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Symboles et abréviations

Abréviations

AFM Atomic Force Microscopy = Microscopie à force atomique

CHIMER Coated Half-space Indentation Model of Elastic Response

DLS Dynamic Light Scattering = Di�usion dynamique de la lumière

DMT Derjaguin - Müller - Toporov = modèle élasti-adhésif

JKR Johnson - Kendall - Roberts = modèle élasto-adhésif

MC Microcapsule

MHL Modèle de Hertz linéarisé

ML Modèle linéaire

MP Microparticule

NC Nanocapsule

NP Nanoparticule

PDMS polydiméthylsiloxane

PFOB Bromure de per�uorooctane = bromoper�uorooctane = Per�ubron

PLGA acide poly(L-lactic-co-glycolic)

RPM Rotations per minute = tours par minutes

SPG Shirazu Porous Glass

STM Scanning Tunelling Microscopy = Microscope à e�et tunnel
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Symboles

d distance pointe échantillon

F force appliquée

k constante de raideur

D dé�ection du levier

kB constante de Boltzmann

T épaisseur des �lms / coques

δ profondeur d'indentation

R rayons (i) de l'indenteur (pointe AFM ou indenteur Rockwell) (ii) des particules

E module élastique d'Young

ν coe�cient de Poisson

G module de cisaillement

K module d'élasticité isostatique

E∗ module élastique réduit

H dureté

P pression

σ contrainte linéaire

ε déformation linéaire

η viscosité cinématique

θ temps caractéristique de relaxation

γ énergie d'adhésion

Fpo force d'arrachement

a rayon de contact

ω vitesse de rotation

ψ fonction poids

µ paramètre de Tabor

λ paramètre de Maugis

E∗eq module élastique réduit équivalent = module apparent d'une bicouche

Ē∗ module élastique réduit moyen issu du modèle de Hertz linéarisé

δ̄ indentation équivalente moyenne du modèle de Hertz linéarisé

t temps

Tg température de transition vitreuse
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Introduction générale

Les nanotechnologies ont connu un essor sans précédent au cours de ces dix dernières années

dans des domaines aussi variés que la biomédecine, les matériaux ou l'électronique. Le dévelop-

pement de nano-objets passe d'abord et avant tout par une connaissance précise des phénomènes

physico-chimiques fondamentaux liés à l'échelle nanométrique. Ces connaissances fondamentales

sont intrinsèquement interdisciplinaires et reposent notamment sur la science des colloïdes (Gra-

ham 1861). La mécanique des milieux continus entre naturellement dans le champ des sciences

permettant la compréhension des systèmes complexes comme les nanotechnologies. La rhéologie,

dé�nie comme la science des déformations ou des écoulements (Pr. Bingham, 1929), fait partie

intégrante de la mécanique des milieux continus et constitue une étape inévitable de l'étude d'un

système complexe. Les bases de la rhéologie ont été posées par Newton (pour les liquides) et

Hooke (pour les solides) il y'a plus de trois cents ans mais il a fallu attendre le XIXème siècle

pour que Maxwell concilie les comportements visqueux et élastique au sein d'une même des-

cription. La mécanique des milieux homogènes à l'échelle macroscopique est ainsi globalement

bien comprise depuis le milieu du XXème siècle mais il reste di�cile de prédire le comporte-

ment des milieux qui sont à la fois nanométriques et complexes, que ce soit par leurs formes que

par la diversité des matériaux qui les composent. Ces systèmes complexes peuvent ainsi prendre

la forme de cellules biologiques, de nanoparticules colloïdes ou encore de multicouches composites.

Cette thèse de doctorat s'inscrit dans le contexte du développement d'un nano-objet, au sein

d'un projet supporté par le projet IDEX inter-LABEX (MECANUCA), le Plan Cancer 2012-

2015 (INSERM, projet NABUCCO) et le RTRA Triangle de la Physique (Nanocap�lm), en se

concentrant sur la mécanique à l'échelle nanométrique. L'objectif de cette thèse est la caractéri-

sation mécanique d'une particule théranostique novatrice prenant la forme d'une coque polymère

contenant un liquide �uoré. Cet objet présente toutes les caractéristiques d'un système méca-

niquement complexe : une taille �nie micro-nanométrique, une composition hétérogène. L'étude

d'un tel objet ne peut se faire que grâce à un outil permettant à la fois la visualisation à l'échelle

nanométrique, l'application d'une contrainte et la mesure de la réponse mécanique. La micro-

scopie à force atomique (AFM) est le seul appareil rassemblant toutes ces caractéristiques. La

nanoindentation permet la mesure de l'élasticité d'un échantillon à l'échelle nanométrique via

l'analyse d'une courbe de force, c'est-à-dire de la réponse à une compression normale.
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INTRODUCTION GÉNÉRALE ET ENJEUX DE LA THÈSE

Le premier chapitre de ce manuscrit traite de la microscopie à force atomique en tant que

capteur de forces. Les calibrations préalables aux mesures feront l'objet d'une attention toute

particulière. En e�et, ces considérations métrologiques sont indispensables à l'obtention de ré-

sultats quantitativement pertinents. Cette technique, bien que présentement très répandue dans

la communauté scienti�que, sou�re d'une large méconnaissance de ces notions métrologiques et

des modèles permettant l'interprétation des courbes de force.

Le second chapitre présente les modèles de contact permettant l'interprétation des courbes de

force et la mesure de l'élasticité, de la viscosité et de l'adhésion. L'étude bibliographique et épis-

témologique concernant la nanoindentation montrera que l'interprétation des courbes de force

des échantillons complexes est sujette à caution. Un modèle semi-analytique (CHIMER : Coated

Half-space Indentation Model of Elastic Response) sera décrit a�n de préciser l'interprétation de

l'élasticité apparente d'une bicouche plane.

Le troisième chapitre s'intéressera à deux systèmes plans comportant chacun une couche rigide

supportée par un substrat épais et compliant de polydiméthylsiloxane (PDMS). Les objectifs de

l'étude de ces systèmes sont multiples. Tout d'abord, il s'agit de tester le modèle semi-analytique

décrit au chapitre 2 sur un échantillon connu (PDMS recouvert d'un �lm mince de chitosan).

Concurremment, nous nous intéresserons à la possibilité o�erte par ce modèle d'estimer ab ocu-

lis l'épaisseur de la couche supérieure en connaissant l'élasticité des matériaux composant la

bicouche. Cela prend tout son sens dans le cas du système composé d'une couche d'oxyde qui

est générée directement à la surface du substrat de PDMS. En�n, le choix du PDMS n'est pas

anodin puisqu'il s'agit d'un matériau très largement usitée en micro�uidique. Cette étude a

donc fait l'objet d'une collaboration avec Florent Malloggi et Rémy Brossard du Laboratoire

Interdisciplinaire sur l'Organisation Nanométrique et Supramoléculaire, avec pour objectif une

caractérisation mécanique du PDMS oxydé et enduit dans le cadre de la micro�uidique fonction-

nelle.

Le quatrième chapitre constitue une analyse mécanique du polymère composant les capsules

théranostiques, l'acide poly(lactique-co-glycolique) (PLGA). Cette étude mettra en évidence sa

visco-élasticité et sa plasticité à l'échelle nanométrique par nanoindentation AFM et à l'échelle

micrométrique par microindentation. Les mesures de �uage et de force à haute fréquence permet-

tront de mettre en évidence une stabilité mécanique du PLGA aussi bien à hautes qu'à basses

fréquences. La relaxation de déformations résiduelles de nanoindentation est mesurée en deçà

et au-delà de la Tg et nous montrerons que, dans les deux conditions de température, le PLGA

s'écoule en suivant un comportement identique décrit par l'équation de l'écoulement d'un �lm

mince.

Le cinquième et dernier chapitre de ce manuscrit traitera de l'élasticité des capsules thé-

ranostiques. En tirant pro�t des résultats obtenus au chapitre 3 et 4 sur les bicouches planes

et sur l'élasticité du PLGA, nous utiliserons le modèle CHIMER pour interpréter l'élasticité

des microcapsules polymères et comprendre son évolution en fonction de l'épaisseur des coques.
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INTRODUCTION GÉNÉRALE ET ENJEUX DE LA THÈSE

Des microcapsules seront d'abord étudiées et nous verrons que l'approximation d'un contact

sphère-plan permet une bonne interprétation de leurs élasticités. Des nanocapsules seront en-

suite étudiées par nanoindentation en milieu liquide, pour se rapprocher au mieux des conditions

biologiques. Nous discuterons de l'usage du modèle CHIMER, adapté aux bicouches planes, dans

le cas de particules sphériques.
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Chapitre I

Nanoindentation par AFM : Principes

et état de l'Art

Sommaire

I.1 Microscopie à Force Atomique (AFM) . . . . . . . . . . . . . . . . . . 10

I.1.1 Histoire et Principe de l'AFM . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 10

I.1.2 Mesure de force par AFM . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 13

I.2 Nanoindentation en AFM : Principe et Métrologie . . . . . . . . . . 16

I.2.1 Calibration de la raideur des leviers . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 16

I.2.2 Mesure de l'indentation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 19

I.2.3 Détermination de la géométrie des pointes . . . . . . . . . . . . . . . . . 20

La Microscopie à Force Atomique (AFM) constitue le principal outil d'investigation de la

mécanique des matériaux à l'échelle nanométrique. Après un bref historique permettant la mise

en contexte de cette étude, nous discuterons de l'AFM en tant que capteur de force et décrirons

les courbes de force caractéristiques de la nanoindentation par AFM. Cette mise en perspective

de l'AFM en tant que capteur de force nous mènera à des considérations métrologiques indis-

pensables pour l'obtention de résultats quantitativement pertinents. Nous discuterons ainsi de la

raideur des microleviers, de la détermination de la profondeur d'indentation et de la géométrie

des pointes utilisées.
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CHAPITRE I. NANOINDENTATION PAR AFM : PRINCIPES ET ÉTAT DE L'ART

I.1 Microscopie à Force Atomique (AFM)

I.1.1 Histoire et Principe de l'AFM

La naissance de la microscopie en champ proche, aussi appelée microscopie à sonde locale, a

été à un élément déterminant dans la compréhension des nanosciences et le développement des

nanotechnologies. La microscopie à e�et tunnel (STM : Scanning Tunnelling Microscope) est la

première née des techniques à sonde locale. Créée en 1981 par des chercheurs d'IBM, Gerd Binnig

et Heinrich Rohrer (prix Nobel 1986, �g. I.1), le STM permet de mesurer la topographie d'une

surface à l'aide du courant tunnel entre une pointe conductrice et l'échantillon. Cette technique

permettait d'atteindre, dès les années 80, une résolution atomique. Cependant, le STM nécessite

un échantillon conducteur.

(a) (b)

Figure I.1 � Gerd Binnig (a) et Heinrich Rohrer (b), prix Nobel de Physique 1986 pour leur
développement du microscope à e�et tunnel.

D. Rugar et P. Hansma [1] rapportent l'anecdote à l'origine du développement de la micro-

scopie à force atomique. Durant un séjour à l'université de Stanford, Binnig �t l'analogie entre

les motifs du plafond de sa maison et les images topographiques qu'il obtenait par STM. Il eut

alors l'idée d'utiliser les forces plutôt que le courant a�n de produire une image topographique

d'une surface. L'AFM (Atomic Force Microscope) ou microscopie de force à balayage (SFM :

Scanning Force Microscope) a été inventée en 1986 pour pallier aux limitations de la STM [2, 3].

L'AFM permet d'obtenir des images topographiques de surface avec une résolution de l'ordre du

picomètre, soit 103 fois meilleures que la limite de di�raction optique. Contrairement au STM,

l'AFM ne mesure pas de courant électrique mais emploie un levier muni d'une pointe comme

capteur de force. Si le contact est possible entre la pointe AFM et l'échantillon, il est ainsi pos-

sible d'étudier n'importe quel type de surface, que ce soit un échantillon biologique en milieu

aqueux ou un polymère isolant à l'air ambiant.

Au-delà de l'aspect visuel (Figure I.2(a)), le fonctionnement général de la microscopie à force

atomique n'a que très peu changé depuis le premier modèle de 1985. La Figure I.2(b) montre

le schéma général de la microscopie à force atomique. L'AFM se compose d'un levier appelé
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Figure I.3 � Le potentiel Lennard-Jones : description du contact en AFM.

est plus ou moins dévié par les forces répulsives en fonction de la topologie de l'échantillon.

Ce mode est utilisé dans le cas de matériaux rigides et peu rugueux, comme des surfaces

de verre ou de métal, mais ne convient pas aux échantillons mous, déformables et adhésifs

comme les échantillons biologiques ou les polymères.

� Le mode Tapping (Veeco, 1993), le plus utilisé dans cette étude, consiste à faire vibrer

le levier à une fréquence proche de sa fréquence de résonance (de l'ordre de la centaine

de kHz) avec une amplitude donnée. Les interactions de la pointe avec la surface (forces

Van der Waals, interactions dipôle-dipôle, forces électrostatiques...) diminuent l'amplitude.

Une boucle de rétroaction permet d'ajuster la hauteur a�n de conserver l'amplitude d'os-

cillation lors du balayage de la surface. Cette méthode permet de limiter les interactions

entre la surface et l'échantillon et donc d'imager des surfaces molles, instables et fragiles.

Le mode Tapping peut aussi être utilisé comme un mode "non-contact" si l'amplitude des

oscillations est su�samment faible pour que la boucle de rétroaction s'e�ectue uniquement

sur les interactions attractives. Dans ce cas, le contact entre la pointe et la surface est mi-

nimisé, ce qui permet l'imagerie d'échantillon particulièrement ductile, instable ou fragile.

Cependant, la qualité de l'image sou�re de la faiblesse de l'intéraction due à la distance

pointe-échantillon.

� Le mode Peak Force Tapping (Veeco, 2010), est aussi un mode oscillant mais il n'est pas

résonnant. La fréquence d'oscillation utilisée (de l'ordre du kHz) est bien en-dessous de

la fréquence de résonnance. Ce mode permet à la fois un contrôle précis en force et une

réduction des dommages de la pointe liés aux forces latérales. Une courbe de force est

e�ectuée en chaque point, permettant une imagerie en force et une imagerie topologique

simultanées. De plus, la fréquence de mesure en force étant reliée à la fréquence d'oscil-

lation, il est alors possible d'e�ectuer des indentations avec une fréquence de l'ordre du kHz.
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(a)

(b)

Figure I.5 � (a) Nombre d'articles publiés annuellement concernant la nanoindentation AFM.
(b) Nombre de citations annuelles concernant la nanoindentation AFM. (Source Web of Science).

dentation d'échantillons biologiques [7] et des mesures quantitatives mieux contrôlées pour des

échantillons polymères [8]. Dans le courant des années 2000, la nanoindentation AFM s'est de

plus en plus tournée vers des échantillons composites, tels que des microbulles [9, 10, 11, 12],

des microcapsules [13, 14, 15], des colloïdes creux [16, 17], des nanotubes [18], des capsides vi-

rales [19] ou encore des cellules plus ou moins complexes [20, 7, 21]. Les études mécaniques

sont indispensables à la conception de nouveaux systèmes et matériaux macroscopiques, il en

est de même pour la fabrication de nano et micro objets. Élasticité, raideur, viscosité ou encore

plasticité sont des paramètres qui peuvent s'avérer limitants ou avantageux selon l'application.

Par exemple, une particule ayant pour objet de servir de vecteur thérapeutique doit être suf-

�samment résistante pour ne pas être détruite avant d'atteindre la zone ciblée. Concernant les

mesures d'indentations sur des cellules ou des organites, des études récentes montrent que leurs
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CHAPITRE I. NANOINDENTATION PAR AFM : PRINCIPES ET ÉTAT DE L'ART

I.2 Nanoindentation en AFM : Principe et Métrologie

I.2.1 Calibration de la raideur des leviers

La raideur des leviers AFM est un paramètre important pour l'obtention de données quanti-

tatives en indentation. Le choix du levier doit se faire en fonction du mode d'imagerie utilisé, mais

aussi en fonction de l'échantillon à déformer. La gamme de raideurs disponibles est grossièrement

située entre 0.01 N.m−1 à 100 N.m−1. Les leviers AFM sont classiquement composés de silice.

Les dimensions des leviers doivent être choisies pour obtenir les raideurs adaptés à l'échantillon.

Ainsi, pour un levier de section rectangulaire, la constante de raideur kL est :

kL =
Ewt3

4L3
(I.1)

où E est le module élastique (module d'Young, voir chapitre suivant) du matériau constituant

le levier et w, L et t sont respectivement la largeur, la longueur et l'épaisseur du levier. Les leviers

d'AFM peuvent aussi avoir une forme en V, notamment pour les rendre plus souple et limiter la

torsion lors du balayage. Cependant, les leviers raides (supérieurs à 1 N.m−1) sont à section rec-

tangulaire car leur dé�exion est plus linéaire pour des raisons évidentes de régularité géométrique.

Du point de vue de l'imagerie topographique, les leviers souples (à faible fréquence de ré-

sonnance) seront plutôt utilisés en mode contact alors que les leviers raides (à haute fréquence

de résonnance) permettent d'utiliser le mode Tapping. En ce qui concerne les mesures d'inden-

tation, le choix de la raideur du levier dépend de l'échantillon étudié. En e�et, le levier doit

être su�samment raide pour pouvoir déformer l'échantillon tout en étant su�samment souple

pour pouvoir se dé�échir lui-même. En considérant le système levier / échantillon comme deux

ressorts en série (respectivement kL et kech), on obtient un ressort équivalent keq de la forme :

1

keq
=

1

kL
+

1

kech
(I.2)

Ainsi, la raideur du levier doit être proche de la raideur de l'échantillon (kech ≈ kL). L'in-

dentation de matériaux biologiques nécessite donc des raideurs de l'ordre de 0.05 à 0.5 N.m−1

alors que celle des polymères de synthèse (polystyrène, polycarbonate...) nécessite des raideurs

dix à cent fois supérieures (1 à 100 N.m−1).

L'étape préliminaire indispensable à toute mesure d'indentation en AFM est la mesure de la

raideur du levier utilisé. Classiquement, les fabricants indiquent la raideur nominale des leviers

qu'ils fournissent. Cependant, l'écart-type indiqué est souvent relativement important (10 à 50

% de la valeur nominale), surtout pour les leviers les plus raides. De plus, l'application stricte de

l'équation I.1 se heurte à des variabilités liées aux méthodes de fabrication, aux hétérogénéités

potentielles de la silice ou à la relaxation des contraintes d'un levier ayant déjà servi à la nanoin-

dentation. Pour cette raison, une mesure de la raideur individuelle de chaque levier est l'unique

moyen d'obtenir des résultats quantitativement pertinents.

Plusieurs méthodes de mesures existent a�n de déterminer la raideur des leviers AFM [25, 26].
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Méthode Incertitude Avantages Inconvénients

Chargement sur un levier
inversé calibré

± 15 %
Permet une
comparaison entre
leviers

Nécessite une approche
très controllée /
Potentiellement destructif
/ Dépendant de la
stabilité du levier de
calibration

Chargement sur un
échantillon de calibration

± 15%
Permet une mesure
simultannée de la
géométrie de pointe

Souillure de la pointe /
Potentiellement destructif
/ Dépendant de la
stabilité de l'échantillon
de calibration

Réponse au bruit
thermique

± 5-20 %
Très rapide /
Sensible pour les
leviers souples

Nécessite une courbe de
force sur une surface dure
/ Moins sensible pour les
leviers raides /
Potentiellement destructif

Réponse à des oscillations
forcée

± 5 %

Plus sensible que le
bruit thermique
car amplitude plus
importante

Potentiellement destructif
/ Di�cile à mettre en
oeuvre et à interpréter en
routine

Table I.1 � Avantages et inconvénients des di�érentes techniques permettant de mesurer la
raideur k des leviers d'AFM.

Chaque méthode présente ses avantages et ses inconvénients comme décrit dans le tableau I.1.

Dans cette étude, la réponse au bruit thermique (Thermal Tune) a été principalement utilisée.

La première étape de cette méthode consiste à appliquer une force sur une surface dure a�n de

mesurer la sensibilité du levier (en nm.V −1). En l'occurrence, les surfaces utilisées peuvent être

des lames de silicium, des micas clivés ou encore des alliages métalliques. Cette étape n'est pas

sans risque puisque la pointe est appliquée sur une surface dure avec une force qu'il est di�cile

de maîtriser étant donné que la sensibilité et la raideur du levier ne sont pas encore connues.

Pour cette raison, il est préférable d'utiliser des pointes recouvertes de carbone à haute densité

qui ont une résistance particulière à l'usure en raison de leur dureté. Les courbes de force sur

surface dure ont pour particularité d'être linéaires quelle que soit la géométrie de la pointe. En

e�et, l'échantillon n'étant pas déformé, seul le levier se dé�échit et ce de manière linéaire comme

l'exprime la loi de Hooke :

F = kLD (I.3)

où F est la force appliquée, kL la raideur du levier et D la dé�exion du levier.

La pointe est ensuite éloignée de la surface a�n de procéder à la mesure de la réponse au

bruit thermique. Le premier mode d'oscillation d'un levier d'AFM peut s'écrire :

〈
1

2
kLD

2

〉
=

1

2
kBTa (I.4)

avec D, la dé�ection du levier, Ta la température ambiante et kB la constante de Boltzmann.
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(a) (b)

Figure I.7 � Spectre de puissance d'oscillation thermique d'un levier d'AFM (a) à l'air, (b)
en liquide. Le décalage de la fréquence de résonance du levier est clairement visible.

L'acquisition d'un spectre de bruit thermique (Figure I.7) permet de retrouver le pic cor-

respondant à l'harmonique située à la fréquence de résonnance du levier. À l'air, un modèle

lorentzien permet de décrire le spectre de puissance d'oscillation thermique p(f) au voisinage de

la première harmonique de la fréquence de résonnance suivant la relation :

p(f) =
a0

(f − a1)2 + a2
+ a3 (I.5)

où a0, a1, a2 et a3 sont des paramètres à ajuster. a3 représente le bruit ambiant et est considéré

comme uniforme et constant dans l'intervalle de fréquence avoisinant le pic de résonnance. a0,

a1 et a2 sont reliés à la hauteur du pic de résonnance. Ainsi, la raideur du levier kL peut être

déduite de l'expression suivante :

kL =
kBTa

πa0/
√
a2

(I.6)

Bien que la raideur du levier change très peu en fonction de la température et du milieu, il est

possible d'e�ectuer un Thermal Tune en milieu liquide. Dans ce cas, la fréquence et l'amplitude

du pic de résonance sont fortement amorties et le modèle lorentzien peut ne pas su�re à décrire

la puissance d'oscillation thermique au voisinage de la première harmonique. Dans ce cas, une

équation d'oscillateur harmonique permet de décrire le spectre de puissance selon l'expression :

p(f) = af0 .
a1

2

(a12 − f2) + 2f
√
a2

+ a3 (I.7)

La méthode du Thermal Tune a pour avantage d'être très rapide et utilisable en routine.

Les leviers les plus raides (de l'ordre de 100 N.m−1) présentent une amplitude d'oscillation plus

faible que les leviers souples, ce qui peut induire des erreurs de mesures de kL de l'ordre de 10 à

15 % par rapport à leur valeur nominale. Pour éviter cela, il est utile de coupler cette méthode

avec une méthode de mesure directe (sur un échantillon de calibration par exemple). Il est à

noter que cela nécessite une connaissance de la géométrie de la pointe, dont la mesure est décrite

dans la partie I.2.3.
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I.2.2 Mesure de l'indentation

Le mot indentation désigne la technique consistant à déformer un objet à l'aide d'un inden-

teur pour en déterminer les propriétés mécaniques (élasticité, raideur, dureté) mais il désigne

aussi la grandeur physique δ. Par la suite, nous parlerons de déformation pour désigner l'inté-

gralité du déplacement du matériau par rapport à sa position d'origine. L'indentation δ, aussi

appelée pénétration, est dé�nie comme étant la profondeur maximale atteinte par l'indenteur (la

pointe AFM par exemple) à un temps t et à une force F .

L'indentation δ n'étant pas directement lisible sur les courbes de force (F vs. z), il est né-

cessaire de la calculer via une comparaison entre les courbes de force sur une surface dure et

sur l'échantillon indentée. Cette étape qui peut paraître triviale est fortement dépendante de la

calibration de la raideur du levier décrite précédemment. La qualité de la courbe sur une surface

dure, ainsi que la précision de la mesure de la sensibilité du levier, peuvent faire varier de manière

critique les interprétations en indentation des courbes de force. L'indentation est calculée comme

suit :

δ = |z − z0| − |D −D0| (I.8)

où z est le déplacement vertical du scanner d'AFM, D la dé�ection du levier, z0 et D0 sont le

déplacement vertical et la dé�ection du levier auxquels le contact entre la pointe et l'échantillon

intervient. Ce point de contact "zéro" peut être particulièrement délicat à déterminer, notam-

ment dans le cas d'échantillon fortement adhésif ou électrostatique. En règle générale pour un

échantillon homogène et non adhésif, le point de contact choisi se situe au minimum de la force

appliquée, c'est à dire lorsque les forces attractives et les forces répulsives se compensent. Le

choix du point de contact est crucial dans la détermination de l'indentation et de l'élasticité. Les

méthodes décrites par Cao et al. [27] et Sun et al. [28] permettent d'introduire une correction

de l'erreur initiale dûe à la translation liée à l'adhésion. Cet aspect sera développé plus en détail

dans la partie II traitant des modèles de contact élastique et de la manière de les mettre en oeuvre.

