'indenteur :

dF A
S=—"=20E*.|=%
dh P T

King donne une valeur ¢g& déterminée par éléments finis, en fonction dgélamétrie

de l'indenteur :

S = 1.034 pour une section triangulaire (par exerBakovich)
£ =1.012 pour une section quadrilatérale (par exeMikers)

S = 1.000 pour une section circulaire

Ces valeurs sont toujours en débat a I'heure defudds travaux plus récents basés sur des
calculs des potentiels élastiques proposent desirglégerement différentes [7].
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Cette relation est essentielle en nanoindentaktie.va permettre, a partir de la courbe
de décharge supposée parfaitement élastique, dereneles propriétés mécaniques du
matériau. La duretBl et le module d’Younde de I'’échantillon peuvent donc étre extraits des

relations suivantes :

H=—

A

—d_F: * i
> h ZﬁE\/;

Or siF et S peuvent étre déterminés directement sur une calib@entation, ce n’'est
pas le cas pour l'aire de contact projetée a clmaegé maximumA.. Différentes méthodes ont
été proposees afin de remonter a cette aire dexatpad plupart utilise I'hnypothese d’'une

décharge élastique.

Analyse de la courbe d’indentation

Une courbe d’indentation est un cycle de chargéwade, non superposées lorsque
I'essai laisse une empreinte permanente en suffigoee 2-5.a). Différentes profondeurs sont
définies (figure 2-5.b). Certaines d’entre ellestsaccessibles par simple lecture sur la courbe
d’'indentation : la profondeur de pénétration tothlg et la profondeur de I'empreinte
résiduelleh,. L'enfoncement de la ligne de contact par rappdé surface initiale est désigné
par hs. La quantitéh,-h, est la relaxation élastique totale a l'intérietirael’extérieur de

a / b
Frax | ~-- - - e
; Surface profile Initial surtace
' after load removal Indent
g ndenter
/ S: h,
: N
o
o o —
L ) 1) x
&/ &
¢ $//
/ € (hm'hr)

h  h  h hma

< > P r c

déformation plastique résiduelle relaxation élastique de la surface
et de I'empreinte

Pénétration

Figure 2-5.: (a) Courbe typique de nanoindentation(b) représentation schématique du
contact indenteur-échantillon.
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'empreinte au cours de la décharge. Toute ladiiffé réside dans la décorrélation de la
relaxation ayant lieu sous I'empreinte de cellevprant de la relaxation de surface, c'est-a-
dire qu’il s’agit de déterminer la profondeur samtact ou profondeur vraie. a charge

maximale . = hp, —hg). La raideur du conta@est définie comme la tangente a la courbe de

décharge a chargement maximal.

A l'aide des travaux de Loubet al.[8], Doerner et Nix [9] proposérent une méthode
simple qui consiste a assimiler la courbe de dggharsa tangente a charge maximale, ce qui
revient a se positionner dans le cas d’'une déchditge poincon plat Ac constante). Cette
méthode provient du fait expérimental que, surllgpart des métaux, la courbe de décharge
se rapproche effectivement d’'une droite, ce quierdva faire I'nypothesh, = h,. Cependant
cette méthode trés simple ne prend en compte mna@ldxation de I'empreinte au cours de la

décharge, ni la variation de surface de contacicass.

Poincon équivalent

Solomon [10] montra que la décharge élastique dilenteur dans une empreinte
pouvait étre assimilée, en termes de contrainte) endenteur de forme modifiée en contact
avec une surface plane (figure 2-6.). Oliver etrPHdlL] proposent d’exprimer la pénétration

vraie de ce poingcon équivalent en fonction de ildeta du contacs:

h, =h —5%:hm—£.(hm—hr)

C m

avece un coefficient qui dépend de la forme de I'indente
£ = 1.00 pour un poincon plat
& = 0.75 pour un poingcon sphérique ou parabolique

& =0.72 pour un poincon parfaitement conique

Figure 2-6. : Poingon équivalent de Solomon.
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Woirgard et Dargenton [12], reprenant I'idée dungoin équivalent de Solomon [10],
proposerent de modéliser la forme du poingon étprmtgar un polynéme, ce qui permet de

prendre en compte I'évolution réelle de la surfdeeontact pendant la décharge :

f (X) =icnrc”x”
n=1

r
avec X=— O<x<1
r

C

Plus simplement ils montrent qu’en prenant un eapba non entier, le profil du
poingcon équivalent peut étre décrit par une simigie puissance ('exposant étant

caractéristique de la forme de l'indentear= 2 pour une sphére) :
f(x) = Bx"
La courbe de décharge peut étre elle aussi dguaitane loi puissance :
F =k(h-h))"
Woirgard et Dargenton montrent que I'exposantle la courbe de décharge élastique

peut étre relié a I'exposant n de la fonction dem® de lindenteur équivalent par la

relation (n= 1,5 pour une sphere) :
m=1+1/n

A partir des travaux de Sneddon [5] et Segedin,[18] montrent alors que la
profondeur d’indentation vraig, prend la forme :

h, =h, +y(h, —h,)

1.3. L’appareillage

Les essais de nanoindentation ont été réaliséslawdano Hardness Tester (NHT) de
CSM Instruments (Pezeux, Suisse). Cet appareiltifimee en mode de force imposée. La
figure 2-7. représente le schéma de principe du NHmdenteur (1) est solidement fixé sur

la colonne d’indentation (2). Le déplacement ddeceblonne est assuré par la répulsion
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Aimant permanent (4)

olonne d'indentation (2)

Babine (3)

L Lamelle flexible (5)

Mesure capacitive
du déplacement (6)

Bague (8) | — Diamant (1)

D 3
[ ] Echantillon (7)

Figure 2-7. : Schéma de principe du nanoindenteur NT.

électromagnétique entre un aimant permanent (4¢ ehamp magnétique induit par une
bobine (3). Connaissant la valeur du courant qucqat la bobine, on détermine la force
électromagnétique qui s’exerce sur la colonnegadhke on soustrait la force de rappel des
lamelles flexibles (5). Ainsi on connait préciséinkanforce qui s’exerce sur I'échantillon (7).

Le déplacement de la pointe est déterminé par reesapacitive (6) et est continument
enregistré en fonction de la force exercée sudéimeur. La référence pour la mesure du

déplacement est donnée par une bague (8) en centaxcta surface de I'échantillon.

Le NHT est doté d’un microscope optique permettiensélectionner la zone a indenter.
Une table motoriséeX-Y avec une précision de repositionnement de 1 pmegtede
programmer des réseaux complexes d’indentatiorutbfaatisation permet de réaliser les

essais dans les meilleures conditions de statiiiénique et mécanique.

Déroulement d’un essai
Lors de I'essai de nanoindentation la téte de needescend jusqu’a ce que la bague
soit au contact de I'échantillon. Puis l'indent@mst amené au contact de I'échantillon avec

une vitesse définie, entre 500 et 4 000 nm/mincdrgact avec la surface est déterminé grace
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phase indentation phase
d'approche i de retrait

\ I
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A . Y e "
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__________________ L-_____]o
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5 = 3

1 |
1o 1 point de premiére rupture de pente 1 E

: (origine de l'indentation) : an

[} 1 _|

[} 1

! !

Y

TEMPS

Figure 2-8. : Courbes force-temps et déplacementitgs.

a la rupture de pente de la courbe pénétrationgeffigure 2-8.). Une fois au contact,
I'appareil applique une rampe linéaire de forceirdéfpar I'utilisateur. Afin de réduire la
dérive thermique, mais malgré tout de conservemambre de point suffisant pour avoir une
bonne résolution sur les courbes, nous avons ctieistaliser les essais de nanoindentation a
durée constante. Les durées de charge et de dédmrgde 30 secondes chacune, quelle que

soit la charge maximale programmeée.

La détermination du point de contact, et donc dddine de l'indentation, correspond
au point de premiére rupture de pente sur la codéptacement-temps (figure 2-8.). La partie
précédente est I'approche de I'indenteur. La dengiéupture de pente intervient au moment

ou le nanoindenteur applique la vitesse de chargepregrammée par 'utilisateur.

Les résolutions annoncées du nanoindenteur sofit3dam en déplacement pour des
pénétrations ne pouvant pas excéder 20 um, etude én force pour des charges comprises
entre 0,08 et 300 mN.

Le NHT peut étre équipé indifferemment d’indenteBerkovich, Vickers ou encore
sphérique. Pour cette étude nous avons utilisé delenteurs sphériques en diamant dont

I'étalonnage est donné dans le paragraphe suivant.
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1.4. Etalonnage

1.4.1. Complaisance machine

La machine n’est pas infiniment rigide. Une partdéyplacement mesuré correspond a
la déformation de la machine qui doit étre sousstrirs du dépouillement. L'analyse d’'une

courbe de nanoindentation nécessite donc de coaaitaideur de I'appareil.

La complaisanceC est définie comme l'inverse de la raideur du con@ (voir
paragraphe 1.2. de ce chapitre). La complaisant&@let®; mesurée sur une courbe
d'indentation est la somme de la complaisance mackid,, et de la complaisance

échantillonCs:

avec S, =20E* 1/i
T

Afin d’avoir acces a la raideur du cont&tde I'échantillon il est impératif de connaitre

la complaisance machiri®,. Elle est déterminée expérimentalement :

Fmax
Hy =
A
« [F
donc S, =28 E =
Hy 7

C = C+“nH

d'ou

Dans le cas d’'un matériau de référence dont le reaetda dureté ne dépendent pas de

la force appliquée, il suffit d’effectuer une sédiendentation a force croissante, et de tracer la

: 1 1 L s - . N
droite Ct( = J =K +C,,, 'ordonnée a 'origine correspondant alors simpat a
max

max

la complaisance machirt&, (figure 2-9.).

Dans le cas du NHT utilisé pour cette étude la caisphce est de 0,2 nm/mN.
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Figure 2-9. : Evolution de la complaisance mesuréen fonction de I'inverse de la racine
carrée de la force maximale appliquée.

1.4.2.Etalonnage en force

Une balance de grande précision a été placée Sadsnteur et différents essais

d’'indentation ont été effectués (figure 2-10.).talénnage en force a ainsi pu étre verifié.

colonne d'indentation

bague

ﬁ support

cale mobile

balance

Figure 2-10 : schéma du montage réalisé pour vérér la force exercée par I'indenteur.
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1.4.3.Rayon de courbure des indenteurs sphériques

Les indenteurs sphériques présentent plusieursayesipour I'étude des mécanismes

fins de plasticité :

» les champs de contraintes et de déformation cayrelsmt au contact sphére plan
en régime élastique sont connus

» l'absence d’arréte : pas de concentration localeoté¢raintes

* pour atteindre un méme niveau de contrainte dansalériau, il faut une charge

plus élevée avec une spheére, ce qui conduit awrfece de contact plus grande

~

La validité des résultats obtenus a partir du di#leoeent d’'une courbe et de sa
modélisation par la loi de Hertz est soumise adad@ion que le profil de l'indenteur soit
parfaitement caractérisé. Dans le cas d’indentati@t une sphere, il s’agit de connaitre avec

précision le rayon de courbure de l'indenteur aijus& son domaine de validité.

Deux indenteurs sphériques ont été utilisés datte éaude, un premier d’un rayon de
courbure d’environ 10 um que I'on nommera SPH1lresecond, SPH2, d’environ 1 um de

rayon.

1.4.3.1. Etalonnage par indentation dans la silice

L’étalonnage par indentation consiste a indenteliférentes charges et en régime

élastique un matériau de référence, la silice fende propriétés mécaniques connues :

Esioo= 72 GPa
vsio2 = 0,17

Les courbes ainsi obtenues sont modélisées pai &Eastique du contact sphere-plan
(loi de Hertz, voir paragraphe 1.1. de ce chapitre)

E :i'r E* R1/2h3/2
3
La modélisation des courbes expérimentales momiee Iégére déviation au modeéle
théorique de Hertz pour les fortes profondeurséfeepation (figure 2-11.a). Pour déterminer
la profondeur limite, I'écart entre la profondewrlaulée avec la loi de Hertlay, et la
profondeur expéerimenték,,a été tracé en fonction de la profondeur de patiétr (figure 2-
11.b). La figure b montre un écart non nul pour piegondeurs de pénétration supérieures a

200 nm. Cet écart est d0 au profil de l'indenteur sjécarte légerement d’'une sphere. Les
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Figure 2-11. : Indentation dans la silice avec SPH{a) courbe expérimentale avec le
modele de Hertz ; (b) écart a la loi de Hertz en fuction de la profondeur de pénétration.
La fleche indique lorsque le profil de I'indenteurdévie du profil d’'une sphére.

courbes d’indentation sont alors modélisées de20Ganm de profondeur et renvoient a une
valeur moyenne dB.

La valeur du rayon de courbure obtenue par cett¢hodé pour SPH1 est de
9,5+0,3 um pour des profondeurs de pénétratiemcd@dant pas les 200 nm. De la méme
maniere le rayon de courbure de SPH2 est de 0B@2Hum pour des profondeurs de
pénétration ne dépassant pas les 40 nm.

1.4.3.2.Etalonnage par microscopie a force atomique

Une autre méthode d’étalonnage consiste a obsdmemtement l'indenteur par AFM
pour avoir sa forme exacte. L'utilisation de ceetyfe microscope pour étalonner une pointe
sphérique présente cependant quelques difficulgsiérive thermique et I'effet de courbure

d'image lié a la géométrie (tube) du piézoéleceigqssurant le balayage (paragraphe 3.1. de

axe de balayage rapi

Figure 2-12. : Image AFM de la pointe sphérique SPH (a) image de topographie avec
lesischypses et axe de coug (b) vue 3D de la spher.
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Figure 2-13. : Profil de SPH1, modélisation pour umayon de contact de 1,4 um.

ce chapitre). Dans la plupart des cas la courburpiézoélectrique est corrigée par un post
traitement numérique, malheureusement dans lee#isrige d’'une sphére il est difficile de
décorréler complétement la courbure due a la tordiopiézoélectrique de la courbure réelle
de I'échantillon par absence de surface plane féeeréce. Afin de s’affranchir au mieux des
effets de la dérive, les coupes sont réalisées ldadsection de balayage rapide (figure 2-
12.). Pour obtenir une bonne caractérisation aeldinteur, les profils sont extraits de deux
séries d'images realisées dans deux directionogotiales de balayage. Les profils ainsi
obtenus sont modélisés par I'équation d’'une sptiignere 2-13.).

L’'observation par AFM ainsi que I'étude des coupsantrent que l'indenteur n’est
pas parfaitement axisymétrique, et présente, sklodirection de coupe, des rayons de
courbure Iégerement différents. Cependant cessenaxcedent pas les 20 % pour SPH1 et
10 % pour SPH2.

Le profil s’écarte trés Iégerement du modeéle d’'spbére pour un rayon de contact
supérieur a 1,4 um, ce qui correspond a la valeanée par étalonnage dans la silice. Selon
la direction de balayage, deux rayons de courbar¢ déterminés: =8,5+0,1 um et
Roo-=10,6 £ 0,1 um. A lissue de cette analyse nmiendrons un rayon équivalent de
9,6 £0,1 um pour SPH1. Cette valeur est en acawet celle déterminée par indentation

dans la silice.

Les mémes études ont été réalisées sur SPH2 perpeéégalement un léger défaut
d’axisymétrie. Le rayon de courbure équivalentdes,62 + 0,01 um.
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Tableau récapitulatif des rayons de courbure des gtenteurs :

Domaine de validité (nm)

Indenteur Rayon de courbure (um) (pénétration maximale)
SPH1 9,5 200
SPH2 0,62 40

2.Préparation de surface

Les échantillons d’oxyde de magnésium proviennentddux fournisseurs : ceux de
Crystal (Berlin, Allemagne), achetés chez HTC (Higith Company, Les Mureaux, France),
et ceux de Crystec (Berlin, Allemagne). Selon ésts comparatifs menés sur les échantillons
des deux provenances, il nexiste pas de différeanre les échantillons des deux
fournisseurs. Les contrbles ont porté sur la rugode surface a la réception, la densité de

dislocations ainsi que sur le comportement sousindantation.

2.1. Exigences sur I’état de surface

Il a été vu dans la premiere partie que dans led&ssais locaux de déformation, la
rugosité de surface pouvait avoir une influenceppnélérante sur les meécanismes de
déformation [14] ; il en est de méme pour la présae marche en surface [15, 16]. De plus
la validité des résultats obtenus lors du dépouilet des courbes de nanoindentation est
fortement dépendante de la rigueur avec laquelldésrminé le point de contact, ce qui est
difficile dans le cas d’indentation sur une surfasgueuse ou polluée. Nous nous attacherons
donc par la suite a avoir une surface parfaiterptarte afin de déterminer sans ambiguité le

point de contact initial de I'indenteur avec lafaae.

La faible rugosité n’est pas le seul point impatri@dans la préparation des surfaces pour
un essai de nanoindentation. Il a également ét&uai des dislocations sous le contact
pouvaient modifier fortement le comportement sauentation [17-19]. Dans le cas ou I'on
s'intéresse a la nucléation de dislocation il ®iwé certain que le protocole de préparation ne
modifie pas la structure préexistante de dislooatiet n’en introduit pas de nouvelles.
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2.2. Polissage mécano-chimique

Contrairement aux techniques classiques de pobsgag abrasion qui se font par
rayures successives, le polissage mécano-chimituteoduit aucune dislocation et permet
d’obtenir des surfaces planes sur de grandes stipsri{supérieures a 100x100 um3). Le
polissage mécano-chimique (CMP) est une technigweldppée a I'origine pour I'industrie
des semi-conducteurs. Le protocole mis au point petie étude en est directement inspire,

ainsi que des travaux de Gailladal.[20].

2.2.1.Le principe

Le principe est de polir la surface de I'échantilla I'aide d’'une solution de silice
colloidale. Les mécanismes impliqués dans le mssde la surface ne sont pas
parfaitement connus, mais la figure 2-14. présamie schéma de principe d'un des
mécanismes proposeés [21]. Sous l'action de la ehappliquée sur I'échantillon, la silice
contenue dans les alvéoles du disque de polisgsgente a la surface de I'échantillon (1).
Les particules de silice s’adsorbent a la surfacBéthantillon (2). Sous I'effet mécanique de
la rotation du disque les particules restées euntisal arrachent celles adsorbées en surface,
emmenant avec elles les atomes de I'échantillan@ps le cas de la silice colloidale, un pH
supérieur a 9 est requis pour que la solution estis forme colloidale. L'action chimique de

la solution reste mal connue, l'influence, entrees) du pH n’ayant pas été quantifiée [22].

charge
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AT S AT AT AT A A AT A A AT AT A AT AT AT AT AT AT AT AT AT AT AT AT A AT A Ar A A A

SY SY Y 87 87 87 SV 87 87 SV 57 87 SV S 57 »

&6 ©

Surface de I'échantillon

particule de silice___

en solution Q

#

rotation du disque

drap néopréne

Figure 2-14. : Principe du polissage mécano-chimigu(1l) désabsorption des particules
de silice, (2) adsorption des particules de silicsur la surface de I'échantillon, (3) les

particules de silice adsorbées sont arrachées paelles restées en solution ainsi que par
I'action mécanique du drap de polissage.
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2.2.2. L’appareillage

La polisseuse utilisée pour cette étude est la B&Bhez Logitech (Glasgow, Ecosse).
Le montage expérimental figure 2-15. montre lesqgypaux €léments de la polisseuse. Le
réservoir de silice (1) dépose la solution au goadttgoutte sur le drap néopréne (3). La
colonne de polissagéiq) (2) en dessous de laquelle est fixé I'échantif8h L'ensemble
colonne-échantillon est maintenu par un bras @stil(4) sur le plateau tournant (5). Le
ressort dyig appliqgue une force sur I'échantillon, réglable pae vis (6). Un comparateur
permet de contrbler I'épaisseur décapée (7). Leenpetres mis au point pour cette étude sont

les suivants :

» drap de polissage néopréne MDChem (Struers)

» agent abrasif : silice colloidale SF1 (particule&iieures a 50 nm en solution
basique : pH = 9-10 (Logitech)

* rotation : 60 tours/min avec balayage

» force d’appui : entre 800 et 1 000 grammes (sun?) c

La vitesse d’abrasion est de 3 um/h sur MgO. Gaageréglages fins des parametres de
la machine cette technique est parfaitement reptdae et conduit a des surfaces de rugosité
RMS comprise entre 1 et 3 angstroms.

La difficulté de cette technique réside dans l¢ayage de I'échantillon. En effet, d’'une
part des particules de silice restent adsorbéeasidace et d’autre part la silice recristallise si
la solution s’évapore ou si le pH diminue [22].&fin du polissage, I'échantillon est nettoyé
a I'eau en laissant tourner la polisseuse pendamifh. Puis un deuxieme ringage a I'eau est
effectué sur un drap propre en maintenant I'échantfermement a la main. Cette étape est
tres importante, sans elle une couche passivéeuvecol’échantillon et empéche le
déroulement correct de I'attaque chimique. Cepenil@eut rester encore des traces de silice
en surface. Une solution d’'ammoniaque (0,5 %) essdge sur I'échantillon a I'aide d’'une
éponge en polyvinyle d’alcool (PVA). L'action méague de I'éponge décolle les particules

de la surface et 'ammoniaque basique empéchentdeadsorption.

2.2.3. Controle de I’état chimique des surfaces polies

Les surfaces polies par CMP ont été analysée pa® XRray Photoemission
Spectrometry) et REELS (Reflection Electron EnergysL8pectroscopy) afin de s’assurer

que le protocole de polissage n’introduisait pasmiblification de la nature chimique des

64



Chapitre 2 : Techniques d’analyse et développemenéxpérimentaux

Réservoir a silice (1)

Colonne de polissage (2)

Drap néoprene (3)

Bras oscillant (4)

Plateau tournant (5)

Réglage de la force d’appui (6).

Controle de I'épaisseur décapée (2)

Place de I'’échantillon (8)

6 nm

Hauteur (nm)
<

Rugosité RMS 2A
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Figure 2-15. : Photographies de la polisseuse PM8&)(polisseuse, (b) colonne de polissage,
(c) image AFM d'une surface de MgO apres polissageécano-chimique, (d) profil de la
surface indiqué en (c) par un trait.
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surfaces, et de vérifier que le protocole de netjeyfaisait disparaitre toute trace de silice. A
titre de comparaison, un échantillon témoin de Mpf&paré par clivage afin d’obtenir une

surface fraiche, a été analysé en paralléle.

La technique XPS est une technique d’analyse chienjgar rayons X. Un faisceau
monochromatique de rayons X est envoyé en incidexsamte sur la surface de I'échantillon
et un détecteur enregistre les pics de diffrackoh’énergie des pics est caractéristique de la
nature chimique des atomes rencontrés dans I'ébantCette technique permet de sonder
les couches atomiques de la tres proche surfaca L couches). L'analyse a permis
d’identifier les espéces chimiques présentes sudéeix surfaces. Aucune trace de I'élément
silicium n’a été observée sur les spectres obtemms’échantillon poli par CMP, ce qui
démontre que les protocoles de polissage et deyaegi ne laissent pas de silice résiduelle.
On peut noter toutefois un tres Iéger élargissemestpics obtenus par REELS dans le cas de
I’échantillon poli par CMP, par rapport a I'échdloin clivé, indiquant un possible désordre
cristallin sur les premiéres couches atomiquesiindu le CMP.

3.0bservation des dislocations

L’'observation précise des structures de dislocatidormées lors d'un essai
d’'indentation est un défi expérimental tres impattae cette étude. Il existe plusieurs
méthodes expérimentales développées pour I'obsenvde la distribution de dislocations, la

plus utilisée est la microscopie électronique angmission (MET) [23, 24].

Cependant la préparation de la lame mince pourrebs@ar MET les structures de
dislocations autour d’empreintes de nanoindentatiprésente plusieurs difficultés
expérimentales. Nous pouvons citer, entre autagghése d’amincissement de I'échantillon a
qguelques centaines de nanomeétres juste sous laurédedentation et, la difficulté
d’identifier individuellement chaque empreinte. Phis, lors du polissage, de nouvelles
surfaces libres sont créées, ce qui peut modiguilibre des dislocations par la présence
des forces images. Ce probleme est d’autant phissur un essai de nanoindentation ou les

dislocations sont générées sous tres fort gradebntrainte.

Depuis quelques années la démocratisation de hmiteee FIB (Focused lon Beam)
pour la préparation de lame mince, permet de setewr avec précision la partie indentée de
I’échantillon qui doit étre observée. Cependantilisation d’'un faisceau d’ions a également

pour effet d’implanter des ions dans I'échantill@e plus la techniqgue FIB nécessite des
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micromanipulations qui ne sont pas simples, etdbdlgme des forces images n’est pas résolu

pour autant.
3.1. La microscopie a force atomique

3.1.1. L’appareillage

Contrairement aux autres techniques qui utilisenfaisceau (de photons, d’électrons)
pour sonder I'échantillon (en surface ou en volyntee)nicroscopie en champ proche utilise
une pointe trés fine qui balaye la surface de Bétition. Les interactions entre la pointe et la
surface sont utilisées pour asservir le déplacement pointe au-dessus de la surface. Ici
nous utiliserons le microscope a force atomique MAFuUi est une des techniques de

microscopie en champ proche [25, 26].

Dans le cas du microscope a force atomique (fid#6.), la pointe est fixée a
I'extrémité d’'un bras de levier, aussi appeéhntilever Un laser se réfléchit sur I'arriere du
bras de levier, a I'aplomb de la pointe, et estugdasdétecté par une photodiode a quatre
cadrans : ce systeme permet de mesurer la déflekidmras de levier et ainsi de déterminer
les forces d'interaction point-surface. L'ensemlgeinte-levier est solidaire d'un tube
piézoélectrique qui assure le mouvement de I'enseddns les trois directions de I'espace.

Photodiode

\ Laser
Pointe /
\

'/ A

4 ) A\ |
Scanner E
piézo __, \
.,_‘ -
i z

Figure 2-16. : Schéma de principe de fonctionnemexfun AFM en mode Tapping.

_ Piézo
Car_mtllever d’excitation
oscillant
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Lors de l'acquisition de l'image, le microscope conande l'extension erZ du
piézoélectrique afin d’asservir la déflection oantiplitude d’oscillation du cantilever & une
valeur de référence. Les mouvements verticaux dmogiectrique sont enregistrés point par
point pour former une image. En réalité deux typamatjes sont enregistrés simultanément,

une image de topographie et une image de signakdie:

* Image de topographie : image obtenue en enredisti@xtension enZ du
piézoélectrique en tout point de la surface. Elleduit la topographie de
I'échantillon et porte une information quantitatiea Z. Cette image peut étre
représentée en mode 2D (figure 2-17.a) en assouratéchelle de couleur a

I'altitude des points ; elle peut étre égalemeptésentée en 3D (figure 2-17.b).

* Image signal d’erreur : c’est une image enregist@gointement a I'image de
topographie, elle traduit les variations instanende déflection ou d’amplitude
d’oscillation du bras de levier par rapport a léeua de consigne. Cette image ne
porte pas d’information quantitative &) mais offre 'avantage de renforcer le
contraste sur les brusques variations de religte@mage peut étre assimilée a la

dérivée de I'image de topographie (figure 2-17.c).

Différents modes d’acquisition existe en AFM. Lesages AFM présentées ici ont
uniquement été réalisées en mode Tapping. Dan®de om second piézoélectrique excite le
bras de levier qui oscille a une fréequence proehsalfréquence de résonance chatilever
oscille avec une amplitude de quelgues centaineeat@metres, et touche la surface en
chaque fin de cycle d’oscillation. L'asservissemeatfait sur 'amplitude d’oscillation. Les
forces attractives et répulsives qui existent elangointe et la surface ont globalement pour

effet de diminuer I'amplitude d’oscillation au fet a mesure que la position moyenne de la

80 nm

2 um

el l

Figure 2-17.: Images AFM d'une empreinte de nanoitentation (a) image de
topographie en vue 2D, (b) image de topographie refsentée en 3D, (c) image en mode
signal d’erreur.
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pointe se rapproche de la surface. Ce mode prékamdmtage de s’affranchir des forces de
friction (contact non permanent), et de limiterpi@égeage de la pointe en surface par une
couche d’eau adsorbée (grandes amplitudes d’dsmil)a cependant I'acquisition est

relativement lente (probléme de dérive cumulée).

Les résolutions pour ce fonctionnement sont typigere d’'un dixieme d’angstrom en
Z et de l'ordre du nanometre en latéral, bien quteagerniere dépende trés fortement du

rayon de courbure de la pointe.

Le microscope utilisé pour cette étude est le D3dOOVeeco (Californie, USA). I
présente I'avantage de posséder une table motoXiséeet d'étre couplé a un microscope
optique, ce qui permet de déplacer la pointe ethdésir tres précisément la zone d’intérét de
I’échantillon. De plus, le tube piézoélectriquemettant les déplacements dans le plaw
couvre une zone allant jusqu’a 100x100 umz2. Aihskera aisé de retrouver optiquement les
empreintes de repérage, puis d'observer par AFMésmau d'indentation en identifiant

individuellement chaque zone indentée.

L’étalonnage du piézoélectrique a été vérifié ealisant des images sur un réseau

périodique d’une structure en créneaux a échetlematrique.

L'utilisation d’un tube pour les déplacemerXsY pose cependant un probleme. En
effet, le tube se « tord » pour balayer dans urextion (figure 2-18.). La pointe percoit ainsi
un éloignement de la surface qui est enregistréno®mne modification de la topographie.
Malgré un étalonnage tres précis du piézoélectrigee artefact n’est pas completement

éliminé et nécessite parfois d'étre corrigé numéigent apres I'acquisition de I'image.