La �gure I.8 présente une courbe de force sur un �lm de polystyrène ainsi que sur une surface

de silicium. Cette dernière est considérée comme étant in�niment dure et sert de référence pour

le calcul de l'indentation. Dans le cas des techniques de micro ou nano indentations sans leviers

(indenteurs Vickers, Rockwell...), il n'est pas nécessaire d'e�ectuer des calibrations a�n d'obtenir

δ. Des actuateurs piézoélectriques permettent la mesure directe de la force F et de l'indentation

δ. L'utilisation de l'AFM en tant que nanoindenteur présente donc l'inconvénient d'être très dé-

pendant de la qualité et de la calibration des leviers. Néanmoins, les forces accessibles en AFM

sont de l'ordre de 10−12 à 10−6 N alors que la micro indentation applique des forces de l'ordre

de 10−4 à 10−2 N. De plus, les techniques d'indentation sans levier ne permettent pas d'imager

les échantillons à l'échelle nanométrique ce qui limite la possibilité d'indenter des nano ou des

micro objets.
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Figure I.8 � Mesure de l'indentation d'un �lm de polystyrène par AFM. La courbe noire est
une courbe de force sur un �lm de polystyrène. La ligne discontinue représente une courbe de
force sur une surface in�niment dure. La di�érence des dé�ections sur la surface dure et sur le
�lm de polystyrène permet de déterminer la profondeur d'indentation (cf. encart).

I.2.3 Détermination de la géométrie des pointes

La géométrie des sondes AFM est un paramètre important permettant l'interprétation des

courbes force. Le chapitre II présente en détail les di�érents modèles de contact et les paramètres

géométriques indispensables à la détermination des paramètres mécaniques tels que l'élasticité,

la raideur ou la dureté.

Contrairement aux techniques de micro et nano indentation pour lesquelles la forme de la

sonde est bien connue, les pointes d'AFM ont des dimensions nanométriques qui rendent di�-

cile leur appréciation géométrique. Pour cette raison, de nombreuses études de nanoindentation

en AFM utilise des sondes colloïdales a�n d'obtenir une géométrie régulière et plus évidente à

caractériser. Les sondes colloïdales classiquement utilisées sont des sphères de plusieurs dizaines

voire centaines de microns. Dans ces conditions, la microscopie électronique permet aisément la

mesure du rayon R. En revanche, de telles pointes ne permettent pas la mesure topographique

d'un échantillon à l'échelle nanométrique, ce qui est handicapant dans le cas d'une étude de

nano-objet. Dans cette étude, des pointes à apex sphérique de 10 à 150 nm de rayon ont été

utilisées, ce qui motive la détermination précise de leurs dimensions.

La �gure I.9 présente des clichés de microscopie électronique à balayage (MEB) de pointes

ayant été utilisées pour indenter des microcapsules polymères. La microscopie électronique clas-

sique dispose d'une résolution de l'ordre de 10 nm, ce qui n'est pas toujours su�sant pour

discerner avec précision la géométrie d'une pointe AFM. Au-delà du problème de la résolution,

la mise en place d'un porte-levier d'AFM dans une chambre à vide de microscopie électronique
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multiplie les risques de destruction de la sonde, que ce soit lors de la descente en pression ou lors

de la manipulation. Cette méthode n'est donc pas facilement adaptable en routine.

(a) (b)

(c) (d)

Figure I.9 � Images de microscopie électronique à balayage de pointes AFM : pointe de silice
classique avant (a) et après (b) utilisation en indentation. L'errosion de la pointe est parfaitement
visible. Les images (c) et (d) sont des images d'une pointe comportant un revêtement de carbone
haute densité, ce qui augmente leur taille mais résiste mieux à l'errosion lors des indentations
successives.

La déconvolution s'impose comme étant la méthode la plus simple pour déterminer les di-

mensions caractéristiques des pointes de nanoindentation. Des algorithmes d'estimation aveugle

des pointes (blind tip estimation algorithms) permettent de procéder à ce que l'on peut appeler

une "image inverse". La topographie d'une surface de caractérisation, comportant des motifs

géométriques réguliers (pyramides aigües, trous ou marches rectangulaires), est e�ectuée avec la

pointe d'intérêt et l'algorithme de déconvolution permet de retrouver l'image de la pointe avec

une résolution dépendante des dimensions des objets à la surface. L'image d'un objet est obtenue

par dilatation de l'échantillon et la ré�exion (image inversée) de la pointe P telle que :

I = S ⊕ P (I.9)

avec I l'image de l'échantillon, S la véritable topologie de la surface et −P la ré�exion de la

pointe. Cet e�et de convolution est clairement visible sur le schéma de la �gure I.10.
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Figure I.11 � Déconvolution d'une pointe AFM B1-NCHR (Nanoworld) dont l'apex est une
sphère de carbone haute densité (R = 15-25 nm). (a) Image de microscopie électronique d'une
surface de caractérisation type PA01 (Mikromasch). (b) Image de microscopie électronique d'une
pointe B1-NCHR. (c) Image AFM de la surface PA01 via une pointe B1-NCHR neuve. (d) Image
AFM d'une surface PA01 via une pointe B1-NCHR souillée après l'indentation d'un échantillon
polymère. (e) Déconvolution/Image inverse de la pointe via l'image de la surface de caractéri-
sation. (f) Pro�l de la pointe avant (rouge) et après utilisation (noir). Les lignes discontinues
représentent les rayons estimés de la pointe avant et après utilisation.
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Les mesures de forces par AFM (ou par toute autre technique d'indentation) ne peuvent être

interprétées sans une compréhension théorique du contact. Ce chapitre décrit donc les princi-

paux modèles de contact élastique utilisés dans cette étude. La première partie sera consacrée à

l'élasticité des matériaux homogènes. Après une brève description du module élastique d'Young,

nous nous intéresserons au modèle élastique de Hertz. Ce modèle simple, s'il en est, repose sur

des hypothèses fortes, notamment en ce qui concerne la géométrie du contact. L'adhésion tenant

une part importante dans le comportement du contact à l'échelle nanométrique, nous nous pen-

cherons sur les modèles de contact élastiques-adhésifs et nous discuterons de leur pertinence de

le cas de l'indentation des polymères. La seconde partie s'intéressera particulièrement à l'élasti-

cité des matériaux composites, dont les bicouches et les capsules font partie. Nous verrons que

l'emploi des modèles de contacts décrits précédemment devient caduc. Un modèle numérique est

donc proposé pour interpréter les courbes de force issues de l'indentation des bicouches composés

d'un �lm reposant sur un espace semi-in�ni. Cette méthode originale fera l'objet de la dernière

partie de ce chapitre et permettra l'interprétation des résultats décrits dans les chapitres III et

V.
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II.1. ÉLASTICITÉ DES MATÉRIAUX HOMOGÈNES

Les relations entre le module d'Young et les modules de cisaillement et d'élasticité isostatique

sont dé�nies comme étant :

E = 2(1 + ν)G

E = 3(1−2ν)
K

(II.1)

avec ν, le coe�cient de Poisson du matériau. Ce coe�cient caractérise la contraction de la

matière perpendiculairement à la direction de l'e�ort appliqué. À titre indicatif, le coe�cient de

Poisson est de 0.5 pour les matériaux incompressibles comme les élastomères et est proche de

0.3 pour les polymères vitreux [30].

La �gure II.1 permet d'apprécier l'ordre de grandeur du module élastique d'Young des ma-

tériaux usuels en fonction de leur densité. De nombreux abaques 1 compilent les propriétés élas-

tiques des matériaux et permettent une première approche de leurs propriétés mécaniques.

La déformation élastique intervient pour des sollicitations faibles des matériaux. Au-delà du

régime élastique, des ruptures et des déformations plastiques non-linéaires interviennent. Pour les

petites déformations, l'élasticité d'un matériau peut être appréhendée comme celle d'un ressort

présentant une relation linéaire entre la contrainte exercée et sa déformation. Cette relation a

été formulée pour la première fois par Robert Hooke à la �n du XVIIème siècle : F = −kx, "Ut
tensio, sic vis", "telle extension, telle force". Dans un modèle unidimensionnel, l'élasticité peut

ainsi s'exprimer comme :

E =
σ

ε
(II.2)

où E est le module d'Young, σ est la contrainte imposée au matériau (exprimée comme une

pression, σ = F/S) et ε est la déformation induite par cette contrainte (déformation relative sans

unité ε = ∆L/L0). Le module d'Young E est à distinguer de la raideur k. E est une grandeur

intensive alors que k est fondamentalement extensive. Le module élastique est donc intrinsèque

au matériau considéré ce qui en fait une grandeur mécanique pertinente pour la science des ma-

tériaux et les approches conceptuelles et expérimentales du comportement d'un objet selon les

conditions physico-chimiques.

Les techniques d'indentation permettent, via l'application d'une force normale à une surface,

la détermination du module d'Young d'un matériau. Pour cela, il est nécessaire d'utiliser un

modèle de contact décrivant l'évolution d'une déformation en fonction de la contrainte exercée

et prenant en compte la géométrie des corps en contact. Le contact élastique sans adhésion est

décrit par le modèle de Hertz et ses variantes (partie II.1.2). Le modèle d'Oliver et Pharr, traité

dans la partie II.1.3, introduit la plasticité dans la mesure de l'élasticité, ce qui peut s'avérer

particulièrement pertinent dans le cas de la microindentation. Tous les matériaux réels étant

visco-élastiques, nous nous intéresserons dans la partie II.1.4 à la déformation de �uage et au

modèle permettant de déterminer les paramètres visqueux et élastiques à temps longs. En�n,

la nanoindentation AFM traitant des déformations nanométriques, nous verrons que l'adhésion

1. cf. par exemple http ://www.engineeringtoolbox.com/young-modulus-d_417.html

27



L0

e0

L1

e1

F/S L0−L1 = ∆L
ν = [(e1 − e0)/e0]/[(L1 − L0)/L0]

R1 R2 R

1

R
=

1

R1
+

1

R2

O

F

δ a

a/R

R2
1 = r21 + (z1 −R1)

2,

R2
2 = r22 + (z2 −R2)

2.

z O M N

g(r) =
r2

2R

uz(1) uz(2)

[HK] δ



II.1. ÉLASTICITÉ DES MATÉRIAUX HOMOGÈNES
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Figure II.3 � Deux sphères en contact : en un seul point (à gauche), avec une surface circulaire
de contact (à droite). Reproduction d'un schéma de D. Maugis, "Contact, Adhesion and Rupture
of Elastic Solids".

uz(1) + uz(2) = δ − r2

2R
(II.6)

Cette description purement géométrique ne rend pas compte du déplacement tangentiel

uz(r, 0). Il devient alors nécessaire d'intégrer ce résultat dans une description du champ de

déplacement due à une force appliquée de manière ponctuelle sur une surface élastique. La des-

cription de Joseph Boussinesq (1885, [33]) permet d'appréhender ce problème. Le déplacement

d'une surface indentée par une force ponctuelle est ainsi donné par :

uz(r, 0) =
(1− ν2)
πE

F

r
(II.7)

En revenant au problème sphérique, le déplacement d2uz(1) d'un point de la sphère 1 situé

dans la surface de contact, sous l'action d'une pression F
S exercée par la sphère 2 est donné par :

d2uz(1) =
(1− ν2)
πE1

F

S
(II.8)

δ

F

aHertz

Figure II.4 � Contact Hertzien entre un indenteur sphérique et un plan.
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CHAPITRE II. THÉORIE DU CONTACT ET MESURE DE L'ÉLASTICITÉ

À ce stade, il faut trouver une expression de la distribution de pression qui satisfasse cette

relation pour tout point de contact. Cette condition est remplie en supposant que la distribution

de pression dans la zone de contact est représentée par une demi sphère de rayon a. Le schéma II.4

présente la con�guration classique décrite par le modèle de Hertz. La relation entre l'indentation

δ et le rayon de contact a est :

δ(a) =
a2

R
(II.9)

La force exercée est l'intégrale du pro�l de pression :

FH(δ) =
4

3

√
RE∗δ3/2 (II.10)

où E∗ est dé�ni comme :

1

E∗
=

(1− ν21)

E1

(1− ν22)

E2
(II.11)

avec E1 et E2 les modules élastiques et ν1 et ν2 les coe�cients de Poisson respectifs des

sphères 1 et 2.

Le modèle de Hertz constitue un socle sur lequel d'autres modèles de contact élastique ont

été développés. De nombreuses variantes de ses modèles de contact sont présentées à la table

II.1. En particulier, des modèles considérant l'in�uence du substrat sont à noter. En e�et, il a été

montré que la proximité du substrat lors de l'indentation de �lms minces peut considérablement

modi�er l'indentation et donc perturber la mesure de l'élasticité. Pour cette raison, la mesure de

l'élasticité d'un matériau homogène doit se faire sur un échantillon épais devant la profondeur

d'indentation (typiquement δ < 0.1T avec T l'épaisseur du �lm).

0 1 0 2 0 3 0
0

2 0 0

4 0 0

6 0 0

Fo
rce

 (n
N)

I n d e n t a t i o n  δ3 / 2  ( n m 3 / 2 )

Figure II.5 � Ajustement par le modèle de Hertz de la courbe de force expérimentale sur un
�lm de polystyrène présentée dans la partie I.2.2 (�gure I.8). Résultats B. Sarrazin, CEA LIONS.

Di�érentes méthodes permettent de mettre en ÷uvre le modèle de Hertz pour déterminer
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II.1. ÉLASTICITÉ DES MATÉRIAUX HOMOGÈNES

l'élasticité d'un matériau via une courbe de force. La première et la plus commune consiste à

ajuster une fonction a�ne sur les points expérimentaux F (δ3/2) (Figure II.5). Si le point de

contact est correctement choisi, cette droite doit avoir une ordonnée à l'origine proche de zéro

(force nulle à indentation nulle) et son coe�cient directeur peut être introduit dans la relation

II.1.2 pour obtenir le module élastique E. Cependant, une légère adhésion ou l'inhomogénéité de

l'échantillon rend di�cile le choix du point de contact ce qui induit un biais important dans la

mesure de l'élasticité. Dans ce cas, l'ajustement de la fonction a�ne est rendu imprécis notam-

ment à faible indentation. Cette di�culté peut être surmontée en utilisant un modèle de contact

plus adapté (cf. partie II.1.5 traitant des modèles élastico-adhésifs) mais aussi plus complexe à

mettre en ÷uvre. Une autre approche consiste à laisser le point de contact libre avec un modèle

de Hertz linéarisé selon l'équation :

F 2/3 =

(
4E
√
R

3(1− ν2)

)2/3

(δ − δ0) (II.12)

Cette relation est utilisée pour ajuster une partie de la courbe d'approche, typiquement de 10

à 70 % de la force maximale (�gure II.6). Négliger les premiers nanomètres d'indentation permet

de surmonter les problèmes liés à l'adhésion (dans la mesure où les forces élastiques sont su�-

samment fortes devant les forces adhésives) mais aussi les e�ets d'une hétérogénéité du matériau

(cf. partie II.2). La borne supérieure permet de s'a�ranchir des artefacts liés à la plasticité et à la

viscosité des échantillons. En e�et, au cours de l'indentation, une certaine quantité de matière va

s'amonceler sur les bords de l'indenteur. Cette accumulation de matière, appelée pile-up, induit

un biais par rapport au comportement Hertzien lorsque l'indentation devient importante. Il est

à noter que le point de contact δ0 (implicitement ajusté par l'ajustement de Hertz linéarisé) peut

di�érer considérablement du point d'équilibre entre les forces attractives et les forces répulsives,

que l'on peut considérer comme le point de contact physique. Cet ajustement via un modèle de

Hertz linéarisé permet de faire abstraction de tout autre e�et que l'élasticité durant les premiers

nanomètres d'indentation. Par conséquent, cette interprétation peut s'avérer particulièrement

erronée si la zone ajustée contient une part importante d'information adhésive. Si tel est le cas,

l'application d'un modèle prenant l'adhésion en compte est recommandée et l'élasticité ainsi cal-

culée se révèle très di�érente de celle obtenue par le modèle de Hertz linéarisé.
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Figure II.6 � (a) Courbe de force (approche sur un substrat de PDMS) ajustée par le modèle
de Hertz (courbe rouge, coe�cient de corrélation = 0.95, E = 3.98MPa) et le modèle de Hertz
linéarisé ajusté par la méthode des moindres carrés de 10 à 70 % de la courbe d'approche (courbe
rouge, coe�cient de corrélation = 0.99, E = 3.2MPa, δ0 = −5nm). (b) Qualité de l'ajustement
des modèles de Hertz et Hertz linéarisé. Le modèle linéarisé sou�re d'une erreur importante à
faible indentation en raison du décalage du point de contact mais décrit parfaitement la suite de
la courbe de force. Résultats B. Sarrazin / CEA LIONS.
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Modèle Équations Références

Hertz F = 4
3E
∗
√
Rδ3/2, δ = a2/R Hertz 1882 [32]

Sneddon (Sphère) F = E∗
(
R2+a2

2 log
(
R+a
R−a

)
− aR

)
, δ = a

2 log
(
R+a
R−a

)
Sneddon [34]

Film mince sur un substrat dur (Sphère) F = 4E
√
Rδ3/2

4 · f(χ), χ =
√
Rδ
T Dimitriadis et al. 2002 [35]

Hyperbole F = E∗a3

R · i(ξ), ξ = R cot θ
a avec θ le demi-angle d'ouverture de l'hyperbole Akhremitchev et Walker [36]

Cône (Sneddon) 2E∗ tanα
π δ2, δ = aπ

2 tanα avec α le demi-angle d'ouverture du cône Harding and Sneddon [37, 34]

Film mince sur un substrat dur (cône) F = 8E∗ tan(θ)
3π δ2

[
1 + β tan(θ)δ

π2h + 16β tan(θ)2 δ2

h2

]
Gavara et Chadwick [38]

Puissance F = E∗Aλ2

2(λ+1)2λ
Γ(λ2 )

2

Γ(λ) a
λ+1 avec la fonction d'Euler Γ Galin 1946 [39]

Cône émoussé ou tronqué Faible indentation ≈ Hertz, si (δ < b2

R ) F = 2E∗ · g(a, b) avec b le rayon de transition Briscoe et al. 1994 [40]

Pyramide (base carrée) F = 1.4906E∗ tan θ
2 δ2 Bilodeau 1992 [41]

Pyramide émoussée ou tronquée Faible indentation ≈ Hertz, si (δ < b2

R ) F = 2E∗f(a, b) avec b le rayon de transition Rico et al. 2005 [42]

Table II.1 � Revue des modèles de contact élastique de Hertz et Sneddon selon le type d'échantillon et la forme de l'indenteur.
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CHAPITRE II. THÉORIE DU CONTACT ET MESURE DE L'ÉLASTICITÉ

II.1.3 Méthode d'Oliver et Pharr et microindentation

Outre les problèmes liés à l'adhésion qui seront traités dans la partie II.1.5, les modèles de

contact décrits ci-avant ne tiennent pas compte de la plasticité de l'échantillon. Le modèle de

Hertz permet de décrire la courbe d'approche et ne tient donc pas compte de l'e�et d'hystérèse de

la courbe de rétraction dû à la plasticité. Cet e�et est classiquement observé lors des expériences

de microindentation pour lesquelles la force appliquée atteint plusieurs centaines de millinewtons.

En 1992, W. C. Oliver et G. M. Pharr [43] développèrent une méthode de mesure de l'élasticité

dans laquelle la pénétration de l'indenteur δ est la somme de la hauteur de contact δc et de

l'enfoncement δs causé par la dé�exion élastique à l'extérieur de l'aire de contact proprement

dite. On a ainsi :

δc = δmax− δs (II.13)

δmax

R

a

δs

δc

δf

δe

Figure II.7 � Géométrie du contact et courbe de force décrites par la méthode de Oliver et
Pharr. δmax est l'indentation maximale atteinte par l'indenteur, δf est l'indentation �nale rési-
duelle après décharge de l'indenteur, δc est la profondeur de contact entre la pointe et l'échantillon,
δs est le déplacement de la surface en dehors du périmètre de contact (δmax = δc + δs).

La �gure II.7 et le schéma II.8 présente la con�guration de l'indentation et la courbe de

force appréhendée par la méthode d'Oliver et Pharr. La pénétration δ est mesurée en cours

d'indentation comme étant le déplacement de l'indenteur selon l'axe z à partir du point de

contact. La détermination de δs et δc est plus subtile. Oliver et Pharr supposent que la dé�exion

de la surface en dehors de l'aire de contact est purement élastique. En s'inspirant des équations

de Sneddon [34], on obtient la relation suivante :

δc = δmax − ε
Fmax
S

(II.14)

avec ε = 1 pour un poinçon plat, ε = 0.75 pour un paraboloïde de révolution (ou une sphère

à faible indentation par rapport à son rayon) et ε = 2(π − 2)/π pour un cône et S la raideur à

la décharge, mesurée comme étant la pente initiale de la courbe de décharge (S = dF/dδ). Pour

un indenteur sphérique, le modèle de Hertz décrit précédemment, couplé aux hypothèses Oliver

et Pharr, donne :
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S = dF
dδ

δmax

δf δe

δe/2δc

δ

F

Régime

élasto-plastique

élastique

Régime

Figure II.8 � Courbe de force typique de microindentation. La plasticité de l'échantillon induit
une hystérèse et une indentation résiduelle δf qui est lisible sur la courbe.

F =
4

3

√
RE∗(δmax − δf )3/2 (II.15)

Notez que l'indentation n'est pas δmax mais bien δmax − δf car il s'agit ici de décrire le

déplacement de la courbe de retour a�n de prendre en compte la plasticité. La déformation

résiduelle δf est donc soustraite de l'indentation totale. La raideur à la décharge S est ainsi :

S =
dF

dδ
= 2
√
RE∗(δmax − δf )1/2 (II.16)

En substituant les équations II.15 et II.16 dans l'équation II.14 et en notant que ε = 0.75

pour une sphère, on obtient :

δc =
δmax + δf

2
(II.17)

La profondeur de contact δc est donc simplement la moyenne de l'indentation maximale δmax
et de l'indentation �nale δf . Ainsi, le module élastique est déterminée en mesurant la pente S et

en utilisant la relation II.16. Cette méthode sera utilisée par la suite pour mesurer l'élasticité de

pastilles de polymère en microindentation.
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CHAPITRE II. THÉORIE DU CONTACT ET MESURE DE L'ÉLASTICITÉ

II.1.4 Modèles visco-élastiques

Dans tous les matériaux, les comportements élastiques et visqueux coexistent 3. Le concept

de viscosité a été introduit à travers le postulat de Newton selon lequel, pour un liquide parfait :

σ(t) = ηε̇(t) (II.18)

où σ est la contrainte (σ = F/S), ε est la déformation (ε = ∆l/L) et η est la viscosité

exprimée en Pa.s. En reformulant dans les mêmes termes la loi de Hooke décrite précédemment

(équation I.3), on obtient pour un solide élastique parfait :

σ(t) = Eε(t) (II.19)

Ces deux relations permettent d'élaborer des modèles décrivant les matériaux visco-élastiques

(�gure II.9). Par une analogie avec les circuits électriques, on combine les deux éléments que

sont le ressort (élastique, contrainte proportionnelle à la déformation) et le piston (visqueux,

contrainte proportionnelle à la vitesse de déformation).

E

η

Figure II.9 � Représentations schématiques des comportements rhéologiques idéaux : le ressort
hookéen et le piston newtonien.

La viscosité est un paramètre qui n'est pas pris en compte par les modèles de contact dérivés

de Hertz. Les courbes de force AFM étant classiquement e�ectuées avec une fréquence de 1 Hz

ou plus, il est di�cile d'en extraire la viscosité statique (ω → 0) des matériaux. Le �uage est la

tendance d'un matériau solide à s'écouler lentement et à se déformer de manière permanente sous

l'in�uence d'une contrainte mécanique. La mesure du �uage s'e�ectue en appliquant une force

constante à la surface d'un matériau et en mesurant sa déformation. La �gure II.10 présente une

courbe de force typique du �uage sur un polymère. Une force de 100 mN est exercée à la surface

durant 10 min et la déformation de �uage est mesurée. Cette déformation contient l'information

visqueuse et des informations élastiques à temps longs.

Les modèles de Maxwell et de Kelvin-Voigt sont les deux modèles les plus simples décrivant

le comportement visco-élastique des matériaux. Il s'agit dans les deux cas de la mise en relation

d'un ressort hookéen et d'un piston newtonien, le modèle de Maxwell les plaçant en série (ce qui

correspond à un liquide élastique) alors que le modèle de Kelvin-Voigt les place en parallèle (ce

qui correspond à un solide �uant).

3. Sur la question de la visco-élasticité et des modèles rhéologiques, voir H.A. Barnes, J.F. Hutton et K.
Walters, An Introduction to Rheology, 1989 [44]
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Figure II.10 � Microindentation et �uage d'un �lm épais de polymère (acide poly(lactide-co-
glycolide)). Le �uage s'e�ectue à 100 mN pendant 10 min. La profondeur de �uage est dé�nie
comme étant la hauteur de la déformation à partir du moment où la force appliquée est maintenue
constante.
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Figure II.11 � Représentation schématique du modèle visco-élastique de Maxwell.

Le modèle de Maxwell implique que les contraintes imposées au ressort et au piston sont

identiques et que la déformation totale est la somme de leurs déformations. La déformation de

�uage est exprimée comme :

(εM (t))b = AF0

[
1

E∗
+

1

η
t

]
(II.20)

avec A et b des facteurs dépendants de la géométrie de l'indenteur. Pour un cône de demi-

angle d'ouverture α, A = π/2 cotα et b = 2. Pour une sphère de rayon R, A = 3/(4
√
R) et

b = 3/2. Le modèle de Maxwell prédit une déformation instantanée (�gure II.11) incompatible

avec la courbe de la �gure II.10. Une déformation permanente (à t→∞) est induite par le piston

newtonien.

Le modèle de Kelvin-Voigt implique par contre que les déformations du ressort et du piston
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sont identiques et que la contrainte du système est la somme de leurs contraintes (�gure II.12).