Les images obtenues par AFM ont été dépouillées laviegiciel WSxM [27].

course du piézo

....... ~oY S SR image numérique

Y

échantillon h

surface "reconstruite”

Figure 2-18.: Représentation schématique 2D de ffet de courbure du tube
piézoélectrique.
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3.1.2.Application a I’étude de la plasticité

La capacité des microscopes a force atomique arerek hauteur des trés petites
marches [28] permet une étude quantitative deedigie glissement autour de I'empreinte
[29], y compris lorsque celles-ci correspondengenérgence et au glissement d’'une unique
dislocation. L'étude fine des lignes de glissempatmet de suivre le parcours complexe
d'une dislocation au cours de l'essai de nanoiratemt [30]. Dans MgO, lors d'un
cisaillement paralléle au plan de surface, la pgapan des dislocations associées ne laisse
pas de marche en surface. Néanmoins, l'utilisadiane solution d’attaque chimique adaptée
forme une nano piqdre d’attaque aux points d’énrergale toutes les dislocations ; les nano
piglres sont facilement observables par AFM. Céoprde sera détaillé dans le paragraphe
sur I'attaque chimique (paragraphe 3.2. de ce tiegpi

Les échantillons de MgO testés sont des monocrstaientés (001) avec des arétes
orientées dans les directions <001> (figure 2-19)direction de la ligne de glissement peut
étre facilement déduite de son orientation pareetpgux bords de I'échantillon.

m

[001]

1 mm

Figure 2-19. : Cotes et orientations des échantilie de MgO testés.

3.2. Attaque chimique

3.2.1.Protocole expérimental

L’attaque chimique est 'une des premiéres techesquéveloppées pour I'observation
des points d’émergence des dislocations [31]. Lthaue consiste a produire des piqares
d’'attaque aux points d’émergence des dislocatiansutdisant une solution adaptée au
matériau étudié. A la fin des années 50, cettenigake a été largement utilisée pour
caractériser les structures de dislocations, enicpher dans les cristaux ioniques, en

produisant des piqdres sub-micrométriques, obstsaiar microscopie optique.
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Galllard et al. [20], a partir des travaux de Gilma al. [31] et de Shaw et Brookes
[32], adaptérent l'attaque chimique a l'observatmar microscopie a force atomique. La
réduction de la taille des piqlres a une tailleomaétrique augmente ainsi considérablement
la définition de la figure d’attaque, rendant ainsossible I'étude des mécanismes
d’interaction entre dislocations. Le protocole tigue utilisé dans la présente étude est le
méme que celui établi par Gaillaed al. Seuls la concentration de la solution ainsi gqse |
temps d’attaque ont été adaptés au nouvel étatrtaes. En effet, comme I'a montré Gaillard

[33], la morphologie des piqdres est tres dépemrdad@ia préparation de surface.

La solution d’attaque utilisée est composée d'uokit®n diluée 10 fois d’acide
sulfurique concentré (1/6), d’'une solution satudé&echlorure d’ammonium (2/3) et d’eau
(1/6). Le temps d’attaque est de 90 secondes, ceamauit a la formation de piqlres de
I'ordre de 100 nm de diametre pour 20 a 40 nm déopdeur sur des surfaces polies avec le

protocole décrit au paragraphe précédent.

L’acide a pour réle de dissoudre I'oxyde de magmésaux points d’émergence des
dislocations, la ou le potentiel chimique de laface est perturbé a cause de la modification
de la contrainte élastique due a la présence dégte de dislocation. Le chlorure
d’ammonium limite, quant a lui, 'extension latéales piglres et favorise ainsi I'attaque en
profondeur. En jouant sur chacune des concentrati@ss possible de contrdler la taille des

pigdres et de I'adapter a la taille de la zone nkise

3.2.2. Apport de Pattaque chimique

L’avantage de cette technique est que toutesiséscdtions sont révélées, et, lorsque la
densité est suffisamment faible, chaque pigUreatiae est individualisée. De plus, avec un
contréle fin des concentrations de la solutiontdigie, il est possible de déterminer dans quel
plan se propage la dislocation. Gilman et Johns®#] font montré que dans LiF la
morphologie d’une piqldre dépend de I'orientationlaldigne de dislocation par rapport a la
surface. Gaillard [33] a également montré quedtie chimique sur MgO permet aussi, a
partir de la profondeur de la piqdre, de distindasrdislocations se propageant dans les plans
{110} 45 de celles se propageant dans les plans {bl@race au développement d'une
nouvelle technique de préparation de surface, @asiu protocole d'attaque associ€, nous
avons pu améliorer la définition des piqlres. Npasvons ainsi déterminer 'orientation du

plan dans lequel se propage la dislocation.
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Figure 2-20. : Morphologie des piglres en fonctiome leur plan de glissement (vue en
coupe).

La morphologie d’'une nano piqlre d’attaque dans MggD un cbne (figure 2-20.).
L’attaque chimique se propage le long de la ligme dislocation. Pour les dislocations
émergeant avec un caractere coin (dans des pla@3% @e la surface) le cone est symétrique
alors que pour les dislocations émergeant avecawactgre vis (dans des plans a 45° de la
surface) le cone est asymétrique. L'extrémité doecpointe dans la direction du plan de

glissement.

3.3. Couplage attaque chimique et polissage

Afin d’accéder a la structure en trois dimensioas dislocations, les échantillons sont
successivement polis et attaqués [35]. A chaqueanivde polissage une image de la figure
d’'attaque est réalisée, en superposant ces imagas identifiant individuellement chacune

e +de

I e I
’ (surface (001)

de/2

»

surface aprés <
décapage <

Figure 2-21.: Contréle de I'épaisseur décapée sume empreinte de référence, DV :
plans divergents, CV : plans convergents.
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des piglres on obtient la distribution dans towtdieime. On réalise ainsi une tomographie de

la zone déformée.

L’ajustement des parametres d’attaque permet dedenla profondeur des pigdres,
dans le protocole décrit ici les pigQres font eowiBO nm de profondeur. Les coupes peuvent
donc étre trés resserrées, le décapage d’'une coleché nm suffit a effacer la totalité de la
figure d’attaque. L'épaisseur décapée est calcal@artir de la durée de polissage et de la
vitesse d’abrasion. De plus une vérification egefan mesurant I'évolution de I'écartement
des plans divergents d’'une empreinte de référefigaré 2-21.). Entre deux étapes de

polissage successives, les plans divergents séétatti double de I'épaisseur décapée.
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4.Récapitulatif du protocole expérimental
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Microscopie a force atomique
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Cette étape de préparation par CMP
permet d’obtenir des surfaces tres planes
(rugosité RMS < 3A) et sans écrouissage :

- définition du point de contact

- pas d’introduction de dislocations

- pas de modification des structures de
dislocations préexistantes

La nanoindentation sonde localement
les propriétés mécaniques de I'échantillon,
et dans notre cas particulier permet
d’introduire une déformation locale.

L’attaque chimique révéle les points
d’émergence de toutes les dislocations. Elle
s'avere trés utile, notamment aprés
polissage lorsque les lignes de glissement
ont disparu.

Couplée au polissage, [Iattaque
chimique est une technique performante
pour realiser une tomographie de Ila
structure des dislocations.

La sensibilité verticale de I'AFM
autorise une résolution tres fine des lignes
de glissement en surface ainsi que des
pigdres d’attaque.
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Chapitre 3

Meécanismes de déformation
précédant le pop-in

1. Introduction

L’'oxyde de magnésium est un matériau modele paiude des premiers stades de
plasticité sous indentation. Cette thése s’insgahs la continuité de précédents travaux
développés au laboratoire. La figure 3-1. repr@&ssphématiquement le positionnement de
notre étude par rapport aux travaux antérieurs.sDare premiere étude, Tromas [1] s’est
notamment intéressé aux premiers stades de pléstiduits par un essai de nanoindentation
dans MgO. Gaillard [2] s’est ensuite focalisé stnitilation de la plasticité sous
nanoindentation. Il a étudié en particulier I'orgation des dislocations et des contraintes
associées. Il a montré, qu’au moment du pop-imueéation de dislocations avait lieu au

point de contrainte projetée maximum.

Tromas

Gaillard_

Figure 3-1. : Récapitulatif des précédentes étudesenées au laboratoire.
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Ces précédentes études ont été menées sur daesutfi@ées qui présentent de larges
terrasses planes et correctement orientées. Hiteependant I'inconvénient d’avoir un relief
de surface constitué de marches de clivage qui gmeuinfluencer le comportement
meécanique. L'objectif de cette étude est d’expldesr stades de déformation précédant et
accompagnant le pop-in, en utilisant un indentphésque afin d’accéder en méme temps au
champ de contrainte induit dans le matériau. 3i Veut caractériser finement cette premiere
étape de déformation, il faut étre capable, aig fite décrire correctement le contact sphére-
plan et d’observer précisément les traces résedik déformation. Pour cela, nous avons éte
amené a développer une technique de polissage p¥ébanique (CMP) spécifiguement
adaptée a MgO, telle que décrite dans le chapit@ogtrairement au clivage, le CMP produit
des surfaces trés planes avec une trés faible itbgasférieure a 3A) qui répondent aux

exigences expérimentales de cette étude.

Dans ce chapitre, nous commencerons par présasteararactéristiques des surfaces
préparées par CMP, et nous étudierons I'évolut®nadréponse mécanique de I'échantillon
au cours des étapes successives de polissage,qalria densité de défauts préexistants
diminue. Dans un second temps, sur des surfacgamnges par CMP, alors que le pop-in
n'apparait qu’'a partir de trés fortes charges gppkes, nous nous attacherons a décrire la
phase de chargement réversible précédant le p@mimegard de la théorie du contact
élastique de Hertz, et des déformations observéesueface par AFM. Enfin, nous
présenterons quelques résultats obtenus avec entewd sphérique de plus petit rayon de
courbure, de maniere a induire des contraintes plagées. Nous vérifierons ainsi les
structures de dislocations introduites au momenpaj+in en regard des précédents travaux

de la littérature.

2.Influence de I’état de surface sur les premiers

stades de plasticité

2.1. Caractérisation de I’état initial

Pour rappel, les échantillons sont des substrat®oanstallins de MgO orientés (001)
polis sur une face. Dans la suite de cette étudis nommerons « surface industrielle », la
surface polie de I'échantillon tel qu’il est redua figure 3-2.a est une image AFM de la

topographie de la surface industrielle. La rugos#iede quelques angstréms seulement. Aprés
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Figure 3-2. : (a) Topographie de la surface industelle et distribution statistique de la
hauteur des points, (b) image AFM de la méme surfacapres attaque chimique, densité
de dislocations 30.10cm? (c) comportement typique sous indentation des sfaces
industrielles.

attague chimique, l'image AFM figure 3-2.b montra présence de nano piqdres,
caractéristiques de I'émergence de dislocationsl'i&age, 60 piqdres sont visibles, soit une
densité d’environ 60.f0dislocations par centimétre carré. Cette densitéélevée pour un

matériau céramique tel que MgO : elle est vraisabiibment liée a la préparation de surface

et non a la croissance.

Le comportement mécanique de ces surfaces soustatide, décrit sur la figure 3-2.c,
montre un comportement élasto-plastique des ldédetaicharges (5 mN), sans qu’il ne soit
possible de mettre en évidence une phase de chanfjéhastique, ni un phénoméne de pop-
in. La rugosité de surface (quelques angstroms)auvant étre mise en cause, il apparait
donc clairement que les dislocations préexistarjiageent un rdle majeur dans ce

comportement.

2.2, Evolution du comportement au cours des

différentes étapes de polissage CMP

L’échantillon «industriel » a ensuite été poli 2P en plusieurs étapes, de facon a
retirer progressivement les défauts observés swuttace industrielle et a se rapprocher
progressivement d’un cristal « parfait ». A chaqumivelle étape de polissage CMP, la
surface est caractérisée par AFM (topographie)aabimdentation (réponse mécanique). Le
niveau O correspond a la surface industrielleggtprofondeurs de polissage indiquées par la

suite se rapportent toutes au niveau 0.
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Surface industrielle

Profondeur de I'échantillon

Figure 3-3. : Courbes d'indentation pour différents niveaux de polissage (a) sur la
surface initiale, préparation industrielle, les coubes ne présentent aucun comportement
réversible et la plasticité apparait méme pour derés faibles charges, (b) 10 um sous la
surface initiale, les courbes présentent un compagiment réversible a faible charge ainsi

gu’un pop-in marquant la transition élastique élasb-plastique, (c) 20 um et plus sous la
surface initiale, les courbes ont un comportementéversible méme a trés forte charge,

(d) dans de rares cas un pop-in de large amplitudeeut apparaitre a forte charge.
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Figure 3-4.: Image AFM aprés attaque chimique d’'ue surface obtenue au niveau 2,
aucune dislocation n’est révélée.

Comme le montre la figure 3-3.b, aprés un premaispage CMP de 10 um sous le
niveau 0, I'échantillon présente un comportemenssodentation différent. Des pop-ins sont
observés pour des charges d’environ 10 mN. Sidimelur est retiré avant le pop-in, charge et
décharge sont superposees. Si le chargement ssupicaprés le pop-in alors I'indenteur
laisse une empreinte résiduelle en surface. Le odmpent au-dela du pop-in, quelle que
soit la charge d’apparition du pop-in, suit la dmumaitresse de déformation élasto-plastique.
Ces observations sont en accord avec la descrigtioest classiquement faite du pop-in et

avec les observations déja rapportées sur destéranclives de MgO [2-5].

La figure 3-3.c montre qu’apres un second polis<zig® de 10 pum, soit 20 um sous la
surface initiale (niveau 2), le pop-in est repoussi#es charges tres élevées et n'est presque
plus observeé lorsque la charge appliquée n'excede3p0 mN (charge maximale accessible
par le nanoindenteur). Dans de trés rares cas qopHin est malgré tout observé, il apparait
sous la forme d’un pop-in unique, de tres forte lgogke, afin de rattraper la courbe maitresse
de déformation élasto-plastique (figure 3-3.d). liemges AFM réalisées apres attaque
chimique sur ces surfaces de niveau 2 (figure 3elfpnt apparaitre aucune piqdre d’attaque.
Les 20 um retirés par CMP depuis la surface ieiti@nt permis d’éliminer les défauts
introduits lors de la préparation industrielle, datteindre un cristal sans dislocation

préexistante.

Dans les limites du nanoindenteur (300 mN chargemmsle), plus aucune évolution du

comportement sous indentation n’est observée aget faiimesure des polissages suivants.

La rugosité ainsi que la topographie de surfaceéb@trigoureusement controlées a
chaque niveau de polissage, chaque surface priédestanémes caractéristiques. L’évolution
du comportement observé ici, ne peut donc étréeeh des différences de topographie ;
seules des différences dans le cceur de I'échanpkboivent expliquer ces changements.
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Le nettoyage de surface ne peut non plus étre misaese, puisque certaines des
surfaces initiales ont été soumises au méme prietdeonettoyage que celles ayant été polies.
Qu’elles soient nettoyées ou pas, les surfacessiridlies présentent le méme comportement
sous indentation. De plus, cela tend a prouvergpeotocole de nettoyage établit en 2-3. ne
modifie pas les propriétés sous indentation. Rapysedjue I'’XPS (chapitre 2-2.2.3.) avait déja
confirmé que le CMP ne modifiait pas la nature elgseces chimiques présentes en surface.

Ces observations montrent que la technique in@listriile préparation de surface que
subit I'échantillon introduit des défauts profond@rhsous la surface initiale, avec des effets
perceptibles sur plus d’'une dizaine de microns. fdieeque la couche chargée de défauts est
retirée par polissage mécano-chimique, le cristésgnte un comportement parfaitement

adapté a notre étude.

3.Etude des comportements réversibles

L'un des objectifs de cette étude est de mieux prendre les mécanismes de
déformation précédant le pop-in. Au fur et a mesige niveaux de polissage, la charge
d’apparition du pop-in s’est vue repoussée vershi@stes valeurs. L’étude de la partie
réversible des cycles de charge-décharge se taingefacilitée. Nous allons nous intéresser
a quelgues empreintes pour lesquelles le pop-sias pas encore déclenché, et dans ce cas,
charge et décharge sont superposées.

3.1. Topographie de surface associée a un cycle

d’indentation réversible

3.1.1. Comportement réversible a faible charge

L’essai d’indentation présenté figure 3-5. a ét@lisé a un niveau intermédiaire de
polissage (entre le niveau O et 1). La charge mabeitie cet essai est inférieure a la charge de
déclenchement du pop-in, la courbe d’indentatia¥s@nte donc un comportement réversible
(figure 3-5.c). L’'observation par AFM de la zonalémtée (figure 3-5.a) révele des sillons
(figure 3-5.b) dans les directions [100] et [010h été vu précédemment que, dans MgO, ces
directions correspondent aux directions des ligieeglissement associées a I'’émergence et a
la propagation de dislocations glissant dans dassdl110}s. Le profil 3-5.b montre pourtant

sans aucune ambiguité qu’il ne s’agit pas de manchis d'un creux de deux angstréms de
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Figure 3-5.: (a) Image AFM de topographie de la zte indentée, (b) profil selon la

direction indiquée sur (a), (c) courbe réversible @ I'essai d’indentation, les deux

évenements singuliers observés a la charge et adiécharge sont indiqués par des fleches,
la charge est tracée en bleue et la décharge enter

hauteur. Le léger contraste clair observé sur laezd'indentation figure 3-5.a. est
probablement di a de la contamination chimique d€ace. Les surfaces d'oxyde de
magnésium sont trés réactives a I'air et a I'hutéifb]. L'effet de la déformation a laissé une

marque dans la contamination de surface.

Une observation attentive de la courbe d’indentatiigure 3-5.c) révele deux
évenements singuliers a la charge et a la déchlsgsont difficiles a distinguer car la tres
faible amplitude du saut est de I'ordre de grandkula limite de résolution. A la charge, le
pop-in peut étre associé a la nucléation de distota A la décharge, le saut pourrait étre
associé a la fermeture brutale de la marche, lida &ortie de dislocations du cristal.
Toutefois, la présence d’'une couche modifiée efasarpermet également d’envisager pour
le pop-in initial un mécanisme du type rupture deahe d’oxyde [7-14].
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Figure 3-6. : Modéle de formation des traces obseées sur la figure 3-5.a : (a) nucléation
en volume d’une boucle de dislocation, (b) sous ffet du champ de contrainte la boucle
glisse et émerge en surface en laissant derrierdecune marche, (c) lors du retrait de
lindenteur la diminution des contraintes associéeaux forces images drainent la
dislocation vers la surface, (d) en fin d'indentatin la dislocation est ressortie par la
surface en fermant la marche et ne laisse qu’'une dce de son passage dans la
contamination de surface.

La figure 3-6. représente schématiquement un maopetmettant de rendre compte de la
formation de ces sillons ainsi que des deux événtamebservés sur la courbe charge-
décharge. Tout d’abord, faisons I'hypothése deuldéation d’une boucle de dislocation dans
le cceur du matériau, au point de contrainte prejetéximum (figure 3-6.a). Puis sous l'effet
de la contrainte de l'indenteur, la boucle croiéeterge en surface, créant ainsi une marche
(figure 3-6.b). Lors du retrait de l'indenteur, solleffet de I'évolution du champ de
contrainte et de la tension de ligne, la bouclelidmcation est drainée vers la surface (figure
3-6.c). En fin d'indentation, la dislocation estalement ressortie et referme la marche (figure
3-6.d). L'ouverture puis la fermeture de la margeut ainsi expliquer la formation des

sillons dans la contamination de surface.

3.1.2.Comportement réversible a tres forte charge

Intéressons nous maintenant a la caractérisatismm#eanismes de déformation avant
le pop-in sur les échantillons préparés par CMRiagau 2. Dans ce cas, le pop-in n'apparait
gu’'a charge trés élevée ce qui permet d'étudies fagilement et avec plus de précision le
comportement avant le pop-in. Aprés un essai diitat@n réversible (courbe type : figure 3-

3.c) la majorité des zones étudiées ne présentenina trace de déformation résiduelle en
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empreinte de repérage

¢ . R

surface apres polissage guelgues minut

empreinte de repérage

Figure 3-7. : Observations AFM de la zone indentéapres un essai d’'indentation similaire

a celui présenté figure 3-3.c (a) surface, (b) apsépolissage et attaque chimique, (c)
position de la zone d'intérét par rapport aux empréntes de repérage dont I'extrémité de

certains empilements est visible en (b).

surface (figure 3-7.a). L'attaque chimique de stefae s’étant pas convenablement déroulée,
nous avons été obligé d’'effectuer un polissageuddqges minutes avant de pouvoir réaliser
une nouvelle attaque chimique. La figure 3-7.b memue cette attaque chimique s’est

correctement déroulée, et aucune piqdre n’est wbsedans la zone indentée. Ces

observations sont cohérentes avec la descriptassigue du pop-in dans laquelle la partie

réversible précédant le pop-in est purement élastig donc sans dislocation.

Dans quelques cas, les observations AFM réveéleelggas lignes de glissement en
surface autour du contact alors que les courbesept&ient un comportement réversible sans
pop-in. La figure 3-8.a montre trés clairement ligee de glissement en surface, haute de
2,3 nm, ce qui correspond a I'émergence et auegfisat d’'une dizaine de dislocations. Cette
observation montre la possible activité de dislocet avant le pop-in, tout en conservant un
caractére réversible des courbes. Toutefois, corngote des fortes charges appliquées, la
résolution sur le déplacement n’est pas suffispotg écarter tout événement singulier a la
charge ou a la décharge (voir paragraphe précédeatiaque chimique de surface n’a pas
offert la résolution escomptée, nous avons alolid’pohantillon quelques minutes. La figure
3-8.b est 'image AFM de la zone indentée apressgadie et attaque chimique. Elle révéele
sans ambiguité la position des dislocations ayamtigipée a la formation de la marche.
L'alignement des piqQres ainsi que l'absence deire® en dehors prouvent que ces
dislocations sont dues a I'essai d’indentation.ofenque le nombre de piqglres ne correspond
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Figure 3-8.: (a) Image AFM de la surface aprés uressai réversible d’indentation,

montrant des lignes de glissement. Insert : coupeayennée au centre de la marche de
surface, (b) Observation AFM de la méme empreinte @és polissage par CMP et
attaque chimique. Aucune piglre n’est observée enethors de I'alignement, (c) courbe

d’indentation réversible correspondant aux imagesd) et (b), la charge est en bleu et la
décharge en vert.

pas au nombre de dislocations estimé a partir laddeur de marche. En effet, certaines des

dislocations de I'empilement ont probablement dit@iéées lors du décapage d’'une couche

de quelques microns par polissage CMP.

Sur un nouvel essai présenté figure 3-9., malgadépkct réversible de la courbe
d’'indentation (figure 3-9.b), a nouveau, la présede marches monoatomiques est identifiée
(pointées par des fleches sur I'image). Sur larég8+9.a, une contamination de surface est
visible sur I'image AFM (un agrandissement est doen insert). Il s’agit d'un petit relief
circulaire de seulement un angstrom de hauteurdiametre de cette trace est d’environ
1,8 um, ce qui correspond au rayon de contact egelment maximum, tel que calculé a
partir de la profondeur de pénétration maximalesapposant un contact élastique (voir
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Figure 3-9. : (a) Image AFM aprés un essai d'indeation réversible, les lignes de
glissement sont indiquées par des fleches. Le cerdlle contact est représenté par le
cercle discontinu. En insert: zoom sur le cercle e contamination; (b) courbe

d’'indentation correspondante (charge en bleu et déarge en vert).

paragraphe 1.1. du chapitre 2). Cette trace deagonation chimique est clairement due au
contact de I'indenteur sur la surface. Ce typerdeeta été observé de fagon assez réguliére
lors des différents essais d’indentation réaliséis MgO, sans qu’il nous soit toutefois
possible d’identifier sa nature chimique. Elle noffse I'intérét de déterminer précisément la
position des lignes de glissement par rapport aciecele contact. Ce dernier est matérialisé
par un trait discontinu sur la figure 3-9.a.

Les lignes de glissement indiquées par des flesheta figure 3-9. sont trés éloignées
du cercle de contact. Par exemple, dans le cas digre de glissement indiquée par la
fleche 1, la dislocation responsable de la forrmatle la marche émerge hors du contact a
4 um de l'axe d'indentation, soit approximativemedatx fois le rayon de contact. Le plan de
glissement de cette dislocation n’est donc paslda pgui contient la valeur maximale des
contraintes projetées. Le méme raisonnement peet &ipliqué aux autres lignes de
glissement. Le glissement de dislocations dansg/pe de plan n’est pas attendu lors de la
nucléation au moment du pop-in [3]. De plus iciusmbservons I'émergence de trois
dislocations seulement, dans trois plans distirias, loin de I'avalanche de dislocations vue
au moment du pop-in.
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Ces expériences montrent la possibilité d'obseneernucléation de boucles de
dislocations mobiles pendant la phase de déformatiécédant le pop-in, et que la nucléation
de ces dislocations n’est pas incompatible avecamportement réversible des courbes
d’'indentation. Ce type de comportement avait déj@ eapporté sur des échantillons

d’aluminium [15], d’or [16], de tungsténe et de-f#icium [13].

Ainsi, ces expériences montrent que, sur MgO, désamismes initiaux de plasticité
peuvent étre observés, de facon sporadique, avgup-in, tout en conservant, dans la limite
de résolution de l'appareillage, un cycle chargehdége superposé. Cette activité plastique
initiale n’est cependant pas synonyme d’'une avalame dislocations comme lors du pop-in,
dans la mesure ou elle se limite a quelques distosaindividuelles. La derniére expérience
présentée, apporte en plus, une information suplées activés lors de la phase réversible, ce
ne sont pas ceux attendus lors de la nucléation@aunent du pop-in. La premiére nucléation
de dislocation et le phénomeéne de pop-in ne sdrd@t pas nécessairement des événements

concomitants.

Cependant, I'observation de lignes de glissemergsapn essai d’'indentation réversible
n'est pas systématique. Sur 81 essais réversibsés au niveau 2 de polissage (charge
maximale supérieure ou égale a 200 mN), 18 ont'édifet d’'une caractérisation par AFM de
la zone indentée, et 2 ont montré des lignes deagtient liées a I'essai d’indentation.

Ce dernier essai sera modélisé dans le dernierithafn particulier, nous nous

intéressons a la ligne de glissement indiquéeg¢the 1 sur la figure 3-9.

3.2. Etude des cycles réversibles : confrontation au

modele de Hertz

Les essais d’'indentation réalisés au niveau 2 tisspge présentent pour la plupart un
comportement reversible de leur courbe d’'indentatioharge et décharge sont superposeées.
Dans certains cas, I'observation AFM des zonesnitggs a révélé des lignes de glissement
liées a I'essai d’indentation. Il parait donc légie de s’interroger sur la nature précise de ce
comportement particulier. Le contact élastique spipdan est bien décrit par la théorie de
Hertz, ce qui nous permet de confronter les corepuehts réversibles au modeéle élastique.

Les charges précédant le pop-in sont modéliséd&paation (voir chapitre 2-2.3.) :

F :ﬂ E* R1/2h3/2
3
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Figure 3-10. : Comparaison entre la loi élastique @& Hertz (orange) et la charge
expérimentale (bleu), la décharge est tracée en ver

La figure 3-10. montre gqu'au-dela d’'une certainarge, la courbe expérimentale et le
comportement théorique attendu ne sont pas supespAfin de caractériser précisément ces
différences, I'écart relatif entre le modele de tAeet les résultats expérimentaux a été
représenté sur la figure 3-11.a en fonction dedéopdeur de pénétration. Cette analyse a été
faite pour une indentation caractéristique dans Mg®@i que dans la silice (échantillon de

référence pour le comportement élastique).
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Figure 3-11. : (a) Ecart relatif entre les donnéesxpérimentales et la théorie de Hertz. La
premiére fleche indique la déviation au modeéele de éftz due au comportement
mécanique spécifique de MgO, alors que la deuxiénmiedique la déviation par rapport
au comportement hertzien due au changement de profide l'indenteur. (b) Force
appliquée F en fonction deh®?, pour des essais d’indentation dans MgO et SiODans
cette représentation SiQ suit un comportement linéaire, caractéristique d’'un contact
Hertzien, tandis que MgO dévie de la loi de Hertz qur des profondeurs de pénétration
supérieure a 100 nm. Cette représentation excluette influence du choix des constantes
élastiques. Pour les deux représentations la courli#eue est pour une indentation dans
la silice (matériau de référence) et la courbe rowgpour MgO.
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Dans le cas de la silice, la figure 3-11.a montre kps courbes suivent le modéle de
Hertz, jusqu’'a une profondeur de pénétration de B0Q a partir de laquelle un écart
commence a apparaitre. Cette déviation s’expliqueraturellement par le fait qu’au dela de
200 nm, la pointe n’est plus rigoureusement sphéftiqinsi que cela a été rapporté au

chapitre 2-2.4.3, lorsque la forme de l'indenteé@t@étudiée.

Dans le cas des courbes d'indentation sur MgO partre, une déviation au
comportement élastique apparait dés 100 nm de meto de pénétration. Ainsi, les
comportements réversibles observés sur les coutbedentation réalisées au niveau 2 de

polissage ne sont pas des comportements purenastitjges.