La déformation de �uage est exprimée comme :

(εKV (t))b = AF0

[
1

E∗

(
1− e−t

E∗
η

)]
(II.21)

Le modèle de Kelvin-Voigt prédit un �uage transitoire et une relaxation visqueuse compatible

avec la courbe de la �gure II.10 mais il ne présente pas de déformation instantanée.

ε

t

η

E

Figure II.12 � Représentation schématique du modèle visco-élastique de Kelvin-Voigt.

Un modèle d'ordre supérieur est donc nécessaire pour décrire à la fois le �uage transitoire

et la déformation initiale. Pour cela, il faut placer un ressort en parallèle avec un système de

Maxwell (ou un ressort en série avec un système de Kelvin-Voigt). Ce modèle, appelé modèle de

solide linéaire standard ou modèle de Zener est représenté �gure II.13. Il décrit une déformation

élastique instantanée lors de l'application de la contrainte et une déformation de �uage qui tend

vers une limite à contrainte constante. La déformation de �uage est exprimée comme :

(εZener(t))
b = AF0

[
1

E0
+

1

E1

(
1− e−t

E1
η

)]
(II.22)

Le temps caractéristique de relaxation τ est dé�ni comme :

τ =
η

E1
(II.23)

Ce modèle est particulièrement adapté dans le cas des polymères vitreux comme le polysty-

rène. E0 peut être interprétée comme l'élasticité à temps courts et E1 comme une élasticité à

temps long.

La �gure II.14 présente l'ajustement par le modèle de Zener du �uage d'un polymère vitreux.

L'élasticité E0 est ajustée pour tenir compte de l'indentation formée à temps court par l'augmen-

tation rapide de la charge. L'élasticité E1 et la viscosité η permettent de décrire l'écoulement de

notre polymère à temps long lors de l'application d'une force constante. Ce modèle sera utilisée

par la suite (chapitre IV) pour mesurer la visco-élasticité du PLGA, principale constituant de

nos capsules théranostiques.
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ε

t

E0

E1

η

Figure II.13 � Représentation schématique du modèle visco-élastique de Zener.
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Figure II.14 � Microindentation et �uage d'un �lm épais de polymère (acide poly(lactide-co-
glycolide)). La courbe rouge représente l'ajustement par le modèle de Zener de la déformation
de �uage avec E0 = 3 GPa, E1 = 2.9 GPa et η = 1000 Pa.s−1. Le temps caractéristique de
relaxation τ est donc de l'ordre de 3.1011 secondes. Cette mesure sera décrite plus en détail au
chapitre IV.
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II.1.5 Contact élastique et adhésion

L'adhésion joue un rôle important dans le contact aux échelles micro et nanométriques. En ef-

fet, par analogie avec les e�ets du mouillage, un col d'adhésion plus ou moins important selon les

propriétés des matériaux se forme autour de la zone de contact, modi�ant son aire et conduisant

à une discordance avec les modèles décrits précédemment. Une extension du modèle de Hertz

prenant en compte l'adhésion a été développée en 1971 [45] par trois physiciens britanniques, K.

L. Johnson, K. Kendall et A. D. Roberts (JKR). Ce modèle a connu un succès important suite à

l'essor de la nanoindentation AFM car il permet de décrire le contact entre l'indenteur et l'échan-

tillon de manière plus complète que le modèle de Hertz, notamment dans le cas des échantillons

très adhésifs et relativement mous comme le polydiméthylsiloxane (PDMS) [46]. Le modèle JKR

prend en compte l'adhésion au sein de l'aire de contact et néglige toutes les interactions se situant

en dehors de cette zone. Le schéma II.15 permet de comparer les descriptions de Hertz et de JKR.

aH

aJKR

a2H
2R

δH =
a2H
R δJKR

Figure II.15 � Comparaison entre les modèles de Hertz (- - - γ = 0) et de JKR (�� γ 6= 0).
Notez les di�érences entre aH et aJKR et entre δH et δJKR lorsque l'échantillon est soumis à
une force identique F .

La force adhésive exprimée par le modèle JKR peut se comprendre comme étant une force

Hertzienne additionnelle. Dans le cas d'une sphère indentant un demi-espace élastique plan (�gure

II.15), le rayon de contact a et l'indentation δ sont exprimés en fonction de la force appliquée F

selon les relations :

a =

(
3R

4E∗

[
F + 3πRγ +

√
6πRγF + (3πRγ)2

]) 1
3

(II.24)

δ =
a2

R
−
√

2πaγ

E∗
(II.25)

où γ est l'énegie d'adhésion des deux surfaces en contact. La force F s'exprime donc :
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F (a)JKR =
4E∗a3

3R
− 2
√

2πE∗γa3 (II.26)

La force d'arrachement (pull-out force) nécessaire pour extraire l'indenteur de l'échantillon,

peut être calculée en minimisant l'équation II.26 par rapport à a, ce qui donne :

F JKRpo = −3

2
πγR (II.27)

Le rayon de contact a n'étant pas directement accessible lors d'une mesure d'indentation par

AFM, Chizhik et al. [47] et Lin et al. [8] reformulèrent la relation de JKR a�n d'exprimer le

module élastique réduit E∗ en fonction de l'indentation δ, la force F et le rayon de l'indenteur

R :





E∗ =
3P1

4R1/2δ3/2

[
1− 2

3

(
6πRγ

P1

)1/2
]3/2

P1 = F + 3γπR+
√

6γπRF + (3γπR)2

(II.28)

où P1 représente la somme des forces interfaciales dans l'aire de contact et la tension de

surface γ est déterminée expérimentalement grâce à l'équation II.27 en mesurant la force d'ar-

rachement sur la courbe de rétraction.

Un modèle alternatif à JKR a été développé en 1983 par B.V. Derjaguin, V. Muller et Y.P.

Toporov (DMT) [48]. Ce modèle suppose que l'aire de contact n'est pas modi�ée par les forces

attractives et reste donc identique à l'aire de contact Hertzienne. Ainsi, contrairement au modèle

JKR, les forces attractives interviennent uniquement à l'extérieur de l'aire de contact. Les forces

attractives sont donc simplement ajoutées au modèle Hertzien pour obtenir l'indentation et l'aire

de contact selon les relations :

a =

[(
3R

4E∗

)
(F + 4πγR∗)

] 1
3

, δ =
a2

R∗
(II.29)

Le modèle DMT prévoit donc un rayon de contact plus petit que le modèle JKR et sera plus

adapté aux matériaux rigides comme les métaux. Dans le cas DMT, la force d'arrachement de

la pointe est :

FDMT
po = −2πγR∗ (II.30)

Un paramètre physique sans dimension appelé paramètre de Tabor [49] permet d'appréhender

la pertinence des modèles de contact et de faire le lien entre les deux approches que sont DMT

et JKR :

µ =

(
16Rγ2

9(E∗)2Z0

)1/3

(II.31)

avec Z0 la distance entre la pointe et la surface à l'équilibre des forces élastiques et adhésives,

i.e. point de contact physique au fond du puit de force de la courbe d'approche. Ce paramètre
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µ peut être interprété comme étant le rapport de la déformation élastique avant l'arrachement

de la pointe (δpo) par la séparation à l'équilibre Z0. Le modèle JKR est pertinent si µ est grand,

c'est-à-dire si le matériau se déforme beaucoup avant que la pointe ne s'arrache de la surface.

Au contraire, le modèle DMT est approprié si µ est faible.

Les modèles JKR et DMT constituent donc deux approches aux hypothèses relativement

opposées (table II.2). En 1992, D. Maugis formula une description complexe de l'interaction

élastico-adhésive sphère-plan [50]. Cette description reste la plus complète à ce jour et permet

d'appréhender la pertinence des modèles de contact en fonction d'un paramètre λ :

λ = 2

(
16γ

9
√

3ε0

)3
√

9R

16πγ(E∗)2
(II.32)

où ε0 est le rayon d'action des force de surface à l'équilibre. Pour λ >> 3 (cas des élasto-

mère comme le PDMS), D. Maugis montre que le modèle de JKR est pertinent alors que pour

λ << 0.01 (cas du verre et des métaux), l'approche DMT est appropriée. Dans le cas des poly-

mères vitreux comme le polystyrène, le paramètre λ est de l'ordre de 1 ce qui se trouve dans la

transition entre les deux modèles de contact élastico-adhésif. D. Maugis décrivit cette transition

et montra qu'il n'existe pas de solution analytique évidente dans cette gamme de λ. La �gure

II.16 présente le diagramme adhésif du contact de sphères élastiques. Cette cartographie permet

de déterminer la pertinence du modèle élastique en fonction des paramètres µ et λ et du rapport

entre la force élastique (P ) et la force adhésive (πγR).

Figure II.16 � Cartographie adhésive du contact entre deux sphères élastiques (�gure extraite
de l'article de K.L. Johnson et J.A. Greenwood [51].
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Modèle Hypothèses Limitations

Hertz
Élasticité linéaire
Pas d'adhésion
Pas de friction

Inapproprié lorsque les forces de
contact sont faibles devant les
forces adhésives

JKR
Force de surface agissant au sein de
l'aire de contact
Pas de friction

Possible sous-estimation de la force
de contact à cause des forces de
surface

DMT
Force de surface agissant en dehors
de l'aire de contact
Pas de friction

Possible sous-estimation de l'aire de
contact à cause de l'hypothèse
d'une aire de contact élastique

Maugis
Zone attractive d'épaisseur variable
agissant autour du rayon de contact
Pas de friction

Solution analytique / équations
paramétriques

Table II.2 � Comparaison des hypothèses et des limitations des modèles de Hertz, JKR, DMT
et Maugis [52].
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II.2. ÉLASTICITÉ DES MATÉRIAUX COMPOSITES

crosphères en fonction de l'épaisseur de la coque. Une augmentation du module élastique avec la

diminution de l'épaisseur de la coque est ainsi observée. Il est à noter que le modèle de Reissner

décrit un module unique pour chaque courbe de force. La relation II.33 est indépendante de

l'indentation δ. Cette unicité de l'élasticité d'un objet sphérique hétérogène peut ici être justi�ée

par le mode de contact (plan-sphère) et la taille importante des microsphères devant la profon-

deur d'indentation. Cependant, il est important de garder à l'esprit que cette approximation d'un

module élastique unique ne permet pas d'appréhender la mécanique du système dans sa globalité.

(a) (b)

Figure II.18 � (a) Raideur e�ective de microsphères de polylactide à coeur gazeux en fonction
de la raideur du levier AFM et de leur diamètre. L'épaisseur de coques est d'environ 30 nm
pour un diamètre de 4 µm et varie linéairement avec la taille des microsphères. (b) Élasticité
(modèle de Reissner) des microsphères en fonction de l'épaisseur de leur coque. Figures extraites
de l'article de Glynos et al., [53]

Dans les mêmes conditions, Santos et al. [9] ont étudié l'élasticité de microbulles de phos-

pholipides (�gure II.19). Les courbes de force présentent un régime linéaire, tout comme dans

l'étude de Glynos et al. [53]. Cette dépendance non-hertzienne de la force vis à vis de l'indentation

montre une fois de plus la di�culté de l'interprétation de l'élasticité des matériaux composites.

Les résultats obtenus via la théorie de Reissner suggèrent cette fois-ci que l'élasticité augmente

lorsque le diamètre des bulles augmentent. De nouveau, on peut s'interroger sur l'interprétation

d'un tel résultat.

Une autre approche consiste à développer des modèles adaptés à chaque échantillon compo-

site notamment dans le cas de �lms minces reposant sur un substrat rigide. Dimitriadis et al. ont

développé une correction du modèle de Hertz permettant de déterminer le module élastique d'une

couche molle déposée sur un substrat rigide (Figure II.20 [35, 38]). Une séquence in�nie d'image

de la sonde sphérique permet de remplir les conditions limites d'un échantillon �n reposant sur

un substrat dur (�gure II.20(b)). L'emploi d'une telle correction s'avère e�cace mais elle n'est

pas généralisable à n'importe quelle bicouche.

Dans le cas d'échantillons très complexes comme les cellules, Bonilla et al. (Figure II.21 [55])
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Figure II.19 � (a) Courbe de force sur une microbulle de phospholipide de 3 µm de diamètre.
La déformation relative est ici dé�nie comme le rapport de l'indentation par le diamètre initial
de la bulle. La ligne discontinue représente le régime linéaire de la courbe de force, i.e. la pente
(raideur) utilisée dans la théorie de Reissner. (b) Élasticité calculée par la théorie de Reissner de
microbulles de diamètres allant de 2.1 à 4.2 µm. Figures extraites de l'article de Santos et al.
[9].

(a) (b)

Figure II.20 � (a) Module élastique instantané d'un �lm �n de gel (2.7 µm) indenté avec
une sonde colloïdale de 2 µm de diamètre. La mesure est e�ectuée deux fois et interprétée avec
le modèle de Hertz classique (carrés noirs) et avec une correction liée à l'épaisseur du �lm et à
la proximité du substrat dur (triangles blancs). La correction permet de retrouver le module du
gel en compensant l'e�et du substrat. (b) Schéma représentant les images de la sonde sphérique
permettant la correction du modèle de Hertz dans le cas d'un échantillon �n sur un substrat rigide.
Les images peuvent être multipliées ad in�nitum pour diminuer le degré d'action des conditions
limites liées au substrat rigide. Figures extraites de l'article de Dimitriadis et al. [35]

ont développé une analyse multirégime des courbes de force permettant de discriminer di�érentes

dépendances F ∝ δn selon la profondeur d'indentation. Cette méthode permet de déconvoluer

les di�érentes contributions mécaniques et permet une bonne approximation des comportements

élastiques, notamment des matériaux biologiques. Cependant, en recherchant un module élas-
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tique unique issu de régimes di�érents, cette analyse ne constitue pas une méthode dynamique

(i.e. que l'élasticité est indépendante de la déformation) permettant de comprendre l'évolution

du module élastique apparent dans le cas de matériaux composites.

Figure II.21 � Schémas et graphiques de la déformation d'une paroi cellulaire végétale. Un
modèle multi-régime de raideurs permet de suivre l'évolution de la loi de puissance d'un système
multi-ressorts. Figures extraites de l'article de Bonilla et al. [55].

En�n, la méthode des éléments �nis (FEM) constitue un moyen �able, bien que numérique-

ment lourd, pour décrire le comportement mécanique des objets complexes comme des �lms �ns

[56], des multi-couches [57] ou des coques (�gure II.22 [19]).

Figure II.22 � Modélisation par la méthode des éléments �nis de l'indentation d'un modèle
sphérique de capside virale décrite par un modèle Hookéen non-linéaire, E = 250 MPa et ν = 0.4.
La capside déformée est montrée pour plusieurs distances pointe/substrat. La contrainte de von
Mises est un critère de distorsion élastique. Figure extraite de l'article de Gibbons et al. [19].
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La spéci�cité de ces approches est un obstacle à l'étude de la mécanique des matériaux com-

plexes. Le développement d'une méthode simple permettant l'analyse de multicouches ou de

particules nanométriques est un enjeu à la fois pour la compréhension théorique de la mécanique

de ces systèmes mais aussi pour l'amélioration des propriétés des objets dont la mécanique re-

présente une contrainte technique. La partie II.2.2 présente un modèle semi-analytique décrivant

le comportement élastique d'un �lm mince reposant sur un substrat semi-in�ni. Ce modèle est

dépendant à la fois des modules des matériaux mais aussi de la profondeur d'indentation. Nous

verrons que cette interprétation dynamique de l'élasticité des matériaux composites (i.e. élasti-

cité dépendante de la déformation) constitue une approche nouvelle et prometteuse (partie III

et V).
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II.2.2 Interprétation de l'élasticité équivalente d'une bicouche plane par l'ap-

proche semi-analytique CHIMER

L'élasticité mesurée par nanoindentation sur un matériau composite n'est pas uniquement

liée aux élasticités des matériaux qui la composent, elle est aussi dépendante de la géométrie et

de la profondeur de l'indentation. La �gure II.23 montre l'évolution du module apparent de la

bicouche. Ainsi, un échantillon enduit aura une élasticité équivalente di�érente selon les élastici-

tés des matériaux ainsi que l'aire ou la profondeur d'indentation.

a/T ou δ/T

Efilm

0

Eequivalent
Esubstrat,1

Esubstrat,2

1

2

Figure II.23 � Module élastique apparent en fonction du rapport a/T ou δ/T . La courbe 1
correspond à un �lm compliant sur un substrat dur et la courbe 2 correspond au cas opposé.

Les schémas de la �gure II.24 présentent l'indentation d'une surface hétérogène et son équi-

valent homogène, c'est-à-dire l'interprétation classique qui en serait faite par le modèle de Hertz

à force identique.

(a)

a δ

F

E∗substrat

E∗film
T

(b)

aeq
δ

F

E∗eq

Figure II.24 � Indentation d'une surface hétérogène (a) et son équivalent homogène (b).

Empiriquement, cette élasticité e�ective, apparente ou équivalente (notée Eeq) d'un substrat

recouvert d'un �lm prend la forme suivante :

Eeq = Esubstrat + (Efilm − Esubstrat)Φ(x) (II.34)

où x est le rapport du rayon de contact a ou de la profondeur d'indentation δ avec l'épaisseur

T du �lm, Φ est une fonction poids égale à 1 quand x vaut 0 et 0 quand x est in�ni.
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Men�cik et al. [58] ont comparé empiriquement di�érentes fonctions poids Φ et montrent que

deux fonctions décrivent raisonnablement bien l'évolution du module élastique équivalent en

fonction du rapport a/T :

� une fonction exponentielle, Φexp = e−αx avec x = a/t et α une constante,

� une solution analytique du contact entre un indenteur rigide cylindrique et un �lm reposant

sur un substrat (Gao et al. [59]) de la forme :

ΦGao =
2

π
arctan

1

x
+

1

2π(1− ν)
×
[
(1− 2ν)

1

x
ln(1 + x2)− x

1 + x2

]
(II.35)

En 1997, J. Li et T-W Chou [60] présentèrent une solution élastique de la compression axisy-

métrique d'un demi-espace plan recouvert d'un �lm. Cette solution générale permet de décrire le

déplacement de la surface u(r) ainsi que le champ de contrainte q(r) via une fonction de Green

C(kt) de la forme :

u(r) =

∫ ∞

0
q̄(k)dkJ0(kr)C(kt) (II.36)

C(kt) =
2

E∗1

1 + 4bkte−2kt − abe−4kt
1− [a+ b+ 4b(kt)2]e−2kt + abe−4kt

(II.37)

a =
αγ3 − γ1
1 + αγ3

, b =
α− 1

α+ γ1
, α =

Efilm(1 + νsubstrat)

Esubstrat(1 + νfilm)
(II.38)

q̄(k) =

∫ ∞

0
drrJ0(kr)q(r) (II.39)

Cependant, cette fonction ne permet pas de calculer le déplacement de la surface à cause des

conditions aux limites mixtes du problème de l'indentation : seuls le déplacement de la surface

dans l'aire de contact et la contrainte appliquée à l'extérieur de celle-ci sont connus. Pour cette

raison, Perriot et Barthel [61] proposèrent d'introduire un champ auxiliaire a�n de résoudre ce

problème. Ce champ auxiliaire est dé�ni comme étant la transformée de Fourier cosinus de la

transformée de Hankel de la contrainte q(r) et du déplacement u(r) :

g(s) =
∫∞
0 dkq̄(k)cos(ks)

θ(s) =
∫∞
0 dkkū(k)cos(ks)

(II.40)

en réécrivant II.36 avec la transformée de Hankel, on obtient :

kū(k) = C(kt)q̄(k) (II.41)

avec la transformée cosinus :

θ(s) =
2

π

∫ ∞

0
g(r)

[∫ ∞

0
dkC(kt) cos(kr) cos(ks)

]
dr (II.42)

On note que si on considère le système comme étant homogène, c'est-à-dire que t → ∞ ou

Efilm = Esubstrat, on obtient :
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kū(k) = 2
E∗ q̄(k),

θ(r) = 2
E∗ g(r).

(II.43)

En repassant dans le cas hétérogène et en réexprimant les équations II.40 dans l'espace réel,

on obtient :

g(s) =
∫∞
s dr rq(r)√

s2−r2

θ(s) = d
ds

∫ s
0 dr

ru(r)√
s2−r2 .

(II.44)

En posant les conditions limites du problème, on obtient :

{
∀r ≤ a, u(r) = δ − h(r)

∀r ≥ a, q(r) = 0.
(II.45)

En combinant l'expression de g(s) avec les conditions limites II.45, on obtient :

∀r ≥ a, g(r) = 0 (II.46)

Ainsi, l'équation II.42 devient :

θ(s) =
2

π

∫ a

0
g(r)

[∫ ∞

0
dkC(kt) cos(kr) cos(ks)

]
dr (II.47)

Or, θ(r) est connu entre 0 et a. Cette expression permet donc de résoudre le problème nu-

mériquement. La �gures II.25 montre la con�guration du contact élastique décrit par le modèle

de Perriot et Barthel [61]. Ce modèle est implémenté au sein d'un algorithme Python et sera par

la suite appelé CHIMER (Coated Half-space Indentation Model of Elastic Response). L'annexe

B (page 141) reproduit le noyau de l'algorithme et donne les éléments essentiels permettant de

le mettre en ÷uvre.

La �gure II.26 présente une série de simulations e�ectuées par le modèle CHIMER. Ces

simulations décrivent la transition de l'élasticité équivalente en fonction du rapport a/T dans

di�érents cas de substrats mous sur lesquels reposent des �lms durs. Cette transition est trans-

latée selon le rapport Efilm/Esubstrat. L'aire de contact réelle est aussi simulée et comparée à

l'aire de contact hertzienne à indentation équivalente (encart de la �gure II.26). Ainsi, plus la

di�érence d'élasticité entre les deux couches est importante, plus l'aire de contact réelle a s'écarte

de l'aire de contact hertzienne aHertz à indentation équivalente. Cette description relativement

simple permet d'appréhender les e�ets liés à la complexité de l'échantillon indenté.

Le modèle CHIMER con�rme donc que les modèles de contact classiques (Hertz, JKR,

DMT...) ne peuvent être appliqués directement aux systèmes complexes. Néanmoins, il est nu-

mériquement lourd d'interpréter les courbes de force AFM uniquement via le modèle CHIMER.

À cela s'ajoute le fait que l'indentation AFM est limitée pour éviter les e�ets de plasticité et que

les courbes de force peuvent être localement bruitées. Ainsi, lors d'une seule et unique courbe
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II.2. ÉLASTICITÉ DES MATÉRIAUX COMPOSITES

de force AFM, il est délicat de sonder une gamme su�sante de a/T (ou δ/T ) pour se déplacer

le long de la transition de l'élasticité apparente. La partie suivante, traitant de l'élasticité de

bicouches planes, s'attachera à construire une approche méthodique permettant l'interprétation

par le modèle CHIMER de l'élasticité apparente issue des modèles de contact classiques.

II.2.3 Déformation d'une coque

Dans leur Cours de Physique (t.7) sur la Théorie de l'Élasticité [62], L. Landau et E. Lifchitz

ont décrit le comportement élastique des enveloppes, c'est-à-dire des plaques ayant une forme

courbe à l'état naturel. Dans le cas d'une plaque plane, la traction (i.e. l'allongement longitudi-

nal) est un e�et du second ordre de petitesse par rapport au déplacement de �exion lui-même. En

revanche, dans le cas d'une enveloppe, la traction est un e�et du premier ordre et joue donc un

e�et important, même à petite déformation. Cet e�et est rendu négligeable si R→∞, ce qui est

le cas quand le rayon de l'indenteur et la profondeur de la déformation sont faibles. Cependant,

nous commencons ici à percevoir les di�érences qui peuvent apparaître entre les comportements

du système plan (plaques) décrit au chapitre III et ceux des microcapsules (enveloppes) poly-

mères décrites au chapitre V de ce manuscrit.

Pauchard et al. [63] ont étudié le comportement d'une coquille élastique compressée entre

deux plans. Deux régimes sont ainsi mis en évidence : un premier régime élastique dans lequel la

déformation de la sphère garde un pro�l plan en raison de l'équilibre entre les énergies de cour-

bure et de traction (I) et un second régime provoquant l'inversion de la courbure de la sphère

(II). La transition du premier ordre reliant les deux régimes intervient pour une déformation δ

proche de deux fois l'épaisseur T de la coque (�gure II.27).

Ces considérations théoriques sont essentielles pour appréhender expérimentalement et avec

justesse l'élasticité des microcapsules polymères. Il est à noter que la théorie des enveloppes

décrites par Landau et Lifchitz [62] et le comportement décrit par Pauchard et al. [63] tiennent

compte uniquement de l'élasticité. Nous verrons que les expériences de nanoindentation AFM se

confrontent à d'autres paramètres, comme la plasticité, et que la transition du première ordre

reliant le régime de déformation plane au régime de �ambage n'est pas évidente d'un point de

vue expérimental à l'échelle nanométrique.