Pour s’affranchir de l'utilisation des constantdas@ques qui apparaissent dans le
modele de Hertz, une deuxieme représentation acktésie, figure 3-11.b. Il s’agit

simplement de tracer I'évolution de la force appéig en fonction de la racine carrée du cube

de la profondeur de pénétration, caractéristiquia e de Hertz :F = K.h*?. Cette nouvelle
représentation confirme le comportement mécaniquigcplier de MgO a partir de 100 nm de

pénétration.

La confrontation des courbes expérimentales aveaodele élastique de Hertz montre
que le comportement mécanique pourtant réversbdl®gO ne suit pas les lois prédites par
I'élasticité linéaire. Dans certains cas, en dépitomportement réversible de l'indentation, la
nucléation et le glissement de dislocations onépa associés a ces essais. La présence de
lignes de glissement en surface ne suffit cepengasta expliquer la déviation a la loi
élastique : des déformations en surface de 0,2 2omparées aux différences de 20 nm
entre les courbes théoriques et expérimentalepli3e ce phénomene est commun a tous les
essais d’'indentations réversibles réalisés au niiay compris ceux ne présentant aucune

trace de déformation résiduelle en surface.

Ces observations remettent en cause I'idée derdéfmm purement élastique avant le
pop-in. Il est alors possible, pour expliquer cearts a la loi de Hertz, d’envisager une
activité réversible de dislocations sous le conta@mpreinte observée figure 3-5. nous a
déja amené a envisager cette hypothése. De pltat ue dans certains cas quelques lignes
de glissement puissent étre observées atteste peskbilité d’'une activité sporadique de
dislocations avant le pop-in. Dans le paragrapleastinous allons examiner cette hypothése

au regard de la nature du champ de contraintetipdui’indenteur dans le matériau.
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3.3. Carte du champ de contrainte sous un

indenteur sphérique

L’activité de dislocations pendant la phase réWdesile chargement justifie I'étude de
cette phase réversible, notamment en examinamairia de contrainte générée sous le contact.
Le comportement des dislocations sous nanoindentatst complexe car le champ de
contrainte présente des zones sous compressiontrafaen tension et des valeurs de

contrainte trés élevées avec localement de trés doadients.

La figure 3-12.a représente la carte de contram@ssiues sur un systeme de glissement
<011>{011}s, calculée analytiguement & charge maximale daoadel’un contact élastique,
dans le plan {110) convergent qui contient le maximum global de cnte. Ce plan
débouche en surface a 044le I'axe d’indentation [3]. La poche de contrasntavorables a

I'extension des boucles de dislocations (positivd&)ouche en surface, la valeur maximale

res _
Jind =0

cercle de conta

X J— \ :
.— 10 GPa — : :

'« axedindentaonr—>

— 0 GPa

e -2GPa
6,6 um

Figure 3-12. : Carte des contraintes résolues surl20>{110}s Uiﬁf pour un chargement

de 200 mN avec SPHIR = 9,5 um) dans (@) le plan (110) contenant le mawum global
de contrainte et (b) dans le plan (110) corresponda au plan de glissement indiqué par

la fleche 1 sur la figure 3-9. La boucle blanche dique la région o0 0y =7, 0U T, est
la force de friction de réseau (75 MPa).
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de la contrainte est de 10 GPa. Cette premiére estnencadrée par deux zones de contraintes
limitant I'extension des boucles de dislocationégatives). Dans cette configuration, si une
boucle est nucléée au point de contrainte maximalors elle croit jusqu’a émerger en

surface pour créer une marche sous le contact.

La figure 3-12.b représente la carte de contrairésslues sur un systéme de glissement
<011>{011}s correspondant aux conditions expérimentales, agehmaximale, de I'essai
d’'indentation détaillé figure 3-9. Le plan consiééarst un plan de la famille {11} qui,
compte tenu de l'orientation de la marche 1 (figB+®.), passe sous le contact et émerge en
surface a l'extérieur du cercle de contact. Lestradmes projetées ont été calculées dans
I'approximation d’'un contact élastique, justifiérp&loignement de la marche par rapport au
contact. Dans cet exemple précis, la distance elsirdigne de glissement et l'axe
d’'indentation est égale a 4 um. La carte de cortarévéle une poche favorable a la
croissance des boucles, avec une valeur maximale5dePa, encadrée par une zone de
contrainte de signe opposé qui au contraire empl@cpepagation de ces mémes boucles de
dislocations. Si une dislocation est introduitenaaximum du plan de glissement (maximum
local), sous l'effet des contraintes positives laudle croit jusqu’a atteindre sa forme
d’équilibre : une boucle fermée qui ne débouche grasurface (boucle blanche figure 3-
12.b). La forme d’équilibre de la boucle corresp@nth zone de I'espace ou les contraintes
dues a l'indenteur égalent la force de frictionréseau (valeur moyenne de 75 MPa [4]). La
carte de contrainte montre qu’il est possible, @&gh maximale, d’avoir au moins une boucle

de dislocation en équilibre dans le champ de conéaprisonniere sous la surface.

Or, expérimentalement (figure 3-9.), des lignegylissement sont observées autour du
contact. Il a donc fallu un surplus de contrainta dislocation pour lui permettre de franchir
la zone de contraintes négatives. Ce surplus dieatore a pu étre apporté par un empilement
de dislocations, en arriere de la dislocation de.tE&t alors, seule la dislocation de téte
émergerait, tandis que le reste de I'empilemerneras sous la surface, invisible en AFM. La
présence d'un empilement de dislocations dans Emphde contrainte de lindenteur
permettrait également d’expliquer la déviation aodéle élastique de Hertz observée sur les
courbes d’indentation réversible a forte chargedau 2). La non émergence de I'empilement
principal expliquerait pourquoi tous les essaisréiles montrent une déviation a la loi de
Hertz sur leurs courbes et que seuls quelgueséwadent la présence de ligne de glissement

en surface.

96



Chapitre 3 : Mécanismes de déformation précédant lpop-in

L’analyse statiqgue du champ de contrainte souggehae tient cependant pas compte de
I’évolution des contraintes au cours de la déchatgee donne donc pas accés a la forme
finale de la boucle de dislocation a chargement Blké ne permet pas non plus de rendre
compte de la forme d’équilibre des boucles de dations dans le cas de la nucléation d’'un
empilement ni de son évolution a la décharge. Toistele fait que cet empilement ne soit
pas non plus observable (aprés attague chimiquauoune piqure n’est observée) lorsque
l'indenteur est completement retiré (figure 3-7pgut faire envisager des meécanismes
d’annihilation a la décharge comme cela avait éja duggéré au début du chapitre (figure 3-
5.).

Cette premiére analyse apporte un éclairage nouseales premiers mécanismes de
plasticité, en montrant notamment que la valeuplalesde la contrainte n’est pas un critere
suffisant pour la nucléation. Le plan représerdarg 3-12.b et dans lequel la nucléation et le
glissement d’au moins une dislocation a été obs@iyére 3-9.), n'est pas le plan contenant
le site du maximum des contraintes projetées. Bbeir plus avant dans l'interprétation des
phénomenes observés, des modélisations utilisantode de dynamique de dislocations
discretes couplé a un code de calcul par elémémits 4 été utilisé. Les résultats de ces

simulations sont présentés au chapitre 5.

4.Controle des structures de dislocations
associées au pop-in pour des contraintes plus
élevées

Le grand rayon de courbure de SPHR X 9,5 um) ainsi que I'amélioration de la
préparation de surface nous ont permis d’obseresr abmportements réversibles sur de
larges gammes de charge (jusqu'a 300 mN, maximutoria@ par le nanoindenteur),
permettant ainsi I'étude des mécanismes de défamatécédant le pop-in. A chargement
maximal les contraintes générées sous l'indentBitlSne sont pas suffisantes pour initier un
pop-in. Cependant nous devons vérifier que surolevel état de surface, les structures de
dislocations introduites au moment du pop-in cqoeslent aux descriptions qui en ont déja
été faites [1, 2, 17]. Afin d’obtenir des contraistsous indenteur plus élevées dans la gamme
de charges explorables par notre nanoindenteur amass utilisé un indenteur sphérique de
rayon de courbure plus petit : SPHR=£ 620 nm) (chapitre 2-1.4.3.). La figure 3-13. rtmen
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Contrainte projetée (Gpa)

0 ' 50'1(I)0'1é0'2(IJO'2£I'>0'300
Force indenteur (mN)
Figure 3-13.: Evolution du maximum global des comaintes projetées dans un plan de
type <110>{110}s, représentée en fonction de la force d'indentationavec SPH1
(R=9,5um) et SPH2R = 0,62 um).
gue la contrainte maximale atteignable avec SPbiL 14 GPa), est obtenue des 1,5 mN avec
SPH2. On accéde donc, dans les limites de chardgeawtorisées par l'indenteur, a une

nouvelle gamme de contraintes beaucoup plus élevée.

La figure 3-14. est un exemple typique des compuetds sous indentation rencontrés
avec l'utilisation de I'indenteur SPH2 : un popapparait systématiquement pour des charges
de quelques milli newtons (figure 3-14.a) corresf@ort & un maximum de contrainte d’'une
quinzaine de giga pascals. Il est important de rnqtee les contraintes nécessaires au
déclenchement d’'un pop-in avec SPH2 sont supésgeareelles atteintes avec SPH1 a

chargement maximum. De précédentes études ontnégialenontré qu’une élévation de la

a
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Figure 3-14. : (a) Courbe de nanoindentation au n&au 2 avec SPH2 (seule la courbe de
charge a été représentée), (b) image AFM de I'empgrdge correspondante.
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vitesse d’indentation et donc une variation raplde valeurs de contraintes (comme c’est le
cas avec SPH2 dans la gamme de charge du popait)pour effet de repousser le pop-in
vers les hautes valeurs [18, 19]. Il a égalemeétnébntré que le rayon de courbure de
I'indenteur, et donc du champ de contrainte assduoid@tait I'extension des boucles de
dislocations et qu'il fallait donc atteindre desitraintes plus élevées pour observer un pop-in
[9, 20]. Nous ne sommes pas en mesure, ici, dergdeol’'influence de tous ces parametres.
L’observation AFM des zones indentées révele lagrée d’empreintes entourées de bras de
Rosette (figure 3-14.b).

Sur la courbe d’indentation figure 3-14.a, au monhtkenpop-in le rayon de contact est
de 165 nm (dans I'approximation élastique). Dansa® le maximum global des contraintes
projetées dans les plans de type {Li0Est situé sur I'axe d’indentation a 72 nm sous le
contact. La position d’émergence des dislocatiardéges au moment de ce pop-in est donc
attendue a 72 nm de l'axe d’indentation [3]. L'irkagFM figure 3-14.b, montre que les
lignes de glissement les plus internes dans les e Rosette (et donc les premieres
dislocations nucléées) sont situées a 72 nm de Béirdentation, a la position attendue dans
le cas d’'une nucléation au moment du pop-in. La mm@malyse a été répétée sur d’'autres
empreintes réalisées avec SPH2, et les mémesatSsoiit été systématiquement confirmés.
Si la charge fluctue d’'un essai a l'autre, la positles marches change en conséquence.

Les surfaces préparées par CMP (niveau 2) préseantegomportement mécanique
précédant le pop-in particulier avec de la nuabdatsporadique de dislocations. Ces
comportements ne sont observables qu’'avec un iedemrésentant un grand rayon de
courbure. Les résultats des essais réalisés avd2 St ce méme type de surface, montrent
que la nucléation au moment du pop-in est situépo@nt de contrainte maximum des plans
{110} 45. Les mécanismes de nucléation sporadique et aeavaanche au moment du pop-

in sont donc deux évenements totalement distincts.
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Synthese :

Le nouvel état de surface préparé par CMP présamteomportement mécanique
réversible sous indentation, y compris sous tréegacontraintes (plusieurs gigapascals). La
nucléation et le glissement de dislocations ondtpel observés durant cette phase précédant le

pop-in. Nous avons alors proposés plusieurs hypethe

» la premiere activité de dislocation et le phénoménepop-in ne sont pas

nécessairement des événements concomitants

* la nucléation de dislocations peut étre observés das plans ne contenant

pas le maximum global de contrainte

 méme sous tres forte contrainte, on peut obseaveuéléation de quelques
dislocations seulement sans avoir le phénoménealdiaghe observé au

moment du pop-in

L’étude fine des courbes d’indentation a révéléaquartir de 100 nm de profondeur de
pénétration pour tous les essais réversibles, ypdenteux ne présentant pas de ligne de
glissement en surface, la pénétration expérimemtaié supérieure a celle calculée dans le
modele de Hertz. L'analyse de la carte de congainimontré que sous charge dans certains
plans émergeant hors contact, la distribution degraintes permet d’'observer une boucle de
dislocation en équilibre dans le champ de conteadd# I'indenteur et qui n'émerge pas en
surface. Nous avons alors fait I'hypothese queuledéation d’un empilement de dislocations
dans ce type de plan conduirait & 'émergence dhkslacation de téte, tandis que les autres
dislocations resteraient sous la surface. La pogsdiun empilement de dislocations qui ne
débouche pas expliquerait la déviation a la loHéetz observé sur les courbes de charges.
L’hypothése d’empilement de dislocation qui ne déihe pas en surface sera modélisée dans

le dernier chapitre.

100



Chapitre 3 : Mécanismes de déformation précédant lpop-in

Références bibliographiques

[1] C. Tromas, “Etude par AFM et TEM des premietadses de plasticité induits par un
essai de nanoindentation sur une face (001) d'umoamistal d'oxyde de magnésium,”
Thése de DoctoratJniversité de Poitiers, 2000.

[2] Y. Gaillard, “Initiation de la plasticité sousanoindentation dans MgO et LiF : étude de
l'organisation des dislocations et des contrairissociées,”Thése de Doctorat
Université de Poitiers, 2004.

[3] C. Tromas, Y. Gaillard, et J. Woirgard, “Nudeam of dislocations during
nanoindentation in MgO Philosophical Magazinevol. 86, n°. 33, p. 5595, 2006.

[4] Y. Gaillard, C. Tromas, et J. Woirgard, “Qudative analysis of dislocation pile-ups
nucleated during nanoindentation in Mg@\tta Materialig vol. 54, n°. 5, p. 1409,
2006.

[5] Y. Galillard, C. Tromas, et J. Woirgard, “Studfythe dislocation structure involved in a
nanoindentation test by atomic force microscopy emtrolled chemical etching&cta
Materialia, vol. 51, n°. 4, p. 1059, 2003.

[6] B. I Kim, J. W. Hong, G. Jeong, S. H. Moon, B. Lee, T. U. Shim, et Z. G. Khim,
“Effect of Mg(OH)2 on YBa2Cu307 thin film on MgO Bkstrate studied by atomic
force microscope,Journal of Vacuum Science & Technology B: Microeteucs and
Nanometer Structuresol. 12, n°. 3, p. 1631, 1994.

[7] J. Pethica et D. Tabor, “Contact of characestignetal surfaces at very low loads:
Deformation and adhesionSurface Scien¢eol. 89, n°. 1, p. 182-190, 1979.

[8] W. W. Gerberich, S. Venkataraman, H. HuangESHarvey, et D. L. Kohlstedt, “The
injection of plasticity by millinewton contactsActa Metallurgica Et Materialia vol.
43, n°. 4, p. 1569, 1995.

[9] Y. L. Chiu et A. H. W. Ngan, “Time-dependentachcteristics of incipient plasticity in
nanoindentation of a Ni3Al single crystalXcta Materialig vol. 50, n°. 6, p. 1599,
2002.

[10] A. Gouldstone, H. J. Koh, K. Y. Zeng, A. E.dBnakopoulos, et S. Suresh, “Discrete
and continuous deformation during nanoindentatibthio films,” Acta Materialig vol.
48, p. 2277-2295, 2000.

[11] W. W. Gerberich, J. C. Nelson, E. T. LilleodgeP. Anderson, et J. T. Wyrobek,
“Indentation induced dislocation nucleation: Théiah yield point,” Acta Materialig
vol. 44, n°. 9, p. 3585, 1996.

[12] A. B. Mann et J. B. Pethica, “The role of aionsize asperities in the mechanical
deformation of nanocontactsXpplied Physics Lettersol. 69, n°. 7, p. 907, 1996.

[13] D. E. Kramer, K. B. Yoder, et W. W. Gerberictgurface constrained plasticity: Oxide
rupture and the yield point proces®hilosophical Magazine ,Avol. 81, n°. 8, p. 2033-
2058, 2001.

[14] A. B. Mann et J. B. Pethica, “The effect g nomentum on the contact stiffness and
yielding during nanoindentation testing?hilosophical Magazine Avol. 79, n°. 3, p.
577-592, 1999.

101



Chapitre 3 : Mécanismes de déformation précédant lpop-in

[15] A. M. Minor, S. A. Syed Asif, Z. Shan, E. Atéeh, E. Cyrankowski, T. J. Wyrobek, et
O. L. Warren, “A new view of the onset of plastciluring the nanoindentation of
aluminium,”Nature Materialsvol. 5, n°. 9, p. 697, 2006.

[16] V. Navarro, O. R. De La Fuente, A. Mascaramie]. M. Rojo, “Uncommon dislocation
processes at the incipient plasticity of steppeld garfaces,Physical Review Letters
vol. 100, n°. 10, 2008.

[17] A. S. Keh, “Dislocations in indented magnesiuxide crystals,”Journal of Applied
Physicsvol. 31, n°. 9, p. 1538, 1960.

[18] C. A. Schuh, J. K. Mason, et A. C. Lund, “Qtitative insight into dislocation
nucleation from high-temperature nanoindentatiopeexnents,’Nature Materials vol.
4,n°. 8, p. 617-621, 2005.

[19] J. Mason, A. Lund, et C. Schuh, “Determinihg &activation energy and volume for the
onset of plasticity during nanoindentatioRfysical Review Brol. 73, n°. 5, 2006.

[20] T. A. Michalske et J. E. Houston, “Dislocationucleation at nano-scale mechanical
contacts,’Acta Materialig vol. 46, n°. 2, p. 391, 1998.

102



Chapitre 4

Influence des dislocations
préexistantes



Chapitre 4 : Influence des dislocations préexistaes

Sommaire :

104

g geTo [UTod1To] o PP RURTPRPR 105

1. Génération de dislocations par clivage......cccccooovveiiviiiiiiiiiiiiieeeeeeeeeeiiinn 106

2. Réponse mécanique sous indentation d’échantillsrtlivés ..................... 111
2.1. Topographie de SUIMACE ............eeuiiceeeeeeiiiiiiie e 111

2.2. Densité de dislocations PréexiStantes . . ccocevvrrrrrrrerreereereeeeeeeeannnnnnn.l 12

3. Protocole de double attaque pour étudier I'inflence des dislocations

préexistantes SUr 1€ POP-IN.........ooeuuiiiiieceeiie e e 115
3.1. Principe de |la double attaque ...........ceeeeeeeeeiiiiiiiiiiiii e 115
3.2. Détermination du plan de glissement..........ccccoeeveeiiiieeeieiieeeeeeen 117
3.3. Localisation des empPreintes...........uccceeriiieieeiiiiiiiee e eeeeee s 118

. Influence de la structure de dislocations préesiantes sur le pop-in...... 119
4.1. Observations PréliMmiN@ireS...........uw cccccerurriiiiiiiiiiiiririeeeee e e aneees 119
4.2. Cas de contacts réversibIes..........o oo 121
4.3. Cas des empreintes plastiQUeS ........ccoouieeeriiiiiiiiiieieeeiii e 122

4.3.1. Premier cas : empreinte 108 ......... o eeeererrrnnmiininieeeeaeeaaereerennnnnn 122
4.3.2. Deuxieme cas : empreinte 104 ........ceeeecceeeeeeeieeeeeee e 281
4.3.3. Troisieme Cas : eMPreinte 64........occcreveeeierriiiiiiaeeeeeeeeeeeeeeeennanees 132
4.3.4. Quatrieme cas : empPreinte 62........ceeeeceeeeeeieieeiieee e 135
4.3.5. Cinquiéme Cas : eMPreinte 117 .......comeeeeennnsiaaeeeeeeeeesreemeememrnnn. 391
4.3.6. Sixieme cas : empreinte 120... ... cceeeeceeeeeeee e e eeeeeeeeee e 142
Références bibliographiqUESs ..........cooooiimmmes e 147



Chapitre 4 : Influence des dislocations préexistaets

Chapitre 4

Influence des dislocations
préexistantes

Introduction

Le phénoméne de pop-in traduit un accroissementalbrde la déformation,
indéniablement associé a un phénomeéne de nucléatide multiplication de dislocations en
avalanche. L’'argument couramment invoqué dandtédiure pour expliquer ce phénomene,
est que les volumes soumis a la déformation imp@séel'indenteur sont suffisamment
faibles pour étre exempts de dislocations préexista le pop-in est alors vu comme un
phénomene de nucléation homogéne de dislocatiatte Bypothése est souvent étayée par
les trés fortes contraintes, de l'ordre de la kmélastique théorique, rencontrées sous

l'indenteur au moment du pop-in.

Au cours du chapitre précédant, grace au développediune nouvelle technique de
préparation, nous avons pu nous intéresser a é&apdéformation précédant le pop-in, qui
avait fait I'objet de trés peu d’études jusquellaa été vu que les cycles charge—décharge
réversibles observés en nanoindentation avantgédrpae traduisaient pas nécessairement un
comportement élastique, et qu’'une activité de dations était possible avant le pop-in. Ces
observations posent ainsi la question de la ndtoim@ogene ou hétérogene de la nucléation de
dislocations associée au pop-in. Par ailleurs, rasums €également montré que les défauts
introduits par polissage conduisaient a une dinmnute la charge d’apparition du pop-in,
voir a I'absence méme de pop-in avec une déformationédiatement élasto-plastique. Les
défauts présents dans le cristal semblent aingirifar la nucléation de dislocations en

avalanche, et aménent plutdt a considérer un mgoanie nucléation hétérogéne.

Différentes études se sont intéressées a l'inflaeles dislocations préexistantes sur le
pop-in. Zbib et Bahr [1] ont introduit des disldoais par microindentation a fortes charges :

en effectuant des empreintes de nanoindentatiodust @u moins grande distance de
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I'empreinte de microindentation, ils montrent gaecharge du pop-in est abaissée a mesure
gue I'on s’approche de la zone plastifiée indude microindentation. Cette méthode présente
cependant l'inconvénient d’'induire des structuresdilocations préexistantes complexes et
mal contrélées. Par ailleurs, les déformationsudéase occasionnées autour des empreintes

de microindentation rendent I'analyse des essammadeindentation difficile.

Nous nous proposons dans ce chapitre de nous sséfr@ la problématique de la
nucléation hétérogene et de leffet des dislocatigméexistantes, en introduisant des
dislocations de fagon contrdlée avant indentatioaneidentifiant ces dislocations autour de
chaque zone indentée. L'objectif est alors de détesr la facon dont ces dislocations
préexistantes modifient d’'une part les processusudéeation sous indentation (activation de
sources ou pas) et d'autre part la structure ddedaditions générées pendant le pop-in. Dans
une premiere partie, nous montrerons, en nous appwur les données bibliographiques,
comment le clivage peut étre utilisé pour introdude facon contrélée des dislocations dans
I'échantillon. Une deuxieme partie sera consacré& aéponse sous indentation d'un
échantillon avec des dislocations préexistantegtude fine des interactions entre les
dislocations préexistantes et celles nuclééesnpl@ntation sera présentée dans une troisieme

partie.

1. Génération de dislocations par clivage
Nous rappellerons dans cette partie les processuslidage et nous détaillerons plus
particulierement les points expliquant dans quetlesure le clivage est une technique

pertinente pour introduire des dislocations de fiagantrolée [2-9].

Le clivage est une des techniques les plus singbless plus rapides a mettre en ceuvre.
Elle consiste a initier une fissure dans un plastaitographique, en frappant le cristal a I'aide
d’'un marteau et d’'une lame de rasoir. D’autresriggles, que nous ne présenterons pas ici,
initient une fissure par choc thermique ou décodietnLe front de clivage se propage le long
de I'échantillon a une vitesse qui dépend de laefate I'impact initial. L'échantillon est
scindé en deux parties, ainsi, deux nouvelles sesfalanes et n'ayant jamais été exposées a
I'air sont créées. Cette technique, quoique tnépld, nécessite une certaine habileté, et peut

induire de grandes hétérogénéités d’un clivagaudre.

106



Chapitre 4 : Influence des dislocations préexistaets

Propagation d’un front de fissure

Gilmanet al. [2, 3] se sont intéressés a la distribution dekdations aprés le passage
du front de fissure. Des cristaux de fluorure dieium (LiF) ont été clivés mécaniquement
dans leur épaisseur puis attagués chimiquement deirrévéler la position des points
d’émergence des dislocations. Comme MgO, LiF edtrigtal ionique, et les deux composés

présentent la méme structure cristallographique.

lIs ont développé une technique originale permettiencontrdler la force de l'impact
initial et donc la vitesse de propagation du frdaffissure dans des cristaux de LiF. Une lame
de rasoir est fixée a I'extrémité d’'un pendule, tdanmasse et la hauteur sont ajustables
(figure 4-1.a). Des fils conducteurs régulieremespiacés sur la surface de I'échantillon sont
coupés au fur et a mesure de la propagation dedaré. La valeur de la résistance mesurée
aux bornes des fils évolue par sauts a chaqueraugtun des fils (figure 4-1.b). Ce montage

conduit a des vitesses de propagation du fronisdare reproductibles a 10% pres.

CRYSTAL
CHISEL

SLOT FOR
L&~ CHISEL

A
HEAVY BRASS
BLOCK

Figure 4-1. : (a) Pendule de clivage, (b) circuitléctriqgue sur échantillon de LiF, Gilman
et al. (1958) [3].
La majorité de I'énergie cinétique du pendule sentitier la fissure, c’est-a-dire qu'il
existe une énergie critique d’'impact en dessousagigelle aucune fissure ne se propage. Ces

auteurs rapportent également trois vitesses ceisiqu

« la vitesse limite maximale de propagation de Iauis (2.1fcm.s' dans LiF),
égale au tiers de la vitesse du son

* la vitesse critique de nucléation de dislocatioas, dessous de laquelle il
commence & y avoir nucléation de dislocations @rm®" dans LiF)

» la vitesse instable de propagation en dessousadella la propagation n’est pas
uniforme mais avec des phases d'accélération etldatissement (3.f6m.s!
dans LiF)
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D’autres mesures sur les effets de l'angle de Haelala taille ainsi que [I'état
précontraint de I'échantillon ont été testés. Il ressort que pour obtenir une vitesse de
propagation élevée il est préférable d’utiliser lamae assez fine, un échantillon peu large et

peu long, plutdt épais et pauvre en dislocatiogexistantes.

Les observations de Gilmaet al. [3] ont montré que la densité de dislocations
diminuait avec la vitesse de propagation du framtfidsure. Le modéle proposé est que le
champ de contrainte en téte de fissure (a queldizasnes d’angstroms) a suffisamment de
temps a basse vitesse pour former des bouclesstteations qui se retrouvent sectionnées
lors du passage de la fissure. C'est-a-dire qu’'temgs d’incubation » est nécessaire a la
dislocation pour qu’elle croisse suffisamment afiatteindre une forme stable pour ne pas

étre attirée par les forces images une fois laasartréée.

Le processus de clivage est lui-méme affecté pamudeléation de boucles de
dislocation. Le travail nécessaire a la formatiogs dlislocations provient de I'énergie
cinétique du front de fissure ; donc, au fur etesuane de la propagation et de la nucléation, le
front perd en vitesse et ralentit, augmentant lzsidé de dislocations qu'il laisse derriere lui,

et ainsi de suite.

Nucléation de dislocations

Lors du clivage les dislocations sont produitesgra un état de contrainte dans lequel
la contrainte principale est perpendiculaire aun@la clivage (figure 4-2.b). Ainsi seules sont
nucléées les dislocations permettant de relaxée centrainte, dans MgO et LiF ce sont les

dislocations glissant dans les plans {1k@figure 4-2.d).
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Figure 4-2. : (a) Nucléation de boucles de dislodgahs en avant du front de fissure, (b)
contrainte associée au front de fissure, (c) demiebicles restantes aprées clivage, Gilman
(1957) [2], (d) représentation schématique de la oléation de dislocations en avant du
front de clivage, Robbinset al. (1966) [4].
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Le fait que les boucles soient sectionnées paold fle fissure (figure 4-1.a), conduit a
une structure de demi-boucles de dislocations ékesrgil n'y a pas de boucles enterrées
(figure 4-2.c). De part et d'autre du clivage leseAtrémités des deux demi-boucles
correspondent deux a deux. Entre deux pigQres dhéme boucle aucune autre piqdre n’est
observée, ce qui tend a montrer que les dislocatiense sont pas multipliées par une source
de type Frank-Read.

Principe de la double attaque

Afin de comprendre l'influence des dislocations gxiétantes sur le comportement
meécanique sous indentation nous réaliserons unérierpe de double attaque, inspirée des
travaux de Gilman [2]. Gilman a réalisé une premattaque sur un échantillon fraichement
clivé, puis I'échantillon a été soumis a une cdnteuniaxiale (~1kg/mm?) et enfin réattaqué.
Les anciennes et les nouvelles positions des distots sont alors observables en optique et
totalement différenciables (figure 4-3.). La pasitides dislocations n’ayant pas bougé est
indiquée par de larges piqdres pointues. La noavedisition des dislocations qui se sont
déplacées est indiquée par une petite piglre mietdeur ancienne position par une large
piqlre a fond plat. Cet aspect est mis a profitr mieterminer le chemin parcouru par les
dislocations sous contrainte. Sur la figure 4-3m@n a associé la position 1a et 1b a la méme
dislocation qui s’est déplacée de a a b (idem Rduke mouvement de ces dislocations sous
contrainte montre qu’elles sont mobiles et qu'ellesuvent participer aux propriétés
mécaniques de I'échantillon.

petite piqlre pointue =
nouvelle position

large piqdre a fond plat =
ancienne position

large piqdre pointue =
dislocation immobile

Figure 4-3. : Expansion des boucles de dislocationsous une contrainte uniaxiale,
observations optiques dans LiF, d’apres Gilman (199 [2].
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Structures formées en surface
Selon le niveau d'observation, le relief créé marclivage revét des orientations trés
différentes [2-4]:

e alceil nu : grandes riviéres de clivages qui épatite front de fissure (radiales)
* en optique : grandes marches perpendiculaireaude clivage
» échelle micrométrique : marches paralléles au fientlivage

» échelle nanométrique : petites lignes dans lestilires cristallographiques

Robins et al. [4] ont étudié les structures deodmions dans MgO, en révélant les
points d’émergence des dislocations par une teabnie décoration. Leur technique, plus
fine que celle de Gilman, permet une observatipetée échelle et ainsi de s’intéresser aux
marches monoatomiques. Leurs observations, parostiope €lectronique, ont révélé deux
types principaux de lignes. Le premier type coroesipaux lignes parfaitement droites et dans
les directions de glissement attendues de MgO. @w alors des lignes de glissement
correspondant a I'’émergence et a la propagatiordidézcations. Les lignes du second type
suivent la direction de propagation du front deudre, et ne sont donc pas nécessairement
dans les directions cristallographiques du cristaéctilignes, on les appelle alors marches de
clivage. Dans les faits, le terme « marche de gbva est appliqué a toutes les marches

quelles que soient leurs natures et leurs origines.

Burns et Webb [6, 7] ont montré dans LiF, que bieda propagation de la fissure une
extrémité de la dislocation est coupée trés vitaetre extrémité est poussée par le champ de
contrainte en avant du front de fissure. Ce phémencénduit a la formation de demi-boucles
de dislocations présentant une tres grande extemaiérale (jusqu'a un centimetre) et une

faible profondeur.

Synthese :

Il est possible de contrdler la densité de disioaatintroduite par clivage en maitrisant
la vitesse de propagation du front de fissure t@&edire la force de I'impact initial. De plus le
clivage conduit a une structure bien définie : diskcations dans les systemes <110>{130}

tres étendues latéralement et tres peu en profondeu
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2. Réponse mécanique sous indentation
d’échantillons clivés

2.1. Topographie de surface

La figure 4-4. présente deux images AFM de topdyeade surfaces clivees de MgO.
Dans le cas de la figure 4-4.a le front de clivagst propagé rapidement, on attend donc une
faible densité de dislocations. La surface présenteseau ordonné de marches paralléles de
faible hauteur (1 a 2 nmQ contrarig sur la figure 4-4.b le front de fissure s’estgagé
lentement, une densité de dislocations plus imptetast attendue. La surface montre un
quadrillage de marche dont les hauteurs sont &&sdgenes (de 1 nm jusqu’a 10 nm).

L'essai d’indentation matérialisé par le cercle a@mtact a chargement maximum
(50 mN) figure 4-4.a montre la présence de marcies le contact. Pourtant le pop-in se

5nm 60 nm

0nm 0nm

c .
s00] Charge moyenne d T charge'moyeriné
d’apparition du pop-in : d’apparitign du pop |n g
207 122 mN 51 6 mN
= | z Jgé
E 200 — £ .
E 150 & 8
5 by
L 100+
504
O T T T T T T T T T
0 100 200 300 400 500 600 50 60 70
Pénétration (nm) Pénétration (nm)
clivage rapide clivage lent

Figure 4-4. : (a) et (b) Images AFM de topographiele surface aprées clivage, (c) et (d)
échantillon représentatif du comportement mécaniquesous indentation, (a) et (c) clivage
rapide, (b) et (d) clivage lent.
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déclenche pour des charges d'un peu plus d'unaicentde millinewtons en moyenne. La
figure 4-4.c représente un échantillonnage desbesutypiques d’indentation obtenues sur
cette surface. Elle montre un pop-in unique appagait a charge intermédiaire. De méme, sur
la figure 4-4.b le cercle de contact a chargementimal a été tracé (10 mN). La figure 4-4.d
montre que le pop-in sur ce type de surface apppoair des charges d’environ 6 mN, soit
beaucoup plus faibles que sur un échantillon dentfrbnt de clivage s’est propagé
rapidement. Les différences de comportement salentation observées pour les deux types
d’échantillons peuvent provenir a la fois de ladgm@phie de surface (marches) et de la

densité de dislocations préexistantes introduiggdgppropagation du front de fissure.

2.2. Densité de dislocations préexistantes

Un échantillon clivé identique a celui présentéufey 4-4.b a été poli a différentes
reprises. Les différents niveaux de polissage ont pbjectifs de retirer progressivement les
dislocations introduites par clivage afin de fdiasser la densité de dislocations et de tester
la réponse mécanique de I'échantillon en fonctiercette derniere. Les durées de polissage
sont reportées sur la figure 4-5. A chaque niveaydlissage un grand nombre d’essais
d’'indentation ont été réalisés sur la surface par, la suite, est attaquée afin de révéler la

position des dislocations.

La figure 4-5.a est obtenue aprés 5 minutes desgage et attaque chimique d’une
surface similaire a la figure 4-4.a. Une multitudie piqlres est présente a la surface de
I'échantillon, ce qui traduit la présence de diatins, avec une densité de 12c¢h9” La
figure 4-5.b est un échantillonnage des courbewdditation obtenues sur cette surface. Le
pop-in apparait pour des charges relativementdaif® mN environ) avec une dispersion de

4 mN autour de cette valeur moyenne.

La figure 4-5.c a été obtenue apres un polissag)duainutes de la surface précédente. Une
diminution de la densité de dislocations est obimnelle est maintenant de 4,8.&61°
Cette diminution de la densité de boucles de diglons s’accompagne d’'une augmentation
de la charge moyenne d’apparition du pop-in a 35 awdc une dispersion de 70 mN (figure
4-5.d).

L'image AFM 4-5.e a été réalisée apres un polissages minutes de la surface
précédente et attaque chimique. La densité decdistms est de 3.26ém?. La figure 4-5.f

montre une charge moyenne d’apparition du pop-id&lmN avec une dispersion de 60 mN.
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b
charge moyenne
d’apparition du pop-in :
=z
E
[}
2
o
LL
0 T T T T T T
10 min Pénétration (nm)
d
o) charge _mo'yenné _
d’apparition du pop-in :
=z
E
3 mN
o
LL
6 Sb 160 léO 260 2%0
polissage Pénétration (nm)
5 min f
150 T T T T T
charge moyenne
d’apparition du pop-in :
z
E
Q mN
o
L
. ' Sb ' 160 ' 1%0 ' 260 ' 2%0 ' 360 ' 3%0
polissage L
10 min Pénétration (nm)
r] 350 T T T T T
charge moyenne
d’apparition du pop-in :
=z
E 0 mN
Q
o
o
LL

T T T T T T M
0 100 200 300 400 500 600

Pénétration (nm)
Figure 4-5. : Evolution de la charge moyenne d’appéion du pop-in en fonction de la
densité de dislocation préexistante, nombre de cooes sur lesquelles a été calculée la
moyenne du pop-in (b) 12, (d) 34, (f) 17, (h) 3.
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Apres un nouveau polissage de 10 minutes (figusegli-la densité de dislocations est
inférieure & 0,05.1@m>. Les essais d'indentation sur cette surface ptésepresque tous un
comportement réversible a forte charge (300 mN}. |81 25 essais de cette série, seuls 3
présentent un pop-in. A partir de ces trois courleesiveau moyen d’apparition du pop-in est

de 172 mN avec une dispersion assez important&@enN (limite basse).

Dans chacun des cas testés, si l'indenteur esé r@tiant I'apparition du pop-in alors
charge et décharge sont superposées. La premigckusion est que le niveau de pop-in est
clairement affecté par la concentration en disioaatinitiales, plus la densité baisse, plus le
niveau moyen d’apparition du pop-in augmente. Cetémdance est représentée
graphiquement sur la figure 4-6. L'augmentatiomgigative de la charge moyenne du pop-
in avec la diminution de la densité de dislocatiessmise en évidence. Le point rouge sur le
graphique correspond aux comportements réversibliestes charges observés au chapitre
précédent. La quasi-totalité des essais d'indemtatr 95%) présentent un comportement
réversible jusqu’'a au moins 300 mN (limite de I'apgl), d’'ou la fleche indiquant que le
niveau de pop-in est repoussé au-dela des 300 ral,insondable avec notre nanoindenteur.
Deuxiemement, la dispersion dans la charge d’apgardu pop-in augmente au fur et a
mesure que diminue la densité de dislocations E&emes. Cela traduit la probabilité de
présence d’'une dislocation sous le contact a chesges d’indentation. Si une dislocation est
présente sous le contact ou au voisinage aloropsirppeut apparaitre a faible charge. Si en

revanche aucune dislocation n’est présente, alarsharge réversible va pouvoir se
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Figure 4-6. : Evolution de la charge moyenne d’appéion du pop-in en fonction de la
densité de dislocations préexistantes, a densitélleula charge d’apparition du pop-in est
repoussée au-dela de 300 mN.
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poursuivre, jusqu’a ce que l'aire de contact daveesuffisamment grande pour approcher une
dislocation préexistante. Et si la densité estisafiment faible, méme a charge maximale,

aucune dislocation n’est présente sous le contd@tobarge est réversible.

La diminution tres rapide du nombre de piqlres desolissages successifs indique
que la densité de dislocations décroit tres rapaenavec la profondeur décapée. Cela
apporte une information supplémentaire sur leodélons introduites par le clivage : elles

sont trés peu étendues en profondeur, de l'ordéda.

Cette premiere étude statistique montre I'étratation qu’il existe entre la présence de
dislocations préexistantes et le comportement sodentation, notamment sur la charge
d’apparition du pop-in. Cependant, méme si il estsgjon ici de nucléation hétérogéne, elle
peut étre due a l'activation de sources, a la eontt locale des dislocations préexistantes ou

autres.

3.Protocole de double attaque pour étudier
Pinfluence des dislocations préexistantes sur
le pop-in
Précédemment nous avons vu que la densité de alislos préexistantes modifie le
niveau de pop-in. Dans cette partie nous établssson protocole expérimental qui nous
permet d’étudier en quoi les premiéres dislocatimmdéées au moment du pop-in dépendent
des dislocations préexistantes.

3.1. Principe de la double attaque

La figure 4-7. récapitule les étapes du protocddle échantillon de MgO est clivé dans
un plan (001). Afin déliminer la topographie derfage due aux marches de clivage,
I’échantillon est poli quelques minutes par CMPisRi&chantillon est attaqué une premiere
fois (premiére attaque) pour révéler les pointsré#édgence des dislocations introduites par
clivage. L’échantillon est ensuite indenté (SPH)les zones indentées observées par AFM.
Sur ces images on distingue la position des distwta préexistantes avant indentation ainsi

que les lignes de glissement dues aux dislocatiookeées lors de I'essai.

L’échantillon est attaqué une seconde fois (deugiéttaque) sans repolissage. Les
mémes zones sont a nouveau observées par AFM. ififoisnations sont visibles sur les

images : les positions initiales des dislocatioepistantes (piqUres de premiére attaque), les
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| | |
a : b : c : d
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Figure 4-7.: Protocole de la double attaque, (a)nfroduction de dislocations puis
élimination des marches de clivage, (b) premiére @que chimique, (c) indentation et
observations AFM, (d) seconde attaque chimique ebeervations AFM.

éventuelles nouvelles positions des dislocatioréexistantes qui ont bougé (piqlres de
deuxieme attaque) et les positions des dislocatiankées par indentation.

La premiere attaque a pour conséquence de pasaigerface et de la rendre moins
réactive a la seconde attaque. Les piqlres de deadtaque sont donc plus petites que les
premieres ce qui permet de discerner sans ambipstgositions initiales des positions
finales (tableau 4-1.).

L’échantillon a ensuite été tomographié par la mégie polissage-attaque-observation,

afin de suivre I'évolution de la structure de dislibons en volume.

Taille des piqares

Attaque chimique Configuration
Largeur (nm) Profondeur (nm)
Premiére attaque Position initiale 230 20
Nouvelle position 130 7
Deuxiéme attaque A”C'e“r?e position 310 45
avec dislocation
Ancienne position 330 30

sans dislocation

Tableau 4-1. : Taille des piqdres en fonction de leonfiguration des dislocations.
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3.2. Détermination du plan de glissement

La trées grande précision de I'attaque chimique pérdiidentifier 'orientation des

plans de glissement contenant les dislocationsidém®s. Nous avons vu dans le chapitre 2

Figure 4-8.: Piqlre d'attaque correspondant a unedislocation dans un plan de type
{101}4s. Le fond de la piqure conigue pointe dans la dirdtn de ligne de la dislocation.

que l'attaque chimique se concentre le long degleelde dislocation et, que dans MgO, cela
conduit & la formation d’'une piglre conique. Laufig4-8. est une image AFM d’une piglre
d’'attaque. Les nano piqlres prennent une géomgdriiculiere en fonction de l'orientation
de la ligne de la dislocation par rapport a laaeef: la piqlre conique pointe dans la direction
de la ligne de dislocation. La pointe du cone, @ambre, est bien visible. La nature des
plans de glissement est déterminée a partir deaajande topographie et est représentée avec

la convention présentée figure 4-9.

convention de représentation :

>

— (@

Figure 4-9. : Morphologie de la piqlire d'attaque enfonction de I'orientation de la ligne
par rapport a la surface, seuls deux des quatre tygs de plans {11Q} sont représentés.
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3.3. Localisation des empreintes

Dans le réseau régulier, chaque empreinte (plastau non) est identifiée afin de
I'associer a la courbe charge-décharge correspomdanla surface de contact est localisée.
La figure 4-10. est un extrait d’'une image a graédbelle (100x100 um?2) d’'un réseau
d’'indentations. La grille superposée a I'image ABMnbolise le réseau d’indentations dont
les nceuds correspondent a un point de contact Bintlenteur et la surface. La position
précise de I'axe d’indentation est déterminée gedoe positions relatives des empreintes et
grace a une petite trace de contamination en sufayure 4-10.). La grille d’indentation est
légerement distordue, il s’agit d'un probleme deapélisme entre le plan de référence de
'indenteur et le plan de l'échantillon ce qui denmne légere déformation au réseau

d’indentations.

Par la suite, le cercle de contact sera superpodiénage AFM, a I'échelle, dans
plusieurs cas : au moment du (ou des) pop-in(d)y$¥n a) et a chargement maximal. Le
rayon de contact est déterminé dans I'approximadian contact élastique (voir chapitre 2).
Dans le cas ou la courbe présente un pop-in, lenrale contact calculé a chargement
maximum est donc une approximation qui se justiiiefait des faibles déformations qui

seront étudiées ici.

grille d'indentation

[100] - " 14 o . -
N ' . .
< o oS 2 X : trace de
[plp}. ' iy Sy » 25 contamination
: laissée par le contact

’ .. N > | . /7
15 nm . : ’ " 5 i

550 nm

Figure 4-10. : Réseau périodique d’indentations, fenceuds de la grille correspondent au
centre d'indentation de chaque essai. Dans le cas dertaines indentations, une trace de
contamination est laissée par le contact indentewsurface.
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4.Influence de la structure de dislocations
préexistantes sur le pop-in

4.1. Observations préliminaires

Courbes avec et sans pop-in
La figure 4-11. est le détail d’'une image AFM argta échelle (100x100 um2) qui
présente une partie du réseau d’indentations. Debreuses pigqlres sont visibles en surface,

elles correspondent aux points d’émergence descdisbns introduites par le clivage, telles
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Figure 4-11. : Détail d'une image AFM a grande échie (100x100 um?2) présentant
différentes zones aprés indentations, les cercles dontact représentés sur I'image ont été
calculés aux instants indiqués par des fléeches slar courbe d’'indentation associée.
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gu’elles étaient avant I'essai d’'indentation. Lesirbes d’'indentation 1, 2 et 4 montrent des
comportements plastiques avec I'apparition d’'un-pog@ la charge. Les zones indentées
correspondantes présentent des lignes de glisserhest courbes dindentation 5 et 6

montrent des comportements réversibles, et l'olasienv des zones indentées ne révelent
aucune ligne de glissement. Le cas de I'essai Blestparticulier. Un pop-in est observé a la
charge (fleche bleue) et un pop-out (brusque dittanude la pénétration, fleche verte) a la
décharge, en fin de cycle la profondeur résidusdtenulle. La zone indentée correspondante
ne montre aucune trace de déformation résidueltety@e de comportement est analogue a
celui présenté au chapitre 3-3.1.1. pour lequeblaclusion était que les dislocations ont été
nucléées a la charge et se sont annihilées a lwadgx Cette nouvelle observation étaye
I'hypothese formulée au chapitre 3 ou la déformmatidroduite au moment du pop-in obtenu

a trés faible charge s’est totalement résorbéalédharge.

Dislocations préexistantes au voisinage du cercle de contact

Les cercles de contact, calculés dans I'approxanadiun contact élastique sphére-plan
au moment du pop-in et a chargement maximum, s@témalisés sur I'image AFM. Les
points correspondant sont pointés sur les courtededitation, en utilisant le rouge pour le
pop-in et le violet pour le chargement maximum.cbatact des essais 1, 2 et 4 a eu lieu sur
une zone présentant des dislocations préexistafEs.essais présentent un pop-in ainsi
gu’'un cycle d’hystérésis. La zone de contact deaiss$ et 6 ne présente aucune dislocation
préexistante. Les courbes associées ont un compemtaéversible : charge et décharge sont
superposées. L’observation par AFM confirme l'alogerde ligne de glissement aprés

indentation.

Dans la gamme de charges utilisée, la présencesldeations sous le contact abaisse la
charge de déclenchement du pop-in. De méme, lesszdimdentations ne présentant pas de
dislocations préexistantes montrent un comportemedtersible jusqua quelques
millinewtons. Ces observations corroborent I'analgtatistique faite au paragraphe précédant
et au chapitre 3, ou il avait été vu que la denddédislocations ou de défauts favorisait
I'apparition d’un pop-in.

L’étude des essais individuels a confirmé ce quaitagté envisagé avec l'étude
statistique, c'est-a-dire que la présence de d@istots préexistantes sous le contact favorise
I'apparition d’'un pop-in a faible charge. Il s’agihaintenant de déterminer comment la
structure de dislocations préexistantes aide aitdéation de dislocations pendant le pop-in,

et comment elle influe sur les structures de datioas générées.
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4.2. Cas de contacts réversibles

Intéressons nous plus en détail aux observationsl AlEs zones indentées dont la
courbe d’indentation présente un comportement s@ver La figure 4-12., correspondant a
I'essai 5 figure 4-11., montre la méme zone apgaémiere attaque chimique et indentation
(figure 4-12.a) et apres la deuxieme attaque (Eginl2.b). Le cercle de contact, calculé a
chargement maximum a partir de la courbe d'indenata été représenté sur les deux
figures. Le contact se situe dans une zone nermedepas de dislocations préexistantes. La
plus proche piqlre est située a 3 um du cercleod¢act. Les fléeches sur la figure 4-12.
indiqguent quelques piqdres particulieres, dont dsipn n'a pas changé entre les deux
images. Cela montre qu’il n'y a pas eu de mouverdentislocations préexistantes au cours

de I'essai d’'indentation.

premiére attaque seconde attaque

Figure 4-12. : Images AFM de I'empreinte 5 (a) de nemiere attaque et de (b) seconde
attaque d’'une zone présentant un comportement révsible sur la courbe d’indentation,
le cercle de contact a chargement maximal a été nggsenté, les fleches indiquent quelques
piqdres particulieres, pas de changement de positio

La figure 4-13. montre un essai réversible sinelau précédant, c'est-a-dire un cercle
de contact dans une zone exempte de dislocati@exiptantes. Cependant, I'image 4-13.b,
réalisée aprés la seconde attaque, révele de memivahlres. Elles sont associées aux
dislocations préexistantes qui se sont déplacésd'essai d’'indentation. Dans ce second
cas les dislocations qui ont été mises en mouvemmanit situées a quelques centaines de
nanometres du contact. Cela montre une influerzmuéte portée du champ de contrainte de
I'indenteur sur I'équilibre des dislocations préstantes.
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Figure 4-13. : Images AFM (a) de premiére attaquetale (b) seconde attaque d’'une zone
présentant un comportement réversible sur la courbe’indentation ; le cercle de contact a

chargement maximal a été représenté, les nouvellgsqlres autour du contact sont

indiquées par des fleches creuses.

Cependant la mise en mouvement de ces dislocapfiokexistantes a proximité du
contact n’induit ici, ni I'activation de sources lai nucléation de dislocations : les courbes
conservent un comportement réversible sans poetita surface ne fait pas apparaitre de

trace de déformation résiduelle sous le contact.

4.3. Cas des empreintes plastiques

Nous allons nous intéresser aux empreintes plasti(rourbes avec pop-in) en étudiant
le rble joué par les dislocations préexistantesir Pappel, nous avons vu aux paragraphes 4-
2.2. et 4-4.1. de ce chapitre, que la présencadiiecdtions préexistantes abaissait la charge
d’apparition du pop-in et jouait donc un réle pautier dans les premiers stades de plasticité

SOouSs nhanoindentation.

N.B. : Par la suite, les empreintes seront désigngar leur numéro d’étude, dans un souci de

simplicité pour identifier les observations muléplsur une méme empreinte.

4.3.1.Premier cas : empreinte 108

Nous allons nous intéresser a 'empreinte 108 oaburbe d’indentation est présentée
figure 4-14. La courbe présente trés nettementamimp a la charge a 3 mN (indiqué par la
fleche rouge) ainsi gu'une déformation résiduehefin de cycle. Les observations AFM de
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Figure 4-14. : Courbe d’indentation correspondant d'empreinte 108.

la surface correspondant a cet essai sont recagétsur la figure 4-15. Les cercles de contact
aux moments du pop-in (en rouge) et a chargemexinma (en violet) ont été représentés
sur les images AFM avec la position de I'axe d’im@éon matérialisé par unX». La figure
4-15.a montre une unique ligne de glissement diiessai d’indentation, elle émerge a 0,44
fois le rayon de contact au moment du pop-in. Cetisition d’émergence du plan de
glissement est cohérente avec une nucléation aui geicontrainte résolue maximum sur les
systémes <011>{11Q} au moment du pop-in, comme l'ont observé Gailletrdromas [10,
11]. Des piqQres correspondant aux dislocationsodioites par clivage sont également
visibles, I'une d’entre elles (n°2) est sous letachau moment du pop-in. De plus les piqUres
1 et 2 sont appariées et correspondent a une dmmléb de dislocation dans un plan

divergent comme le montre le détail de I'analyse piglres.

A la seconde attaque, figure 4-15.b, deux nouveligéres sont apparues a proximité
des anciennes 1 et 2. Les anciennes piqares fparaifre un fond plat, ce qui indique que la
dislocation n’y est plus. La dislocation associé& piqires 1 et 2 s’est équilibrée dans le
champ de contrainte de l'indenteur. Le mouvemestpents d’émergence des dislocations
est symbolisé par des fleches discontinues. Cdtamjue a €galement révélé les points
d’émergence des dislocations introduites penda&sisdi d’indentation (alignement indiqué
par une fleche creuse). Ces piqares sont aligedesg de la marche observée en surface et
correspondent a des demi-boucles de dislocationseotriques telles que classiquement
observées par Gaillard et Tromas [10-13].

La figure 4-15.c montre I'attaque chimique apréissage CMP d’une fine couche de
120 nm d’épaisseur. L'empilement généré pendamddintation ainsi que la demi-boucle de
dislocation 1-2 sont identifiées a nouveau. La diséa entre la demi-boucle 1-2 et

'empilement n'a pas évolué avec la profondeur,qoé indique qu’ils évoluent dans des

123



surface

—
on

premiéere attaque + indentati
A

double attaque
A

Chapitre 4 : Influence des dislocations préexistaes

-120 nm
A

-1100 nm
A

Py

Figure 4-15. : Images AFM

de I'empreinte 108, (a)
premiere attaque (surface),
(b) seconde attaque (surface),
apres polissage par CMP de
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plans paralléles. Cette configuration est représerigure 4-16. La plupart des piqgQres
associées aux dislocations préexistantes ont dispar qui correspond au fait que les
dislocations introduites par clivage ne s’étendpré trés peu en profondeur (sur une centaine

de nanometres), tel que présenté au début de péreha

La derniere étape figure 4-15.d, apres un secoridspge et une nouvelle attaque
chimique, ne montre plus que 14 piglres corresparal#iempilement initial. Le polissage a
eu pour effet d’éliminer les demi-boucles centralgsi s’étendaient sur une profondeur
inférieure a 1100 nm. Ces 14 piqlres peuvent &oerdposées en deux sous groupes de 7
piglres chacun. La répartition symétrique des gis|@utour de I'axe d’'indentation montre
bien 'agencement de dislocations sous forme dei-dencles concentriques. Si la demi-
boucle 1-2 issue du clivage est encore visiblestgd@obablement parce qu’étant située dans
un plan passant sous le contact de l'indentewe,s3ist étendue en profondeur sous I'effet du

champ de contrainte.

a
surface

(figure 4-16.C)~\_ > e T
~_ W 4 11000 nm

Figure 4-16. : (a) Vue 3D des différents plans deoape de I'empreinte 108, (b) vue de
profil, (c) vue de dessus, en bleu la demi-bouclegexistante et en rouge les demi-boucles
nucléées sous indentation.
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Figure 4-17.: Superposition des différents niveauxd’observation de I'empreinte 108,
'image AFM de la double attaque en surface est sa@pposée aux piqldres aprés polissage
de 120 nm (en bleu) et aprés 1100 nm (en vert).

La figure 4-17. présente une superposition derdiffts niveaux d’observation qui
permet d’apprécier la structure en trois dimensidas demi-boucles de dislocations. Sur
'image AFM obtenue aprés la seconde attaque,negyés des piqldres obtenues apres un
premier polissage (en bleu sur la figure 4-16.a% pm second (en vert sur la figure 4-16.d)
sont superposées. Le décalage progressif des pigares une direction <100> au cours des
polissages est lié au fait que les dislocatioms dans des plans {116}

Nous retrouvons bien ici le fait que le déclencheint pop-in a faibles charges est
relié a la présence de la dislocation préexistartesous le contact. Paradoxalement, la demi-
boucle 1-2 est décorrélée des dislocations nuclggéeidentation, dans la mesure ou elles
évoluent dans des plans distincts. De plus, lastre des dislocations nucléées est en accord
avec un site de nucléation au point de contrairéeslues maximum au moment du pop-in.
Le pop-in n’est donc pas ici associé a I'activatitumne source tel que dans un mécanisme de
Frank Read.

Discussion
Paradoxalement la présence de la demi-boucle 1-2raisemblablement responsable
de I'abaissement du niveau de pop-in mais n’inflas sur le site de nucléation au moment du

pop-in. Plusieurs scénarios peuvent étre envisageés.

Proposition 1 : Le champ de contrainte induit fiadénteur est localement modifié par
la présence de la dislocation 1-2. Cette modificatpourrait faciliter la nucléation de
nouvelles dislocations. Cependant, la dislocatikihekt située dans un plan distant d’environ
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Figure 4-18. : Vitesses de propagation des dislogats dans LiF en fonction de la
contrainte appliquée, d’aprés Johnston et Gilman (259) [14].

100 nm de celui des boucles concentriques. L'imib@gede la dislocation 1-2 a une telle
distance serait de I'ordre d’'une vingtaine de mégagls, ce qui est extrémement faible en
regard des quelques gigapascals (4 a 5) induitdn@enteur.
Proposition 2 : Une autre solution serait d’envesages effets dynamiques engendrés

par la mise en mouvement de la dislocation 1-2.sSteffet des tres fortes contraintes
(plusieurs GPa) induites par lindenteur et dess tferts gradients, les dislocations
préexistantes sous le contact (ici la demi bouci®2) kont soumises a de tres fortes
accélérations et peuvent atteindre des vitessesétevées, de l'ordre de la vitesse limite
d’une dislocation dans un cristal (c'est-a-dirgitasse de propagation du son dans ce cristal).
La figure 4-18. est un exemple des vitesses deagadfpn de dislocations rencontrées dans
LiF en fonction de la contrainte appliqguée [14]3@0 MPa les vitesses de propagation sont
déja de 5.1ftm.s', & 1 GPa la vitesse limite est atteinte. Consitgrme dislocation vis le
long de l'axe z, se déplacant dans la directioans le cas des vitesses de glissement
élevées, les calculs montrent une déformation dmghde contrainte autour de la dislocation,
qui se contracte le long de l'axe y [15] (figurel9,). Dans le cas limite = Ct, avecCt la
vitesse de propagation d’une onde acoustique teassyla contrainte de cisaillemesy,
s’'annule partout, sauf le long de I'axe y ou ekwidnt infinie. Il faut rester prudent quand a
ce type de calcul, car pour des vitesses proch€&t,dm sort du cadre de I'élasticité linéaire.