53



Figure II.27 � Force adimensionnée (F/ET 3)(R/T ) en fonction de la déformation δ/T pour
une balle de tennis. Les points expérimentaux décrivent un cycle compression (•) - décompression
(◦) révélant une hystérésis. On note la transition pour δ/T ≈ 2. Reproduction d'une �gure de
l'article de Pauchard et Rica [63].
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Chapitre III

Systèmes plans : �lms �ns sur substrat

de PDMS
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Dans le contexte de l'interprétation de l'élasticité équivalente des matériaux composites à

l'échelle nanométrique, il est indispensable de se tourner vers un système modèle. La géométrie

plane, semblable à celle décrite par le modèle numérique exposé au chapitre précédent, s'impose

comme étant la plus facile à explorer en premier lieu. La première partie de ce chapitre décrira

le système choisi, qui se compose d'un substrat épais de polydiméthylsiloxane (PDMS) surmonté

d'une couche relativement plus rigide. Deux couches seront étudiées : un �lm �n de chitosan et une

couche de PDMS oxydé par un plasmaO2. La seconde partie de ce chapitre présentera les résultats

obtenus pour les deux types de bicouche et discutera des incertitudes liées à l'introduction de

modules élastiques calculés via le modèle de Hertz dans le modèle numérique. Nous verrons

que l'interprétation des modules élastiques équivalents par le modèle numérique permet une

estimation �able de l'épaisseur de la couche supérieure. Cette méthode est particulièrement

avantageuse dans le cas de la couche d'oxyde qui est consubstancielle au substrat de PDMS et

ne peut être mesurée facilement par les techniques d'imagerie classiques à l'échelle de quelques

dizaines de nanomètres.
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CHAPITRE III. SYSTÈMES PLANS : FILMS FINS SUR SUBSTRAT DE PDMS

III.1 Description des systèmes plans

III.1.1 Substrat de PDMS : enjeux de la mesure élastique

Un des enjeux les plus importants de la science et de la technologie moderne est la miniatu-

risation. La microélectronique est un exemple évident de cette recherche de structures toujours

plus petites permettant l'augmentation du nombre de composants et l'amélioration des perfor-

mances. Du point de vue scienti�que, la compréhension des phénomènes aux échelles micro et

nanométriques ont permis la miniaturisation des systèmes.

Figure III.1 � Schéma de la réticulation du PDMS.

La micro�uidique, issue du dévelopement de la soft lithographie [64] (ou lithographie douce),

constitue une de ces techniques de miniaturisation ayant conduit à la fois à des dévelopements

technologiques mais aussi à la compréhension scienti�que de phénomènes fondamentaux, que ce

soit dans le domaine de la biologie [65] ou de la physico-chimie des matériaux (auto-enroulement

[66], puce micro�uidique 3D [67]). Un des matériaux les plus utilisés dans la fabrication de sys-

tème micro�uidique est le poly(diméthylsiloxane) (PDMS). Cet élastomère est classiquement

formé à partir d'un polymère liquide qui est ensuite réticulé pour obtenir un matériau plus ou

moins élastique selon le taux de réticulation (�gure III.1). De plus, le PDMS présente l'inté-

rêt d'être chimiquement inerte et d'avoir une faible énergie de surface du PDMS (21.6 x 10−3

J.m−2 [64]). La surface du PDMS peut facilement être modi�ée selon l'application voulue par

microstructuration (lithographie, impression par microcontact, moulage...) , dépôt de SAM (self-

assembly monolayer) et/ou spin-coating. Il est aussi possible d'augmenter l'énergie de surface du

PDMS en l'oxydant par diverses techniques comme l'exposition à un plasma O2, un traitement

par UV/ozone ou encore par e�et corona. Le PDMS peut ainsi être le substrat de diverses couches

�nes dont il est crucial de caractériser les épaisseurs et les propriétés mécaniques pour mieux en

contrôler les propriétés.

Dans cette étude, deux systèmes basés sur un substrat de PDMS ont été étudiés :

� des �lms �ns de polymère déposés sur un substrat de PDMS,

� des substrats de PDMS oxydés par un plasma O2.
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III.1. DESCRIPTION DES SYSTÈMES PLANS

La di�érence fondamentale entre ces deux systèmes réside dans la nature de la couche sur-

montant le substrat de PDMS. En e�et, l'épaisseur du �lm de chitosan est connue car dé�nie par

le procédé de spin-coating alors que celle de l'oxyde est plus di�cile d'accès car consubstancielle

au substrat de PDMS. Le système PDMS-chitosan permettra de construire une méthode de me-

sure mécanique permettant de déterminer l'épaisseur de la couche supérieure par l'interprétation

de l'élasticité équivalente. Le système PDMS-Oxyde illustrera l'intérêt de cette méthode dans le

cas d'une couche dont l'épaisseur est di�cile d'accès.

A�n de pouvoir interpréter le module élastique équivalent de ces systèmes et/ou déterminer

l'épaisseur du �lm reposant sur le PDMS, il est indispensable d'e�ectuer une mesure de cali-

bration de l'élasticité du PDMS "nu". Cette élasticité dépend fortement du taux de réticulation

mais aussi de la méthode de mesure comme l'a montré Carrillo et al. [46] (�gure III.2). Les

modèles d'Oliver et Pharr et de Hertz indiquent des modules élastiques de 20 à 80 % supérieur

à ceux déterminés par des méthodes de mesures non-con�nés de l'élasticité volumique (traction-

compression, analyse méchanique dynamique). De plus, le modèle JKR conduit à des modules

élastiques très inférieurs à l'élasticité volumique. F. Kaveh et al. [68] rapportent un module élas-

tique du PDMS (rapport PDMS/réticulant = 10 :1) de 1.3 MPa grâce à la mesure du drainage

hydrodynamique permettant de dépasser les problèmes dûs au contact pointe/échantillon (adhé-

sion, point de contact...). Ces di�érences importantes des modules élastiques en fonction de la

technique de mesure et du modèle choisi sont symptomatiques des mesures mécaniques, particu-

lièrement dans le cas de la nanoindentation pour laquelle l'incertitude du point de contact et la

di�culté d'interprétation liée à l'adhésion sont cruciales.

Figure III.2 � Module d'Young du PDMS en fonction du taux de réticulation (ratio quantité
de PDMS/ quantité de réticulant). Mesures d'indentation e�ectuées par nanoindentation ins-
trumentale (TriboIndenter) et mesure de l'élasticité volumique par tension-compression. Figure
extraite de l'article de Carrillo et al. [46].
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CHAPITRE III. SYSTÈMES PLANS : FILMS FINS SUR SUBSTRAT DE PDMS

La courbe de force de la �gure III.3(a) présente une indentation classique sur un substrat

de PDMS natif (sans aucun traitement) préparé avec un taux de réticulation 10 :1. Les modèles

de Hertz et JKR sont utilisés pour en déterminer le module d'Young. L'adhésion joue un rôle

important dans le contact entre la pointe et le PDMS. Il est à noter que la force d'arrachement

de la pointe lors de la rétraction ne semble pas varier avec la force maximale appliquée lors du

chargement, ce qui montre qu'il s'agit uniquement d'un e�et d'adhésion et non d'une quelconque

plasticité de l'échantillon. Le module d'Young du PDMS (10 :1) est de 3.9 ± 0.22 MPa par le

modèle de Hertz, ce qui est supérieur à la valeur donnée par Carrillo et al.. Cela est probablement

lié aux dimensions des sondes utilisées et aux forces appliquées : des pointes de 10 à 20 nm de

rayon pour des forces de l'ordre de 10 nN dans notre cas et une sphère de 100 µm pour des

forces de l'ordre de 100 µN pour Carrillo et al.. Ainsi, les contraintes appliquées sont beaucoup

plus importantes dans notre cas et il est probable que les e�ets de pile-up élastiques et adhésifs

soient très importants et induisent une surestimation du module élastique calculé par le modèle

de Hertz. En revanche, le modèle de JKR conduit à un module d'Young de 2.14 ± 0.37 MPa.

Cette valeur se rapproche de la valeur de l'élasticité mesurée en compression non-con�née (2.04

MPa) ce qui en fait une valeur crédible. Notons que notre estimation de l'élasticité par le mo-

dèle de JKR est très supérieure à l'estimation JKR de Carrillo et al. [46] qui mettent en avant

leurs incertitudes quant à la détermination du point de contact et la forme de leur sonde lorsque

l'identation devient importante.

La mesure de l'élasticité d'un matériau homogène comme le PDMS montre déjà les di�cul-

tés liées à la nanoindentation. Bien que les résultats expérimentaux soient bien ajustés par le

modèle de Hertz, le module élastique hertzien est à considérer avec précaution. L'interprétation

des courbes de force en terme d'élasticité et d'adhésion suppose d'utiliser un modèle de contact

adapté. Dans le cas du PDMS, le paramètre µ proposé par Tabor [49] suggère que le modèle

JKR constitue une bonne approximation (µ >> 5). Nous considérerons donc la valeur du mo-

dule élastique issue de l'interprétation par le modèle JKR comme étant la plus crédible pour la

suite de l'étude (2.14 ± 0.37 MPa).
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Figure III.3 � (a) Courbes de force sur PDMS avec deux forces maximales appliquées (10
et 25 nN). La courbe rouge est l'ajustement Hertzien. (b) Ajustement Hertzien d'une courbe de
force sur un substrat épais de PDMS. (c) Module élastique instantané du PDMS interprété par
le modèle de Hertz et le modèle JKR en fonction de la profondeur d'indentation. Résultat B.
Sarrazin, CEA LIONS.
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III.1.2 Film de chitosan sur substrat de PDMS

Le chitosan est un polyoside composé aléatoirement de D-glucosamine et de N-acétyl-D-

glucosamine et est le composant principal de l'exosquelette des arthropodes, de l'endosquelette

des céphalopodes et de la paroi des champignons. Ce polymère est biodégradable, biocompatible

et présente une bonne tenue mécanique (élasticité et raideur importante). Ces propriétés en font

un choix intéressant pour recouvrir les parois d'un canal micro�uidique pour des analyses biolo-

giques par exemple.

Figure III.4 � Structure chimique du chitosan

Le chitosan (MW, 480 kDa) est dissout dans une solution d'acide acétique 1% v/v dans de

l'eau pure. Les épaisseurs de chitosan déposées par spin-coating sont mesurées sur une surface de

verre "témoin" (�gure III.5(a) et III.5(b)) et on considère que les épaisseurs sont identiques sur

le PDMS pour des temps (60s) et des vitesses de rotation égales. Cette approximation semble

pertinente dans la mesure où le substrat de PDMS est préalablement oxydé par un plasma O2

pendant 30s. L'épaisseur de la couche d'oxyde induite par ce traitement est estimée à moins de

10 nm. La rugosité des échantillons ainsi formés ne semble pas varier avec la vitesse de rotation

et est de l'ordre de 1 à 3 nm (�gure III.5(c)) ce qui est faible devant l'épaisseur des �lms. La

�gure III.5(d) présente l'épaisseur des �lms de chitosan en fonction de la vitesse de rotation du

spin-coater.

La relation généralement admise [69, 70] donnant l'épaisseur T du �lm en fonction de la

vitesse de rotation ω est :

T = Aωα (III.1)

Dans le cas d'une solution visqueuse avec un solvant non volatile, il a été montré que α ≈ 1

[71]. Dans le cas du chitosan, la régression linéaire montre une pente de puissance -0.8. Ceci peut

être expliqué par la faible viscosité de la solution déposée (induisant une expulsion du solvant et

donc une augmentation de la viscosité au cours des rotations) et/ou par un temps de rotation

trop court. Cependant, nous avons montré qu'il est possible d'obtenir des épaisseurs de chitosan

très reproductibles et ayant une faible rugosité.

L'épaisseur du chitosan étant connue, il ne reste qu'à déterminer son module élastique pour

pouvoir tester l'e�cacité du modèle numérique. L'élasticité du chitosan est très variable en fonc-

tion du mode de préparation de l'échantillon et notamment du pH du solvant utilisé [72]. Nous
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CHAPITRE III. SYSTÈMES PLANS : FILMS FINS SUR SUBSTRAT DE PDMS

donnée dans la littérature pour un chitosan dissout dans une solution d'acide acétique à pH=1

(3147 MPa, Alekseeva et al. [72]).

0 1 2 3 4 5 6
0

5 0
1 0 0
1 5 0
2 0 0
2 5 0
3 0 0
3 5 0
4 0 0
4 5 0
5 0 0
5 5 0

Fo
rce

 (m
N)

�
��
�����
��
	�

Figure III.6 � Microindentations (indenteur Rockwell, R ≈ 200µm) d'un �lm épais de chi-
tosan. Deux forces maximales ont été utilisées : 200 mN en rouge et 500 mN en bleu. La courbe
noire représente le �t Hertzien avant que la plasticité ne soit trop importante. Les deux tangentes
(lignes discontinues) aux courbes de retour sont utilisées pour calculer le module d'Young par le
modèle d'Oliver et Pharr. Résultats B. Sarrazin, CEA LIONS.
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III.1. DESCRIPTION DES SYSTÈMES PLANS

III.1.3 Système PDMS Oxydé

L'oxydation du PDMS par un plasma O2 permet d'augmenter son énergie de surface et donc

de le rendre plus hydrophile [73]. La surface de PDMS ainsi traitée a été décrite dans la littéra-

ture comme une �ne couche de silice. Cependant, cette description est à nuancer et l'hypothèse

selon laquelle la couche oxydée est un état intermédiaire entre le PDMS et le verre est crédible

[74]. La spectrométrie photoélectronique X (XPS) con�rme la formation d'une surface riche en

SiOx [75]. Plusieurs études ont estimé le module élastique intrinsèque de la surface oxydée. Le

tableau III.1 présente quelques valeurs issues de la littérature. L'élasticité du �lm d'oxyde est

dépendante à la fois de la méthode d'oxydation mais aussi du temps d'exposition. Il est à noter

que certaines études [76] considèrent la couche d'oxyde comme du verre ayant un module de 70

GPa.

Référence
Méthode de
mesure

Module d'Young Méthode d'oxydation

Mills et al. [77] AFM et FEM 12 - 37 MPa Plasma (air)

Bar et al. [78] AFM 220 MPa Plasma air

Song et al. [79] AFM / ATD 110 MPa / 13 MPa UV/ozone

E�menko et al. [80]
Stress induced
buckling

15 - 87 MPa UV ozone

Bowden et al. [81]
Thermal induced
buckling

790 MPa Plasma O2

Béfahy et al. [82]
Stress induced
buckling

1.5 GPa Plasma O2

Table III.1 � Modules d'Young du PDMS oxydé dans la littérature.

PDMS

Film d'oxyde vitreux

Plasma Oxygène

Dose de plasma

Figure III.7 � Représentation schématique de la croissance du �lm d'oxyde sur un substrat de
PDMS exposé à un plasma d'oxygène. Le �lm d'oxyde vitreux croît avec la dose de plasma (dose
= puissance × temps) en se propageant dans le PDMS.

Du fait de sa nature et de son mode de croissance (�gure III.7), l'épaisseur et l'élasticité de la

couche d'oxyde sont particulièrement di�ciles à déterminer. La microscopie électronique permet

de se faire une idée de son épaisseur mais la résolution et le contraste sont assez faibles [82]. La
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CHAPITRE III. SYSTÈMES PLANS : FILMS FINS SUR SUBSTRAT DE PDMS

ré�ectométrie de rayons X a aussi été utilisée pour déterminer l'épaisseur de la couche d'oxyde

[76]. Notons ici que l'hypothèse selon laquelle la couche d'oxyde est homogène semble l'empor-

ter sur l'hypothèse d'un gradient d'oxydation. Cela est supporté par l'homogénéité du contraste

en microscopie électronique et des données en ré�ectométrie des rayons X [82, 76]. La méthode

d'analyse du �ambage de PDMS oxydé pré-contraint permet de déterminer le module d'Young de

la couche d'oxyde en connaissant son épaisseur ou inversement [80, 76]. Cette technique consiste

à contraindre un �lm épais de PDMS de manière uniaxiale et à l'oxyder. La contrainte est ensuite

relachée et un �ambage persiste en raison de la rigidi�cation de la couche oxydée.

Béfahy et al. [82] utilisèrent cette technique du �ambage pour estimer le module élastique

de la couche oxydée (�gure III.8). Les épaisseurs sont mesurées par microscopie électronique

en transmission (�gure III.8(a)). L'image III.8(b) montre la structure typique du �ambage du

PDMS oxydé pré-contraint. La longueur d'onde λ0 des rides et l'épaisseur de la couche d'oxyde

T sont utilisés pour calculer le module élastique de la couche d'oxyde selon la relation :

Eoxyde = EPDMS

(
λ0

4.36T

)3
(

1− ν2oxyde
1− ν2PDMS

)
(III.2)

Les résultats de l'étude de Béfahy et al. sont résumés dans le tableau de la �gure III.8(c). La

méthode du �ambage est limitée par les �ssures micrométriques qui apparaissent après un cer-

tains temps d'exposition au plasma (�gure III.9). Cet e�et de "�ssuration" permet la relaxation

des contraintes au sein du substrat de PDMS qui se rigidi�e au cours de l'oxydation. Ainsi, la

valeur de l'élasticité de la couche d'oxyde déterminée par Béfahy et al. lorsque la surface est cra-

quelée (0.4 GPa) est sous-estimée et donc à exclure. Par ailleurs, les valeurs les plus importantes

(7.8 et 4.8 GPa) sont obtenues pour des puissances faibles (5W) et des temps courts (10 s), ce

qui peut sembler étonnant. Béfahy et al. suppose que dans les conditions de faible exposition au

plasma (dose faible = temps court ou puissance faible), la couche d'oxyde n'est pas homogène.

De plus, l'équation III.2 suppose une contrainte limite au début du �ambage de 0.1 à 0.15, ce qui

correspond à un module élastique de 18 et 10 MPa. Les conditions de doses faibles ne remplissent

pas ces conditions, ce qui peut expliquer la surestimation de l'élasticité de la couche d'oxyde.

Les valeurs de 1.3, 1.5 et 1.7 GPa données par Béfahy et al. (�gure III.8(c)) sont donc les seules

crédibles.

Par une étude du �ambage du PDMS, Bayley et al. [76] propose une évolution logarithmique

de l'évolution de l'épaisseur de la couche d'oxyde en fonction de la dose de plasma délivrée dans le

matériau et de la fraction de conversion du PDMS en PDMS oxydé φ(z, t), z étant la profondeur

et t le temps d'exposition (�gure III.10). La dose d est dé�nie comme :

d ≡ I × t (III.3)

avec I la puissance du plasma en W et t le temps. Cette étude, basée sur des données indi-

rectes et sur l'hypothèse d'une conversion du PDMS en PDMS oxydé de la forme φ(z, t), est à

notre connaissance la plus complète à ce jour. Elle nous servira de repère dans l'évaluation de

nos résultats issus de l'indentation des bicouches PDMS-PDMS oxydé.
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(a) (b)

(c)

Figure III.8 � (a) Épaisseur de la couche d'oxyde (mesurée par microscopie électornique en
transmission) en fonction du temps d'exposition et de la puissance du plasma. (b) Image AFM
des rides de �ambage d'un substrat de PDMS oxydé (20W, 60s, 0.7 mbar) pré-contraint de 10
% de sa longeur initiale. (c) Résultats expérimentaux de Béfahy et al. décrivant l'élasticité de la
couche d'oxyde dans di�érentes conditions d'exposition au plasma (temps, puissance, pression).
(Figures extraites de l'article de Béfahy et al. [82])
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(a) (b)

(c) (d)

Figure III.9 � Fissurations d'une surface de PDMS : (a) après 1h d'exposition au plasma, (b)
après 3h d'exposition au plasma (microscope optique couplée de l'AFM). Images topographiques
AFM de craquelures sur une surface de PDMS : (c) après 30 min d'exposition au plasma, (d)
après 1h d'exposition au plasma. Résultats B. Sarrazin, CEA LIONS.

Figure III.10 � (a) Pro�l de conversion du PDMS en PDMS oxydé pour des incréments
de dose de 7.56 kJ (premier pro�l à 1.35 kJ). (b) Épaisseur de la couche d'oxyde (distance z
à laquelle le taux de conversion φ = 0.06) en fonction de la dose délivrée. Figures extraites de
l'article de Bayley et al. [76].
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III.2 Nanoindentation de �lms sur substrat de PDMS

III.2.1 Film de chitosan sur substrat de PDMS

De multiples courbes de force ont été e�ectuées sur di�érentes épaisseurs de chitosan re-

posant sur des substrats épais de PDMS. La �gure III.11 présente un ensemble de courbes de

force (approche uniquement) en fonction de l'épaisseur de chitosan. L'indentation δ est mesurée

comme décrit dans la partie II.1.2. Le point de contact est ici supposé être l'équilibre des forces

attractives et répulsives de la courbe d'approche. Le paramètre de Tabor µ du chitosan s'avère

être faible (0.1 à 1) par rapport à celui du PDMS (40 à 5000 [27]). En e�et, l'adhésion est faible

sur le �lm de chitosan. La force adhésive lors du contact pointe-échantillon est comprise entre 1

et 10 % de la force maximale appliquée. Dans ces conditions, l'emploi du modèle JKR n'est pas

préconisé car les forces élastiques sont prédominantes. Un contact de type Maugis-Dugdale (cf.

cartographie adhésive du contact, �gure II.16) serait plus adaptée. Cependant, la force appliquée

est su�samment importante pour négliger l'adhésion (Fmax/Fpo > 102) et un modèle Hertzien

peut être utilisé.

Outre l'augmentation de la pente avec l'épaisseur de chitosan, la première constatation est la

linéarité des courbes obtenues. La dépendance hertzienne semble perdue du fait de l'hétérogénité

de l'échantillon, comme prévu par le modèle de Perriot et Barthel [83]. Le graphique de la �gure

III.12 simule grâce au modèle CHIMER l'évolution du module d'Young, plus précisément de la

fonction poids φ décrite dans la partie II.2.2, en fonction du rapport δ/T .

Cette simulation montre que cette évolution suit une loi de puissance d'exposant ≈ −0.5. La

variation du module élastique réduit peut ainsi s'écrire :

E∗ = ψδ−1/2 (III.4)

La sonde utilisée étant de forme sphérique, l'équation III.4 est injectée dans la relation Hert-

zienne (eq. II.10), ce qui donne :

F =

(
4

3

√
RδE∗eq(δ)

)
δ (III.5)

Cette relation permet d'expliquer la linéarité apparente des courbes de force obtenues sur les

surfaces hétérogènes PDMS-chitosan. La dépendance hertzienne F ∝ δ3/2 est perturbée en raison
de l'hétérogenéité de l'échantillon, la compliance du substrat de PDMS diminuant l'élasticité

équivalente de l'échantillon au fur et à mesure de l'indentation. Cette modi�cation du contact

hertzien peut s'écrire sous la forme :

F = Sδ

S = 4
3

√
RδE∗eq

(III.6)

avec S la pente de la courbe de force qui ne dépend pas de δ. Cette relation semble particu-

lièrement intéressante dans la mesure où le module élastique réduit équivalent E∗eq est dépendant

de l'indentation. La pente S ainsi déterminée peut être injectée dans le modèle CHIMER pour
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Figure III.11 � F-Z et F-δ sur di�érentes épaisseurs de chitosan reposant sur un substrat
épais de PDMS avec : (a) et (c) un levier mou (k = 2.8 N.m−1), (b) et (d) un levier raide (k =
44.8 N.m−1). Résultats B. Sarrazin et R. Brossard, CEA LIONS.

retrouver les épaisseurs de chitosan attendues. Il est important de noter que ce modèle linéaire

décrit par l'équation III.6 considère le point de contact comme étant unique, au point d'équilibre

entre les forces attractives et répulsives, tout comme le modèle de Hertz canonique. Cela fera

l'objet d'une discussion plus détaillée par la suite.

La �gure III.13 présente une courbe de force sur un �lm de chitosan de 160 nm d'épaisseur

(1000 RPM) supporté par un substrat épais de PDMS. Cette courbe est ajustée par une fonction

linéaire (pente S) et par un modèle de Hertz linéarisé décrit dans la partie II.1.2. Le point de

contact est ajusté pour que ce dernier s'accorde au mieux à la gamme comprise entre 0.1 δmax
et 0.7 δmax. Bien que ne s'accordant pas aux premiers nanomètres d'indentation de la courbe de

force, le modèle de Hertz linéarisé constitue un ajustement raisonnable des données expérimen-

tales dans la gamme d'ajustement.

La première méthode pour retrouver l'épaisseur des �lms consiste à utiliser le modèle linéaire

décrit par l'équation III.6. Cette méthode prédit une dépendance du module élastique équivalent
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Figure III.12 � Simulation de l'évolution du module équivalent en fonction de l'indentation (T
= 12 nm et R = 20 nm). La zone grise représente la gamme de δ/T sondée expérimentalement.
La droite rouge représente une pente de puissance -0.48. Résultats B. Sarrazin et R. Brossard,
CEA LIONS.
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Figure III.13 � (a) Courbe de force - indentation sur un �lm de chitosan (160 nm d'épaisseur)
supporté par un substrat épais de PDMS. La courbe rouge représente l'ajustement par le modèle
de Hertz linéarisé avec δ0 = −3.5nm, Eeq = 450MPa. La courbe bleu représente l'ajustement
par une fonction linéaire avec S = 11.2N.m−1. (b) Qualité des ajustements linéaire et Hertz
linéarisé. Résultats B. Sarrazin et R. Brossard, CEA LIONS.

telle que Eeq ∝ 1/
√
δ. La �gure III.14 présente le module élastique équivalent du système PDMS-

chitosan extrait d'un ajustement linéaire. À chaque point d'indentation δ correspond un module

élastique équivalent Eeq. Par exemple, l'indentation 0.5δmax (correspondant à la moitié de l'in-

dentation maximale) donne une élasticité équivalente de 820 MPa. Pour retrouver les épaisseurs

des �lms, il su�t alors d'interpréter les couples [δ;Eeq] avec le modèle CHIMER via l'algorithme
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décrit dans l'annexe 1.
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Figure III.14 � Module élastique équivalent d'un �lm de chitosan (160 nm d'épaisseur) sup-
porté par un substrat épais de PDMS décrit par le modèle linéaire issue de la simulation du modèle
CHIMER. Le module élastique équivalent à 0.5δmax est de 820 MPa. Résultats B. Sarrazin et R.
Brossard, CEA LIONS.