Cependant une application importante de ce calonterne les forces d’interaction entre

127



Chapitre 4 : Influence des dislocations préexistaes

lan
O

Figure 4-19. : Contrainte de C|sa|llemenb-,,¢ associée a une dislocation vis (positionnée sur
z) en mouvement sur x (>0) et a une dislocation statique v(=0). Un contour
d’isocontrainte est représenté dans chaque cas, Hiret Lothe (1982) [15].

dislocations en mouvement. Ainsi, ce calcul indique les forces d’interaction entre deux
dislocations vis glissant dans des plans parallalegmentent tres fortement lorsque leur
vitesse de glissement tend veE$ [15]. En conclusion, la mise en mouvement d’une
dislocation préexistante a des vitesses trés &guvéat conduire a I'apparition localement de
tres fortes contraintes, qui pourraient favorisemuicléation de dislocations.

4.3.2. Deuxieme cas : empreinte 104

Comme dans le cas précédent, la courbe d'indental® 'empreinte 104 présentée
figure 4-20. montre un pop-in (indiqué par la fleabuge) et une déformation résiduelle. Les
conventions utilisées pour la représentation deslae de contact et de I'axe d'indentation

sont les mémes que précédemment. La figure 4-2bmatrenla présence a chargement

Force (mN)

Pt
0 T T T T T
0 10 20 30 40 50 60

Pénétration (nm)
Figure 4-20. : Courbe d’indentation correspondant d’empreinte 104.
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Figure 4-21. : Images AFM

de I'empreinte 104, (a)
premiére attaque, (b) seconde
attaque, (c) 120 nm et (d)
1100 nm sous la surface
d’'indentation.
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Chapitre 4 : Influence des dislocations préexistaes

maximum d’une dislocation préexistante sous leaxinin°l). La demi-boucle de dislocation
correspondant a la pigire 1 est dans un plan cgamercomme l'indique l'analyse de la
pigdre. Cette empreinte présente une configurai@logue a la précédente, les deux pigdres
3 et 4 sont appariées, comme le prouvent les édpgmlissage suivantes, et sont situées
dans un plan convergent (qui passe sous le contdat)age AFM révéle également la
présence d’'une unique ligne de glissement duesadiad’indentation. Contrairement au cas
précédant, ici le nouvel empilement est situé damqdan de la dislocation préexistante (n°1),
et, en plus, émerge a 0,44 fois le rayon de can@ui correspond a un site de nucléation

identique a celui attendu au moment du pop-in.

La seconde attaque, figure 4-21.b, révele lestpaifémergence des dislocations
nucléées au cours de I'essai d’'indentation. Ell@tneoégalement que la dislocation associée
a la piqdre 2 s’est déplacée. Compte tenu de smgnéiment au contact, il est peu probable
que le mouvement de cette dislocation soit di amghde contrainte de l'indenteur. Il est
plus raisonnable d’envisager un effet de la conteadl’empilement des dislocations nucléées

au cours de 'essai, dont le plan de glissemergepad’aplomb de la piglre 2.

La figure 4-21.c, aprées polissage et nouvelle atachimique, montre une tres forte
dissymétrie dans l'alignement des piqlres nucléssindentation, avec un groupe de 7
pigUres isolées d'un coté de I'empilement. Cellesant d’ailleurs séparées du reste de
I'empilement par un espace noté C1 vide de piqlr@siemi-boucle de dislocation 3-4 s’est

equilibrée dans le champ de contrainte de I'indanét ses deux extrémités sont situées de

Figure 4-22. : Représentation schématique de la cfiguration de I'empreinte 104 telle
que vue sur I'image 4-21.d.
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Figure 4-23.: Superposition des différents niveauxd’observation de I'empreinte 104,
'image AFM de la double attaque en surface est sa@pposée aux piqlres aprés polissage
de 120 nm (en bleu) et aprés 1100 nm (en vert).

part et d’autre de I'axe d’indentation. La distaeogre I'alignement principal de pigdres et les
piglres 3-4 ne varie pas en fonction de la profandi&capée, ce qui montre que les deux

structures évoluent dans des plans paralleles.

Enfin, la derniere étape montre I'apparition d’weugieme espace vide noté C2 en vis-
a-vis de I'axe d’indentation sur I'alignement ddg(pes nucléées par indentation. Comme
dans le cas de I'empreinte 108, la zone C2 correspmux demi-boucles centrales de
I'empilement dont la profondeur n'excédait pas 10@9 et qui ont ainsi disparu au cours du
polissage. Cependant, le nombre de piglres n'astgparti autour de C2. Si les piqlres sont
appariées deux a deux, alors nous pouvons identdieprésence de deux empilements
distincts : trois demi-boucles de dislocations =g autour de C1, et un deuxieme
alignement de neuf demi-boucles centrées autouC2idfigure 4-22.). La nucléation des
demi-boucles de dislocations autour de C2 peutatriouée aux mecanismes classiques de
nucléation au moment du pop-in. En revanche, lagmée de I'empilement autour de C1 est
plus difficile a concevoir. Les deux sous empiletaare sont pas forcément dans un méme et

unique plan, mais peuvent étre dans deux plansgeenres proches.

La figure 4-23. présente une superposition dessplacoupe de I'empreinte 104.
Discussion

La présence d'une dislocation préexistante sousofgact a visiblement favorisé un

pop-in a faible charge. Dans le cas présent, leeegloampilement a été nucléé dans le méme

plan que la dislocation préexistante. L'’émergenes dislocations de cet empilement
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correspond a un site de nucléation identique d eétiendu au moment du pop-in. Autrement
dit, 'avalanche de dislocations associée au pog+ést produite lors de la charge juste au
moment ou la zone de contrainte maximum induite ljpadenteur atteignait la dislocation

préexistante. Il n'est pas possible de détermingauréir des expériences effectuées s’il s’agit
d’'un mécanisme d’activation de sources de FranldR€apendant, la contrainte vue par la
dislocation préexistante au moment du pop-in esioddre de quelques giga pascals. Si cette
dislocation avait agi comme source de Frank-Reldal aarait di étre activée bien plus tét, a

des valeurs de contrainte nettement plus faibles.

4.3.3. Troisieme cas : empreinte 64

La figure 4-24. est la courbe d’indentation de d&s64 et présente un comportement
similaire aux exemples précédents. A la différepess que le pop-in apparait a une charge
plus élevée, 10 mN environ. L'observation AFM figud-25.a révele tout dabord la
formation d’'une marche de 6 nm de haut dans urectibn <100> noté€ sur la figure.
L’orientation de la march&€ montre qu’elle induit une déformation compatiblee@ la
pénétration de l'indenteur et sa position est cst@ avec une nucléation au point de
contrainte résolue dans les systemes <110>{El@aximum au moment du pop-in. Deux
piglres appariées 1 et 3 forment une demi-boucleislecation qui glisse dans un plan
convergent (qui passe sous I'empreinte). Aucunérpig’est présente sous le contact, ce qui
expliquerait la charge d'apparition du pop-in pléevée que dans les cas précédents.
Cependant I'absence de piglre sous le contact grefisi pas obligatoirement qu’aucune

dislocation préexistante n’a été soumise au chaengodtrainte de I'indenteur. Typiquement,
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Figure 4-24. : Courbe d’indentation de I'empreinte64.
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Figure 4-25. : Images AFM

de I'empreinte 64, (a)
premiére attaque, (b) seconde
attaque, (c) 120 nm et (d)
1100 nm sous la surface
d’'indentation.
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Chapitre 4 : Influence des dislocations préexistaes

la demi-boucle 1-3 passe sous le contact. La piglpéus proche du contact (n°2) est située a
approximativement un micron du contact a chargemmentimum. L'orientation de la boucle
de dislocation correspondant a la piqlre 2 est @@sar la figure 4-25. Un agrandissement de
la zone centrale révele la présence de trois ligieesontrasté\, B et C dans la direction de
glissement [100]. La position de la mardBel,5 nm de haut, est difficile a déterminer, elle
est soit sous le contact soit du méme cété@par rapport a I'axe d’indentation. Quelle que
Soit sa position précise, la formation d’'une maraheet endroit et dans cette direction, ne
permet pas daider a I'enfoncement de l'indenteua marche B s’est formée dans
I'alignement de la piqQre n°2, mais ici encoredialocation associée a la piqQre 2 et les
dislocations de la marcHg évoluent dans des plans opposés. Et enfin la Wgfeme une
bande d’extrusion ave®. On distingue une petite marche (moins de 1 nnpiedi de laquelle

est présent un sillon d’'une profondeur de un nat@ne

La seconde attaque chimique, figure 4-25.b, monimeschéma de piqdres plus
complexe que dans les cas précédents. Le fonduqlee 2 s’est aplati, ce qui veut dire que
la dislocation préexistante, associée a cette pjlest déplacée lors de I'essai d’indentation.
Des alignements de pigQres sont visibles le lon@de C, leur nombre correspond a la
hauteur de la marche. En revanche, de nombreusgsepi sont révélées sans aucune
ambigtité le long de la lign&, en nombre bien supérieur a ce que permettaitémip la tres
faible hauteur de la march® Ceci montre que les déformations apportées pacurie des
dislocations ne se cumulent pas pour former uneehawarche. Ces demi-boucles de
dislocation ne sont donc pas concentriques, maisessd@irement adjacentes, comme

représenté schématiquement sur la figure 4-26. (Qasl piqlres éparses sont également

Figure 4-26. : Agencement des demi-boucles de disktions adjacentes le long de la ligne
A.
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visibles sous le contact. Des piglres alignées daadirections <110> et indiquées par une
fleche creuse sont clairement visibles et ne pduwependant pas étre associées a un relief de

surface de la figure 4-25.a.

Apres un polissage et une nouvelle attaque chimiimere 4-25.c, I'observation AFM
montre que les piqlres repérées par la fleche e€rsast symétriques, c'est-a-dire que la
pointe du cone est au centre de la piglre. Lesdadiibns correspondant a ces pigdres glissent
dans des plans de type {11Q}Le fait que ces piglres ne soient pas toutesaipamient
alignées montre que plusieurs plans ont été actiVétie attaque confirme la présence de
pigdres et donc de demi-boucles de dislocatiorlerlg deA. En plus la distance entre les
lignesA, B et C n'a pas évolué, les dislocations de ces trois iemgints évoluent dans trois

plans distincts paralléles.

Sur la figure 4-25.d plus aucune piqlre n’est olisete long de A ce qui montre que
les dislocations associées étaient tres peu prefo(rdoins de 1 um). Cela renforce l'idée de
demi-boucles non concentriques mais adjacentemérae remarque peut étre faite pour les
piqlres correspondant aux dislocations des plari0}{3 On voit également que la

dislocation 1-3 a été poussée profondément pdrdmp de contrainte de I'indenteur.

Discussion
A nouveau sur cette empreinte, la position de lacheaprincipale €) est en accord

avec une nucléation de dislocations en avalanciparér du point de contrainte résolue
maximale au moment du pop-in. Les dislocationspséentes autour de cette empreinte ne
sont pas dans le méme plan que les dislocatiote marcheC. Par ailleurs, cette empreinte
est la seule a présenter des dislocations danpldas {110}, Il est probable que les
systémes supplémentaire activés ici I'ont été paison de compatibilité géométrique. Le
nombre important de dislocations sous la maChet donc un cisaillement local important,
induit des contraintes supplémentaires qui peufesmatriser la nucléation de dislocations dans

les plans {1104, a proximité de la marche.

4.3.4. Quatrieme cas : empreinte 62

La figure 4-27. est la courbe d’'indentation de das62 et présente une déformation
résiduelle sans toutefois montrer de pop-in trésarla charge. Un « accident » plus net que
les autres est pointé en rouge sur la courbe. tadecde contact correspondant a ce point
particulier de la courbe de charge est matérigiggéun cercle rouge sur I'image 4-28.a . On
remargue que la piglre 2 est située a l'intéri@ucal cercle, indiquant ainsi que la dislocation
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Figure 4-27. : Courbe d’indentation de I'empreinte62.

associée a la piqare 2 était sous le contact auembdu pop-in. Une autre piqQre (n°1) est

également située a proximité du contact a chargemaximum.

L'image AFM 4-28.a montre la présence d’'une mar€heComme dans les cas
précédents, celle-ci est située a une distanceéade H'indentation d’environ 0,44 fois le
rayon de contact au moment du pop-in (voir ceraileye). Ici encore, cette marche principale
est liée & un empilement de demi-boucles de distowadans un plan {11Q3, qui ont pris
naissance dans ce plan au point de contrainteugsthximum au moment du pop-in. Il est &
noter que cette marche prend appui sur trois difilmes préexistantes correspondant aux
pigdres 2, 3 et 4. L'analyse de ces piqlres manieeles dislocations associées se propagent

dans le méme plan que les nouvelles dislocatiookées D).

La figure 4-28.b, aprés la double attaque, révé&lenduvelles piglres dont certaines
correspondent aux dislocations de la marEheD’autres pigdres forment également un
second alignement perpendiculaire a la mar€healignement notéE sur la figure.
L’orientation de I'alignemenE& montre qu’il s’agit de dislocations dans un plan tgpe
{110} 45 et que donc, leur émergence devrait produire uaechme en surface. La résolution
limite de I'image précédente ne permet pas d’idientclairement la marche correspondante.
Une observation en détail de cet alignement maqueeces dislocations ont été nucléées dans
un plan voisin de la dislocation correspondant itgire 1. Le fond plat de cette piqQre
indiqgue que la dislocation préexistante correspotela’est déplacée au cours de l'essai
d’'indentation. De plus les images suivantes monhtger les dislocations 1 & sont dans
deux plans paralleles. La tres grande majoritépisres de I'alignemeri sont situées d’un
seul c6té d®. Une telle configuration montre que I'empileméng’est nucléé avari. Il est
possible que les premiéres dislocations nuclééé&ssnsoient propagées librement, puis que
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Figure 4-28. : Images AFM de
I'empreinte 62, (a) premiére
attaque, (b) seconde attaquég)
120 nm et (d) 1100 nm sous la
surface d’indentation.
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Figure 4-29.: Superposition des différents niveauxd’observation de I'empreinte 62,
'image AFM de la double attaque en surface est sa@pposée aux piqldres aprés polissage
de 120 nm (en bleu) et aprés 1100 nm (en vert).

la formation d’'un segment sessile issu de la réa@ntre une dislocation deet une dée ait
contribué a bloquer la propagation des nouvellsioditions dé&.

Apres polissage et nouvelle attaque chimique (&gd¥28.c), on remarque que la
dislocation associée a la piglre 1 n’est plus a déE mais est probablement a proximité de
I'axe d’indentation. On aurait pu s’attendre a ce,gcompte tenu de sa position initiale, le
champ de contrainte de I'indenteur la pousse ptuprefondeur. Elle est visiblement restée

en proche surface comme l'indique sa nouvelle posit

A la derniere étape, figure 4-28.d, seules deulirpgsont encore visibles le longEe
elles correspondent a la premiére boucle de distotaucléée dank. D’'un autre cbté le
nombre de piqlres dB n'a pas varié. Le fait que les dislocations Elese soient moins
étendues en volume que cellesdeonfirme I'affirmation initiale, a savoir que I'grilement

E a été nucléé apr&s

La figure 4-29. présente une superposition degrmdifites coupes de 'empreinte 62.

Discussion

L’exemple que nous venons de détailler montre unevelle fois que la présence de
dislocations favorise un pop-in a faible chargeetccomme dans le cas de I'empreinte 104,
un empilement a été nucléé au point de contrairdgimum au moment du pop-in alors

gu’'une dislocation au moins (piqlres 3 et 4) &aja présente dans ce plan. Un deuxiéme
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empilement émergeant perpendiculairement au premigrgalement été observé. Cette
empreinte est une des rares de la série a présentgpe de configuration, par exemple dans
le cas de I'empreinte 64 si plusieurs plans avaéntactivés ils étaient tous paralléles les uns
aux autres. Il est probable que le deuxieme empienait été nucléé a cause de la
configuration particuliére (trois pigQres alignéet une quatrieme dans un alignement
orthogonal) des nombreuses piqdres autour du dop&amettant des interactions (réaction,
modification local du champ de contrainte,...) qundoisent a la nucléation d’'un nouvel

empilement.

4.3.5. Cinquiéme cas : empreinte 117

La courbe de I'empreinte 117 figure 4-30. présemtecomportement un peu différent
des précédents. Il n'y a pas de réel pop-in saolabe de charge mais plutdt un « accident »
qui apparait a 4 mN. Le rechargement qui s’enrsagt pas élastique (charge et décharge non

superposées), et une déformation résiduelle estmriant observée en fin de cycle.

L’'image de surface 4-31.a, montre la présence diialcation préexistante sous le
contact a chargement maximum. Une bande de mate@stenfoncée sous le contact, elle est

bordée par deux marches reparties de chaque cexeel’indentation.

La figure 4-31.b, aprés la seconde attaque, mamteetrés forte densité de piglres sous
le contact. Hors contact, seules sont observéespil&res correspondant aux marches
identifiées sur la figure précédente. On peut reuonarr que tous les empilements sont dans la
méme direction [010]. Une observation plus apprdierdes grands alignements de piqdres,

montre une impression « d’incurvation » qui eshhigelle. Il ne s’agit, en fait, pas d’'un seul
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Figure 4-30. : Courbe d’indentation de I'empreintel17.
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Figure 4-31. : Images AFM de
'empreinte 117, (&) premiére
attaque, (b) seconde attaquég)
120 nm et (d) 1100 nm sous la
surface d’'indentation.
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Figure 4-32. . Représentation schématique de I'émgence de demi-boucles de
dislocations dans des plans adjacents. Les pigUresnt assorties par paires et le
numéro correspond a leur ordre de nucléation.

plan qui est activé mais plusieurs plans voisinsvé@ge successivement : chaque ancienne
dislocation voyant la contrainte d’empilement dentauvelle, ce qui lui permet de glisser un

peu plus loin du contact. La figure 4-32. représesthématiquement les piqQres des
dislocations associées évoluant par paire danpldes paralleles.

La figure 4-31.c confirme la tres forte concentnatde pigQres sous le contact et

« I'incurvation » des alignements de piqgdres.

A la derniére étape la grande majorité des pigéoes le contact ont disparu, ce qui
montre que les dislocations associées étaientprasétendues en profondeur (inférieures a

1pum).

Discussion

Par rapport aux différents cas précédents, cettprente présente une grande
concentration de dislocations qui ne se limiterst @ain ou deux empilements. De plus, sur la
courbe, on observe une déformation plastique légéaés continue apres le pop-in (alors que
dans les cas précédents la déformation est quasétastique apres pop-in).

Tous les alignements sont dans la méme directi@fl]JGucun n’est observé dans la
direction [100]. L'observation « d’alignements cbes » laisse a penser a une
propagation/multiplication de dislocations de plan plan, dans des plans adjacents.
Glissement dévié, sources spirales sont des pligsikgui expliqueraient a la fois la forme
des alignements, l'allure de la partie plastiqudadeourbe et le fait qu'une seule direction

d’alignements de piqdres est visible.
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4.3.6. Sixiéme cas : empreinte 120

La courbe d'indentation de I'empreinte 120 préserfigure 4-33. montre plusieurs
accidents a la charge, dont le premier est indgpréa fleche rouge. Le cycle d’indentation
montre une déformation résiduelle en fin de déahakgs cercles de contact correspondant
aux instants indiqués par des fleches sur la coomb@&té représentés sur les observations de
surface figure 4-34.

L’'image 4-34.a montre la présence d’'une dislocafjnire n°2) sous le contact au
moment du premier accident. Les lignes de glisseméaelées par AFM sont réparties trés
étrangement autour du contact. Trois lignes pradefp dans la méme direction sont
discernables, deux sont situées presque au bordrdact au moment du premier accident, et
une troisieme hors contact est trés €loignée de ItBindentation (environ 2 um). C’est sur
cette derniere, indiquée par une fleche creusesgumrtera notre attention. Les observations
et les remarques pour le reste de I'empreinte siomtaires a celles faites pour I'empreinte
117.

La figure 4-34.b, apres la deuxieme attaque, mamtee tres forte densité de piqdres
juste sous le contact sans réel alignement visiHlers contact, seuls sont visibles les
alignements de piqQres correspondant aux lignesglidsement identifiees a I'étape
précédente. L’alignement hors contact est soumdssacontraintes plus faibles, alors gu'il
montre étrangement la plus forte densité de piqles cas similaire d’émergence de
dislocation tres loin du contact avait déja étépore au chapitre 3, dans lequel trois

dislocations avaient émergé autour du contact, ttaissplans différents.

20 1

A
104 / _

Force (mN)

Penetration depth (nm)

Figure 4-33. : Courbe d’indentation de I'empreinte120.
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Figure 4-34. : Images AFM de
I'empreinte 120, (a) premiére

attaque, (b) seconde attaque,
(c) 120 nm et (d) 1100 nm sous
la surface d’indentation.
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Figure 4-35.: Superposition des différents niveauxi’observation de I'empreinte 120,
image AFM de la double attaque en surface est s@pposée aux piqlres apres polissage
de 120 nm (en bleu) et aprés 1100 nm (en vert).

Sur I'étape 4-34.c, la zone vierge de dislocatian l&mpilement principal marque
vraisemblablement le centre des demi-boucles decdisons.

Au dernier polissage, figure 4-34.d, la densité pilglres le long de Il'alignement
principal augmente par rapport a I'étape précéde@tela signifie que la densité de

dislocations dans cet empilement est plus élevé®leime gu’a proximité de la surface.

La figure 4-35. présente une superposition demdiffts niveaux de polissage de

I'empreinte 120.

Discussion

Cette observation est la preuve expérimentale ldg@dthese formulée au chapitre 3 a
partir de I'étude de la carte de contrainte. Iliee@& vu que sous charge, dans certains plans
éloignés de I'axe d’indentation, il était possitllavoir une boucle de dislocation en équilibre
et qui ne débouche pas en surface. Dans le ch&pitigpothese de structures enterrées avait
éte formulée dans le cas de nucléation de distotatpendant la phase de déformation
précédant le pop-in, et un léger écart a la loHeéetz avait pu étre mis en évidence sur la
courbe de charge. Ici également, les dislocationieretes sont observées dans un plan qui
émerge loin du contact. Contrairement au chapitoé 8 courbe d’indentation présentait un
comportement réversible et ou peu de dislocativagr visibles, le cas de I'empreinte 120

présente un cycle d’hystérésis sur sa courbe ditatien et une forte densité de dislocations
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nucléées sous et autour de la zone de contactludedans I'empilement qui nous intéresse,

de nombreuses dislocations émergent en surface.

Une nouvelle fois, le résultat important des obatons de I'empreinte 120 est la mise
en évidence expérimentale de la nucléation de bewt# dislocations au cours de la charge
qui ne débouchent pas en surface. Le comportemameau et tres particulier de ces
dislocations sera modélisé par dynamique de distotadiscrétes dans le chapitre suivant.

Synthése
L’étude de ces différents cas valide désormais sambigiité les conclusions qui

avaient été formulées a partir d’études statisiquee savoir que la présence de dislocations
préexistantes sous ou a proximité du contact a efer d'abaisser la charge d’apparition du
pop-in. Paradoxalement, méme si la nucléation dmpilement est favorisée par la présence
d’une dislocation préexistante, dans tous les eamuvel empilement émerge a une position
cohérente avec un site de nucléation au point deaate résolue maximum au moment du
pop-in. L’activation de sources de type Frank-Reagbeut donc pas étre envisagée. De plus,
dans la plupart des cas les nouvelles dislocationiées par indentation et celles introduites

par clivage évoluent dans des plans parfaitemstindis qui ne se croisent pas.

Différentes propositions ont été avancées pourigx@t la corrélation entre la présence
d’une dislocation préexistante et la nucléatiomdevelles dislocations lors d’'un pop-in. Tout
d’abord la modification locale du champ de conteaimle I'indenteur apportée par la
dislocation préexistante, méme si nous avons vulguehamp de contrainte associé aux
dislocations préexistantes devient négligeable mtew®lui de lindenteur dés que I'on
s’éloigne d’'une centaine de nanometres de la ditmt. Une autre proposition est I'effet du
champ de contrainte associé a la propagation dbslacation. Il a été vu que ce champ
dépend de la vitesse de propagation de la distotatit que sous forte contrainte (plusieurs
gigapascals) la dislocation atteint tres vite uitesge de propagation limite proche de la

vitesse du son.
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Chapitre 5

Simulation multi échelle de ’essai
de nanoindentation dans MgO

1. Introduction

Les expériences menées au long des chapitres présése prétent particulierement
bien a la modélisation. L'utilisation d’'un indentesphérique, les faibles densités de
dislocations ainsi que la résolution individuellesddislocations sont des atouts pour
I'utilisation de modéles numériques. Ce type d'aigrces a d'ailleurs déja donné lieu a des
simulations a deux dimensions dans MgO. Par exengxddlard et al. [1] ont modélisé la
relaxation d’un empilement de dislocation afin d#edminer la force de friction de réseau
s’exercant sur une dislocation. Toutefois, il edfiadle de rendre compte du champ de
contrainte complexe de l'indenteur. Les résultafgportés dans les chapitres précédents ont
permis de formuler plusieurs hypotheses qui némsasd’étre éprouvées. Les outils de
simulation peuvent nous permettre de répondre a inesgrogations en étudiant le

comportement individuel de dislocations dans lexghae contrainte de I'indenteur.

Les simulations 3D a petite échelle (atomique), m@ma dynamique moléculaire, ne
permettent de s’intéresser qu’a des volumes deqgeslcentaines de nanométres de coté et
aux propriétés eéléementaires des dislocations (atiol& jonction, ...). Par exemple, un cristal
de seulement 100 nm de c6té contient déja uneinerda millions d’atomes. L'utilisation de
la dynamique moléculaire pour simuler des bouckeslidlocations de plusieurs microns ne

serait donc pas raisonnable en termes de tempsaé.c

A l'inverse, une simulation a plus grande échatte¢roscopique), par exemple par la
méthode des éléments finis (FEM), ne permet pasted& compte, cette fois-ci, du
comportement individuel de chacune des dislocatemnse leurs interactions. Le volume
simulé est traité comme un milieu continu et lescamésmes fins de plasticité sont alors

inaccessibles.
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L’échelle intermédiaire (mésoscopique) accessibde gynamique de dislocations
(DDD), autorise I'étude des comportements collsatiun nombre important de dislocations
dans des volumes de I'ordre de quelques dizainesid®ns cubes. Dans cette description,
les dislocations sont considérées individuellem@nidis que le milieu dans lequel elles
évoluent est traité comme un milieu élastique cantiCependant, afin de tenir compte des
effets de coceur, des regles locales sont ajoutéesmment pour I'annihilation et la
recombinaison de segments d’orientations oppo&#ss le cas d’'un chargement complexe
comme celui d’'un essai de nanoindentation, la véisol du probleme des contraintes n’est
pas triviale et peut étre résolue par la méthode &éments finis (FEM). Les simulations
décrites dans la suite de ce chapitre font appel éouplage entre un code de dynamique de
dislocations (Tridis) et un code de calcul par d@gta finis (CAST3M) qui gere les

contraintes.

2.Les outils numériques

2.1. Historique

Le développement des codes numériques, motivé parcdmpréhension des
comportements collectifs des dislocations, remdngarx années 80. Ces premiers codes

bidimensionnels ne permettaient pas de tenir coohpteutes les interactions [2-4].

Au début des années 1990, sous l'initiative de KuttiCanova [5], le premier code de
simulation 3D a été développé avec pour objectif siimuler des volumes de taille
inaccessible par dynamique moléculaire. Le passagdeux a trois dimensions permet de
rendre compte de I'ensemble des interactions ehstecations et de simuler de facon plus
réaliste les comportements expérimentaux obseRlés.tard, ce code s’est développé pour
évoluer vers une simulation de dynamique des disilmas, basée sur le modeéle vis-coin.

Différents codes de dynamique des dislocations sppiarus ces dernieres anneées.
Celui que nous avons utilisé (Verderal. [6]) avait été initialement développé pour I'étude
de la plasticité dans les structures cubiques eésfaentrées [7-10]. Ce code a été adapté a la
structure de MgO et aux problématiques spécifiogmsées par notre étude. J'ai pu me

former & son utilisation et aux moyens de la medifirace & I'aide de Marc Fivel

" SIMAP-GPM2, 101 rue de la Physique, BP 46, 38 @0Rlartin d’Héres
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Une description compléte des détails et du prindipeouplage DDD et éléments finis
sont présentés de facon approfondie dans pluséudes [6, 11-13], nous rapporterons ici les

éléments principaux de fonctionnement de ce code.

2.2. DDD : Discrétisation du systeme

La simulation est basée a la fois sur la discrébisadu temps, de l'espace et du
caractére des dislocations. Les segments de dislnosae déplacent alors, pas par pas, sur les
nceuds d’'un réseau nanométrique. La définition daaé nanométrique permet d’établir une
longueur d’échelle, en dessous de laquelle lesrigtég des dislocations ne peuvent plus étre
décrites par la seule théorie élastique, et ou définit des lois locales pour décrire les

interactions entre segments.

Espace

L’espace réel de 30x30x15 [inest représenté sous forme d’un réseau discret de
10.000x10.000x5.000 nceuds dont les aXesY et Z correspondent respectivement aux
directions cristallographiques [100], [010] et [POlle pas de ce réseau discret est défini par
rapport a la distance critique d’annihilation, eeca de laquelle deux segments de signes
opposés ne peuvent pas coexister. Classiquemeasldu réseau discret est pris égal a une
dizaine de fois la normie du vecteur de Burgers, ce qui pour le cas de Mg@spond a un
pas d’'une trentaine d’angstroms. Le choix d’'unktedleur du paramétre de maille pour le

réseau discret, permet de s’affranchir des effetsodur et de traiter le probléme par la théorie

élastique.
Dislocations
a b
1
2 3
4 5
6 7
1 T
_—
: 2 5
: 3 14 6 7

Figure 5-1. : (a) Discrétisation des dislocationsnesegments coin et vis, (b) glissement du
segment 3, la norme est conservée et la longueursdegments voisins est ajustée.
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Comme lindique le schéma 5-1.a, les lignes deod&ions sont discrétisées en
segments connectés les uns aux autres. Les exdsddas segments sont placées aux nceuds
du réseau discret. Dans les cas simples de simldg réseaux cubiques il est possible de
n'utiliser que des segments de caractere vis on. €@@s segments étant orthogonaux entre
eux, leurs déplacements en sont grandement siggliflorsqu’un segment se déplace, |l
suffit d’allonger les deux segments auxquels ilcestnecté (figure 5-1.b).

Les directions de ligne et les vecteurs de Burdesssegments sont définis en accord

avec le réseau discret et la cristallographie di€naa.

2.3. Cinétique des dislocations

L’essai d’'indentation est simulé pas par pas, gerfajuasi-statique. Le mouvement de
la ligne de dislocation est décomposé en une ssictesle sauts de chaque segment. La
cinétique du mouvement d’'un segment dépend de terainte effectiver vue par ce
segment. La contrainte effective locale trouve @agine dans plusieurs contributions :

* Tpeieris: la friction de réseau qui provient des force$derls. Cette contrainte est
matérialisée par une cission critique en dessodagieslle aucun mouvement de
dislocation n’est possible. Dans le cadre de csitteulation elle est égale a
25 MPa pour les segments coins et vis (voir paea.2. de ce chapitre).

* 7 la tension de ligne engendrée par le déplacechesegment concerné. Cette
cission fait intervenir le gradient de I'énergieligme provoqué par I'allongement
des deux segments voisins du segment en mouvement.

* oint . le tenseur des contraintes internes engendarasys les autres segments de
dislocations sur le segment en mouvement, calcplértér des expressions de De
Wit [14] modifiées par Devincre et Condat [15].

* oext. l€ tenseur des contraintes externes dues aactaid I'indenteur calculé par
éléments finis.

* om. le tenseur des contraintes images dues a l&mrésde surfaces libres. Il

reflete la prise en compte des conditions limites.

PourN segments de dislocations, le nombre total d'ictévas nécessaires au calcul de
oint €St deN2-N pour chaque pas. Afin d’'optimiser le temps deuale champ de contrainte

est supposé peu varier a longue distance dansrpstet I'espace. Le réseau discret est
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subdivisé en petits cubes, dans lesquels la catdrai longue distance est calculée au centre
du cube et appliquée a I'ensemble des segmentsnisédans ce cube.

La contrainte effective projetée qui s’exerce sursegment de dislocations de vecteur

de Burgersb et de vecteur de ligné est calculée en utilisant la formule de Peach et

Koehler :

- ﬂ[zm o) DF} T+

Ou : U est le vecteur unitaire perpendiculaire a la ligagylissement dt la norme du vecteur

de Burgers.

En tenant compte de la force de friction de réseau

r' =r-signdr)F

Peierls

La tension de ligne est calculée a partir du rayon de courbure logale la ligne de
dislocation. Dans les faits, le rayon de courbuue degment est déterminé a partir du rayon
du cercle passant par le centre de ce segmentcelulale ses deux plus proches voisins (voir

schéma 5-1.a). A partir des formulations de De [\ la tension de ligne s’écrit :

Ou : G est le module de cisaillement (132 GPa pour MgQ) en coefficient dépendant du

coefficient de Poisson.

L’évolution de la forme d’équilibre des dislocatoast déterminée pas par pas. Le pas
de temps doit étre adapté en fonction de la mébhilés dislocations, afin que les segments
parcourent une distance raisonnable entre chaqueDaas le cas de MgO cela correspond a
un pas de temps de 7¥Gs. La vitesse d’'un segment est donnée par :

r'b
vV=—0
B
Ou : B est le coefficient de viscosité (9:1Pa.s pour MgO).

Connaissant la vitesse de déplacement, il est aieés de déterminer I'amplitude du

saut de déplacement du segment pour un pas de tEmps.
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2.4. Maillage par éléments finis / Calculs des

contraintes

Le probleme des contraintes (de l'indenteur et fdeses images) est résolu par la
méthode des éléments finis (FEM) a l'aide du codeST3M (développé et distribué
gracieusement par le CEA). Le probleme, traitélastiéité linéaire, donne la répartition des

contraintes dans le matériau.

L'utilisation d’'un code d’éléments finis pose toujs le dilemme entre un temps de
calcul raisonnable et une bonne résolution desraioies. Le probleme auquel nous sommes
confrontés dans le cas d'une simulation d'un esBmidentation présente une double
difficulté. Il faut que la simulation gére a la $odes champs de contrainte trés étendus
(plusieurs microns) et des gradients de contrair@e importants a proximité du contact.
Compte tenu du probleme a résoudre, nous avonke felitoix d’utiliser un maillage éléments
finis tres dense a proximité du contact et beaugoug lache dans le reste du volume (figure
5-2.).

R e
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3
Figure 5-2. : Maillage des éléments finis, (a) vuge face, (b) vue de 3/4.

Cependant ce choix conduit a un maillage présemtestprobléemes de continuité. La
figure montre une coupe du maillage dans le pldB°ade la surface et passant par le point de

contact. Le maillage présente clairement des @iffées de densité dans ce type de plan.

Cet effet sera parfois visible sur le champ de reamte, sans é&trea priori
problématique, compte tenu de son éloignement duacb et du trés faible gradient de

contrainte dans cette zone.
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2.5. Conditions limites et couplage DDD et FEM

Les conditions limites s’exercant sur le volumar@ats finis sont présentées figure 5-

3. Deux conditions sont appliquées sur la face rsegpe (figure 5-3.a) :

* une aire circulaire, correspondant au contact, sitappliqué le chargement de
Hertz )

» [l'aire complémentaire qui n’est soumise a aucumgramte

Pour les nceuds des 5 autres faces le déplacemenéalnest imposé a zéro. Dans le
code de DDD, les dislocations ne peuvent franahér la face supérieure du cube dans le sens

+Z, le sens inverse leur est interdit.

La méthode de superposition consiste a détermmerthbmp de contrainte d'un
probléme complexe (figure 5-3.a) comme la sommeealx champsi et g . La présence de
dislocations dans un milieu infini crée un champcdatrainte partout dans le volume
(figure 5-3.b). Dans ce cas, les segments produigers une forc&® sur la surface libre. Le
second cham@ , est la solution du probléeme élastique dans letpuehargement élastique
appliqué correspond au chargement désiré auquebastrait celui créé par les dislocations
(FP) (figure 5-3.c). Le champ de contrainfe, calculé par éléments finis, est la superposition
du champ de contrainte extersg; et celui dii aux forces imagg,. Le champ résultands ,

est réinjecté dans le code DDD pour étre applayuésegments des dislocations.

FH FH.FP
D

ri 0/1 5@}; l_:?___ /ﬂ‘mi\ -F/

o, % c.

I._
|

TITTTITTTTTT 7T B B

(a) (b) (c)

Figure 5-3. : Conditions limites et principe de suprposition appliqués au probleme de
nanoindentation: 0 =3 +0 . (a) Probléme & résoudre : déterminer le champ de
contrainte résultant 0 d’'un chargement hertzien (F') appliqué sur un volume contenant
des dislocations. (b) Les dislocations dans un nli infini générent la force P en surface
et le champ de contrainted dans le volume. (c) Les conditions limites sont kiées pour
un chargement F'-FP et un champ de contrainted , Fivel et al. (1998) [12].
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2.6. Indentation

La gestion du chargement est réalisée a partia dkstribution de pression donnée par

Hertz dans le cas d’un contact élastique sphére(ptar chapitre 2-1.1.) :

o(r) = p{l—H J
r.C

Ou :po est la pression de contact maximumcéé rayon de contact

La force correspondante a appliquer sur l'indenfgaur atteindre une pénétratibn

est:

E :i'r E* R1/2h3/2
3
Le chargement est piloté a partir de la profondupénétration. Deux configurations
ont été envisagées pour ces simulations. Soit angeiment maximal est appliqué dés le
début de la simulation, soit la profondeur de peé&tién h augmente progressivement. Dans
ce dernier cas, les incrémentstdent été choisis afin de reproduire un essai agement
linéaire (tel qu'effectué expérimentalement). Ddosis les cas, le retrait progressif de

I'indenteur est géré de la méme maniere.

2.7. Nucléation de dislocations

Il est entendu par nucléation, les criteres d’idtiction de dislocations et non les
mécanismes conduisant a la formation d’'une disimcaClassiquement, lors de simulation en
DDD, l'introduction de dislocation se fait sur urnitére de contrainte : une dislocation est
introduite au point de I'espace ou la contrainteiat une valeur critique. Nous avons choisi
une autre approche, dans laquelle nous programiiosisnt et le site de nucléation. Cette
solution permet de tenir compte des observationséraxentales ou par exemple, la
nucléation d’empilement est observée dans un planng contient pas le maximum de
contraintes. Toutefois les dislocations sont intites au maximum local du plan considéré.
Les boucles de dislocations introduites sont degles mobiles de forme carrée (constituées
de quatre segments) dont le c6té est de I'ordréixiame de rayon de contact au moment de

la nucléation (soit quelques dizaines de nanométres

Entre chaque pas de chargement FEM (modificatiola geofondeur de pénétratidm),
suffisamment de pas DDD sont réalisés afin d’atteinl’équilibre de la structure de
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dislocations (quasistatique). Cela se justifieegard de la vitesse tres élevée des dislocations

comparée a celle de 'indenteur.

3.Cas de boucles de dislocations dans un plan
émergeant sous le contact: validation du
modele numérique

Dans cette partie nous nous attacherons, dansemigprtemps, a décrire la carte des
contraintes dans différents plans de glissements Raus déterminerons une valeur de
friction de réseau en mettant en vis-a-vis les ofag®ns expérimentales avec leurs modeles
numeériques. Enfin, nous présenterons les résullatsnodélisations réalisées dans les cas
simples de nucléation d'une puis de vingt bouclesdlocations au point de contrainte
résolue sur <110>{11Q} maximum, c'est-a-dire comme dans le cas d’uneéaticn au
moment du pop-in. Ces cas correspondent aux olisBrgaexpérimentales tres largement
décrites dans la littérature [1, 16-18]. Le comporent de telles boucles de dislocations est

parfaitement connu et nous permettra de valideot de simulation.

3.1. Exploration du champ de contrainte

La figure 5-4. montre le champ de contrainte dafiérdnts plans de coupe obtenu pour
une pénétration de 310 nm (soit un chargement de r@d). L'analyse du champ de
contrainte est valable pour d’autres profondeurpdi®tration et n'est pas spécifique au cas
particulier que nous présentons ici. Les coupes m@lisées dans les plans de glissement de
type {110}s. Les distances reportées en légende sont exprigrédenction du rayon de
contact (ici 1,8 um) et correspondent a la distantee I'axe d’indentation et '’émergence en
surface du plan.

L’échelle de couleur définie pour les contraintatiyibue les couleurs froides aux
contraintes négatives qui empéchent la croissapsebducles, et les couleurs chaudes aux
contraintes positives qui favorisent I'extensiors dmucles de dislocations. Les différents
plans de glissement peuvent étre classés en déégoci@s : ceux ou le champ de contrainte
permet aux dislocations d’émerger en surface (@dis.a a c) et ceux ou la présence d’une
barriere de contrainte négative empéche 'accda darface aux dislocations (figure 5-4.d a

h). La limite entre les deux catégories est domagde cercle de contact (figure 5-4.c).
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Figure 5-4. : Contraintes projetées sur <110>{11Q3} pour une pénétration de 310 nm avec
SPH1, observé dans différents plans de coupe ; disice du plan de coupe a l'axe (a) Q,r(b)
0,5.r,, (¢) 1.1, (d) 1,5.r, (e) 2., (f) 2,5.r, (9) 3,5., (h) 5,5.1.
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Figure 5-5. : Poche positive des contraintes projéés sur <110>{11Q} dans le cas d'une
pénétration de 310 nm, (a) vue densemble, (b) vuen coupe des 200 profils
d’isocontrainte.

La figure 5-5. représente la poche des contrajmbegives, favorable a I'extension des

boucles de dislocations.

3.2. Boucles de dislocations dans un plan

émergeant sous le contact

Nous allons tout d’abord nous intéresser a I'éqeeli d'une unique boucle de
dislocation, introduite au point de contrainte ptég maximum. La force de friction utilisée
est celle déterminée par Gaillatlal. [1] a partir de la modélisation a deux dimensidada
relaxation d’'un empilement, soit 75 MPa. La figuse7.a montre que sous chargement
maximal la forme d’équilibre de la boucle épouserafil du champ de contrainte et émerge
en surface, sous le contact. Les zones de comsaipositives (en couleurs chaudes)
favorisent I'extension de la boucle. Tandis queckastraintes négatives (en couleurs froides),
au contraire poussent la boucle a se refermer lltm&me. La boucle est trées nettement
contenue par les contraintes négatives a proxidatéa surface, ce qui limite son extension
latérale sous chargement maximum (figure 5-7.b)s lde la décharge la forme d’équilibre de
la demi-boucle de dislocation n’évolue quasimers, pa observe juste un léger relachement

au niveau de I'étranglement de surface. La demeleoprend alors la forme d’'un « U ».

Lorsque que plusieurs dislocations sont introgufigure 5-7.c et 5-7.d) I'ensemble de
'empilement s’équilibre autour du maximum de cairite. Dans cette configuration la
contrainte d’empilement vient se rajouter a cekel'thdenteur. Poussées par ce surplus de

contrainte, les dislocations s’équilibrent dans corfiguration plus étendue.
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Figure 5-7. : Pénétration de 55 nm et nucléation dhe boucle au point du maximum des
contraintes projetées sur <110>{11Q}, (a) vue d’ensemble, (b) détail, nucléation de 40
boucles (c) vue d’ensemble, (d) détail.

3.3. Ajustement de la force de friction de réseau

Un des paramétres qui influe fortement sur la ford¥équilibre des boucles de
dislocations est la force de friction de réseaudgaphe 2.4. de ce chapitre). Ici nous
souhaitons optimiser au mieux sa valeur afin d'oibtées configurations finales les plus
proches de celles observées expérimentalement. €otepu de la difficulté a déformer
plastiqguement MgO a température ambiante, relagverpeu d’études ont été menées pour
déterminer une force de friction de réseau a dettgérature. Afin de travailler avec une
force de friction de réseau traduisant le plusléoheent le comportement des dislocations,

nous avons choisis de modéliser un empilement sleddition et d’adapter la valeur €Qieris
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1 um Y
— a R

Figure 5-6. : (a) Observation par AFM de I'empreine 108 aprés la seconde attaque
chimique, (b) modélisation de I'empilement, (c) vuele dessus des points d’émergence des
dislocations.

pour que le résultat de la modélisation soit ero@t@avec les observations expérimentales.
L’empreinte de référence est la 108 qui présentempilement de dislocations ainsi qu’une
boucle préexistante qui s’est équilibrée dans emghde contrainte de l'indenteur. Dans le
cas expérimental de I'empreinte 108 la valeur ddfol@e de friction de réseau influe
finalement assez peu sur la forme finale de la leode dislocation car elle est soumise a de
tres forts gradients de contraintes. L’effet sdus pisible dans des plans éloignés du contact,

la ou les gradients de contraintes sont beaucaugpfaibles.

La modélisation de I'empreinte 108 présentée fidisb et 5-6.c a été réalisée avec
une force de friction de réseau de 25 MPa. La stian reproduit correctement a + 20% la
longueur des empilements observés expérimentaletfigute 5-6.a). Ce chiffre n’a pas de
valeur générale et, est seulement la friction dea#d, qui dans le cas du modéle que nous

utilisons, produit un résultat analogue aux obg@wma expérimentales.

4.Cas de boucles de dislocations dans un plan
émergeant a ’extérieur du contact

Dans les précédents chapitres, nous avions faipdthése qu’il était possible d’avoir
des boucles de dislocations en équilibre dansadephde contrainte de I'indenteur, et qui ne
débouchent pas en surface [19]. Cette hypothégastiée par la présence, dans certains
plans, d’'une barriére de contrainte négative gerdit aux dislocations d’accéder a la surface

(figure 5-4.). Nous avions également proposé qwaurs de la décharge, I'évolution du
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champ de contrainte assisté de la contrainte dlempnt, draine les dislocations et les

pousse a se refermer sur elles-mémes.

L'utilisation du code DDD nous permet de tenir caenge I'évolution réelle du champ
de contrainte au cours de la décharge et des atitana entre les dislocations.

bY

Dans cette partie nous nous attacherons a simaerconfigurations qui ont été
observées et détaillées dans les chapitres préséden

4.1. Peu de dislocations émergées

Nous commencerons par I'empreinte détaillée auitieap-3.1.2. et rappelée figure 5-
8. Pour rappel, il s’agit d'une empreinte réaliaéees forte charge (200 mN) et dont le cycle
d’'indentation est parfaitement réversible. L'obsgion AFM de la surface a révélé
I'’émergence hors contact de trois dislocations dewis plans distincts. La figure 5-8.b est
une représentation schématique de la configuratdenl'essai d’indentation, seul est
représenté le plan de glissement de la dislocatiiqué par une fleche creuse sur la figure 5-

8.a.

Les parametres de la simulation sont calqués suplkservations expérimentales : a
chargement maximal (200 mN) les boucles de dislmsitsont introduites au point maximum
de contrainte résolue de leur plan d'observationesti le plan {110}s convergent et qui

axe d’'indentation

\ cercle de contact

plan de glissement de la dislocation

Figure 5-8. : (a) Image AFM d'une zone indentée amrs un essai d'indentation a forte
charge (200 mN) présentant un comportement parfaiteent réversible, (b) représentation
schématique de I'essai d'indentation.
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Figure 5-9. : Evolution d’'un empilement de 26 dislcations situées dans le plan de
glissement observé expérimentalement figure 5-83)(nucléation des boucled) = 310 nm,
(b) et (c) équilibre dans le champ de contraintek = 310 nm, (d) déchargd = 128 nm, (e)
h =9z nm, (f) retrait total de I'indenteur h =0 nm.

émerge a 4 um de l'axe d’indentation. La carte @agraintes dans ce plan est représentée
figure 5-4.e. Tout d’abord lorsqu’une seule bowt#edislocation est introduite dans ce plan,
elle s’équilibre dans le champ de contrainte dedBinteur et ne débouche pas en surface. Le
rayon d’équilibre de la boucle est d’une dizainenderons. Ce comportement avait déja été
proposé a partir de I'étude de la carte des cantgsidans ce type de plan au chapitre 3. Lors
de la décharge, la forme de la boucle n’évolue: pes trés faibles gradients de contrainte et
la faible tension de ligne due au grand rayon delnge ne permettent pas de vaincre la force
de friction de réseau. Lorsque l'indenteur est|éot@nt retiré la boucle de dislocation

conserve sa forme et ne débouche pas en surface.

Si plusieurs boucles de dislocations sont intredui(jusqu’a 25), a chargement
maximal, I'ensemble de I'empilement s’équilibre dda champ de contrainte de I'indenteur
et aucune dislocation n’émerge en surface. L'extenspatiale de I'empilement est plus
importante que dans le cas d’'une unique bouclecoldrainte d’empilement permet aux
dislocations de téte de croitre plus. En revanciieaccroissement de taille est surtout visible
sur les c6tés et sur le bas des dislocations lasogradients de contrainte sont faibles, le haut
des dislocations reste toujours contenu par lesfomks gradients de contrainte a proximité de
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la surface. Au cours du retrait de I'indenteur pesmiéres boucles nucléées n’évoluent pas,
en revanche les dernieres sous l'effet de la cmtéral’empilement se recroquevillent sur

elles mémes. On observe également une légere avdasdlislocations de téte a proximité du
contact : grace a la diminution de la barriére detmintes négatives et sous l'effet de la
contrainte d’empilement elles arrivent a progressemeu plus vers la surface, mais sans
émerger. A pénétration nulle, la totalité des diatmns introduites restent sous forme de

boucles fermées et ne débouchent pas en surface.

Le cas limite de 26 boucles de dislocations inti@gumarque un changement dans le
comportement a la décharge, ce cas est reprédgnté 6-9. Vingt-six dislocations sont
introduites toujours dans le méme plan a chargemmentimal (figures 5-9.a a ¢). Comme
précédemment, sous l'effet des contraintes de dielur, 'empilement s’équilibre sans
gu’aucune dislocation n'’émerge en surface. Cepdralacours de la décharge, l'intensité de
la barriere de contrainte négative diminue ce g@uimet a la dislocation de téte de progresser
vers la surface (figure 5-9.d). Lorsque la barridegient suffisamment faible, la dislocation
de téte la franchit et émerge en surface (figugeeset 5-9.f). La diminution, cette fois-ci, des
contraintes positives, cause le rétréecissemendeleseres dislocations nucléées, poussées par
la contrainte d’empilement (figure 5-9.f). La forndes premiéres dislocations introduites
n'évolue pas (sauf pour la toute premiere qui émearg surface) pour les mémes raisons
gu’'au paragraphe précédent. Lorsque I'indenteutatatement retiré (figure 5-9.f), c'est-a-
dire a pénétration nulle, la majorité des dislanadi introduites ne débouchent pas et seule
une unigue dislocation émerge en surface. La lamgde la marche formée par I'émergence
de la premiere dislocation est, dans le modeéle? gden ce qui est plus faible que les 7 um

observés expérimentalement (figure 5-8.a).

Discussion

Si, expérimentalement, la marche monoatomique wéseapreés indentation ne laisse
aucun doute quant au nombre de dislocations énmmr@déee seule), la modélisation
numérique semble indiquer qu’il existe un certagmbre de boucles de dislocations non
émergeées sous la surface. La présence de cet amapil« invisible » par AFM permettrait en
plus d’expliquer I'écart au comportement élastiqbservé sur les courbes réversibles a fortes
charges (chapitre 3). Rappelons que I'écart ailaddoHertz avait été mis en évidence pour
tous les essais, y compris ceux ne présentant aucace de déformation résiduelle aprés
indentation. La nucléation et le glissement de lmude dislocations qui n’émergent pas
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pendant la phase de déformation précédant le p@xntiqueraient donc la déviation au
comportement élastique et le fait qu’aucune ligaglissement ne soit visible en surface.

Dans la simulation nous avons choisi dintroduies Idislocations dans un plan
particulier sur la base des observations expératent Mais nous pouvons nous interroger
sur le critere de nucléation dans un plan si détble, c'est-a-dire avec des valeurs de
contraintes plus faibles que dans le plan émerge@m4 fois le rayon de contact.

Cette modeélisation appuie les hypotheses qui awvaenformulées au chapitre 3, a
savoir la possibilité, dans certains plans, d’avwosirempilement de boucles de dislocations
dans le volume, dont seules quelques dislocationergent en surface. Ce type de
configuration qui avait été mis en évidence expéritalement au chapitre 4-4.3.6. avec

'empreinte 120, va étre modélisé dans le paragrapivant.

4.2. Emergence dun grand nombre de

dislocations

Nous allons maintenant nous intéresser au casedwieinte 120 détaillée au chapitre
4-4.3.6. Le principal résultat de cet essai est cgrtaines dislocations n’émergent pas en
surface et ne sont révélées qu'aprés décapage tinmeouche d’échantillon. Cet essai est
rappelé figure 5-10. On observe une ligne de giesg de 4 nm de hauteur (soit
approximativement 20 dislocations émergées) éleigiet 1,4 um de I'axe d’indentation. A
chargement maximal, soit 20 mN (soit 85 nm de pétién), dans I'approximation d’'un
contact élastique le rayon de contact était der®0Sur la figure 5-10.b apres un léger
polissage de 120 nm et attaque chimique on obsenee quarantaine de piglres (2x20
dislocations) ce qui correspond aux observationgémmentales de surface. Aprés un

a. - © 35nm b ' 30 nm Gl 50 nm

‘.

: ® 0 nm B )ﬁu 0 nm % <7 Oonm

,,’ ,/’ , _..,'.?Z"' < i ’/'
. \/' ,"/ '__-"'.' ‘-."//
'}4 ' 5k
. 3 m
2 pm : H X 2 um 2 pm

Figure 5-10. : Rappel du principal résultat de I'enpreinte 120: (a) en surface un
empilement est situé loin de l'axe d'indentation ;en polissant, de nouveaux points
d’émergence de dislocations sont révélés entre (B0 et (c) 1100 nm sous la surface
d’indentation.
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nouveau de polissage de 1100 nm et attaque chemifigure 5-10.c, on observe une

augmentation de la densité de pigdres le long terapilement. Cela indique que les boucles
centrales ne débouchaient pas en surface. L’andbsélifférentes figures d’attaque réalisées
aprés différents polissages nous montre que ldscdifons se propagent dans un plan

convergent qui repasse sous I'empreinte.

Les paramétres de la simulation sont calqués suplservations expérimentales : le
chargement maximal de 20 mN est appliqué au crised dislocations sont introduites au
point de contrainte maximum du plan {119fui repasse sous I'empreinte et qui émerge a
1,4 um du point de contact. Lorsque I'équilibre ldestructure des dislocations est atteint,
I'indenteur est progressivement retiré. Dans la @isdtion nous ne traitons que le cas de
'empilement principal, isolé du reste de I'empteinDe plus, tous les empilements de
I'empreinte évoluent dans des plans parallelesqd@nse croisent pas) ce qui ne permet pas
d’interaction entre leurs dislocations respectiE&s.revanche cela nous oblige a négliger la
déformation plastique associée aux dislocations smugontact. Le chargement par un contact

élastique sphere-plan n’est dans ce cas la quppeamation du contact réel.

Les résultats de la simulation sont présentés didiifil. et les cartes de contraintes

associées aux différentes pénétrations sont regigesefigure 5-12.

Trente cing dislocations sont introduites progressient et s’équilibrent dans le champ
de contrainte de l'indenteur (figure 5-11.a). Au & a mesure des nouvelles nucléations, les
dislocations s’empilent les unes contre les awteas émerger en surface (figure 5-11.b). Ce
phénomeéne est di la présence d’'une zone de cdatragative qui agit comme une barriére

a la propagation des dislocations (figure 5-12.a).

Cependant lorsque le nombre de dislocations desigifisamment important (ici treize
dislocations), la contrainte d’empilement permek alislocations de téte de franchir la
barriere de contrainte négative (figure 5-11.c)s @islocations sont étranglées en surface par
le champ de contrainte. Seul un petit nombre deahsions franchissent cette zone, les autres
restent dans le cristal. Ce régime trouve un dmqeillorsque, pour une nouvelle dislocation

nucléée une dislocation émerge en surface.

Une fois que toutes les dislocations ont été infited, 'empilement s’équilibre en
épousant les profils de contrainte (figure 5-12ld)e part des dislocations débouche en
surface, tandis que les autres restent dans talgsus forment de boucles fermées (figure 5-
11.d).
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\

Figure 5-11. : Modélisation de I'empilement princi@l de I'empreinte 120 : (a), (b), (c) et
(d) les dislocations sont introduites progressivenmé a chargement maximal (20 mN) puis
s’équilibrent dans le champ de contrainte de I'indateur, enfin I'indenteur est retiré et la
pénétration diminue : (e) 35 nm, (f) 25 nm, (g) 9m, (h) 0 nm.
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L’indenteur est retiré (la pénétration diminue), @@ provoque une diminution des
valeurs de la contrainte (figure 5-12.b). L’abaiseat des contraintes négatives proches de la
surface permet aux dislocations de s’étendre lam@ent sous l'effet de la contrainte
d’empilement (figure 5-11.e). Au centre sous l'effie la diminution de la contrainte exercée
par l'indenteur, la contrainte d’empilement cettesfprovoque un recroquevillement des

boucles de dislocation, également favorisé paefiiess de tension de ligne.

Les pas suivants de retrait de lI'indenteur (fighh®2.c et 5-12.d) permettent a certaines
dislocations centrales d’émerger a leur tour (Bgbrll.f et 5-11.9). Les toutes dernieres
dislocations nucléées ont tellement rétréci que tension de ligne est désormais suffisante

pour qu’elles « s’auto-annihilent ». Il y a dong, @ours de la décharge, une diminution du

nombre de dislocations par « auto-annihilation ».

Les segments les plus éloignés de la surface ne pssn affectés par le retrait de

I'indenteur. Cela s’explique de par leur éloigneinda la zone de contact. Le champ de
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Figure 5-12. : Contraintes projetées sur <110>{1163 dans le plan d’observation de
I'empilement de I'empreinte 120, pour différentes pofondeurs de pénétration (a) 85 nm,

(b) 35 nm, (c) 25 nm, (d) 9 nm.
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contrainte de l'indenteur dans ces zones est goesistant, la seule force qui meut ces
segments est due a la contrainte générée par lemgt. Au cours de la décharge seule la
tension de ligne agit sur la dislocation. Or learayle courbure est relativement grand, et donc

I'effet de la tension de ligne est tres faible.

En toute fin de décharge (pénétration nulle), kausition montre que toutes les
dislocations restantes ont débouché en surfacer¢fig-11.h). Ce résultat est différent de ce
qui est observé expérimentalement (figure 5-10deete a quoi on pouvait s’attendre a partir

des résultats de la simulation précédente (parbgrégd.).