Une seconde méthode consiste à interpréter le module élastique obtenu par l'ajustement du

modèle de Hertz linéarisé. Ce module noté Ē peut être interprété comme la moyenne des modules

élastiques équivalents Eeq(δ) dans la gamme d'ajustement du modèle de Hertz linéarisé. Pour in-

terpréter ce module Ē via CHIMER, il est indispensable de déterminer une indentation moyenne

correspondante, notée δ̄. Le modèle de Hertz linéarisé est ajusté sur la courbe expérimentale

grâce à la méthode des moindres carrés, les résidus à minimiser sont de la forme :

Π =

〈(
F

2/3
i −

(
4

3

√
R

)2/3

Ē∗2/3δ

)2〉
(III.7)

où 〈.〉 est la moyenne sur la gamme d'ajustement. En minimisant cette expression pour des

indentations expérimentales δi uniformément distribuées, on obtient :

Ē∗ = E∗eq

([
〈δ2〉
〈δ5/3〉

]3)
= E∗eq(δ̄)

δ̄ =

[
〈δ2〉
〈δ5/3〉

]3 (III.8)

La gamme d'ajustement choisie étant [0.1δmax; 0.7δmax] (à la fois pour éliminer la partie la

plus adhésive et la partie la plus plastique), l'équation III.8 donne δ̄ ≈ 0.5δmax. Notons dès à

présent que le décalage du point de contact δ0 ajusté par le modèle de Hertz linéarisé doit être

pris en compte dans le calcul de δ̄. Dans le cas de la courbe de force de la �gure III.13, ce décalage

est de 3.5 nm pour une indentation totale de 20 nm. Le couple [δ̄; Ē] est ensuite introduit dans

le modèle CHIMER pour obtenir l'épaisseur du �lm.
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La table III.2 présente les résultats obtenus sur di�érentes épaisseurs de chitosan supportées

par un substrat de PDMS. Les modules élastiques équivalents à mi-indentation Eeq(0.5δmax)

issus du modèle linéaire sont en moyenne 1.52± 0.08 fois plus importants que les modules équi-

valents Ē fournis par le modèle de Hertz linéarisé. Cette régularité du rapport Eeq(0.5δmax)/Ē

semble indiquer qu'il existe un lien entre les deux modèles.

Vitesse de
rotation
(RPM)

Modèle
Linéaire S
(N.m−1)

Modèle Linéaire
Eeq(0.5δmax) (MPa)

Hertz
Linéarisé Ē

(MPa)

Indentation
maximale δmax

(δ0)(nm)
1000 10.2± 0.8 756± 78 507± 63 19 (2.5)
2000 6.4± 0.4 392± 62 241± 12 25 (5)
3000 4.4± 0.2 205± 45 135± 12 40 (12)
4000 3.9± 0.1 175± 26 113± 5 45 (11)
5000 3.7± 0.3 148± 81 105± 11 50 (20)

Table III.2 � Résultats expérimentaux issus des courbes de force sur des �lms de chitosan
reposant sur un substrat de PDMS. Chaque valeur d'élasticité et de raideur est la moyenne
calculée sur un échantillonage de 20 à 50 nanoindentations.

Les données de la table III.2 sont ensuite implémentés dans l'algorithme CHIMER a�n de

calculer les épaisseurs de chitosan et de les comparer aux épaisseurs mesurées. Outre les données

de la table III.2, les paramètres utilisés sont les modules élastiques du chitosan (3 GPa) et du

PDMS (2.6 MPa). Il est à noter que l'incertitude sur le module élastique du PDMS (cf. III.1.1),

n'in�ue pas sur ces résultats étant donné l'importance du module élastique du chitosan. La �gure

III.15 et la table III.3 présentent l'épaisseur de chitosan en fonction de la vitesse de rotation et

du modèle choisi. L'approche par le modèle de Hertz linéarisé est en très bon accord avec les

valeurs attendues alors que le modèle linéaire surestime les épaisseurs d'environ 72 %. Ce résultat

est surprenant dans la mesure où l'approche linéaire est mathématiquement issue du modèle de

Perriot et Barthel implémenté dans CHIMER. Cependant, l'approche linéaire étant indépendante

du point de contact, il est probable qu'elle soit très sensible aux e�ets adhésifs qui interviennent

à faible indentation et qui ne sont jamais totalement négligeables devant les forces élastiques.

Quant au modèle de Hertz linéarisé, l'approximation selon laquelle le module élastique mesurée

Ē est la moyenne des modules élastiques équivalents Eeq est crédible. En e�et, l'ajustement du

point de contact permet de compenser les e�ets adhésifs des premiers nanomètres d'indentation.

La table III.3 présente deux interprétations par le modèle CHIMER du module Ē ajusté par

le modèle de Hertz linéarisé. La première associe Ē à δ̄ = 0.5δmax comme décrit ci-avant. La

seconde associe Ē à δ̄ = 0.3δmax, choisi arbitrairement pour mettre en évidence l'importance du

choix de l'indentation moyenne dans l'interprétation du modèle de Hertz linéarisé par CHIMER.

En e�et, alors que le premier cas donne un très bon accord avec les épaisseurs mesurées, le second

donne des épaisseurs sous estimées d'environ 15 %.
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Figure III.15 � Comparaison des valeurs mesurées et calculées des épaisseurs de chitosan re-
posant sur un substrat de PDMS. Les cercles bleus représentent les mesures d'épaisseurs e�ectuées
par topographie AFM sur substrat de silicium. CHIMER est utilisé pour calculer les épaisseurs
par l'approche de Hertz linéarisé avec une indentation 0.5δmax (ronds rouges) et par l'approche
linéaire (S) qui ne nécessite pas d'indentation équivalente (carrés noirs).

Vitesse de
rotation (RPM)

T mesurées
(nm)

T via
CHIMER +
ML (nm)

T via CHIMER
+ MHL (nm)
(δ̄ = 0.5δmax)

T via CHIMER
+ MHL (nm)
(δ̄ = 0.3δmax)

1000 157± 2 297± 30 173± 27 141± 23
2000 91± 2 154± 12 88± 5 70± 4
3000 58± 2 96± 6 61± 6 49± 5
4000 50± 2 84± 2 52± 3 42± 3
5000 48± 3 79± 6 53± 6 42± 5

Accord moyen x 172± 10% 105± 6% 85± 5%

Table III.3 � Épaisseurs T de chitosan issues de l'interprétation par CHIMER des courbes de
force sur des �lms reposant sur un substrat de PDMS. ML = modèle linéaire, MHL = modèle de
Hertz linéarisé. L'accord moyen est la moyenne des (TCHIMER/Tmesure) pour chaque modèle.

La méthode la plus �able pour obtenir les épaisseurs des �lms est donc celle qui interprète

via CHIMER l'élasticité moyenne Ē ajustée par le modèle de Hertz linéarisé, associé à une in-

dentation moyenne δ̄ = 0.5δmax. Cette méthode sera ainsi utilisée par la suite pour calculer les

épaisseurs des couches d'oxyde de PDMS en interprétant les courbes de nanoindentation AFM.
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III.2.2 Oxydation du PDMS

La nanoindentation AFM est utilisée pour déterminer l'épaisseur des couches d'oxyde d'un

substrat de PDMS exposé à un plasma O2 de 30 secondes à 120 minutes, à une puissance

constante de 29.6 W. La �gure III.16 présente une série de courbes de force e�ectuées sur ces

substrats de PDMS oxydés. Deux leviers ont dû être utilisés a�n d'obtenir une résolution en force

su�sante pour mesurer une large gamme d'élasticité. Il est clairement visible que les surfaces

sont de plus en plus dures au fur et à mesure de leur exposition au plasma. De plus, dès les

premières secondes d'oxydation, les courbes de force présentent un saut de la pointe au contact

(jump-in) moins important que sur le PDMS natif. Cela traduit une diminution du caractère

adhésif du PDMS oxydé en raison de la rigidi�cation de la surface.
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Figure III.16 � F − Z et F − δ sur di�érents substrats de PDMS exposés à un plasma
O2 de 30 s à 2 h avec : (a) et (b) un levier mou (k = 0.36N.m−1), (d) un levier plus raide
(k = 3.1N.m−1), (c) après 30 min d'exposition au plasma, l'échantillon atteint une raideur qui
sature le levier mou. Au-delà de 30 min d'exposition, le levier raide est donc utilisé. Résultats B.
Sarrazin et R. Brossard.

Tout comme pour le système PDMS-chitosan, les courbes de force présentent une dépendance
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linéaire F ∝ δ du fait de leur caractère composite. Les ajustements par le modèle linéaire et par

le modèle de Hertz linéarisé des données expérimentales (pour δ > 2 nm) sont de qualité équiva-

lente, comme il est montré pour un substrat de PDMS exposé 5 min au plasma (�gure III.17).
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Figure III.17 � (a) Courbe de force - indentation sur PDMS exposé 5 min à un plasma O2.
La courbe rouge représente l'ajustement par le modèle de Hertz linéarisé avec δ0 = −1.5nm,
Eeq = 84.6MPa. La courbe bleue représente l'ajustement par une fonction linéaire avec S =
1.85N.m−1. (b) Qualité des ajustements linéaire et Hertz linéarisé. Résultats B. Sarrazin et R.
Brossard.

L'interprétation par le modèle CHIMER des modules obtenus sou�re ici de l'incertitude quant

à l'élasticité volumique du PDMS oxydé. Nous avons vu dans la partie III.1.3 (table III.1) que

la littérature donne des valeurs très variables de cette élasticité. Il est cependant évident que

les valeurs d'élasticité du PDMS oxydé par un plasma à l'air et par UV/ozone sont trop faibles

pour être utilisées (12-220 MPa [77, 78, 79, 80]) car elles sont rapidement inférieures à celles

des élasticités équivalentes calculées par le modèle de Hertz linéarisé. L'oxydation est plus im-

portante en présence d'oxygène et l'UV/ozone développe une puissance moins importante que

le plasma, ce qui peut expliquer ces valeurs faibles de l'élasticité du PDMS oxydé dans la lit-

térature. En revanche, la valeur donnée par Béfahy et al. [82] (1.5 GPa) semble être crédible,

comme décrit dans la partie III.1.3. Il est aussi possible d'e�ectuer des mesures d'indentation

sur des substrats de PDMS oxydés pendant plusieurs dizaines d'heures en faisant l'hypothèse

que l'intégralité du PDMS est oxydée. Cependant, les �ssurations de la surface deviennent très

importantes après deux heures d'exposition et la mesure d'indentation n'est plus reproductible

car les �ssures nuisent à la qualité du contact.

La table III.4 résume les résultats des nanoindentations e�ectuées sur à la surface du PDMS

oxydé. Le modèle de Hertz linéarisé est utilisé pour calculer les modules équivalents moyens Ē

et l'algorithme CHIMER est utilisé pour calculer les épaisseurs des couches d'oxyde. La �gure

III.18 présente ces épaisseurs en fonction du temps d'exposition au plasma. Le module volumique

du PDMS oxydé est choisi à 1.5 GPa et celui du PDMS natif est toujours �xé à 2.6 MPa.
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Temps
d'exposition (s)

Raideur du
levier AFM k

(N.m−1)

Module
élastique (MPa)

Ē

T via CHIMER
+ MHL (nm)
(δ̄ = 0.5δmax)

30 0.390
0.365

18.3± 2.4
14.5± 1.7

9.4± 1.4
9.0± 1.3

60 0.390
0.365

22.7± 2.0
24.4± 1.5

11.9± 1.2
11.5± 0.9

120 0.390 38.0± 2.7 15.7± 1.4
300 0.365 77.7± 7.0 27.1± 2.8
600 0.390

0.390
171.1± 13.7
124.7± 21.8

54.3± 5.5
51.7± 11.1

1200 3.1 273.9± 41.1 77.5± 15.5
1800 0.365

3.1
101.6

340.3± 54.5
365.8± 40.2
349.4± 24.5

216.9± 31.3
214.0± 21.2
216.9± 59.7

2400 101.6 533.3± 128.0 325.3± 136.7
3600 101.6 913.6± 173.6 724.2± 353.4

Table III.4 � Résultats expérimentaux issus des courbes de force sur des substrats de PDMS
oxydés. Chaque valeur d'élasticité est la moyenne calculée sur un échantillonage de 20 à 50
nanoindentations. L'épaisseur T de la couche d'oxyde est issues de l'interprétation par CHIMER
des modules élastiques Ē ajustés par le modèle de Hertz linéarisé. Résultats B. Sarrazin et R.
Brossard.
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Figure III.18 � Épaisseur de la couche d'oxyde calculée via CHIMER en fonction du temps
d'exposition au plasma O2. Le module d'Young de la couche d'oxyde est ici considéré comme
étant 1.5 GPa.

Les épaisseurs de la couche oxydée calculées avec CHIMER sont comparables à celles déter-

minées dans la littérature [82, 76] pour des temps allant jusqu'à 300 secondes. Bayley et al. [76]

prédit une progression logarithmique de l'épaisseur de la couche d'oxyde en fonction de la dose.

Cependant, pour des temps d 'exposition supérieurs à 300 secondes, le graphique de la �gure
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III.18 montre plutôt une loi de puissance T ∝ t0.63. De plus, au-delà de 80 minutes d'exposition,

le module équivalent dépasse 1.5 GPa, valeur choisie de l'élasticité de la couche d'oxyde. L'hy-

pothèse d'une seconde réaction, plus lente que la première, accréditerait cette augmentation du

module dans les temps les plus longs. De plus, il est à noter que l'augmentation importante de

la �ssuration de la surface de l'échantillon conduit à une instabilité des courbes de force, ce qui

rend caduque la méthode de mesure de l'élasticité par indentation après 90 minutes d'exposition.

III.2.3 Pertinence du modèle de Hertz linéarisé interprété par CHIMER

L'interprétation des courbes de force directement via le modèle CHIMER se confronte à la

faiblesse de la gamme d'indentation élastique due à l'adhésion à faible indentation et à la sortie

du régime élastique quand la déformation devient trop importante. De plus, l'ajustement des

courbes Force / Indentation par CHIMER nécessite un temps de calcul très important et peut

s'avérer fastidieux si les courbes sont bruitées.

Nous avons vu précédemment, grâce à une simulation dans le cas d'une bicouche par le

modèle CHIMER (�gure III.12), que la dépendance hertzienne E ∝ F/δ3/2 est perturbée par

l'inhomogènéité du système et une dépendance linéaire E(δ) ∝ F/δ est observée. Le modèle

linéaire F ∝ E∗eq(δ)δ
3/2 est cohérent avec la théorie du modèle CHIMER, c'est-à-dire qu'il dé-

crit une évolution du module élastique équivalent en fonction de la profondeur d'indentation.

Cependant, l'interprétation du modèle linéaire par CHIMER pour le calcul des épaisseurs T est

en désaccord avec les mesures in situ de T . Cette discordance met en évidence l'inexactitude du

modèle CHIMER, notamment en ce qui concerne l'adhésion et la versatilité du point de contact

à l'échelle nanométrique.

`A ce stade, il est important de discuter de la pertinence et de la signi�cation physique de

l'interprétation du modèle de Hertz linéarisé par CHIMER. L'approximation d'une variation

faible du module élastique équivalent est rendue possible en raison des échelles mises en jeu et le

modèle CHIMER permet de les interpréter en introduisant les paramètres liés à l'inhomogénéité

du système : le module élastique du substrat, le module élastique et l'épaisseur du �lm. Dans

le cas d'un matériau homogène, le modèle de Hertz linéarisé ajuste aussi bien le module élas-

tique que le point de contact, compensant notamment l'e�et de l'adhésion à faible indentation.

En revanche, dans le cas d'un échantillon composite comme une bicouche plane, ces paramètres

deviennent dépendants de la profondeur d'indentation. Ainsi, le point de contact ajusté est un

point de contact virtuel noté δeq0 qui n'a plus rien à voir avec le point de contact physique. Nous

avons vu précédemment que le modèle de Hertz linéarisé fournit un module élastique moyen noté

Ē∗ mais il donne aussi une moyenne du point de contact virtuel δ̄0.

Le modèle linéaire � issu de CHIMER et décrit dans la partie III.2.1 � prend les variation de

E∗eq(δ) en compte mais ne dépend pas du point de contact. Plus précisément, ce modèle suppose

que le point de contact est le même pour toute indentation δ, comme le ferait le modèle de Hertz

canonique. Ceci est très certainement à l'origine du désaccord entre le modèle linéaire et les

résultats expérimentaux. Ainsi, l'adaptation d'un modèle de contact classique (pour lequel E ne
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dépend pas de δ) à un système composite, comme une bicouche plane, doit faire varier à la fois

l'élasticité mais aussi le point de contact en fonction de la profondeur d'indentation. Ce point

de contact virtuel δeq0 (δ) permet de compenser l'adhésion et la diminution du module élastique

équivalent. La table III.5 donne un aperçu des variations du modèle de Hertz utilisées dans cette

étude. Le développement d'un modèle plus complet permettrait de comprendre la variation de

δeq0 (δ).

Système homogène Bicouche

Modèle de Hertz (canonique)
F ∝ E∗(δ)3/2

Modèle de Hertz linéarisé
F ∝ E∗(δ − δ0)3/2

Modèle de Hertz linéarisé
F ∝ Ē∗(δ − δ̄0)3/2

Modèle linéaire (CHIMER)
F ∝ E∗eq(δ)δ3/2

Modèle complet
F ∝ E∗eq(δ)(δ − δeq0 (δ))3/2

Table III.5 � Modi�cation du modèle de contact Hertzien pour l'interprétation du module
élastique équivalent de matériaux composites.
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III.3 Conclusion sur l'élasticité de couches �nes sur substrat de

PDMS

La microscopie à force atomique a été utilisée pour sonder l'élasticité de deux couches �nes

sur substrat de PDMS :

� des �lms de chitosan déposés par spin-coating, dont l'épaisseur et le module élastique sont

connus,

� des couches de PDMS oxydé générées par exposition à un plasma O2, dont les épaisseurs

et le module élastique sont di�ciles d'accès.

Les courbes de force obtenues sur les �lms de chitosan reposant sur un substrat de PDMS

se caractérisent par une linéarité de l'indentation en fonction de la force. Ce phénomène, lié à

l'inhomogénéité de l'échantillon, est expliquée par la diminution progressive du module élastique

équivalent sondé en fonction de la profondeur d'indentation. Ainsi, la dépendance Hertzienne

(F ∝ δ3/2) est perdue et une nouvelle relation peut être écrite faisant varier le module élastique

équivalent en fonction de la profondeur d'indentation. Le modèle CHIMER décrit au chapitre II

est mis à contribution pour simuler un contact entre une sonde sphérique et une bicouche plane.

Nous avons ainsi mis en évidence une dépendance linéaire (F ∝ δ) dans les gammes d'indentation

et d'épaisseur expérimentales, expliquant ainsi l'aspect linéaire des courbes de force.

Deux méthodes ont été mises en place pour décrire l'élasticité des �lms de chitosan reposant

sur des substrats de PDMS et retrouver leurs épaisseurs grâce au modèle CHIMER :

1. un modèle linéaire, cohérent avec les simulations, permettant le calcul des modules élas-

tiques équivalents et leur interprétation via CHIMER,

2. une méthode plus fastidieuse à priori reposant sur le modèle de Hertz linéarisé. Ce dernier

est utilisé pour calculer un module élastique équivalent moyen et l'indentation moyenne

correspondante. Ces données sont ensuite interprétées par le modèle CHIMER.

Les épaisseurs ainsi obtenues par les deux méthodes sont comparées aux épaisseurs mesurées

expérimentalement. La seconde méthode montre un très bon accord avec les épaisseurs expé-

rimentales et décrit donc très bien l'élasticité des �lms de chitosan sur un substrat de PDMS.

En revanche, la première méthode, pourtant plus cohérente avec le pro�l linéaire des courbes

de force, présente un biais conséquent dans son calcul des épaisseurs des �lms de chitosan. La

justi�cation de ce désaccord est certainement à rechercher dans la di�érence fondamentale entre

les deux méthodes. En e�et, la méthode de Hertz linéarisé ajuste le point de contact alors que la

méthode linéaire considère le point de contact comme étant le point de contact physique (équi-

libre des forces d'attraction et de répulsion). Dans ces conditions, le modèle linéaire peut être

fortement perturbée par une adhésion, même mineure, alors que le modèle de Hertz linéarisé ne

tient pas compte des premiers nanomètres d'indentation et néglige tout ou partie des e�ets adhé-

sifs. L'intégration dans le modèle CHIMER de paramètre adhésif pourrait certainement améliorer

l'interprétation de l'élasticité équivalente des couches minces reposant sur un substrat élastique.

La méthode 2 (Hertz linéarisé) a été mise en ÷uvre pour interpréter les courbes de force

issues de la nanoindentation de substrats de PDMS exposés à diverses doses de plasma O2. Deux
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inconnues � le module élastique du PDMS-oxydé et les épaisseurs des couches d'oxyde selon

la dose de plasma � ne permettent pas l'interprétation par le modèle CHIMER. Une étude bi-

bliographique nous a permis d'estimer le module élastique de l'oxyde de PDMS comme étant

d'environ 1.5 GPa. Les épaisseurs de la couche d'oxyde en fonction de la dose de plasma a pu

ainsi être calculé grâce à CHIMER. Ces épaisseurs sont comparables à celles déterminées dans

la littérature par des méthodes comme la microscopie électronique en transmission, qui s'avère

toutefois peu précise. La détermination de l'épaisseur de la couche supérieure par l'interpréta-

tion de l'élasticité équivalente des bicouches s'avère donc être une méthode prometteuse, non

destructive et relativement précise par rapport à l'imagerie optique ou électronique.

L'étude de couche mince reposant sur des substrats de PDMS nous a permis d'appréhender

le comportement élastique d'échantillons composites. En particulier, la souplesse du substrat par

rapport à la rigidité de la couche supérieure rend caduque les modèles de contact classique et un

traitement particulier doit être fait pour pouvoir donner du sens aux courbes de force obtenues

sur de tels échantillons. La méthode consistant à interpréter les modules calculés par le modèle

de Hertz linéarisé via CHIMER est en excellent accord avec les données expérimentales mais pose

aussi la question des manquements de CHIMER, notamment en ce qui concerne l'adhésion. Un

modèle plus complet, prenant en compte l'adhésion et donnant du sens à l'ajustement du point de

contact par le modèle de Hertz linéarisé, constitue une solide perspective pour la compréhension

de l'élasticité des systèmes composites.
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Chapitre IV

Propriétés mécaniques du PLGA
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Préalablement à l'étude des capsules polymères, le PLGA (acide poly(lactic-co-glycolic) a

fait l'objet d'une analyse mécanique approfondie. En e�et, ce polymère forme la partie rigide et

élastique des capsules étudiées au chapitre suivant, le c÷ur étant constitué d'un liquide �uoré in-

compressible. Ce chapitre traite donc de la visco-élasticité du PLGA homogène aux échelles nano

et micrométriques. La première partie traitera de la préparation des échantillons de PLGA qui

di�ère selon l'échelle étudiée. La seconde partie présentera les résultats des mesures de nanoinden-

tation AFM. Au-delà de la mesure du module élastique du PLGA, l'AFM permet d'appréhender

sa viscosité et sa relaxation. Nous verrons ainsi que la relaxation du PLGA est en parfait accord

avec une description analytique des �lms visqueux soumis à la capillarité. En�n, la dernière partie

de ce chapitre présentera les résultats issus des expériences de microindentation. Cette technique

permet de s'a�ranchir de certains e�ets de l'AFM liés à l'échelle nanométrique (pile-up, cisaille-

ment...) et facilite la mesure du �uage et son ajustement par les modèles visco-élastiques. Elle

permet aussi d'avoir accès à des paramètres de résistance des matériaux tels que la dureté et la

ténacité.
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IV.1 L'acide poly(lactique-co-glycolique) (PLGA)

L'acide poly(lactide-co-glycolide) (PLGA, �gure V.2(a)) est un copolymère biocompatible

et biodégradable [84, 85] certi�é par la FDA (Food and Drug Administration). La synthèse des

copolymères d'acide lactique et glycolique s'e�ectue par l'ouverture de cycles lactides et glycolides

(�gure IV.1), généralement catalysé par un alcanoate d'étain.

x y

O

HO
O

O

O
H

Sn(Oct)2

Figure IV.1 � Synthèse de l'acide poly(D,L-lactique-co-glycolique).

La composition du copolymère est généralement précisée par le rapport molaire de mono-

mères entrant dans sa composition. Dans notre cas, le copolymère utilisé est un copolymère

statistique équimolaire (poly(D,L-lactide-co-glycolide), RESOMER® PLGA 50 :50, masse mo-

léculaire : 7000-17 000, terminaison ester). Du fait de la distribution aléatoire des énantiomères

D et L de l'acide lactique, ce copolymère est vitreux à température ambiante et forme donc

un enchevêtrement de chaînes désordonnées [86]. Les propriétés mécaniques des polymères sont

notamment liées à leur degré de cristallinité et à leur masse moléculaire. Le même polymère a

donc été utilisé pour la synthèse des capsules et pour la préparation des échantillons ayant servis

à l'étude de l'élasticité du PLGA.