Discussion

Une explication plausible provient de la discréi@a du modéle. Rappelons que les
dislocations avancent par « sauts » avec un pdsndes défini. Or, au cours du retrait de
'indenteur, la barriéere de contrainte négative idie en intensité mais également en
extension spatiale. Il est donc possible que \&efslde la décharge, le saut des dislocations
soit trop grand et qu'il leur permet de franchirblarriere sans la voir. Malheureusement il
n'est pas possible de réduire encore le pas destempa discrétisation du systéme sans que

les temps de calcul et la taille des fichiers déesdeviennent déraisonnables.

Il faut aussi rappeler gu’ici le modele de charget@astique utilisé ne correspond pas
a la réalité expérimentale. La formation d’une esifie sous le contact n'a pas été prise en
compte dans le modele de chargement. La déformplastique est trop petite par rapport au
maillage des éléments finis ; nous ne sommes pasesare de gérer aussi finement ce qui se

passe sous le contact lorsque quelques dislocaimesgent en surface.

La difficulté de gérer par éléments finis la défatimon sous le contact ne permet pas de
modéliser parfaitement le cas expérimental qui notésesse ici. Il a pourtant été vu dans des
cas plus simples (un seul systéme activé loin duaot), comme au paragraphe précédent,
que la modélisation permettait de rendre comptmpieements de boucles de dislocations ne
débouchant pas en surface. De plus la possib#itéelles configurations est indéniablement

montrée par les observations expérimentales (fitk@.).
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Synthese :

Ces deux simulations montrent la possibilité d’awibés boucles de dislocations en
equilibre dans le champ de contrainte de I'indenétqui ne débouchent pas en surface. Ces
observations ne sont possibles que dans des ptageés du contact dans lesquels le champ
de contrainte présente une forme particuliere @amment une barriere de contrainte
s’opposant a la propagation des dislocations. Ausde la décharge, I'évolution du champ
de contrainte, assisté de la contrainte d’empiléngnde la tension de ligne, draine les
dislocations vers le centre de I'empilement jusdal#r auto-annihilation. Un phénomene de
nucléation sporadique de dislocations pendant éslle déformation précédant le pop-in et
leur auto-annihilation a la décharge peut étre sagé. L'absence de déformation apres
indentation ne signifie pas obligatoirement I'aliserde nucléation et de glissement de

dislocations au cours de I'essai.

La modélisation apporte une explication sur la aéen a la loi élastique observée sur
les courbes d’indentation a fortes charges : lagrée d’'un empilement de dislocations qui
ne débouche pas en surface et qui se résorbe ee fiécharge. Le comportement, toujours
réversible, s’écarte alors de la loi de Hertz. ualéation de dislocations en avalanche n’est

alors pas le seul mode possible pour initier |atpidé, et vraisemblablement pas le premier.

Le pop-in devrait étre envisagé comme la nucléatimnale d’'un nombre important de
dislocations qui émergent sous le contact. Maipleénomene est différent de l'activité
sporadique de dislocations observée en volume pétalphase de déformation précédant le
pop-in. En revanche il n'a toujours pas été moetméquoi ces deux phénomeénes peuvent

avoir une influence I'un sur l'autre.

5.Mise en mouvement d'une dislocation
préexistante sous I'indenteur

Ce paragraphe est consacré a la modélisation diemei-boucle préexistante qui,
contrairement aux cas précédents, subit I'évolutiorthamp de contrainte de I'indenteur a la
charge et a la décharge. Il a pour objectif de mreorgue la nature complexe du champ de
contrainte de l'indenteur peut conduire a des effdifficilement prévisibles sur les
dislocations préexistantes. La configuration itati@st tres similaire a la boucle 1-2 de
I'empreinte 64 présentée au chapitre 4. La difféeeest qu’ici les points d’émergence de la

demi-boucle sont centrés autour de I'axe d’indéorat
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axe d’indentation

cercle de contact 7

plan de glissement >

Figure 5-13. : Plan de glissement de la demi-bougeéexistante.

La figure 5-14. représente I'évolution de cette dboucle au cours de la pénétration et
du retrait de I'indenteur. La demi-boucle évoluasian plan {110}s divergent qui émerge a
0,23 um de l'axe d’indentation (figure 5-13.). Ltersion verticale initiale de la boucle est de
1 um ce qui correspond a I'extension d’'une dislocaintroduite par clivage (chapitre 4).

La demi-boucle reste immobile au début du chargénean les contraintes générées par

I'indenteur ne sont pas suffisantes pour vainciferlee de friction de réseau (figure 5-14.a).

Puis les contraintes a proximité de la surface etenént suffisantes pour pousser les
extrémités de la boucle (figure 5-14.b). Les segmks plus profonds ne sont, pour l'instant,

pas affectés par le champ de contrainte de liredent

A chargement maximal (figure 5-14.c a e), le chategontrainte pince les cbtés de la
boucle et créé un étranglement en son centre. €eg gdegments en vis-a-vis s’annihilent
(figure 5-14.f), ce qui a pour conséquence de forore boucle fermée dans le cceur du
matériau et deux demi-boucles qui débouchent efacirLa boucle fermée continue a

rétrécir jusqu’a s’annihiler sur elle-méme (figird4.g).

L’indenteur est retiré, et la structure n’évolualfigure 5-14.h). En fin de décharge

(pénétration nulle) il reste les deux demi-boucles.

Cette simulation montre que dans le cas particdliene demi-boucle préexistante dans
un plan distant de I'axe d’indentation, celle-cupse scinder en trois parties. Une de ces
parties s’annihile totalement et ne reste que adlEumi-boucles. Ces résultats ne sont valables
gue dans le cas précis de la configuration que awvass étudiée ici. D’autres modélisations,
réalisées notamment en modifiant Iégérement latipnsile I'axe d’indentation, ont montré

des comportements tout a fait différents, dontatestconduisent a I'auto-annihilation totale
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Figure 5-14. : Evolution d’'une dislocation préexisante au cours d'un chargement a 51
nm de pénétration maximale, (a) 10 nm, (b) 28 nm¢) 51 nm, (d) 51 nm, (e) 51 nm, (f) 51
nm, (g) 51 nm, (h) 0 nm.
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de la demi-boucle préexistante. L’exemple parteulionné ici montre la possibilité de
comportements difficilement prévisibles des demidles préexistantes lorsqu’elles sont
soumises au chargement complexe de l'indenteurgedee de difficultés doit étre gardé a
I'esprit lorsque lI'on étudie des empreintes de iahentation réalisées sur des surfaces

présentant une densité de dislocations préexistante

Les modélisations réalisées en dynamiques de disbms discretes couplées aux
éléments finis permettent d’envisager une multitddeas notamment des cas expérimentaux
et de valider différentes hypothéses. Nous avonsawec le dernier exemple, qu’elles
s’averent étre un outil trés utile pour modélisecbmportement complexe de demi-boucles
préexistantes, chose impossible a faire avec lumigtude de la carte de contrainte. Ici nous
avons présenté des cas simples ou seules quelglssations sont introduites dans un seul
plan. Mais nous pouvons envisager des cas beauptug complexes dans lesquelles
différents systemes de glissement pourront étieésctou encore introduire des demi-boucles
de dislocations préexistantes avant d’appliquecHargement et regarder les interactions
possibles entre les différents systemes. Une dess \damélioration serait de prendre en
compte l'effet des marches formées sous le costacla distribution des contraintes dans le

volume.
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Au cours de cette étude nous nous sommes intéragg@nécanismes de déformation
précédant et accompagnant le phénomene de popsid’lm essai de nanoindentation sur des
monocristaux d’'oxyde de magnésium. Le pop-in, bmespénétration de I'indenteur dans le
matériau, est couramment associé a linitiation ldeplasticité et a la nucléation de
dislocations dans des volumes qui en sont exerbjutigjectif était de mieux comprendre les
toutes premieres manifestations de la plasticités Sadentation. Les différentes courbes
d’'indentation ont été reliées aux déformations uidase observées par microscopie a force

atomique.

Le développement d’'une technique de préparatiosultace par polissage mécano-
chimique et la mise au point du protocole de netj@yassocié ont permis d’obtenir des
surfaces vierges de tout défaut, condition nécessai I'observation de comportement
réversible a tres forte charge. D’autre part, gracee nouvel état de surface, I'attaque
chimique, adaptée de travaux précédents, nous raigpele déterminer avec précision la
position d’émergence des demi-boucles de dislagsitiDe plus, I'observation attentive de la
forme de la nano-piqdre nous a également permetrminer la nature et I'orientation du

plan de glissement de la boucle de dislocation.

La nanoindentation offre une trés grande résolwiodéplacement ainsi gu’en force, ce
qui justifie son utilisation pour I'étude des prems stades de déformation. La trés grande
majorité des essais d’indentation réalisés sur suréace polie tres longtemps par CMP,
présentaient un comportement réversible sur labeodtindentation, jusqu’'a de tres fortes
charges correspondant a des maximums de contraiatpkis de 10 GPa. Dans de trés rares
cas, I'observation par AFM de la zone indentéevalée des lignes de glissement clairement
lites a l'essai d’indentation. Une analyse démiles courbes d’indentation a révélé
systématiquement une déviation a la loi élastiquecdntact sphére-plan (loi de Hertz),
observée pour tous les essais réversibles a fonges. Ces résultats remettent en cause la
description communément admise du pop-in selon el&uil marquerait la premiere
nucléation de dislocations. Dans les résultatsad@g ici, il est observé de facon trés clair la
nucléation et le glissement de dislocations penlzaphase de déformation précédant le pop-

in. Par ailleurs, l'utilisation d’un indenteur splygie nous a permis de résoudre les trés fortes
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contraintes et les tres forts gradients généréddowent sous l'indenteur. L'étude de la carte
de contrainte dans un plan émergeant loin du cbatalailleurs montré qu’il était possible
d’observer, sous charge, une boucle de dislocatoéquilibre dans le champ de contrainte et

qui ne débouche pas en surface.

La relation entre la charge d’apparition du pogira cristallographie du cristal nous a
poussé a nous interroger sur l'influence de ceaudgfsur l'initiation du pop-in. Le contréle
des structures de dislocations introduites paegkvnous a permis de vérifier, statistiqguement
puis de facon individuelle, la corrélation existagitre la présence d'une dislocation
préexistante sous le contact et une charge d’ampadu pop-in faible. Cependant méme si la
présence d’une dislocation favorise la nucléatiemduvelles par le phénoméne du pop-in, il
n'est pas question d’activation de sources de Brpek-Read. Il a été observé de fagon assez
systématique, que les dislocations préexistantes $© contact et celles nucléées par
indentation évoluent dans des plans distincts quios n'ont aucune ligne commune. Il a
méme été observé expérimentalement, sur une ertgréaugmentation de la densité de
dislocations avec la profondeur, c'est-a-dire Espnce de boucles de dislocations introduites

par nanoindentation dans le volume, et non émergessrface.

Enfin, les comportements particuliers observés exyhtalement ont été modélisés par
dynamique de dislocations discretes. Le modéleivadltelle que propose cette approche se
préte extrémement bien a la modélisation d’'un edsaianoindentation. L'étude numeérique a
permis de confirmer plusieurs hypotheses formulées d’observations expérimentales, a
savoir la possibilité d’'observer un empilement d&odations important (plusieurs dizaines
de dislocations) qui ne débouche pas en surfacmena®res retrait total de lI'indenteur. La
présence d’empilement sous la surface expliquiraigviation a la loi du contact élastique
sphére-plan observée sur les courbes a forteseshddg plus, ce type d’empilement ne serait
pas visible en surface sauf pour les quelques aitins de téte qui, poussées par la

contrainte d’empilement, émergent en surface entréne ligne de glissement.

L’AFM et la nanoindentation, associées a une tepimide préparation de surface
contrdlée, sont des outils de choix pour I'étude peemiers stades de déformations. lls ont
permis de décorréler linitiation de la plasticid® phénomene de pop-in et ont mis en
évidence la possibilité d’empilements en équilispas la surface d’indentation et qui ne
débouchent pas en surface y compris lors du reteaitindenteur. Les premiers résultats des

modélisations DDD sont trés encourageants, ils ptemt d'explorer en détail le
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comportement de dislocations dans le champ de aiotércomplexe de l'indenteur. lls ont
également validé certaines des hypothéses formalpagir d’observations expérimentales.

A l'issue des résultats et des développements empetaux présentés dans cette thése,

plusieurs perspectives se dégagent.

De futures études devraient étre consacrées a oeélisations impliquant I'activation
de plusieurs systemes de glissement afin de rexuangte des différentes interactions sous le
contact lors d’'un essai d’indentation. Une autrie\&erait d’introduire quelques dislocations,
comme c’est le cas avec un échantillon clivé, esidauler un véritable chargement, c'est-a-
dire a pénétration progressive, pour observer lepostement complexe que peuvent suivre
les dislocations préexistantes lorsqu’elles soningses a des modifications du champ de
contrainte. Il serait également possible d'estipar DDD les champs de contraintes
engendrées par les dislocations, notamment aftesder les différentes hypothéses formulées
aux chapitres 3 et 4, la ou nous avions relié t¥e&da loi de Hertz a la possibilité d’avoir un
empilement de dislocations qui ne débouche pasidace, et ou nous avions envisagé des
effets dynamiques permettant de nucléer plus faeii¢ de nouvelles dislocations au point du
maximum de contrainte. En ce qui concerne les nudatipns expérimentales, il pourrait
également étre intéressant de mener des expérieraraplémentaires, notamment de
microscopie électronique en transmission, pour mesesur une méme image les structures
complexes de dislocations nucléées sous indentalenplus, de nouvelles études sur la
relation entre dislocations préexistantes et chdtgpparition du pop-in mériteraient d’étre

menées.
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Comportement sous indentation
d’échantillons écrouis et rugueux

Introduction

L’objectif de ces expériences complémentaires éStudier le comportement sous
indentation de surfaces préparées dans des cordigixtrémes. C'est-a-dire, qu’a partir de
surfaces obtenues par CMP (niveau 2), nous introdsiides dislocations par un polissage par
abrasion afin d'étudier I'influence d’'une forte d@g de dislocations sur le comportement
meécanique de I'échantillon. La réponse mécanique ddchantillon présentant une forte
rugosité sera également étudiée. Nous avons prigand soin, dans chacun des cas, a isoler
chaque paramétre. Nous testerons donc indépendaniemargosité de surface de la présence

de dislocations etice versa

1. Echantillon fortement écroui

L’objectif de cette expérience complémentaire edtudier les effets des dislocations
introduites par polissage mécanique. Comme le raolatrfigure A-1.a le polissage par
abrasion est beaucoup plus agressif que le poissegano-chimique, et se fait par rayures
successives. A chaque formation d’'une nouvelle rgyde nouvelles dislocations sont
nucléées afin d’accommoder la déformation. Les ®tilans ont été polis avec un spray
diamanté, dont les particules de diamant ont uitle de 1 um. La figure A-1.a montre la
présence de nombreuses rayures a la surface tartdton. Afin de décorréler la rugosité de
surface due a la présence des rayures et I'effeawkidislocations, les surfaces ont été
repolies 2 minutes a la silice colloidale pouramener a une rugosité de surface de quelques
angstroms, tout en conservant les dislocationsdnites par le premier polissage. L'image
AFM A-1.b rend clairement compte de la trés forenslté de dislocations révélées par

attaque chimique. La densité de dislocations egérieure a 20.Fcm? ce qui est
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Figure A-1.: (a) Image AFM d’'une surface polie pargrains diamant (1 pm), la surface
présente beaucoup de rayure du a I'effet abrasif ab grains, (b) le méme type de surface
aprés attaque chimique, la densité de dislocationatis le quart supérieur gauche est déja
supérieure a 20 dislocations par pmz2.

considérable pour les matériaux céramiques. Leseszqulus sombres, de densité de
dislocation plus élevée, correspondent a la loatidia des rayures initiales.

Les courbes d'indentation A-2.c et A-2.e montreoe,qsur une surface écrouie, le
comportement mécanique est immédiatement élassbigpi@. Les observations AFM des
surfaces aprés indentation A-2.a et A-2.c révelentprésence de plusieurs lignes de
glissement dans différentes directions qui comm@nee former une réelle empreinte.
L'image AFM A-2.d d’'une surface indentée a plusdocharge (10 mN), révéle la présence
de marches périphériques formant un réseau catoé@ragde I'empreinte. L'orientation de ces
marches est descendante en s’éloignant du centferdpreinte. Ce type de marches est
habituellement observé pour des empreintes réaliaéaus forte charge, ou le nombre de
dislocations est trés important [1]. Les interatcsioentre dislocations conduisent a la
formation de segments sessiles qui deviennent saledislocations, et forment ces marches

carrées descendantes.
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Figure A-2. : (a) image AFM de la zone indentée, ldébut de formation de I'empreinte
est clairement visible, (b) distribution statistique des hauteurs hors empreinte, rugosité
RMS inférieure a 2 A, (c) Courbe d’indentation a tes faible charge sur une surface
fortement écrouie, pas de pop-in mais quand méme uoycle d’hystérésis, (d) Image
AFM d'une empreinte réalisée & 10 mN sur une surfac écrouie, les marches
périphériques sont marquées par des fleches, en ersun zoom d’une de ces marches est
donné, (e) courbe d'indentation correspondante, sanpop-in avec quand méme un cycle
d’hystérésis.
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2.Echantillon avec une forte rugosité

Il a été vu que certains travaux suggerent une ficatdon du comportement sous
indentation dans le cas de surfaces rugueusesN[@#}s nous proposons ici de vérifier
I'influence de la rugosité sur la déformation de Mgndépendamment des dislocations
préexistantes. L'idée est de créer une rugositésudéace homogene sans introduire de
dislocations. A cette fin, nous avons retenu l@i& chimique non contrélée. L'acide
orthophosphorique utilisé & chaud est une méthedpréparation de surface pour MgO, a
froid I'acide attaque la surface de facon désordenhe temps d’attaque est de 10 min.

La rugosité résultante de I'attaque a I'acide gotfasphorique est de 3,5 nm (figure A-
3.a, b et c). Les essais dindentation sur ce tgpesurface, figure A-3.d, montre un

abaissement tres clair du niveau de pop-in, a 3 enhron. De plus on observe une
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Figure A-3. : (a) Image AFM de la surface obtenue @més attaque a I'acide
orthophosphorique ; (b) profil de la surface ; (c)vue 3D de la surface, échelle en Z
exagérée 10 fois ; (d) courbe typique d’'indentatiombtenue sur ce type de surface avec
un abaissement du niveau du premier pop-in.
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succession de plusieurs évenements discrets et umorunique pop-in. Au cours de
I'indentation, et donc au fur et a mesure de I'aagtation de l'aire de contact, I'indenteur

rencontre des aspérités qui initient de nouveliesodtinuités.
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Annexe 2

Comportement sous indentation de
MgO implante

Introduction

Le comportement sous indentation d’échantillonsMiD implantés a été testé afin
d’étudier les effets des défauts ponctuels supfeip et la nucléation des dislocations. Deux
problématiques soulevées au chapitre 3 ont motes expériences : le probleme de la
nucléation hétérogéne sur des défauts ainsi queol@portements réversibles observés sur
MgO. En effet, dans I'hypothese de mouvements séiviess de dislocations sous indentation,
la présence de défauts ponctuels pourrait perm#igpengler les dislocations et de figer leur

structure sous charge afin qu’elle reste obsenames la décharge.

Nous avons choisi d'utiliser des ions légers hélpmar générer des défauts ponctuels
dans le matériau. L’hélium présente I'avantagerd’@nh gaz inerte. Les cascades initiées par
des ions légers tels que I'hélium génereront mdmsléfauts que celles initiées par des ions
plus lourds. Cela permet d’éviter le recouvremeniteeplusieurs cascades et d’introduire une
quantité de défauts réduite afin d’éviter 'amosattion de I'échantillon. De plus compte tenu
de la petite taille des ions hélium, ceux-ci netyéeront que trés peu la maille
cristallographique de MgO. Ainsi cela donne unedpminance des effets des défauts

ponctuels en limitant ceux des ions implantés.

L’effet des défauts d’'implantation dans MgO estsuijet largement étudié en vue des
potentielles applications de MgO dans la productignergie ou le stockage des déchets

nucléaires, 'optique, ou encore dans I'électrorign environnements radiatifs [3-9].

Cette étude est portée en annexe car nous présesier les premiers résultats obtenus
sur des échantillons de MgO implantés. Certaines dbservations rapportées ici

nécessiteraient des investigations plus poussisiscaie des expériences supplémentaires.
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1. L’implantation ionique

L’implantation ionique consiste a envoyer des iauwsc une énergie de quelques keV a
plusieurs centaines de keV sur un échantillon a@ppable. L'implantation présente
notamment l'avantage de contrdler précisément Kkureaet la distribution des défauts
introduits. De plus la quantité d’ions implantésipdépasser la limite de solubilité des ions

dans la cible ce qui en a fait une technique lasgeratilisée en microélectronique.

Lorsqu’un ion péneétre dans I'échantillon une parsdn énergie peut étre transférée aux
atomes de la cible. Si cette énergie est supérieliémergie seuil de déplacement de I'atome,
celui-ci est éjecté de son site cristallin. Lesrgmes de déplacement dépendent de I'atome
considéré et sont typiquement de l'ordre de quelgilizaines d’électronvolts. Si I'énergie
transférée au premier éjecté le permet, alors-celdévient projectile a son tour et entre en
collision avec d'autres atomes de la cible. Le pssas peut se répéter ce qui conduit a une
série de collisions qui forme une cascade de déplants. La trajectoire que suit un atome

dans I'’échantillon est aléatoire.

Il existe différents types de collision entre lems et les atomes de la cible. Les
collisions inélastiques électroniques conduisertd #onisation-excitation des atomes de la
cible, ces interactions peuvent étre vue comme fonee de frottement. Les collisions
élastiques nucléaires produisent un transfert @mtifé de mouvement des ions aux atomes
de la cible. La prépondérance de I'un des deux m&wees sur I'autre dépend de la nature des

ions ainsi que de leur énergie d’incidence.

Différents type de défauts peuvent étre induitslparollision avec les ions. Si un ion
incident arrache un atome cible de sa positiontatligraphique, I'atome déplacé crée un
interstitiel (appelé « auto-interstitiel ») et Easun site vacant dans le réseau cristallin (appelé

« lacune »).

La température apporte de I'énergie aux ions déplaSi cette énergie est au moins
€gale a I'énergie d’activation d’'un défaut, aloetdme retourne sur son site cristallin. Ce
phénomeéne est appelé recuit dynamique. Les défaésents en fin d'implantation sont le
résultat de I'équilibre entre la production de défapar les ions et de leur annihilation par

effet de la température.

Dans les métaux ou les semi-conducteurs lorsqueoteentration d’ions hélium

implantés dépasse la limite de solubilité, les ifamment des complexes hélium-lacune. Lors
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d’un recuit les ions peuvent se placer en pos#igstitutionnelle et modifient les propriétés
du matériau. La formation de bulle est un seconghpméne qui a également lieu lors du

recuit.

Lorsque la quantité d’énergie déposée par lesiimdents est supérieure a une valeur
limite, le matériau s'amorphise. La limite d’amoigdtion dépend de la fluence (quantité
d’ions implantés), de I'énergie des ions et deefafiérature.

2.Simulation des profils d’implantation

Les profils d'implantation ont été simulés avecpragramme utilisant une méthode de
Monte-Carlo. Le principe est de suivre le parcommdividuel d’un grand nombre d’ions
incidents dans la cible. L’énergie, la directionl&tposition initiales de chaque ion sont
connues. Le long de son parcours dans I'échantilimm subit des collisions élastiques avec
les atomes de la cible, chaque collision nucléaioglifie la trajectoire de I'ion. Entre chaque
collision élastique la particule suit un trajet papé rectiligne de longueur(libre parcours).
Une part de I'énergie initiale de I'ion est percage des collisions électroniques inélastiques.
Le trajet de lion s’arréte lorsque son énergie ed€rieure a une énergie limite

(correspondant a une énergie seuil de déplacermenatbme de la cible).

La méthode de Monte-Carlo présente deux princigaaxtages par rapport a une étude
analytique. Elle permet un traitement plus rigourade la diffusion élastique et une

détermination de la distribution des ions implamtdes défauts.

Les profils d’'implantations ont été simulés avedolgiciel SRIM (Stopping and Range
of lons in Matter) utilisant une méthode de Mon&@ [10]. SRIM ne tient pas compte de la

cristallographie de I'échantillon mais répartitatgirement les atomes de la cible.

Les profils qui seront présentés dans la suite e@anént pas compte des
recombinaisons, ce qui a pour effet de surestisecbncentrations de défauts.
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3.Implantation dans MgO : rappels
bibliographiques

3.1. Défauts ponctuels

Différents types de défauts ponctuels peuventiétreduits par implantation :

* les lacunes (Mg et Vo), un site initialement occupé par un atome Mg ou O
se retrouve vacant

» les interstitiels (Mget Q), un atome de la cible a été déplacé de son site
initial et occupe une position en dehors des sitistallins

* les antisites (Mg et Qug), un atome de la cible se retrouve en lieu eteplac

d’'un atome de la seconde espéce

La formation d'une lacune s’'accompagne de la foionatd’'un interstitiel.
Classiquement dans MgO les défauts ponctuels &tgdiét les lacunes et les interstitiels [4].
Uberuageet al.[11] ont étudié par simulation la diffusion a tedngture ambiante des défauts
générés dans MgO par l'irradiation aux neutrorssiibntrent que les interstitiels cationiques
et anioniques sont mobiles et se combinent aveclaiemes ou d’autres intersitiels pour
former des amas (oaluster en anglais). En revanche les lacunes sont trédestat ne
bougent pas. lls montrent également que paradoealelas groupes de six interstitiels sont

plus mobiles que n'importe quelle autre configumati

En comparant les analyses RBS (Rutherford Baclksoajt Spectrometry) avec le
calcul SRIM d’expériences d’'implantation d’argondet xénon sur MgO, Wendlet al. [7]
déterminent un taux de survie des défauts de 508@r késultat est en accord avec de
précédents résultats récapitulés en [4], dans ésda fraction survivante des défauts est
comprise entre 0,1 et 0,4. Ces valeurs ont étéarditées a basse température, entre 4 et
80 K. L'écart observé entre ces taux de recombamaipeut étre relié aux différentes
techniques et conditions expérimentales mises emeopour les déterminer. L'augmentation
de la température favorise les phénomeénes de recaistn, le taux de survie a température
ambiante est plus faible que ceux annoncés prégadam De plus, certains travaux
suggerent que la quantité de défauts produitsnpalantation soit dépendante de I'orientation
du cristal, notamment sur MgO [12].
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L’énergie de déplacement est un parametre impogiaintontrole la quantité de défauts
introduits par implantation. Pour MgO les valeues @&nergies de déplacements sont encore
sujettes a beaucoup d’études [4, 13]. Les énedgedeplacement retenues pour cette étude
sont de 40 eV a 25°C pour les deux especes chisi&jieLa densité de MgO utilisée ici est
de 3,58 g.cii [5].

Dans MgO la formation de bulles d’hélium est obéerpour des températures de recuit
de 750 K. Cependant pour des températures de 13@8 Katomes d’hélium quittent les

cavités [14].

3.2. Propriétés mécaniques sous indentation

Différentes études d’indentation ont montré unenaergation de la dureté sur des
échantillons de MgO implantés [5, 6, 8, 15]. Casetal.[15] ont réalisé des irradiations aux
neutrons sur des échantillons de MgO a différed¢ses. Ils ont constaté que la différence de
dureté observée entre un échantillon vierge etantpl AH) augmentait avec la dose. Ces
auteurs ont également étudié des spectres d’alsoggitique en fonction de la température
de recuit, qu’ils ont comparés a I'évolution dellaeté. A partir d’'une température de recuit
de 1000 K, ils observent queH chute brutalement. Sur le spectre d’absorptidigop le pic
correspondant a la présence de lacunes d’oxygepardit également. Ils concluent a I'effet

des lacunes d’oxygéne sur la dureté mesurée parmnugamtation.

Richter et al. [5, 6] ont montré que des essais d’indentationlésysur MgO ne

présentaient plus de cycle d’hystérésis entre msbes de charge et décharge apres
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Figure A-4. : Courbes de force-déplacement obtenueaprés 12 cycles progressifs de
charge-décharge, avec une charge maximale de 5 miys MgO (100) (a) non irradié,
(b) irradié avec des ions Af avec une dose de ¥dm?, Richter et al. (2006) [5].
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implantation par des ions argon (figure A-4.). Sedux, les défauts implantés réduisent la
contrainte critique de déformation inélastique,uigdnt également la formation de nano-

fissures responsables des cycles d’hystérésisb#iervent également une augmentation de la
dureté ainsi qu’une disparition du pop-in, toutespdreliées aux phénomenes d’épinglages

des dislocations sur les défauts.

Ces auteurs montrent également que I'implantatieendance a réduire les écarts de
dureté observés selon l'orientation du cristal.fliuet & mesure que la fluence augmente les
cristaux de MgO (100), (110) et (111) présentert dureté similaire.

Njeim et Bahr [16] ont étudié l'influence des laesnsur le comportement sous
indentation du fer par simulations atomistiquesenflérement, dans leurs conditions
expérimentales a basse température (de 0 a 13Kfaable concentration (de 0 a 0,1%), ils
observent que le comportement élastique est ind@merde la concentration de lacunes.
Deuxiemement, leurs simulations montrent que lagehd apparition du pop-in décroit au fur
et & mesure que la concentration en lacunes éafadoxalement, ils n'observent pas de
nucléation préférentielle a proximité des lacumesis des interactions apres le glissement des

dislocations et la diffusion des lacunes.