La température de transition vitreuse du PLGA (Tg) est la température à laquelle le poly-

mère passe de l'état vitreux solide à un état caoutchouteux, c'est-à-dire que sa viscosité diminue

fortement et les molécules acquièrent une plus grande mobilité relative. Il s'agit d'un paramètre

important dans notre cas puisque la Tg va induire un changement important des propriétés

visco-élastiques et donc de la tenue mécanique du polymère. Il est donc nécessaire que cette tem-

pérature soit supérieure à la température physiologique. La température de transition vitreuse

dépend de nombreux facteurs comme la vitesse de chau�age / refroidissement. Ainsi, plus cette

vitesse est importante, plus la Tg est importante et inversement. Classiquement, la Tg est mesu-

rée par DSC (Di�erential Scanning Calorimetry) qui permet la mesure des échanges de chaleur

entre un échantillon et une référence. La �gure IV.2 présente un thermogramme d'un échantillon

de PLGA. Trois cycles de chau�age / refroidissement permettent de tester la reproductibilité

de l'analyse thermique. La température de transtion vitreuse est ainsi mesurée à 42.2 ± 0.5˚C

(point d'in�ection), ce qui est cohérent avec les valeurs de la littérature (Tg = 42.6±0.5˚C [87]).
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Dans la suite de ce manuscrit, nous nous intéresserons principalement au comportement méca-

nique du PLGA à l'état vitreux. En e�et, ces analyses de la visco-élasticité constituent une étape

préliminaire à l'étude des capsules théranostiques de PLGA. L'objectif de ces capsules étant une

utilisation in vivo, il semble évident que le comportement mécanique du PLGA au-delà de 40˚C

est hors du champ de cette étude.
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Figure IV.2 � Thermogramme du PLGA (5˚C / min). La température de transition vitreuse
est mesurée à 42.2± 0.5˚C (point d'in�ection de la transition vitreuse).
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IV.2. PRÉPARATION DES ÉCHANTILLONS DE PLGA
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Figure IV.4 � Épaisseur du �lm de PLGA obtenu par spin-coating en fonction de la concentra-
tion de PLGA dans la solution déposée. La vitesse et l'accélération de rotation reste inchangée :
500 RPM , 2000 RPM/s−1.

d'indentation AFM.
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Figure IV.5 � (a) Image topographique AFM de la surface d'un �lm de PLGA obtenu par
spin-coating (1 µm2). (b) Histogramme de la rugosité du �lm de PLGA (statistique sur 1 µm2).
La rugosité de la surface est inférieure à 1 nm. B. Sarrazin, CEA LIONS.

Les échantillons épais de PLGA sont préparés à l'aide d'une pastilleuse. Le PLGA sous forme

de poudre est directement placé dans un culot de 13 mm de diamètre sur lequel est appliquée

une pression de 10 tonnes. La poudre se compacte jusqu'à former un palet homogène de quelques

centaines de micromètres d'épaisseur (64 mg−1 de polymère pour environ 400 µm d'épaisseur).

Des inclusions d'air peuvent subsister au sein du palet de PLGA. Ces inclusions sont visibles sous

la forme de traces blanches (�gure IV.7(b)). A�n de les éliminer et de rendre l'échantillon plus

homogène, les palets de PLGA sont chau�és au-dessus de la température de transition vitreuse,

typiquement à 45˚C pendant 10 minutes. Ce recuit permet aussi d'améliorer la rugosité de la
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surface du palet de PLGA, mais elle reste supérieure à celle des �lms formés par spin-coating

(�gure IV.6).
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Figure IV.6 � (a) Image topographique AFM de la surface d'un palet de PLGA. (b) Histo-
gramme de la rugosité du palet de PLGA (statistique sur 1 µm2). La rugosité de la surface est
plus importante que celle du �lm obtenue par spin-coating (≈ 2nm). B. Sarrazin, CEA LIONS.

(a) (b)

Figure IV.7 � (a) Image de microscopie optique (couplée à l'AFM) d'un �lm de PLGA. Une
rayure sur le �lm permet la mesure de son épaisseur par topographie AFM. (b) Un palet de PLGA
(400 µm d'épaisseur) sortant de la pastilleuse après avoir imposé une pression de 10 T à 50 µg
de poudre de PLGA. Des inclusions de poudre (zones blanches opaques) sont encore visibles et
peuvent être éliminées en partie en chau�ant le polymère à 45˚ C pendant 10 min. B. Sarrazin,
CEA LIONS.
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IV.3 Nanoindentation AFM de �lms de PLGA

IV.3.1 Élasticité du PLGA

Les �lms de PLGA obtenus par spin-coating sont indentés par AFM en appliquant des forces

maximales variables (0.5 à 2 µN) à des fréquences de 0.5 à 2 Hz. La �gure (IV.9) présente des

courbes de force typiques (Fmax = 1 µN et 2 µN). La méthode du "Point and Shoot" permet

une très grande précision dans le choix de la zone à indenter (�gure IV.8). Il est ainsi possible

d'e�ectuer un nombre important de courbes de force espacées de manière régulière et cette pos-

sibilité o�erte par la microscopie à force atomique s'avèrera d'autant plus intéressante dans le

cas de l'indentation de nano et micro objets individuels.

Figure IV.8 � Nanoindentation d'un �lm de PLGA par la méthode du "Point and Shoot". A
gauche, image topographique AFM d'un �lm mince de PLGA vierge. Le pointage des indentations
est e�ectuée en choisissant une force maximale (× = 2 µN et + = 1 µN). À droite, image
topographique AFM du �lm après indentation. Les indentations à 2 µN présentent clairement
une déformation résiduelle plus importante que celle à 1 µN . Résultats B. Sarrazin, CEA LIONS.

Le module d'Young du PLGA est calculé grâce au modèle de Hertz. Dans les cas des poly-

mère vitreux, l'adhésion est très faible, même sans contrôle du taux d'humidité, et l'empoi d'un

modèle élastico-adhésif n'est pas nécessaire. La �gure IV.9 présente l'ajustement par le modèle

de Hertz d'une courbe de force typique sur un �lm �n de PLGA d'environ 500 nm d'épaisseur.

La procédure d'ajustement est décrite dans la partie II.1.2 de ce manuscrit. Le modèle de Hertz

donne ainsi un module d'Young du PLGA de 3.0 ± 0.2 GPa. Au-delà de 10 nm d'indentation

(pour une force de 750 nN avec un rayon de pointe d'environ 50 nm), la déformation plastique de-

vient non-négligeable et le modèle de Hertz n'ajuste plus la courbe expérimentale (�gure IV.9(b)).

Cet e�et visco-plastique est illustré par les déformations résiduelles observées après indenta-

tion (�gure IV.10). L'accumulation de matière à la périphérie de l'indenteur (sink-in ou pile-up

e�ect [61]) devient trop importante et augmente l'aire de contact prévue par le modèle de Hertz.

De plus, la compression du polymère peut induire une densi�cation du matériau et augmenter

son module élastique. Il est clair qu'une mesure quantitative n'est pas garantie malgré un soin

particulier de la calibration et des méthodes d'ajustement. Néanmoins, l'imagerie des déforma-

tions résiduelles o�re la possibilité d'évaluer la plasticité des échantillons après indentation. Il

87



CHAPITRE IV. PROPRIÉTÉS MÉCANIQUES DU PLGA

0 5 1 0 1 5 2 0 2 5 3 0 3 5
0

2 0 0
4 0 0
6 0 0
8 0 0

1 0 0 0 ������

�
����
��
��
���

Fo
rce

 (n
N)

	��
��������δ�����������

(a)

- 2 0 2 4 6 8 1 0 1 2
0

2 0 0
4 0 0
6 0 0
8 0 0

1 0 0 0
1 2 0 0 �������

���������
�	�
����
�������

Fo
rce

 (n
N)

��
�������������


���������

�������
����
������������

(b)

Figure IV.9 � Courbe de force obtenue par nanoindentation d'un �lm de PLGA (rayon de
pointe R = 55 nm, k = 100 N.m−1). (a) Le modèle de Hertz ajuste correctement la courbe
expérimentale dans une gamme d'indentation de 2 à 8 nm. (b) L'hystérésis des courbes d'approche
et de rétraction est la preuve d'une déformation résiduelle qui peut être visqueuse ou plastique.
Résultats B. Sarrazin, CEA LIONS.

n'est pas impérativement nécessaire de se cantonner à déformer les échantillons dans un régime

purement élastique. En e�et, chaque courbe de force n'étant e�ectuée qu'une seule et unique fois

en un point donné, la courbe d'approche passera fatalement par un régime élastique, l'essentiel

étant de limiter l'ajustement des modèles de contact à ce régime. Ainsi, la sortie du régime

hertzien observée sur la courbe de la �gure IV.9 est cohérente avec les déformations plastiques

observées sur les images de la �gure IV.10. Une indentation avec une force de 1 µN avec un

pointe de 50 nm de rayon engendre un col circulaire d'environ 4 nm par rapport au niveau de la

surface pour une indentation de -10 nm, induisant de fortes erreurs dans l'estimation hertzienne.

(a) (b)

Figure IV.10 � Image topographique AFM (a) et coupes transversales (b) de déformations
résiduelles d'un �lm de PLGA après nanoindentations. Le rayon de la pointe est de 55 nm, les
déformations résiduelles sont négligeables en deça de 500 nN. Résultats B. Sarrazin, CEA LIONS.

88



IV.3. NANOINDENTATION AFM DE FILMS DE PLGA

A�n de conforter l'élasticité du PLGA obtenue ci-dessus et la comparer à une mesure de

référence, un �lm mince de polystyrène (PS) a été indenté par AFM. L'élasticité du PS a lar-

gement été étudiée dans la littérature, notamment par indentation AFM au moyen de sondes

colloïdales micrométriques [8] permettant d'éviter les contraintes très importantes (et donc le

pile-up) générées par le contact avec une pointe AFM �ne (10 - 100 nm). La �gure IV.11 permet

de comparer l'élasticité du PLGA et du PS. Le module d'Young du PS est ici estimé à 2.4± 0.1

GPa avec une pointe de 40 nm de rayon (pour une déformation de 10 nm), ce qui est parfaite-

ment cohérent avec la valeur donnée par Lin et Kim [8] et obtenue avec une sonde colloïdale de

18 µm de rayon (2.6 GPa pour une déformation de 1.7 nm). Au-delà de conforter la mesure de

l'élasticité du PLGA, cela permet de concevoir favorablement l'utilisation de pointe AFM �ne

(10-100 nm) pour l'imagerie et l'indentation des capsules PLGA/PFOB.
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Figure IV.11 � (a) Comparaison des courbes de force sur des �lms de PLGA et de PS (R =
40 nm, k = 80 N.m−1). (b) Ajustement par le modèle de Hertz. Qualitativement, le PLGA est
clairement plus dur que le PS. La mesure quantitative de l'élasticité du PS (2.4± 0.1 GPa) étant
en accord avec la littérature, la mesure de l'élasticité du PLGA est ainsi confortée. Résultats B.
Sarrazin, CEA LIONS.
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CHAPITRE IV. PROPRIÉTÉS MÉCANIQUES DU PLGA

IV.3.2 Peak Force et élasticité à haute fréquence

Le mode Peak Force permet d'augmenter la fréquence et la densité de mesure des courbes de

force. La �gure IV.12 montre l'image topographique et la cartographie en module élastique d'un

�lm de PLGA. La fréquence d'acquisition est de 2 kHz. À cette fréquence, le module élastique du

PLGA est calculé via un ajustement par le modèle de Hertz comme étant 3.08±0.35 GPa. Cette

valeur est très proche de celle de l'élasticité quasi-statique, ce qui tend à montrer que le com-

portement élastique du PLGA ne varie pas avec la fréquence dans la gamme [100Hz; 103Hz]. De

plus, les valeurs de l'élasticité du PLGA déterminées à très hautes fréquences par spectroscopie

Brillouin (1-10 GHz) [89] sont elles aussi de l'ordre de quelques GPa (4.3 GPa avec ν = 0.36). La

spectroscopie acoustique montre que la vitesse du son dans le PLGA ne di�ère pas dans la gamme

1-10 GHz (≈ 2400m.s−1 [90, 91]), indiquant une stabilité de l'élasticité à hautes fréquences.

(a) (b)

Figure IV.12 � (a) Image topographique d'un �lm de PLGA sur un substrat de silicium en
mode Peak Force QNM (2kHz). Le substrat est visible dans le coin inférieur droit de l'image.
(b) Élasticité du �lm de PLGA obtenue par ajustement du modèle de Hertz en chaque point de
l'image. Les points noirs (faible module élastique) dans la partie inférieure gauche de l'image
sont certainement dus à une souillure de la pointe au cours du balayage de la surface (de haut
en bas). Le substrat est en revanche bien considéré comme étant in�niment dur. Résultats B.
Sarrazin, CEA LIONS.
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IV.4. VISCO-ÉLASTICITÉ DU PLGA À L'ÉCHELLE NANOMÉTRIQUE

IV.4 Visco-élasticité du PLGA à l'échelle nanométrique

IV.4.1 Relaxation du PLGA

Au vu des déformations résiduelles après nanoindentation, la question de la visco-plasticité

du PLGA se pose. Bäumchen et al. [92] ont décrit la relaxation d'une tranchée d'un �lm �n de

polymère visqueux guidée par les e�ets capillaires (�gure IV.13). La description de ce problème

est basée sur les équations de Stokes (approximation des écoulements hautement visqueux). La

condition limite de non-glissement de l'interface liquide-substrat et la condition limite de non-

contrainte de l'interface liquide-air conduisent à l'expression de l'écoulement de Poiseuille le long

de l'axe z.

Figure IV.13 � Section d'une surface expérimentale de polystyrène en fonction du temps
(5 ≤ t ≤ 220min), recuite à 140˚C. La tranchée rectangulaire initiale, de largeur 1.6 µm est
représentée par une ligne discontinue. L'axe des ordonnées représente (a) la hauteur de la tranchée
normalisée par l'épaisseur du �lm h0, (b) H = [h(x, t)−h0]/[h0−h(0, t)]. Figure issue de l'article
de Bäumchen et al. [92].

En invoquant la conservation du volume, on obtient l'équation de l'écoulement d'un �lm

mince guidé par les e�ets capillaires (capillary-driven thin �lm equation (TFE)) :

∂th+
γ

3η
∂x
(
h3∂3xh

)
= 0, (IV.1)

où η est la viscosité du �lm. Le rapport γ/η est le terme de vélocité capillaire. L'équation

IV.1 est non-linéaire et n'a pas de solution générale analytique connue. En revanche, Benzaquen

et al. [93] ont avancé une linéarisation de l'équation TFE dans le cas particulier où la hauteur

de la déformation d0 est proche de l'épaisseur du �lm h0. Dans ce cas, les solutions convergent

vers un attracteur auto-similaire :

h(x, t) −→
t→+∞

h0 + 2(d0 − h0)G (U, T ), (IV.2)

avec G (U, T ) la fonction de Green dé�nie par :

G (U, T ) =
1

2πT 1/4

∫ ∞

−∞
dQe−Q4

eiQU (IV.3)

avec U et T les variables sans dimensions dé�nies comme :

U = x
t1/4

(
3η
γh30

)1/4
,

T =
γh30t
3ηl4

(IV.4)
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avec l la largeur de la tranchée initiale. Ainsi, cette linéarisation de l'équation TFE prédit

une auto-similarité en x/t1/4 des pro�ls de relaxation. La �gure IV.13 présente le pro�l de sur-

face de la relaxation d'une tranchée de 1.6 µm dans un �lm de polymère visqueux. Ces données

expérimentales sont en excellent accord avec la théorie.

J'ai e�ectué un travail similaire en indentant par AFM un �lm de PLGA de 50 nm d'épaisseur

avec un pointe de 150 nm de rayon et une force importante (Fmax = 10 µN) à température am-

biante. Cela induit une déformation résiduelle d'environ 50 nm de profondeur et un col circulaire

de 20 à 30 nm de hauteur (col circulaire). Une pointe �ne (R = 2 nm) a été employée pour imager

topographiquement les déformations résiduelles au cours du temps. Cette analyse a d'abord été

e�ectuée au-delà de la température de transition vitreuse du PLGA (45˚C). L'échantillon est

chau�é pendant un temps donné puis repassé à température ambiante, ce qui �ge la déformation

(�gure IV.15). À cette température, l'écoulement de la surface est visible au cours du temps et

la déformation est résorbée en environ une heure. Une légère dissymétrie de la déformation est

à noter, malgré une compensation de l'e�et de plowing (labour = glissement de la pointe vers

l'avant à grande indentation en raison de l'angle naturel du levier avec la surface au moment du

contact). Cette compensation, de l'ordre de 12˚, permet un recul du scanner dans l'axe x pour

compenser le glissement de la pointe. La dissymétrie de la déformation �nale est plutôt à impu-

ter à la dissymétrie naturelle de la pointe AFM, qui est ici une pointe en diamant relativement

grossière (voire image I.9 de microscopie électronique au chapitre I). Le pro�l des indentations

est mesuré au cours du temps avec une pointe �ne (�gure IV.14).
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Figure IV.14 � Pro�ls de deux déformations d'un �lm de PLGA relaxé à 45˚C pendant 30
min. Résultats B. Sarrazin, CEA LIONS.
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(a)

(b) (c) (d)

(e) (f) (g)

Figure IV.15 � Relaxation d'un �lm de PLGA à 45˚C pendant 30 min. Chaque image est
e�ectuée à température ambiante et la déformation est ainsi �gée. Résultats B. Sarrazin, CEA
LIONS.
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La �gure IV.16 montre que l'auto-similarité en x/t1/4 décrite précédemment est parfaitement

en accord avec la relaxation des nanoindentation du �lm de PLGA. La normalisation de l'axe des

ordonnées est Hn = h(x, t)/h(0, t). La géométrie de la déformation n'étant pas idéale vis à vis de

la théorie de Baümchen et al. [92], il est di�cile d'ajuster la fonction de Green sur les données

expérimentales pour en extraire le rapport γ/η. Néanmoins, l'accord obtenu entre les données

expérimentales et le comportement de scaling de la TFE (capillary-driven thin �lm equation)

indique un comportement très semblable du PLGA avec le polystyrène décrit par Baümchen et

al. [92].
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Figure IV.16 � (a) Pro�ls de l'indentation d'un �lm de PLGA recuit à 45˚C à des temps
variés (0 ≤ t ≤ 30min). La courbe bleue représente t = 0, la rouge t = 30 min. (b) La nor-
malisation du pro�l de la déformation est en excellent accord avec la théorie [92]. Résultats B.
Sarrazin, CEA LIONS.

La même expérience a été e�ectuée à 37.5˚C, c'est-à-dire en deçà de la température de

transition vitreuse du PLGA. La �gure IV.17 montre la relaxation de déformation d'un �lm de

PLGA de 50 nm d'épaisseur à 37.5˚C. Les variations de la profondeur d'indentation ne sont pas

très nettes. En revanche, la diminution de la hauteur des cols dus à l'accumulation de la matière

est �agrante, avec des temps caractéristiques de relaxation relativement courts, de l'ordre de la

dizaine de minute.

Ces résultats tendent à prouver que le PLGA s'écoule naturellement en dessous de la Tg.

Ce phénomène a notamment été décrit par Qi, Fakhraai et Forrest [94, 95] qui rapportent une

relaxation visqueuse du polystyrène très peu dépendante de la température en deçà de la Tg. Cela

est notamment imputé à une mobilité moléculaire accrue à la surface. Appliqué aux polymères

en milieu biologique à l'échelle nanométrique, ce phénomène de relaxation sous la température

de transition vitreuse est potentiellement à prendre en compte dans leur évolution au cours du

temps. Concernant les capsules PLGA/PFOB, ce phénomène, limité à quelques nanomètres,

n'est pas critique. L'écoulement du polymère en-deçà de la Tg est aussi en accord avec le sca-

ling de la TFE et présente la même auto-similarité en x/t1/4. Cependant, dans ce cas, seul

le col circulaire dû au pile-up suit cette tendance, la déformation de l'indentation proprement

dite n'évoluant que très peu dans des temps de l'ordre de quelques dizaines de minutes à une
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Figure IV.17 � Pro�ls de trois déformations d'un �lm de PLGA relaxé à 37.5˚C pendant 35
min. Résultats B. Sarrazin, CEA LIONS.

heure. La compression du polymère dans l'aire d'indentation est probablement à l'origine de cette

di�érence de comportement, à moins que cette variabilité des temps caractéristiques ne soient

dus à des contraintes géométriquement di�érentes, et donc à des conditions limites dissemblables.
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Figure IV.18 � (a) Pro�ls d'une déformation d'un �lm de PLGA (moitié d'un col circulaire
de pile-up) recuit à 37.5˚C à des temps variés (0 ≤ t ≤ 35min). (b) La normalisation du pro�l
de la déformation est en excellent accord avec la théorie [92], et ce même en deçà de la Tg du
polymère. Résultats B. Sarrazin, CEA LIONS.
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IV.4.2 Mesure du �uage par AFM

La mesure du �uage constitue une méthode plus directe de l'appréciation de l'écoulement

d'un polymère. Sous l'action d'une force constante, la plupart des matériaux continuent à s'écou-

ler à des vitesses plus ou moins importantes selon leur visco-élasticité. La microscopie à force

atomique permet d'e�ectuer une pseudo-mesure de �uage en maintenant la hauteur z du scanner

constante après application d'une force donnée. La �gure IV.19 présente une nanoindentation

avec une force maximale de 200 nN. Après application de la force, la position du scanner est

maintenue constante (cf. insert de la �gure IV.19(a)). En �uant autour de la sonde, le polymère

induit une pénétration passive (i.e. sans augmentation de la force appliquée) de la pointe dans

le �lm de PLGA. La dé�ection du levier diminue donc avec le temps et il est alors possible de

mesurer la pénétration de la pointe due à l'écoulement du polymère (�gure IV.19(b). Il ne s'agit

pas à proprement parler d'une mesure de �uage étant donné que la force n'est pas maintenue

constante mais diminue avec la dé�ection du levier lorsque la position z du scanner est �gée.

En revanche, cette pseudo-mesure de �uage permet d'a�rmer que le PLGA s'écoule à l'échelle

nanométrique dans des temps relativement courts. Le graphique de la �gure IV.19(b) est une

première approche visco-élastique du PLGA. La viscosité, de l'ordre de 1012 Pa.s (cohérente avec

un polymère vitreux comme le polystyrène [96]) et l'élasticité précédemment mesurée donnent

une bonne approximation de la visco-élasticité du PLGA à l'échelle nanométrique par le modèle

de Kelvin-Voigt.
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Figure IV.19 � (a) Mesure de �uage du PLGA par microscopie à force atomique. Après
application d'une force de 200 nN, la position z du scanner est maintenue constante et la dé-
�ection du levier diminue en raison de l'écoulement du PLGA, induisant une pénétration passive
de la pointe dans le �lm de polymère (b). Le modèle de Kelvin-Voigt n'est pas un ajustement
de la courbe expérimentale mais permet d'estimer le comportement visco-élastique du polymère.
Résultats B. Sarrazin, CEA LIONS.

Néanmoins, une mesure plus précise du �uage du PLGA s'impose et le passage à l'échelle

micrométrique facilite cette mesure (en éliminant les problèmes de pile-up et la calibration des

leviers). De plus, la comparaison de la visco-élasticité du PLGA aux échelles nano et micromé-

trique n'est pas évidente, comme nous le verrons par la suite.
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IV.5 Microindentation des palets de PLGA

IV.5.1 Indentation et �uage

La microindentation permet à la fois une mesures de l'élasticité en prenant en compte la plas-

ticité (modèle de Oliver et Pharr II.1.3) mais aussi une mesure du �uage et donc une estimation

de la visco-élasticité à basse fréquence (modèles visco-élastiques II.1.4). L'élasticité quasi-statique

(f ≈ 1Hz) peut aussi être mesuré via le modèle de Hertz (indenteur Rockwell) ou le modèle de

Sneddon adapté à une pyramide à base carrée (indenteur Vickers). La �gure IV.20 présente une

courbe de �uage typique sur un palet de PLGA. Typiquement, la force appliquée est de l'ordre

de 100 mN. Le rayon de la sonde Rockwell étant de 200 µm, il est possible de mesurer des inden-

tations de 5 µm sans sortir des conditions du contact hertzien. Cependant, au-delà de 200 mN,

la plasticité devient importante et la déformation résiduelle est supérieure à 80% de l'indentation

e�ectuée.
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Figure IV.20 � Courbe de microindentation sur un palet de PLGA. La vitesse de charge/dé-
charge est de 100 mN.min−1 et la force est maintenue constante à 100 mN pendant 10 min pour
mesurer le �uage du polymère.

Les courbes de force de microindentation sont ajustées successivement par la méthode de Oli-

ver et Pharr et par le modèle de Hertz et donne des valeurs de l'élasticité du PLGA de 2.1± 0.4

GPa et 2.2 ± 0.5 GPa respectivement. Ces valeurs de l'élasticité du PLGA ne sont pas en par-

fait accord avec celle obtenue par nanoindentation AFM. Plusieurs facteurs peuvent expliquer

cela. Premièrement, la pression exercée en microindentation est moins importante qu'en nanoin-

dentation. L'analyse dimensionnelle indique que la pression exercée en nanoindentation AFM

est de l'ordre du GPa alors que celle exercée en microindentation est dix fois moins élevée. Les

contraintes de cisaillement de la nanoindentation AFM ne sont pas à négliger et sont traduites no-

tamment par les déformations résiduelles. De plus, la fréquence d'aquisition des courbes de force

est sensiblement di�érente, de l'ordre du Hz en AFM et 0.1 Hz en microindentation. En outre,

comme indiqué précédemment, les palets de PLGA préparés sous presse à l'aide d'une pastilleuse

peuvent contenir des inclusions de poudre, et donc de gaz, qui tendent à diminuer la rigidité de

l'échantillon. En�n, la technique du spin-coating et le con�nement d'un �lm de polymère sur un

substrat peut être à l'origine des valeurs plus importantes de l'élasticité du polymère obtenues
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par AFM. O'Connell et McKenna [97] rapportent ainsi que la réponse thermoviscoélastique d'un

�lm ultra�n de polymère, et notamment sa température de transition vitreuse, peut varier en

fonction de l'épaisseur du �lm. Cet e�et est possiblement lié à un changement de conformation

des chaînes du polymère ou encore à cause d'une densi�cation du matériau imposé par l'épaisseur

faible des �lms [97].
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Figure IV.21 � Module élastique (Young) du PLGA en fonction de la force appliquée et du
modèle utilisé.

Le �uage du PLGA est étudié en utilisant les modèles visco-élastiques de Kelvin-Voigt et

de Zener. Les deux modèles ajustent parfaitement les courbes expérimentales (�gure IV.22).

L'ajustement du modèle de Kelvin-Voigt (�gure IV.22(a)) s'e�ectue en �xant le module élas-

tique du ressort hookéen à la valeur de l'élasticité déterminée précédemment par la méthode

d'Oliver et Pharr. Seule la viscosité du piston newtonien η est donc à ajuster. La valeur de la

viscosité calculée via le modèle de Kelvin-Voigt est donc d'environ 5000 GPa.s pour des temps

caractéristiques τ = η/E de l'ordre de 2500 secondes, soit environ 40 min. Cette valeur n'est

pas étonnante puisqu'elle est caractéristique des polymères vitreux, avec η de l'ordre de 1013

GPa.s [96]. Cependant, comme il a été décrit dans la partie II.1.4, le modèle de Kelvin-Voigt

ne semble pas absolument rigoureux dans la mesure où il ne tient pas compte de l'élasticité

à temps court mise en jeu lors de la charge initiale. Le modèle de Zener est alors ajusté aux

courbes de microindentation. Le module élastique instantané E0 est �xé à la valeur déterminée

par la méthode d'Oliver et Pharr et la viscosité η et l'élasticité à temps long E0 sont ajus-

tés (�gure IV.22(b)). La viscosité calculée par le modèle de Zener est sensiblement inférieure à

celle déterminée par le modèle de Kelvin-Voigt (≈ 1200 GPa.s) mais l'élasticité retardée est très

proche de l'élasticité instantanée (2.2 ± 0.5 GPa). Cela indique que le comportement élastique

du PLGA à basses fréquences est aussi stable que celui décrit précédemment à hautes fréquences.
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Figure IV.22 � (a) Ajustement du modèle de Kelvin-Voigt sur une courbe de �uage. La
profondeur de �uage est la profondeur de la déformation induite à partir du moment où la force
est maintenue constante. (b) Ajustement du modèle de Zener sur la courbe de microindentation.
Le modèle de Zener prend en compte la force initialement appliquée grâce au module élastique
instantané E0.
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IV.5.2 Dureté et tenacité

La mesure de la ténacité (ou dureté de fracture) permet de décrire la capacité d'un matériau

à résister à la propagation d'une �ssure. Il faut distinguer ténacité et dureté. La dureté repré-

sente la résistance qu'oppose une surface à la pénétration d'un poinçon. Ainsi, le diamant est

le matériau le plus dur (dureté élevée) mais est peu tenace, c'est-à-dire qu'il se casse facilement

dans certains axes cristallin.

2c0

2a

2c0

2a

Figure IV.23 � Schéma d'une indentation Vickers. À gauche, vue de dessus, à droite, vue de
pro�l.

La microindentation Vickers permet d'atteindre ces deux paramètres que sont la dureté H

et la ténacité Kc. Elle consiste en une déformation de la surface par une pyramide à base carrée

(indenteur Vickers). La dureté Vickers notée HV est exprimée comme :

Hv =
2F sin(θ/2)

(2a)2
(IV.5)

avec F , la force appliquée, θ l'angle d'ouverture de l'indenteur Vickers (généralement θ =

136˚) et 2a la moyenne des diagonales de l'empreinte. La dureté Vickers HV permet de comparer

la dureté des matériaux et des abaques sont facilement disponibles.

La littérature donne de nombreuses expressions de la ténacité [98]. La plus utilisée est la

relation d'Anstis et al. [99] prenant en compte la dureté Vickers :

Kc = α

[
E

Hv

]1/2 [ F

c
1/5
0

]
(IV.6)

où E est le module d'Young du matériau, c0 la longueur moyenne des fractures radiales géné-

rées par l'indentation et α est une constante de calibration déterminée empiriquement par Anstis

et al. [99] (α = 0.016± 0.004).

La �gure IV.24 présente les déformations résiduelles après indentation par une sonde Vickers.

Trois forces di�érentes (100 mN, 200 mN et 500 mN sont appliqués à la surface. L'application

de l'équation IV.5 permet d'obtenir la dureté du PLGA : celle-ci est très stable quelle que soit

la force appliquée (H = 202± 12 MPa). Cette valeur est cohérente puisqu'elle est caractéristique
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des polymères vitreux [100]. De même, la ténacité de fracture Kc du PLGA est calculée via

l'équation de Anstis et al. et donne une valeur de 40±6 kPa.m1/2. À titre de comparaison, cette

valeur est cinq à dix fois inférieure à celles données dans la littérature pour des polymères comme

le polycarbonate (3.0 MPa.m1/2), le polystyrène (2.2 MPa.m1/2), le nylon (4.1 MPa.m1/2) ou

le polyméthacrylate de méthyl (1.7 MPa.m1/2) [101]. Ces valeurs montrent que le PLGA est

particulièrement fragile et peu résistant à la fracturation ce qui est un élément important dans

l'optique d'une destruction des coques par ultrasons.

(a) (b)

Figure IV.24 � Déformations résiduelles typiques des indentations Vickers avec des forces
(a) 100 mN et 200 mN, (b) 500 mN.
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IV.6 Conclusion sur les propriétés mécaniques du PLGA

L'étude de la visco-élasticité et les mesures du fracture du PLGA nous donnent un certain

nombre d'indices sur le comportement que nous observerons au chapitre suivant sur les propriétés

mécaniques des micro et nanocapsules polymères à usages théranostiques :

1. Le module d'Young du PLGA mesurée par nanoindentation AFM est de 3.0± 0.2 GPa.

2. La nanoindentation AFM sur le PLGA induit des e�ets visco-plastiques (pile-up) et ce

même à faible profondeur d'indentation (< 5 nm), indiquant que le PLGA ne peut être

uniquement décrit comme un matériau élastique.

3. L'écoulement du PLGA a été observé à l'échelle nanométrique, au-delà et en deçà de sa

température de transition vitreuse (Tg = 42.6 ± 0.5˚C), indiquant un écoulement nano-

métrique du polymère à la température physiologique et en des temps caractéristiques de

l'ordre de la dizaine de minutes. Ce comportement est parfaitement décrit par l'équation

d'un �lm mince soumis à un écoulement de Poiseuille.

4. Le �uage par microindentation nous indique que l'élasticité du PLGA à temps courts (quasi-

statique) et à temps longs (10−4 Hz) sont semblables (2.2± 0.5 GPa) et que sa viscosité η

est de l'ordre de 5000 GPa.s pour des temps caractéristiques de relaxation de l'ordre de 40

min.

5. Les mesures de fracture du PLGA par microindentation ont mis en évidence sa faible

ténacité. Malgré une rigidité relativement importante (module d'Young et dureté élevées

en comparaison d'un autre polymère vitreux comme le polystyrène), la faible ténacité du

PLGA illustre sa fragilité et sa faible résistance à la plasticité liée aux contraintes de

cisaillement.

Ces informations permettent de dresser un premier portrait de la mécanique des microcapsules

PLGA/PFOB étudiées au chapitre suivant. Celles-ci seront relativement dures (E ≈ GPa) par

rapport aux objets classiquement observés dans le domaine de la matière molle (cellules - E ≈
kPa, élastomères - E ≈ MPa...). Leurs propriétés visco-élastiques seront semblables à celles

observées par AFM sur les �lms minces de PLGA. En�n, nous nous attendons à une certaine

fragilité des coques et des ruptures sont à prévoir, divergeant ainsi avec le simple comportement

visco-élastique du polymère.
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Ce chapitre traite de l'élasticité de capsules polymères entourant un c÷ur liquide �uoré. Ces

objets complexes, aussi bien du fait de leur composition que de leur géométrie, présentent de

nombreux intérêts théranostiques. Ainsi, ils permettent d'augmenter le contraste en imagerie

ultrasonore et en IRM du �uor tout en étant de potentiels vecteurs de médicaments [102] si des

ligands appropriés y sont attachés, ciblant de manière précise l'organe à traiter. Les applications

biomédicales de ces capsules se heurtent à une méconnaissance de leur comportement mécanique.

En e�et, l'utilisation de ces capsules comme vecteurs aéroportés (administration pulmonaire),

comme agent de contraste ultrasonore (administration intraveineuse), leur destruction par cavi-

tation pour la libération de drogue, mais aussi leur simple circulation en milieu biologique, sont

autant de situations mettant en jeu les propriétés mécaniques de ces objets.
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La première partie de ce chapitre traitera brièvement de la synthèse et de la caractérisation

(taille, épaisseur de coque) des capsules PLGA/PFOB. La seconde partie traitera de l'élasticité de

capsules micrométriques (ø ≈ 1 µm). Le modèle CHIMER, qui a fait ses preuves précédemment

sur des bicouches planes, sera utilisé pour interpréter les modules élastiques apparents mesurés

sur des microcapsules ayant des épaisseurs de coques variables. Nous discuterons du comporte-

ment mécanique à haute fréquence et de la contribution de la forme sphérique à leurs propriétés

mécaniques. Ces résultats prometteurs nous conduiront à l'étude de l'élasticité de capsules po-

lymères nanométriques (ø ≈ 100 nm) dont le diamètre, du même ordre de grandeur que celui de

l'indenteur, entre dans la gamme de tailles pertinentes pour la vectorisation. L'approximation

d'un contact sphère/plan étant alors caduque, nous verrons que l'interprétation des courbes de

force par le modèle CHIMER n'est plus valable et nous proposerons des pistes pour élargir son

champ d'application.
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V.1 Microcapsules PLGA/PFOB

V.1.1 Description du système et enjeux de la mesure élastique

Le mot théranostique désigne la capacité d'un système à coupler le diagnostic et la thérapeu-

tique. Ce néologisme anglo-saxon a pris une importance particulière dans la recherche médicale

ces dernières années, notamment en ce qui concerne les thérapies anti-cancéreuses. L'émergence

des nanotechnologies dans le monde de la médecine a introduit l'idée d'un système intelligent,

permettant à la fois la localisation de la cible, la vectorisation, la libération et le suivi d'un

traitement. De nombreux systèmes ont ainsi été développés, prenant des formes variées comme

des arrangements de nanoparticules d'or [103], des micelles ou des vésicules lipidiques [104], des

nanoparticules d'oxides supramagnétiques [105] ou encore des nanocapsules polymères [106].

Coeur fluoré 
(imagerie)

Coque polymère
(transport)

Principe actif 
(thérapeutique)

Peptides
(ciblage)

Figure V.1 � Schéma d'une coque polymère contenant un c÷ur liquide �uoré. La conception
de ces nanoparticules à but théranostique tend à atteindre trois buts : le ciblage, l'imagerie et la
thérapeutique.

En 2006, E. Pisani et al. [106] décrivirent une méthode de synthèse permettant d'obtenir des

nano et des microcapsules polymères contenant un c÷ur liquide �uoré. Le polymère composant

la coque est l'acide poly(D,L-lactique-co-glycolique) (�gure V.2(a)) biocompatible et biodégra-

dable [84, 85]. Le c÷ur liquide est constitué d'un per�uorocarbone, le bromure de per�uorooctyle

(PFOB) (�gure V.2(b)), dont l'absence de toxicité a été rapportée dans la littérature [107, 108].

Les microcapsules (MCs) ou nanocapsules (NCs) polymères comportant un c÷ur liquide

�uoré sont des particules prometteuses dans le champ de la théranostique (schéma V.1). En

e�et, ces particules réunissent des propriétés intéressantes à la fois pour l'imagerie diagnostique,

la vectorisation de nanomédicaments et le suivi in situ de leur transport et de leur libération

contrôlée.

Tout d'abord, le c÷ur �uoré des capsules PLGA/PFOB induit un contraste à l'IRM du �uor

(19F RMN) lorsqu'elles sont injectées dans la circulation sanguine (�gure V.3(a)) [106, 109, 110].
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Figure V.2 � Structures chimiques du l'acide poly(L-lactide-co-glycolide) PLGA (a) et du
bromure de per�uorooctyle (Per�ubron) PFOB (b).

Sous leur forme nanométrique (50 - 100 nm de diamètre), il a été montré que les capsules

PLGA/PFOB sont des agents de contraste ultrasonore (�gure V.3(b)) [109] qui peuvent être

employés comme vecteurs thérapeutiques intraveineux. La décoration de la coque par des pep-

tides spéci�ques permet le ciblage de cellules cancéreuses ou d'un organe particulier. Une drogue

peut être intégrée dans la coque polymère et leur destruction localisée induit la libération contrô-

lée du médicament, limitant ainsi les risque d'e�ets indésirables touchant les organes sains. La

destructions des particules par ultrasons focalisés s'avère être une technique prometteuse. L'ima-

gerie permet le suivi in situ de la libération des drogues. La cavitation ultrasonore induit des

contraintes thermo-mécaniques localisées dans la zone ciblée par les particules [111, 112]. La

destruction des coques est alors provoquée par la vaporisation du liquide �uoré induisant l'aug-

mentation de leur pression interne. Notons aussi que, sous leur forme micrométrique (1-3 µm

de diamètre), ces capsules peuvent être administrées par voies pulmonaires a�n de délivrer une

molécules thérapeutiques [113].

Contrairement à la plupart des agents de contraste ultrasonore qui comportent un c÷ur �uoré

gazeux, les capsules PLGA/PFOB à c÷ur liquide sont peu compressibles. Guédra et al. [114] ont

étudié l'in�uence de la compressibilité de la coque sur les propriétés ultrasonores des suspensions

polydisperses de gouttelettes encapsulées. La propagation des ultrasons dans un tel milieu est

modélisée en combinant :

� un mode de dilatations oscillantes en faisant l'hypothèse que les coques sont incompressibles

et ont un comportement visco-élastique de type Kelvin-Voigt, Maxwell ou Zener,

� un mode de translations oscillantes induisant une inertie due à la viscosité du �uide envi-

ronnant,

� une polydispersité en terme de rayon et d'épaisseur de coque.

Cette étude propose donc une description de la mécanique collective des particules en supen-

sion (�gure V.4) mais n'apporte pas d'information quant à la mécanique des particules isolées.

Que ce soit pour le transport au sein d'un environnement biologique par voies intraveineuse ou

pulmonaire, l'imagerie échographique ou encore la libération d'un principe actif par les ultrasons,

la mécanique de ces particules est hautement mise à contribution. L'élasticité, la raideur, la

plasticité et la viscosité des coques sont des paramètres qui interviennent durant toutes les étapes

du processus théranostique. Une particule trop fragile risque ainsi d'être détruite avant d'avoir pu
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(a) (b)

Figure V.3 � (a) Image de Résonance Magnétique Nucléaire du �uor (19F RMN) spin-echo)
de nanocapsules PLGA/PFOB (en haut 8 min, en bas 34 min, 150 nm de rayon, 50 mg.mL−1

en suspension aqueuse). L'encart de l'image supérieure présente l'image de PFOB pur. La barre
d'échelle est de 1 cm. (b) Image échographique d'un foie de souris avant (en haut) et après (en
bas) l'injection de 200 µL de nanocapsules PLGA/PFOB (150 nm de rayon, 50 mg.mL−1). La
veine cave inférieure (désignée par la �èche blanche) présente une augmentation importante de
son contraste après injection.

Figure V.4 � Vitesse du son (a) et coe�cient d'absorption (b) de suspension de coques avec
trois rapports T/R : 5 : T/R = 0.1, ♦ : T/R = 0.25, � : T/R = 0.4. Ligne continue/disconti-
nue : coque compressible/incompressible. Les paramètres élastiques sont : module de cisaillement
Gs = 1GPa, module volumique Ks = 6.4GPa, ν = 0.43. La ligne pointillée verticale indique la
fréquence caractéristique fch = 1/(2πτ), avec τ le temps caractéristique de relaxation issu des
modèles visco-élastiques. Figures extraites de l'article de Guédra et al. [114].

se �xer à l'organe ciblé. Inversement, une particule trop rigide serait plus di�cile à détruire dans

une gamme de puissance ultrasonore raisonnablement invasive pour le patient. L'amélioration

des performances théranostiques des capsules polymères est donc un enjeu important de leur

étude mécanique. Par ailleurs, la compréhension de la mécanique d'une coque à l'échelle micro et

nanométrique est un enjeu en soi, certe plus fondamental, mais qui peut s'inscrire dans le champ

des travaux portant sur la mécanique des objets composites.
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Figure V.6 � Images de microscopie optique d'une suspension de MCs T/R = 0.25 préparées
après émulsi�cation avec un Ultra-Turrax (à gauche) et après le passage à travers une membrane
SPG (à droite). L'échelle est de 5 µm.
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Figure V.7 � Diamètre des microcapsules PLGA/PFOB en fonction du rapport T/R. T/R
= 0.35 : 1170± 176, T/R = 0.25 : 1218± 234, T/R = 0.15 : 993± 187. Résultats de DLS, B.
Sarrazin, CEA LIONS.

Morphologie des MCs : Images topographiques AFM Des gouttes de 20 à 100 µL de

solution de MCs sont séchées à la surface d'une lame de mica (fraichement clivée) ou de silicium

(lavée en suivant les protocoles RCA [115]). Le séchage s'e�ectue dans un déssicateur pendant 2 à

4 heures. A�n d'améliorer le dépôt des MCs à la surface et obtenir des monocouches, un rinçage à

l'eau pure peut être nécessaire et l'échantillon est à nouveau séché pendant 2 heures. Cette étape

permet d'éliminer le cholate en excès. En e�et, la présente de tensioactif induit l'aggrégation
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CHAPITRE V. PROPRIÉTÉS MÉCANIQUES DE CAPSULES POLYMÈRES

(a) (b) (c) (d)

Figure V.8 � Images de microscopie confocale de MCs synthétisées avec di�érentes quantités
de PLGA a�n d'obtenir les rapports T/R suivants : (a) T/R= 0.025 (10 mg) , (b) T/R= 0.15 (25
mg), (c) T/R= 0.25 (50 mg) and (d) T/R= 0.35 (100 mg). Résultats L. Mousnier, N. Tsapis,
Université Paris Sud.

des particules à la surface et empêche la formation d'une couche unique. Les microcapsules sont

ensuite étudiées par topographie AFM. La �gure V.10 présente des clichés topographiques de

MCs ayant des rapport T/R di�érents. Notons dès à présent qu'une forte convolution entre la

pointe et les MCs est à prendre en compte du fait de leur forme sphérique et de leur diamètre

micrométrique. Cela explique l'apparence trompeuse de facettage des MCs (visible sur l'image

de la �gure V.10(d)). La pointe ne pouvant pas décrire l'espace entre les capsules (cf. page 23 à

propos de la convolution pointe-échantillon), il en résulte un artefact qui augmente le diamètre

des particules dans le plan et induit un facettage des coques lorsqu'elles sont collées les unes aux

autres.

La surface et la morphologie des microcapsules di�èrent selon l'épaisseur des coques. Les mi-

croparticules pleines (T/R = 1) et les capsules les plus épaisses (T/R = 0.35 et 0.25) présentent

une rugosité à leur surface. La �gure V.9 met en évidence la rugosité de surface des particules

de PLGA. Cette rugosité peut être due à l'hydrolyse du PLGA en solution aqueuse [116]. Les

coques les plus �nes (T/R = 0.15 et 0.025) sont relativement plus lisses. En revanche, ces dernières

sont aussi plus fragiles du fait de leur �nesse et sont parfois frippées (�gure V.10(f)). Ce �am-

bage spontanée est potentiellement aggravé par le séchage et par l'agitation des MCs en solution.

Ces éléments morphologiques sont liés aux propriétés mécaniques de ces particules. La fragilité

des particules �nes est qualitativement visible en raison du nombre important de capsules brisées.

La partie suivante traite de la nanoindentation de ces capsules PLGA/PFOB et de leur élasticité

en fonction de l'épaisseur de leurs coques.
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Figure V.9 � Image topographique (a) de microparticules de PLGA (T/R = 1). Le pro�l (b)
met en évidence la rugosité de surface des particules (5-20 nm). Résultat B. Sarrazin

111



CHAPITRE V. PROPRIÉTÉS MÉCANIQUES DE CAPSULES POLYMÈRES

(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

Figure V.10 � Microparticules de PLGA (a). Microcapsules PLGA/PFOB : (b) T/R = 0.35,
(c) T/R = 0.25, (d) T/R = 0.15, (e) et (f) T/R = 0.025. Résultat B. Sarrazin, CEA LIONS.
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CHAPITRE V. PROPRIÉTÉS MÉCANIQUES DE CAPSULES POLYMÈRES

et permettant de cibler le sommet de chaque objet avec une précision de 5±3 nm (estimation de

la dérive temporelle au cours du shoot dans le plan xy). Le schéma V.11 permet de se représenter

à l'échelle l'approche d'une MC (T/R = 0.35) avec une pointe de rayon 50 nm. Les échelles de

l'apex de la pointe et de la MC sont respectées, mais il est à noter que les dimensions de la

partie distale de la pointe et du levier AFM sont en réalité beaucoup plus importantes (plusieurs

dizaine de microns). La �gure V.12 présente une con�guration très favorable de ciblage des mi-

crocapsules. Une monocouche d'objets monodisperses permet de multiplier les courbes de force.

La force maximale appliquée est de 200 à 500 nN en fonction de l'épaisseur des coques, pour des

indentations de 10 à 50 nm.

Figure V.12 � "Point and Shoot" d'une monocouche de MCs PLGA/PFOB avec T/R = 0.15.
La faible dispersité en taille des objets permet une bonne reproductibilité de l'approche des courbes
de force. Résultats B. Sarrazin, CEA LIONS.

Le modèle de Hertz linéarisé est utilisé pour ajuster l'approche des courbes de force sur les

MCs (�gure V.13). Le système présenté au chapitre III a permis de montrer que les courbes de

force sur une bicouche peuvent présenter, dans une certaine gamme d'indentation, un compor-

tement linéaire malgré une forme de sonde sphérique. Dans le cas des coques, la gamme de δ/T

est très semblable à celle décrite dans le cas des bicouches à base de PDMS (cf. chapitre III,

�gure III.12). Une linéarité des courbes pouvait donc être attendue. Cependant, on constate que

les courbes de force sur les MCs ont un comportement en Eapp ∝ δα avec 1.3 ≤ α ≤ 1.5. Cette

di�érence entre les systèmes précédemment décrits et les MCs est probablement liée à la forme

sphérique de ces dernières. Nous discuterons ultérieurement de la contribution élastique de la

forme sphérique. Néanmoins, la tendance de l'élasticité apparente en fonction de l'épaisseur des

coques est cohérente avec le comportement élastique des bicouches planes, la couche supérieure

étant composée de PLGA et la couche inférieure étant une couche composite molle que l'on dé�-

nira plus précisément par la suite. Ainsi, le module élastique apparent décroît quand l'épaisseur

des coques diminue.

La table V.1 et la �gure V.14 font la synthèse des modules élastiques équivalents des MCs

de 1± 0.2 µm de diamètre ayant des épaisseurs de coques de 10 à 200 nm et pour des indenta-
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Figure V.13 � Courbes de force (approche) sur un �lm de PLGA, des particules pleines de
PLGA et des microcapsules PLGA/PFOB de di�érentes épaisseurs. Les droites représentent les
ajustements du modèle hertzien linéarisé sur chaque courbe de force.

tions de l'ordre de 5 à 20 nm et un rayon de sonde de 50 nm. Ces modules ont été obtenus par

ajustement du modèle de Hertz linéarisé sur la courbe d'approche. La dispersité des résultats est

principalement liée à la qualité du contact entre la pointe et les capsules. En e�et, si le contact

pointe - échantillon ne s'e�ectue pas exactement au sommet de l'objet, une légère rotation de

la particules peut avoir lieu, biaisant à la fois la mesure de l'indentation mais aussi la forme du

contact prévue par le modèle de Hertz. La dispersité des résultats obtenues sur les microparticules

de PLGA, objets sphériques homogènes, illustre la dispersité liée à cette précision de contact.

Cette variabilité est d'environ 16 %. La variabilité des résultats obtenues sur les capsules est plus

importantes, de 18 à 38 % lorsque l'épaisseur de la coque croît. Aux variabilités du contact pointe

- échantillon décrites précédemment s'ajoute la dispersité de l'épaisseur des coques. Celle-ci n'est

pas uniquement liée au diamètre des capsules. En e�et, une excentricité du c÷ur de PFOB au

sein de la coque de PLGA a été rapportée. Cette dissymétrie, liée aux coe�cients de di�usion de

chaque phase lors de la synthèse des microcapsules, a été décrite par Pisani et al. [106] et induit
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T/R = 1 T/R = 0.35 T/R = 0.25 T/R = 0.1 T/R = 0.025
Young Modulus (GPa) 2.80± 0.47 2.27± 0.56 1.25± 0.23 0.57± 0.22 ≈ 0.10

Table V.1 � Module élastique (Young) apparent des microcapsules PLGA/PFOB en fonction
du rapport T/R. Le rapport T/R = 1 correspond à des particules pleines de PLGA (sans PFOB).

la formation de particules en forme de gland. Cet e�et est probablement moins important dans

le cas où la quantité de PLGA est faible (coque �ne) car une dissymétrie du PFOB empêchera

la formation de la capsule (fuite du PFOB et/ou séparation du PFOB et du PLGA).
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Figure V.14 � Statistique des modules élastiques mesurés par nanoindentation sur les capsules
PLGA/PFOB de di�érentes épaisseurs. Les courbes sont des ajustements gaussiens.

La �gure V.15 présente une image en mode Peak Force d'un tapis de capsules PLGA/PFOB

T/R = 0.25. Chaque pixel de l'image (512 x 512) est le résultat d'une courbe de force e�ectuée

à une fréquence de 2 kHz et l'image de droite est une cartographie élastique de l'échantillon. Le

substrat est in�niment rigide (blanc) et le tapis de capsules présente une multitude de modules

élastiques calculés via le modèle de Hertz. La variabilité du contact pointe/échantillon sur le tapis

de capsules induit des modules élastiques dispersés compris entre 0 GPa (lorsque la pointe plonge

entre deux coques) et 2 GPa (lorsque la pointe n'appuie pas au sommet des coques et que le

contact s'e�ectue sur le bord de l'indenteur). Seuls les pixels situés aux sommets des capsules sont

pertinents et les modules élastiques ainsi mesurés sont de l'ordre de 1.5 GPa, ce qui est cohérent

avec les mesures quasi-statiques (1 Hz) e�ectuées précédemment. Cela indique que le compor-

tement élastique des microcapsules n'est pas drastiquement modi�é dans la gamme 101 à 103 Hz.