Dans la suite de cette étude nous nous intéressphas particulierement aux structures
de dislocations générées sous indentation dansatériau irradié. Nous avons choisi un gaz
neutre, I'hélium, afin de favoriser l'influence deégats produits par implantation par rapport

a la présence de I'hélium dans la structure clegjeaphique.

4.Profils d’implantation

Les implantations ont été réalisées au PhyMat sumplanteur ionique EATOR' NV
3206 (USA). Afin d’éviter la formation de bulles éé laisser une concentration en défaut

élevée nous n'avons pas effectué de recuit.

Il a été vu dans au chapitre 3 que la préparatimugtrielle laissait des défauts
profondément sous la surface. C’est pourquoi I'éthan de MgO a été pré-poli par
polissage mécano-chimique pendant 9h, ce qui aipdendécaper une couche de 20 um. Le
retrait des défauts dus au polissage va permettadier plus finement I'influence de ceux
introduits par lirradiation. L'objectif de 'implatation a donc été d’introduire délibérément et

de facon controlée des défauts sous la surfacdeatimtion. Le profil d'implantation choisi
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Figure A-5. : Implantation & différentes énergies pur des fluences de 16 ions.cni?, les
profils de lacunes pour les 4 énergies utiliséesnai que la somme de toutes les lacunes

sont représentées, NB: les concentrations ne tieemt pas compte des éventuelles
recombinaisons

est une bande de défauts sous la surface d'indEn{@01). Deux profils d'implantation ont
été réalisés :
« quatre énergies & quatre fluences différentes ket0 (1,2.13° ions/cm?),
70 keV (1,1.1& ions/cm?), 105 keV (1,2.10 ions/cm?) et 150 keV
(2,5.13° ions/cm?)
* la méme expérience que précédemment mais avedudesds d’'un ordre
de grandeur supérieur: 40 keV (1,2%1Gons/cm?), 70 keV (1,1.16
ions/cm?), 105 keV (1,2.1Bions/cm?) et 150 keV (2,5.10ions/cm?)

La méme densité de courant de 1.uA%canété utilisée pour chaque implantation afin
de limiter les effets de température. Les durédgumte eté adaptées afin d’obtenir la dose
désirée. Les implantations ont été realisées aginedécroissante afin d’éviter les

phénomeénes de recuit au passage des ions.

La figure A-5. montre les profils de lacunes obtepar calculs SRIM. Nous pouvons
distinguer trois zones en fonction de la profondaume zone a fort gradient de concentration
(entre 0 et 180 nm), une zone ou la concentrabicanstante (de 180 a 580 nm) et la partie
non implantée de I'échantillon (chute brutale dedamcentration a 580 nm). La profondeur

d'implantation ainsi que les distributions des la®s sont identiques pour les deux
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profil MET profil SRIM
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Figure A-6. : Profils de lacune obtenues par simution SRIM et image MET, les zones
blanches de I'image MET correspondent aux défautsonitenus dans le cristal.

implantations, seules les concentrations en laceoes modifiées. L'implantation avec des
fluences de 1 ions.cm? présente une concentration en lacunes maximakldg" cm* et
celle avec des fluences de'didns.cn une concentration maximale de 746m? (figure
A-5.).

Un échantillon implanté & des fluences d& idhs.cn’® a été observé par microscopie
électronique (MET) en coupe transverse. Les défansvisibles en clair sur un fond sombre

correspondant au cristal parfait de MgO (figure ;-6

Contrairement au profil SRIM qui présentait tromnes, I'image MET révéle en fait

quatre zones (figure A-6.) :

* la tres proche surface, entre 0 et 70 nm, présang concentration
importante de défauts dans le réseau

* une zone sans défaut entre 70 et 300 nm

* la bande de défauts d'implantation entre 300 etr880

* le cristal non implanté au-dela de 980 nm

La présence des défauts en proche surface estutigenante. Une explication pourrait
étre que les défauts de la zone a forte concemtraient migré vers la surface a cause de la

contrainte générée par le gradient de concentra@m qui expliquerait en méme temps
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Figure A-7. : (a) Image AFM d'une surface aprés imfantation, la surface n’est pas
endommagée et la rugosité n’a pas évoluée, (b) dibtition statistique des hauteurs de la
surface, rugosité RMS 2,2 A.

I'absence totale de défaut dans la seconde zon80@®m). Cependant le propos n’est pas,
ici, de s’intéresser aux défauts d’implantationusan’approfondirons pas I'analyse de
I'origine de ces défauts, bien que la présencetendtie de cette couche meériterait plus
d’investigation. Cependant nous pouvons exclureefiet du polissage car cette zone de

défaut suit le bord de la lame.

Il est important de remarquer que malgré la trégefiluence et la grande quantité de
défauts que cela généere, I'échantillon est toujadstallin comme en témoignent les clichés
de diffractions obtenus sous MET.

Sur la figure A-6., 'image MET et le profil SRIMbat représentés a la méme échelle de
profondeur. La profondeur réelle d'implantation pkts importante que celle prévue par la
simulation. Une explication pourrait étre I'effe¢ danalisation (oehannellingen anglais).
Dans les échantillons cristallins certaines dimdi cristallographiques particuliéres
présentent des distances d’arrét beaucoup pluedaijoie les autres. Les ions empruntant ces

directions peuvent pénétrer plus profondément tdacksantillon.

La topographie de surface a été rigoureusementraéat apres chaque essai
d’'implantation afin de s’assurer que le passagaatesn’a pas modifié la rugosité de surface
(figure A-7.).
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5.Indentation dans MgO implanté

Le comportement mécanique des échantillons imm@aatété testé par indentation
sphérique avec l'indenteur SPHR £ 9,5 um). Les zones indentées ont ensuite é&riess
par AFM.

5.1. Irradiation a moyenne fluence : 10'5ions.cm-2

5.1.1. Analyse des courbes d’indentation

La figure A-8. présente un échantillonnage des lmesid’indentation obtenues sur des
surfaces vierges et implantées, et montre une @igmedans la charge d’apparition du pop-in
identique avant et apres implantation. Toutefoisharge moyenne d’apparition du pop-in est
deux fois plus importante sur la surface implampée sur I'’échantillon vierge. La gamme de
charges d’apparition du pop-in sur surface implareérrespond a une contrainte projetée
dans les plans {11@3 maximum @4smay €ntre 620 et 820 nm, soit dans la bande de dgfaut

Il est probable que les dislocations soient nusléée ce site de contrainte maximum.

Avant et aprés implantation la déformation précédanpop-in est completement
réversible : charge et décharge sont superposigese(fA-9.). La superposition des courbes
d’'indentation révele le comportement classique agOMous indentation : une déformation
réversible suivie d’'une déformation élasto-plastigia transition entre les deux régimes est

marquée par I'apparition d’'un pop-in.

350 T T T T T 350 T T T T T T
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(a) avant implantation (b) apres implantation

Figure A-8. : Echantillon de courbe d'indentation @) avant implantation, (b) apres
implantation, pour plus de clarté les courbes de adarge ne sont pas représentées.
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Figure A-9. : Courbes d'indentations réversibles, lsarge et décharge sont superposées (a)
avant implantation, (b) aprées implantation.

La bande de défauts a egalement eu pour effet oiantgr la dureté mesurée sur les
courbes de décharge. De 6,9+0,5 GPa avant ingplant la dureté augmente a
10,7 £ 0,6 GPa aprés implantation. Bien que latdusar échantillon vierge soit plus faible
que celle rapportée dans la littérature (de I'ordee9 GPa), 'augmentation de la dureté a
également été observée notamment sur des échasitifigplantés par des ions lithium [8] et
argon [5] ou encore sur des échantillons dopés [1e4 mesures de dureté ont été effectuées
sur des courbes d’indentation réalisées en splérigjors que classiquement la dureté est
déterminée a partir d’indentation en Vickers. Recldt al. [5] ont également rapporté des
valeurs de dureté mesurées par indentation avecuba cornersupérieures aux valeurs
classiques. lls proposent de relier cela au fastgjus un indenteur est pointu et plus la dureté

mesurée est élevée.

5.1.2.Essai d’indentation réversible

L’observation par AFM de la surface aprés un ed3adentation réversible ne révele
aucune trace de déformation et aucune ligne dseglient. Sur la figure A-10. un exemple est
donné d'une indentation multi-cyclée réversibleeBique I'image AFM (figure A-10.a)
montre une surface qui se soit contaminée au cdard’indentation, aucune ligne de
glissement n’est observée en surface. Aprés déeagiage couche d’échantillon de 950 nm
et attaque chimique, la méme région est a nouvdmereee (figure A-11.). La zone
correspondant a l'indentation élastique est repgréee aux empreintes de repérage réalisées
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Figure A-10. : Indentation multi cycles réversiblesur une surface implantée avec des
fluences de 18ions.cm?, (a) image AFM de la surface aucune ligne de glisment visible,
(b) cycles réversibles d’'indentation.

a forte charge (figure A-11.a). Etonnamment uneragsance circulaire est observée a
I'aplomb du contact élastique (figure A-11.b). @ettace est observée aprés décapage, ce
n'est pas une contamination de surface due au codea l'indenteur, mais bien due a la
nature physico-chimique particuliere de cette zoBe&n que le comportement sous
indentation soit parfaitement réversible et qu'awectrace ne soit observée en surface, I'essai
d’'indentation a tout de méme apporté des modiboatidans le coeur du matériau. Ces
excroissances ont été observées a plusieurs repsisé avec des essais en chargement multi-
cycles, soit avec des temps de maintien sous chil@es n’avons malheureusement pas eu
I'opportunité de pouvoir étudier des essais degdraents simples. Ces excroissances ne sont
observées que dans la bande de défauts, une feisagocouche implantée est totalement

décapée ce genre de contraste n’est plus du teat\ah

Le fait que cette trace soit observée apres pglssaontre qu'il s’agit d'un phénomene
intrinséque, il ne s’agit pas ici de contaminatoba surface due au contact de l'indenteur
comme cela a pu étre observé sur d’autres essais. Hypothese serait d’envisager la
diffusion de lacunes sous contrainte sous I'indemt€e phénomeéne pourrait ainsi modifier

les propriétés physico-chimiques d’'une zone préuwisd sous le contact et pas en dehors.

206



Annexe 2
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Figure A-11. : Images AFM aprés décapage d’'une cohe de 950 nm et attaque chimique,
(a) image filtrée a large scan, (b) zone a 950 nmus la surface d’indentation aprés un
essai cyclé réversible, (c) profil de I'excroissaec

5.1.3.Structures de dislocations dans un échantillon implanté

L’'observation par AFM des empreintes révéle qu'arfage I'extension des bras de
Rosette est trés limitée comparativement aux méymess d’empreintes réalisées sur une
surface vierge (voir partie bibliographique). Lguie A-13.a est une image de surface de
I'empreinte correspondant a la courbe d’indentafigare A-12.a. Le pop-in se déclenche a
une profondeur de pénétration de 220 nm ce quéspand a UB4smaxSitué a 650 nm sous la

surface d’indentation, dans la zone de défautsidig\-12.b).

La figure A-13. présente la méme empreinte a difféss niveaux de polissages.
L’échantillon a été poli par polissage mécano-chimi puis attaqué chimiquement pour
réveéler les points d’émergence des dislocationatéRoles images AFM sont représentées a la
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Figure A-12. : (a) Courbe d’indentation sur surfaceimplantée correspondant a la figure
A-12., (b) Image MET de la zone de défaut, les pbisins de 6s5max €t Goomax @U moment du
pop-in sont représentées par des cercles pleinsvédes respectivement.

méme échelle. L'image AFM de surface (figure A-)3reontre que les lignes de glissement
sont mal définies ce qui donne une impression flewe a I'image. Le niveau de polissage
en figure A-13.b est situé en bord inférieur dezdme de défauts (950 nm sous la surface
d’'indentation). Les points d’émergence des dislooat restent confinés prés du centre de
I'empreinte, en particulier les dislocations contesdans les plans {114}qui classiquement
s’étendent méme plus loin que celles des systerh&6}fs (figure A-13.b). Au fur et a
mesure des décapages successifs (figure A-13.b Eesdempilements de dislocations
retrouvent une extension similaire & celle obsersgée un échantillon non implanté. La
présence de défaut a proximité de la surface empkshdemi-boucles de dislocations de
s’étendre, et concentre ainsi 'émergence des digleeglissement a proximité de I'empreinte.
Une fois en dehors de la zone de défauts les mudedislocations peuvent se propager
librement. La figure A-14. schématise la distribatien volume des dislocations, la boucle
rouge symbolise la position d’'une dislocation néeldors d’'un essai d’'indentation sur une
surface implantée, alors que la boucle noire egpridil d’une dislocation nucléée lors
d’indentation sur une surface vierge. Une dislocanucléée dans un échantillon vierge
prend une forme d’équilibre en « U ». Celle nucldaas un échantillon implanté prend une

forme en « col de bouteille » avec un étrangleraantiveau de la zone de défaut.
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Figure A-13. : Images AFM (a) de la surface indeng& aprés implantation, (b) aprés
attaque chimique et décapage de 950 nm, (c) aprésague chimique et décapage de 2 um,
(d) apres attaque chimique et décapage de 3,2 um.

marche de surface

_0nm
z0 950 nm
position d'une dislocation dans un échantillon implanté 2 um
diglocation dans un échantillon vierge
3,2um

Figure A-14. : Position d'une dislocation dans un éantillon implanté ou non, la partie
en pointillé de la dislocation dans un échantillorimplanté est le profil supposé de la
dislocation et non issu d’observation.
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5.2. Irradiation a forte fluence : 10%ions.cm-—2

L’échantillon précédent a été repoli 3h ce qui @@rtun total de 12h de polissage, soit
27 um sous la surface industrielle. Le méme prdifinplantation a été répété avec une
fluence d’'un ordre de grandeur plus importantele&Skuconcentration de lacune est modifiée

dans les mémes proportions que la fluence, laldision quant a elle ne change pas.

Deux séries d’indentations ont été réalisées duéawantillon. La premiere série a été
faite sur I'échantillon poli-implanté et la secorglgie sur le méme échantillon poli-implanté-
repoli. Les deux séries sont représentées schareatent sur la figure A-15.

5.2.1.Analyse des courbes d’indentation

La premiere série d’indentation réalisée sur |daser d’'implantation (figure A-15.a)
montre une évolution trés nette du comportemenplae I'étude en volume de la distribution

des dislocations révéle également de nombreussradtions.

La figure A-16. montre deux courbes caractéristigu@a méme échelle, du
comportement sous indentation observé avant etsapnlantation. La courbe avant
implantation (figure A-16.a) est totalement réviglesi charge et décharge sont superposées.
Ce type de comportement est cohérent avec la ptetondécapée (27 um par rapport a la

surface industrielle). Les essais d’indentation eapimplantation, figure A-16.b, font

a surface d'implantation b
surface d,md?:éﬁteiof) - : ’_. épaisseur décapée (300 nm)
-0,3 um— i surface d’indentation
l (série 2)
20,9 um : 4 _06um
: zone de défauts - 1,5 pm—- I <4+ -12pm
| -+ -1,7um
-3,5 um<4- : 4 -28um
I
I
-6um 4 : -+ -57pm
I
I
I
I

Figure A-15. : Niveau de polissage au moment dedidentation et niveaux d’observation
des structures de dislocations (a) premiére sérify) seconde série.
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Figure A-16. : Courbes de nanoindentation (a) avantimplantation, comportement
réversible a forte charge, (b) aprés implantation @ec 4 énergies différentes a des
fluences de I'ordre de 18 ions/cm?, les pop-ins successifs sont indiqués paes cercles
noirs, et rouge pour le premier pop-in.

apparaitre un nouveau comportement : une succedsiqrop-in dont le premier apparait de
facon tres reproductible a 37 £ 3 mN. La positi@vgsmaxau moment du premier pop-in se

situe entre 450 et 500 nm sous la surface d’indientac’'est-a-dire clairement dans la zone de
défauts (figure A-17.).

L'analyse des courbes montre également une augtientale la dureté de

9,9 + 0,7 GPa sur la surface vierge a 11,5 + 0,2 &P la surface implantée.

axe d'indentatio
indenteur SPH1

e TR -

systemes {110

SIneyop ap apueq

<
<

Figure A-17. : Image MET de la zone de défaut, lepositions de 64smax €t Goomax au
moment du premier pop-in (h = 120 nm) sont représeges par des cercles pleins et vides
respectivement.
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5.2.2. Structure de dislocations

La figure A-18. est la courbe d’indentation corm@sgant a I'empreinte détaillée figure
A-19. La courbe de charge présente plusieurs ppt{sins successifs, dont le premier
apparait pour un chargement de 40 mN. L'image AFRMsdrface, figure A-19.a, révele,
comme précédemment, que les dislocations restefinées prés de I'empreinte. Les étapes
de polissage et attaque chimigue successifs, fighfg9.c a f, montrent que les dislocations

retrouvent une extension normale une fois qu’algstraverseé la couche chargée de défauts.

350
300
250
200

150

Force (mN)

1004

504

T T T T T T T T T T T T
0 100 200 300 400 500 600
Profondeur de pénétration (nm)

Figure A-18. : Courbe d'indentation correspondant al’empreinte étudiée figure A-19.

A la différence de I'expérience précédente la fgdrattaque des empreintes dans la
zone de défauts a pu étre observée. Comme le mestfigures A-19.b et A-20. les points
d’émergence des dislocations n’ont pas été révgddsattaque chimique. Il a donc été
impossible de déterminer avec exactitude I'épaisdécapée. Toutefois, la durée de polissage
nous permet d’estimer la profondeur décapée a BQ0Qeci est une estimation, nous avons
vu que l'attaque chimique ne réagit pas correcténtams la zone de défauts, il est
raisonnable de penser que la vitesse d’abrasiomfastncée par la présence de ces mémes

défauts.

Les figures d’attaque réalisées dans la zone dautiefrévelent des structures tres
particulieres. Si aucune piqdre n’est visible, desux sont en lieu et place de la figure
d’attaque. Bien que l'orientation de ces sillong goossierement dans les mémes directions
que les alignements de piqdres, ils doivent étoeméler des dislocations, leur forme courbe

serait difficile a interpréter en termes de positide dislocations. Cependant les sillons

identifiés par des fleches sur la figure A-19.bretouvent sur la figure A-19.c. Leur
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Figure A-19. : Evolution de la structure de disloctions en fonction de la profondeur
apres un essai d'indentation sur un échantillon imfantée (a) topographie de surface, (b)
aprés décapage et attaque chimique, I'attaque n'ags révélé les piqlres d’émergence
mais seulement des alignements courbes, (¢) décapatg 900 nm et attaque chimique,
(d) 1,5 um sous la surface, (e) 3,1 um, (f) 6 ungutes les images sont représentées a la
méme échelle.
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Figure A-20. : Images AFM de topographie dans la ze implantée de I'empreinte
correspondant a la courbe figure, réalisées aprestaque chimique. L'image de droite est
un agrandissement d'une partie de celle de gauche.

déplacement relatif d'une image a l'autre par rappa centre de I'empreinte correspond a
des plans convergents. Il est alors envisageal#dedgs défauts aient migré lors de I'essai
d’'indentation. Ces défauts ayant une affinité paliére avec les dislocations, ils se
retrouvent dans des zones de forte densité decdisdbos. Ce qui explique I'étrange
ressemblance avec les alignements de piqQres. fomutes défauts, n’étant pas cantonnés a
des plans de glissement comme les dislocationsemsuiles courbes d'iso contrainte de
I'indenteur, ce qui explique la forme courbée de s#lons. Une autre explication probable
serait de la microfissuration au moment du cordaset I'indenteur.

5.2.3. Propriétés particuliéres de l'interface cristal/zone
de défauts

Une autre originalité est ressortie de cet écHantilAprés avoir décapé 900 nm, la
surface a été observée sans attaque chimiquegfg@l.a). Alors qu’on ne devrait observer
gu’une surface plane, un enfoncement de la suriesgemblant a une empreinte est visible.
Le centre ainsi que des enfoncements dans lediditec<c100> correspondant a certains bras
de Rosette sont identifiables. Il ne s’agit pasdicin contraste di a de la contamination de
surface mais a un vrai relief (figure A-21.c et A€). Lorsque I'échantillon est attaqué les
points d’émergence des dislocations sont révélésapfrmation d’'une nano piqare (figure
A-21.b). Et on retrouve la figure d’attaque classigpbservée sur ce type d’empreinte.
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Figure A-21. : Etude au méme niveau de polissagest juste aprés la bande de défauts,
(a) image AFM de la surface apres polissage sandafue chimique du relief de surface
ressemblant & une empreinte est visible, (b) la mé&mrzone aprés attaque chimique, les
points d’émergence des dislocations sont révélés;) (profil de (a), (d) profil de (b)
I'empreinte s’est creusée a cause de l'attaque chigue, (e) vue 3D de (a), NB : (a) et (b),
(c) et (d) sont représentés aux mémes échelles.
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85 nm

0 nm

Figure A-22. : Agrandissement de la figure c, leslbcages des systemes {11@}ur les
systemes {110} sont indiqués par des fleches pleines, les systé&sm®n bloqués par des
fleches creuses.

La présence des défauts a également une autrernoéuils favorisent les blocages
entre les systemes de glissement. Un agrandissetadatfigure A-19.c est donnée en figure
A-22. Les dislocations dans les plans {1dont bloquées par celles glissant dans les plans
{110} 45 juste en dessous de la zone de défauts (900 nsls@urface d’indentation). Ces
interactions ne sont plus visibles aux niveaux alespage suivants (figures A-19.d a f), c’est

donc bien la présence de la bande de défauts qstegrsponsable.

Les interactions entre dislocations des systemedOHi et {110} sont
énergétiquement favorables. En considérant deujocdisons, une dans le systeme

l017)(011) et rautre dan$1 10|(110), leur réaction s'écrit :
al..7l, a7 a7
5[011]+§[1 10| - 5[101]

5.2.4. Défauts affleurant sous le contact

Cette nouvelle série d’indentation (série 2) arétdisée sur le méme échantillon que

précédemment apres polissage d’'une premiere calecBB0 nm (figure A-23.).

Les essais de cette série 2 montrent égalememsserrement de la charge d’apparition
du pop-in autour d’'une charge moyenne de 20 mN. ddnebe type est présentée figure A-
24. Ces charges correspondent a une profondewrddrption de 70 nm, ce qui place le point
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Figure A-23. : Représentation schématique des pogihs de o45max lOrs des séries
d’indentation 1 et 2.

du maximum de contraini®;smax @ une profondeur de 370 nm sous la surface d’iatient

Par rapport a la surface d’'implantation il se s@w&70 nm (370 nm + 300 nm décapés). La
figure A-23. représente schématiquement la posdEsv,smaxde chaque série d’'indentation.
Les deux sites de nucléation ne sont pas situé@séaoe niveau dans la bande de défaut, ni a
la méme position relative par rapport a la suridgedentation. Ce qui indique qu’il n’y a de
préférence a la nucléation ni en localisation dendande de défauts ni en termes de

contrainte.

La figure A-25. présente I'étude tomographique 'dmpreinte correspondant a I'essai

d’'indentation présenté figure A-24. L'image AFM sieface, figure A-25.a révele la présence

30 PR

204 B

154 B

Force (mN)

104 B

0 +—=t7 T T T T T T T T T
0 20 40 60 80 100

Penetration depth (nm)

Figure A-24. : Courbe d’indentation de la série 2 arrespondant aux images AFM figure
A-25.
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Figure A-25. : Evolution en fonction de la profonder de la structure de dislocations

apres un essai d’'indentation a faible charge (30 mNsur une surface ou affleurent les

défauts d'implantation, (a) image AFM de surface, If) aprés polissage de 600 nm et
attaque chimique, (c) aprés polissage de 1,2 um &taque chimique, (d) aprés polissage
de 1,7 um et attaque chimique, (e) aprés polissage 2,8 um et attaque chimique, (f)

aprés polissage de 5,7 um et attaque chimique.
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de plusieurs lignes de glissement dans les direstid00] et [010] qui provoquent un

enfoncement de la surface. La figure A-25.b, apaissage et attaque chimique, montre un
contraste plus clair au centre de I'image. Le plaiservation est le méme que celui ou a été
observé un cercle d’excroissance pour les essagssibles (voir paragraphe 5.1.2. de cette
annexe). Les étapes de polissage successifs (ffg@®b a f) montrent que seuls les plans
{110} 45 ont été activés. Certaines des dislocations siétgnprofondément sous la surface,

puisqu’apres polissage de 5,7 um (figure A-25dltéique chimique révéle des piqdres.

La figure A-26. est la courbe d’indentation d’ursa&sréalisé a forte charge (300 mN),
les observations AFM de I'empreinte correspondaust présentées sur la figure A-27.
L’'image de surface, figure A-27.a, montre un effetité ce qui ne permet pas de distinguer
avec preécision les bords des marches. La figure/ A;2éalisée aprés polissage mais sans
attaque chimique, révéle tout de méme un reliefuttace similaire a celui observé sur le cas
précédent figure A-21. Il confirme le caractérestngarticulier de l'interface bande de
défauts/cristal parfait. Les figures d’attaque ®ssives (figures A-27.c a f) montrent les

figures de Rosette classiquement observées powndgintes a ces charges.

3004 -
2504 L

200+ B
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a1

o

1 "
1

0 ' 160 ' 260 ' 360 ' 460 ' 560 ' 660
Penetration depth (nm)

Figure A-26. : Courbe d'indentation correspondantea I'empreinte étudiée figure A-27.

Les propriétés élastiqgues de MgO sous indentagarbgent ne pas étre affectées par la
présence de défauts ponctuels, les courbes d'iatilemtavant pop-in suivent le méme

comportement que ce soit avant ou apres implantatio
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Figure A-27.: Evolution en fonction de la profonder de la structure de dislocations d'une
empreinte a forte charge (300 mN) de la série 2,)(anage de surface, (b) image aprés polissage
de 600 nm sans attaque chimique : un relief de sate est observé, (c) apreés polissage de 1,2
pm et attaque chimique, (d) aprés polissage de 1ifm et attaque chimique, (e) aprées polissage
de 2,8 um et attaque chimique, (f) aprés polissagie 5,7 um et attaque chimique. Les images
sont représentées a la méme échelle.
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Les expériences de nanoindentation menées suédmesitillons implantés aux ions
hélium avec différentes fluences ont permis de nme¢n évidence un certain nombre
d’interactions entre les dislocations nucléées smdsntation et ces défauts. Ces interactions

sont de plusieurs natures :

» abaissement de la charge moyenne d’apparition gurpet diminution de
la dispersion dans les charges de déclenchement.

* limitation de I'extension latérale des dislocatialass la bande de défauts.

» favorisation des blocages entre dislocations paractions entre différents

systemes de glissement.
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Résumeé :

Les travaux exposés dans cet ouvrage portentesgormportement mécanique
'oxyde de magnésium (MgO) sous nanoindentatiorétude est plus particuliereme
focalisée sur les mécanismes élémentaires de daiormprécédant et accompagnant
phénomene de pop-in. L'observation de la surfateuaules zones indentées, et en partict
des lignes de glissement, a été réalisée par nompes a force atomique (AFM). La structd
en volume des dislocations nucléées lors de I'esaianoindentation a été explorée par
technique de tomographie couplant polissage méchmoique (CMP) et nano-attaqt
chimique. Ces études expérimentales ont été cdefgena des simulations numériqt
menées a l'aide d’'un code de dynamique de dislmtsitdiscretes (DDD) couplé a un cg
éléments finis.

Une étude bibliographique présentant en particlks mécanismes de plastic
associés au phénomeéne de pop-in est tout d'abopmbgée.

Des expériences meneées sur des échantillons praseme trés faible concentrati
de défauts sont ensuite présentées. Les résutiadsimentaux montrent que contrairemer
'idée communément admise, la déformation précédmmiop-in n'est pas nécessairem
purement élastique. Par la suite, I'introductiomtodlée de défauts (défauts ponctus
dislocations) dans le matériau a permis d’étudiar Influence sur les mécanismes initiaux
plasticité.

Enfin, les simulations numeériques ont permis déger au comportement d
dislocations individuelles dans le champ de conteai complexe généré par l'indenteur t
au long d'un cycle d’'indentation. Ces résultatsaxfgnt un éclairage sur les comportemse
observés expérimentalement.

Mots clés :nanoindentation, nucléation de dislocations, mwopge a force atomique, 0xya
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de magnésium, dynamique de dislocations discrétes

Abstract :

Works stated in this report deal with the mechalnbe=haviour of magnesium oxide
(MgO) under nanoindentation. The study is focusadpdmary deformation mechanisms
preceding and coming with the pop-in phenomenorse®iations of surface around indents,
and in particular slip lines, have been realise@tmynic force microscopy (AFM). The whole
three dimensional structure of dislocations nuel@aturing a nanoindentation test has been
investigated by tomography combining chemo-meclanpolishing and chemical nanp-

etching. These experimental studies have been aechpaith numerical simulation
performed with a discrete dislocation dynamics conlgpled with a finite elements code.

First, a bibliographic study showing in particupdasticity’s mechanisms associated to

the pop-in phenomenon is proposed.

Experiences performed on samples with a low canggon of defects are then
presented. Experimental results show that the oefbon preceding the pop-in is not

necessarily fully elastic which is in contradictianth classical description. Thereafter,
controlled introduction of defects (point defealsslocations) in the bulk was used to st
their influence on initial mechanisms of plasticity

Finally, numerical simulations permitted to access individual behaviour o
dislocations in the complex stress field generdtgdhe indenter during the whole cycle
indentation. These results give lighting on expental behaviours.

Key words: nanoindentation, dislocations nucleation, atomicdomicroscopy, magnesiu
oxide, discrete dynamic dislocations
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