Ces mesures de l'élasticité apparente, issues du modèle de Hertz linéarisé, permettent une

première approche qualitative de la rigidité des coques en fonction de leurs épaisseurs. Néanmoins,

nous verrons dans la partie suivante que la prise en compte de la complexité des objets (épaisseurs

des coques, modules élastiques volumiques...) est indispensable à l'interprétation de la mécanique

des microcapsules.
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V.2. ÉLASTICITÉ DES MICROCAPSULES PLGA/PFOB

Figure V.15 � Imagerie Peak Force d'une monocouche de MCs PLGA/PFOB (T/R = 0.25).
Le mode Peak Force permet de construire une cartographie élastique de l'échantillon en ajustant
par le modèle de Hertz chaque courbe de force (un pixel = une courbe de force).
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V.2.2 Interprétation de l'élasticité apparente des MCs PLGA/PFOB par le

modèle CHIMER

Les modules élastiques équivalents obtenus précédemment grâce au modèle de Hertz linéarisé

ne permettent pas d'appréhender complètement l'élasticité des MCs. En e�et, ces modules ne

sont valables que pour une profondeur d'indentation et un rayon de pointe donnés et ne prennent

pas en compte le caractère composite des échantillons. Au mieux, ils permettent de rendre compte

qualitativement que les coques les plus minces fournissent une élasticité plus faible. Le modèle

CHIMER issu des travaux de Perriot et Barthel [61] et décrit dans la partie II.2.2 a été validé

précédemment pour l'interprétation de l'élasticité apparente des bicouches planes (cf. chapitre

III). L'utilisation de ce modèle dans le cas d'une enveloppe se confronte à deux problèmes ma-

jeurs. Premièrement, la sphéricité de l'échantillon n'est pas prise en compte et le comportement

élastique des plaques et des enveloppes peuvent di�érer fortement, si l'on s'en tient à la des-

cription élastique de Landau et Lifchitz [62] (cf. partie II.2.3). Le second problème soulevé par

l'application du modèle CHIMER à l'élasticité des MCs est l'état liquide du c÷ur �uoré qui n'a

donc pas à proprement parler de comportement élastique.

A�n d'interpréter les modules élastiques équivalents obtenus précédemment, une première ap-

proche consiste à considérer le contact pointe/microcapsule comme un contact entre une sphère

(la pointe) et un �lm plan reposant sur un substrat in�niment mou (élasticité nulle). L'hypothèse

d'un contact sphère/plan est guidée par le fait que le rayon de la pointe est faible devant celui des

capsules (RMC/Rpointe ≈ 10). La �gure V.16 présente une simulation par le modèle CHIMER du

rayon de contact a en fonction de l'épaisseur T des capsules et de la profondeur d'indentation δ

en considérant le contact pointe / MCs comme un contact sphère / plan. Cette simulation montre

que la gamme expérimentale d'indentation induit une faible variation du rayon de contact (7-11

nm pour des indentations de 5 à 50 nm, un rayon de pointe de 50 nm, E1 = 3 GPa et E0 = 0).

Cela explique qu'une seule mesure de nanoindentation par AFM ne puisse pas sonder une gamme

a/T su�sante pour faire varier de manière importante le module élastique apparent (cf. �gure

II.26, chapitre II). L'interprétation du modèle de Hertz linéarisé par CHIMER est donc raison-

nable puisque l'on peut considérer que les mesures de force sur les MCs ne sondent qu'une seule

et unique élasticité apparente.

De manière heuristique, Perriot et Barthel [83] proposent une expression simple se rappro-

chant du modèle CHIMER :

Eapp

( a
T

)
= E1 +

(E0 − E1)

1 +
(
Tx0
a

)n (V.1)

où E0 et E1 sont respectivement les modules élastiques du substrat et de la couche supérieure,

x0 et n sont des paramètres ajustables. La courbe rouge de la �gure V.17 présente l'ajustement

du modèle heuristique avec E0 = 0 et E1 = 3.0 GPa (module d'Young du PLGA), x0 = 0.05 et n

= 1.3. Le rayon de contact a est obtenue via la simulation du modèle CHIMER décrite précédem-

ment. De manière notable, la valeur de x0 (qui caractérise la position de la gamme de transition)

est représentative d'un rapport E0/E1 faible (de l'ordre de 10−2) et celle de n (qui caractérise la
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largeur de la gamme de transition) est en très bon accord avec la théorie de Perriot et Barthel

[83] qui prévoit n = 1.27 à 1.32 pour tout rapport E0/E1 < 1. Cette première approche suggère

que le modèle CHIMER est un cadre d'interprétation raisonnable en considérant le c÷ur liquide

�uoré comme in�niment mou par rapport à la coque polymère (E0 << E1) et Rpointe << RMC .

L'approche heuristique ne permet pas de rendre compte de manière physique de la contri-

bution élastique de la couche inférieure. Le modèle CHIMER est alors utilisé pour ajuster les

modules élastiques apparents des MCs. Notons ici qu'un module E0 = 0 est impossible dans le

cadre de ce modèle, car cela constitue une condition interdite pour laquelle la couche supérieure

se déplace verticalement sans se déformer. Les épaisseurs des coques et le module d'Young du

PLGA étant connus, il est alors possible d'ajuster la valeur du module E0 de la couche inférieure.

Ce module est alors lui même un module apparent / équivalent traduisant la contribution élas-

tique du PFOB et de la forme sphérique. Cet ajustement par le modèle CHIMER est représenté

sur le graphique de la �gure V.17. Le module E0 ainsi ajusté est d'environ 80 MPa. Ce module

est donc très inférieur à celui du PLGA, ce qui explique que le bon accord des résultats expéri-

mentaux avec l'interprétation heuristique considérant E0 << E1.
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Figure V.16 � Simulation par le modèle CHIMER de l'évolution du rayon de contact a en
fonction de l'épaisseur des capsules T et de la profondeur d'indentation δ. La gamme expéri-
mentale d'indentation induit une faible variation du rayon de contact durant les mesures (7 à 11
nm). Cela conforte l'utilisation du modèle de Hertz et de CHIMER pour caractériser et interpréter
l'élasticité des MC PLGA/PFOB.

Dans le cadre de l'utilisation des capsules polymères comme agents de contraste ultrasonore,
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Figure V.17 � Module élastique apparent en fonction du rapport du rayon de contact a et
de l'épaisseur T des MCs. La courbe rouge représente l'ajustement des points expérimentaux par
le modèle euristique avec x0 = 0.05 et n = 1.3) et en considérant EPLGA >> EPFOB. � :
ajustement des points expérimentaux par le modèle CHIMER (algorithme de Perriot et Barthel
[83]). La courbe discontinue représente la simulation du comportement élastique des MCs à hautes
fréquences (5MHz) avec EPFOB/EPLGA ≈ 0.73. La zone grise représente le module d'Young des
microparticules pleines de PLGA.

les fréquences mises en jeu sont de l'ordre du MHz. Les mesures de force AFM ne peuvent pas

atteindre de telles fréquences. Tout au plus, le mode Peak Force nous a permis d'atteindre des

fréquences de l'ordre du kHz (cf. page 90) En revanche, les mesures quasi-statiques (1 Hz) et les

mesures de l'élasticité du PLGA e�ectuées par spectroscopie Brillouin (GHz) [89] nous donnent

su�samment d'informations pour simuler le comportement à haute-fréquence des MCs grâce au

modèle CHIMER. Comme nous l'avons vu précédemment (cf. partie IV.3.2), l'élasticité du PLGA

ne semble pas dépendre fortement de la fréquence. En revanche, André et al. [117] ont e�ectué

des mesures de spectroscopie acoustique et rapportent que le PFOB acquiert un comportement

élastique à haute fréquence. Ainsi, à 5 MHz, le PFOB présente un module élastique volumique de

2.18 GPa. Cela peut être expliqué en supposant que le PFOB suit le modèle de Maxwell. À haute

fréquence, le piston Newtonien ne peut pas répondre au sollicitation et dissipe peu l'énergie. Seul

le ressort Hookéen sera alors sollicité et un liquide peut ainsi acquérir un comportement élastique.

La courbe discontinue de la �gure V.17 présente la simulation du comportement élastique des

MCs à haute fréquence par le modèle CHIMER avec E0 = 2.18 GPa et E1 = EPLGA = 3 GPa.

Cette simulation considère donc les MCs comme un �lm de PLGA reposant sur un substrat de

PFOB à haute fréquence. La contribution de la forme sphérique décrite et ajustée précédemment
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est ici négligée. En e�et, cette contribution, de l'ordre de 80 MPa est relativement faible par rap-

port aux modules du PLGA et du PFOB à haute fréquence. Alors que l'élasticité apparente des

coques dépend fortement de leur épaisseur à fréquence quasi-statique (1 Hz), cette dépendance

est beaucoup moins forte à hautes fréquences en raison de la rigidité acquise par le PFOB. Ainsi,

il est intéressant de constater que le comportement des MCs soumises à une onde acoustique à

haute fréquence tend à être semblable à celui d'un objet homogène. La complexité mécanique de

l'objet quasi-statique s'e�ace donc au pro�t d'un comportement élastique plus simple qui n'est

plus drastiquement in�uencé par l'épaisseur de la coque de PLGA.
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V.2.3 Visco-plasticité et rupture des MCs PLGA/PFOB

La visco-plasticité des MCs PLGA/PFOB est observée en imageant les capsules après inden-

tation. La �gure V.18 présentent des images topograpiques de MCs avant et après application

d'une force de 500 nN. Deux types de déformations résiduelles sont visibles. Premièrement, pour

des profondeurs d'indentation faibles, les déformations résiduelles sont semblables à celles ob-

servées sur les �lms de PLGA et sont dues à l'accumulation de matière au bord de l'indenteur

(image V.18(b)). À ce stade, les coques sont localement déformées et la méso-déformation (i.e.

changement de diamètre dans le plan xy) et la déformation normale (i.e. changement de dia-

mètre dans l'axe z) sont négligeables par rapport à la déformation locale de la coque. Ce type

de déformations résiduelles, liées à la viscosité importante du PLGA, sont ainsi comparables aux

déformations des �lms de PLGA décrites précédemment (page 87).

Au-delà de ces déformations visqueuses, il est possible de rompre les capsules pour des forces

variant en fonction de l'épaisseur des coques de PLGA. Les courbes de force présentées à la �gure

V.19 sont typiques de la rupture plastique des coques. Un brusque changement de régime est mis

en évidence et la force n'augmente plus alors que la pointe pénètre dans le c÷ur de PFOB. En

raison de la polydispersité en taille des microcapsules qui n'ont pas passé la membrane SPG (cf.

partie V.1.2), il est possible d'obtenir un dépôt de MCs ayant une large gamme de diamètre et

un rapport T/R identique. L'image V.19(a) présente donc des MCs de diamètres et d'épaisseur

de coque di�érents, les plus grandes MCs ayant une coque plus épaisse et inversement. L'inden-

tation de ces MCs avec une force dépassant le régime élastique montre que la rupture plastique

intervient pour des indentations de l'ordre de 0.4 T , ce qui est bien inférieur au changement de

régime élastique décrit par Pauchard et Rica [63] intervenant pour δ ≈ 2 T (pour une balle élas-

tique macroscopique). Cela est principalement dû à la forme et aux dimensions de l'indenteur qui

induisent un cisaillement et une pression importante. De plus, la �ssuration des capsules rompue

est notable (image V.18(d) et V.19(c)). Le module élastique relativement élevé du PLGA ainsi

que sa faible ténacité mise en évidence en microindentation Vickers (cf. partie IV.5.2) permet de

se �gurer les MCs comme de petites sphères creuses, dures et cassantes.
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(a) (b)

(c) (d)

Figure V.18 � Image de microscopie à force atomique de MCs PLGA/PFOB T/R = 0.15 (a
et b) et T/R = 0.25 (c et d) avant et après nanoindentation. Les déformations plastiques sont
visibles et on observe des �ssures sur certaines coques.
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Figure V.19 � Ruptures plastiques de MCs PLGA/PFOB (T/R = 0.25). Des capsules de
diamètre 1.0, 0.82 et 0.65 µm (l'épaisseur de la coque est donc respectivement 125, 100 et 80
nm) sont indentées avec une force de 1 µN . Après un comportement élastique hertzien, les coques
sont rompues. Plus la coque est �ne, plus la force et l'indentation) nécessaires à la rupture sont
faibles. Avec une pointe de 20 nm de rayon, la rupture des coques intervient pour δ = 0.4T .
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V.2.4 E�et de la température sur l'élasticité des microcapsules

Les capsules PLGA/PFOB ayant pour objet le transport et l'interaction en milieu biologique,

il est important de s'intéresser à l'e�et de la température sur leurs propriétés mécaniques. En ef-

fet, les MCs doivent être injectées plusieurs heures avant d'atteindre l'organe ciblé. Rappelons ici

que la température de transition vitreuse du PLGA (i.e. température à laquelle le polymère passe

de l'état vitreux solide à un état caoutchouteux caractérisé par une chute de la viscosité) est aux

alentours de 42˚C, ce qui se situe au-delà de la température corporelle 37.5˚C. Néanmoins, la

température de transition vitreuse est un paramètre qui peu varier fortement, notamment pour

des raisons cinétiques. Ainsi, nous avons vu précédemment que le PLGA s'écoulait à l'échelle

nanométrique en deçà de la Tg, à 38˚C (cf. partie IV.4).

L'indentation des MCs est e�ectuée à sec et à température ambiante après incubation en

milieu aqueux à di�érentes température, 38˚C pendant 24 h et 50˚C pendant 60 min. On ob-

serve une nette diminution du module élastique des MCs après incubation. Après 24 h à 38˚C,

le module d'Young des MCs PLGA/PFOB ayant un rapport T/R = 0.25 est de 0.89± 0.24 GPa

ce qui est 30 % inférieur à la valeur obtenue avant incubation. Cette valeur est relativement

proche de celle obtenue après une heure d'incubation à 50˚C. La même tendance est observée

pour les capsules ayant une coque plus épaisse (T/R = 0.35). Étant donné que ces mesures sont

e�ectuées à l'air et à température ambiante, on peut exclure une diminution du module élastique

du PLGA. Il semblerait donc que cette diminution du module élastique des MCs après incuba-

tion soit due à une diminution de leurs épaisseurs. Les images AFM (�gure V.21) montrent des

sphères relativement lisses et la surface visible entre les MCs comporte un �lm qui est probable-

ment constitué de PLGA libre. Ainsi, la capsule de PLGA est progressivement amincie lors de

l'incubation et le PLGA se libère dans le solvant. Cela explique à la fois la présence de PLGA

libre à la surface des substrats après séchage d'une goutte de solution mais aussi la diminution

du module élastique en raison de l'amincissement des coques. Pisani et al. [106] ont décrit la

stabilité des capsules PLGA/PFOB à 37˚C en solution aqueuse et montrent au contraire une

augmentation du diamètre des capsules après 4h d'incubation. Cette augmentation en solution

est probablement due à l'hydrolyse du polymère qui induit un gon�ement de la coque. En e�et,

le PLGA se dégrade par hydrolyse de ses liaisons esters en présence d'eau. Il a été montré que le

temps requis pour cette dégradation est relatif au ratio de monomères (glycolide/lactide) [118].

Ainsi, plus la concentration en unité glycolide est importante, plus la dégradation est rapide. Le

copolymère 50 :50 présente une dégradation par hydrolyse d'environ 100 jours (perte de 100 %

de la masse sèche du polymère) à 37 ˚C. Dans notre cas, le PLGA hydrolysé se détache des

coques lors du sécahge, ce qui explique leur amincissement et la diminution de leurs modules

élastiques équivalents.
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Figure V.20 � Statistique des modules élastiques de microcapsules PLGA/PFOB après recuit
à 38˚C (24h) et 50˚C (60 min) : (a) MC T/R = 0.25 et (b) MC T/R = 0.35. Les mesures de
force sont e�ectuées à température ambiante.
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(a) (b)

Figure V.21 � Image topographique AFM de MC PLGA/PFOB (T/R = 0.25) après recuit
en solution aqueuse à 38˚C pendant 24h. Du polymère libre est visible à la surface sous la forme
d'une couche irrégulière.
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Figure V.24 � Substrat d'or lors du gre�age des NCs PLA-PEG/PFOB. Deux puits de pa-
ra�ne délimitent deux zones de gre�age distinctes.

Deux puits de para�ne sont formés sur ces surfaces. Ces puits permettent le dépôt et le

séchage des solutions de gre�age (cf. �gure V.24). Dans un premier temps, les NCs sont placées

dans une solution aqueuse (tampon acétate pH 5.0) à une concentration de 10 mM. Un volume

de 200 µL de suspension NCs/H2O est placé sous agitation pendant 10 min avec 100 µL de

NHS (N-hydroxy succinimide) (0.1 M) et 100 µL d'EDC (1-éthyl-3-(3-diméthylaminopropyl) car-

bodiimide hydrochloride) (0.4 M). L'EDC permet de catalyser la formation d'une liaison entre

le groupe carboxy du PEG des NCs et le groupe amine du NHS. Le couplage des NCs avec la

surface d'or aminée s'e�ectue en placant une goutte de 5 µL de NCs activées dans un puit de

para�ne. Le NHS est alors remplacé par les fonctions amines présentes à la surface du substrat

et le gre�age est ainsi obtenu (�gure V.25). Après 10 min, le puit est rinçé avec 40 µL de tampon

phosphate salin (PBS). Les puits de para�ne sont ensuite retirés de la surface et celle-ci est

conservée dans un dessicateur.

La surface est imagée en liquide (eau pure) par microscopie à force atomique pour évaluer la

couverture de NCs obtenue après gre�age (�gure V.26). Deux constatations peuvent être faites

en observant ces images. Premièrement, la répartition des NCs à la surface est optimale pour une

étude de nanoindentation : les objets sont nombreux et forment une seule et unique couche. De

plus, ils sont stables à la surface pendant l'imagerie, ce qui est encourageant pour les mesures de

force. Deuxièmement, une polydispersité importante du diamètre des NCs est observée. L'his-

togramme de la �gure V.27 présente la dispersion du diamètre des NCs sur une surface de 10

µm2. Le diamètre est mesuré comme étant la hauteur de chaque objet car les dimensions dans

l'axe xy sou�rent de la convolution avec la pointe AFM. Par la suite, nous nous intéresserons

uniquement aux nanocapsules comprises entre 100 nm et 150 nm de diamètre a�n d'améliorer la

qualité et la précision du contact à leur sommet.
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Figure V.27 � Dispersion du diamètre des NCs sur une surface de 10 µm2 (573 particules
comptées).

V.3.3 Indentations de NPs et NCs en milieu aqueux

Les nanoparticules (NPs) de PLA-PEG et les nanocapsules de PLA-PEG à coeur de PFOB

ont été indentées en milieu aqueux par la méthode du Point and Shoot décrite précédemment

(page 87). À notre connaissance, le module d'Young du PLA-PEG n'a pas de valeur de référence

étant donné qu'il dépend à la fois de la taille des blocs PLA et de celle des blocs PEG. Cependant,

la littérature rapporte un module d'Young du PLA de l'ordre de 2 GPa [120] alors que le module

d'Young du PEG est de l'ordre de quelques MPa [121]. L'élasticité du copolymère PLA-PEG

sera donc naturellement comprise entre ces deux valeurs, le PLA contribuant à la rigidité du

matériau alors que le PEG est beaucoup plus mou. Dans notre cas, les mesures e�ectuées sur les

NPs feront o�ce de référence de l'élasticité du PLA-PEG. On constate un très bon accord avec

le modèle de Hertz (F ∝ δ3/2), ce qui est cohérent avec le type de contact sphère-sphère. Notons
que le rayon e�ectif R est in�uencé par le rayon des particules car celui-ci n'est pas négligeable

devant celui de la sonde. Ainsi, pour un rayon de sonde de 15 nm et un rayon de nanoparticules

de 50 nm, le rayon e�ectif R est de l'ordre de 11.5 nm. Le module d'Young des NPs ainsi mesuré

est de 652± 50 MPa (�gure V.28).

La �gure V.29(a) présente les courbes de force e�ectuées sur des NCs de 116 à 160 nm de

diamètre. Celles-ci présentent un comportement en loi de puissance (�gure V.29). Grossièrement,

les premiers nanomètres d'indentation (0-8 nm) décrivent une loi de puissance 1.2 alors que les

indentations de 8 à 30 nm décrivent une loi de puissance 0.6 (�gure V.29(b)). Ces valeurs sont

comparables à celles que rapportent Pauchard et al. [63] pour le régime de déformation plane et

le régime de �ambage. À ce stade, il serait prématuré de considérer les nanocapsules comme une

bicouche plane telle que décrite par le modèle CHIMER. En e�et, le rapport des dimensions des

coques et des pointes utilisées n'est plus favorable à l'approximation d'un contact sphère - plan

(Rpointe/RNCs ≈ 20 %).

La �gure V.30 présente une image AFM en milieu aqueux de NCs PLA-PEG soumises à des

indentations avec une pointe �ne (R = 15 nm) et des forces de 200 nN. On constate que les
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Figure V.28 � Courbe de force sur une nanoparticule PLA-PEG de 140 nm de diamètre.
La courbe rouge est un ajustement Hertzien donnant F/δ3/2 = 3.24 ± 0.04nN.nm−3/2 soit une
module d'Young calculé par le modèle de Hertz de E = 652 MPa (R = 11.5 nm, ν = 0.3)
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Figure V.29 � (a) Courbe de force sur di�érentes NCs de 116 à 150 nm de diamètre. (b)
Représentation des courbes de force en échelle logarithmique. On observe une décroissance de la
puissance en fonction de la profondeur d'indentation. Deux régimes peuvent être grossièrement
distingués. Un premier régime correspondant à une déformation quai-Hertzienne (F ∝ δ1.2) et
un second régime, combinant certainement �ambage et plasticité (F ∝ δ0.6).

NCs sont déformées de manière irréversible. Les NCs PLA-PEG/PFOB (T/R = 0.4) ont des

épaisseurs de coque de 20 à 30 nm (pour des diamètres de 100 à 150 nm). Si l'on se réfère aux

résultats obtenus sur les microcapsules PLGA/PFOB (page 122), la rupture des coques inter-

vient pour une indentation δ de l'ordre de 0.4 T . Dans le cas des NCs, la rupture des coques

interviendrait donc pour des indentations de l'ordre de 8 à 12 nm. Or, nous n'observons pas de

comportement de rupture franche comme illustré page 124 pour les capsules micrométriques. Au

contraire, il semble que les courbes de force décrivent une diminution continue de l'élasticité en
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fonction de la profondeur d'indentation. De plus, la dispersion des courbes est importante bien

que leur comportement général en loi de puissance soit toujours présent (�gure V.29(b)).

Figure V.30 � Images topographiques AFM en milieu aqueux de nanocapsules PLA-
PEG/PFOB gre�ées sur une surface d'or avant (à gauche) et après (à droite) nanoindentation.
Les nanocapsules sont déformées de manière irréversible mais n'ont pas été déplacées pendant
l'indentation.

L'utilisation du modèle de Hertz, cohérent au premier ordre avec les premiers nanomètres d'in-

dentation (régime de déformation dit "quasi-Hertzien") est rendue di�cile par le bruit important

des courbes de force. Cependant, de manière qualitative, il est à noter que les pentes décrites

pour les NCs à faibles indentations sont plus faibles que celles décrites sur les nanoparticules

pleines de PLA-PEG, indiquant que les NCs sont plus molles que les NPs. Cette constatation

est cohérente avec la description élastique des microcapsules e�ectuée précédemment.
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V.4 Conclusion sur l'indentation des capsules polymères

L'étude des capsules polymères par nanoindentation nous a montré que leur comportement

mécanique ne peut pas être seulement appréhendé par les descriptions théoriques de l'élasticité

des enveloppes telles que présentées par Pauchard et al. [63] (cf. partie II.2.3). En e�et, dans

le cas des microcapsules PLGA/PFOB, un seul et unique régime est visible avant la rupture

plastique des coques qui intervient pour des indentations de l'ordre de 0.4 fois leurs épaisseurs.

Le rapport des dimensions des coques et des pointes utilisées est favorable à l'approximation d'un

contact de type sphère/plan et le modèle CHIMER permet une bonne description du système

en considérant la microcapsule comme un substrat très mou sur lequel repose un �lm mince

et rigide. Par ailleurs, l'ajustement du modèle CHIMER sur les données expérimentales montre

que le module d'Young de la couche inférieure est trente fois inférieur à celui du �lm de PLGA,

confortant ainsi l'hypothèse précédente. La nature du module de la couche inférieure est dis-

cutable. En e�et, il s'agit probablement d'un module élastique apparent prenant en compte la

contribution élastique de la forme sphérique. Cette interprétation est sujette à caution mais re-

présente une bonne description au premier ordre du système étudié. L'intégration de la sphéricité

et des phénomènes de traction au sein d'un modèle plus complet permettrait certainement de

rendre compte de manière plus précise de l'élasticité des coques.

Néanmoins, l'accord du modèle CHIMER avec les résultats expérimentaux nous permet de

disposer d'un algorithme prédictif pour simuler le comportement élastique des MCs à haute-

fréquence. En faisant de nouveau l'hypothèse que le contact entre les MCs et la pointe AFM est

de type sphère-plan (MCs = �lm plan sur un substrat semi-in�ni) et en prenant en considération

les modules élastiques à haute fréquence des matériaux composant les capsules, nous avons mis en

évidence que leur comportement élastique ne dépendait plus aussi drastiquement de l'épaisseur

des coques. En e�et, à des fréquences de l'ordre du MHz, le liquide �uoré acquiert un compor-

tement élastique relativement identique à celui du polymère composant la coque. La simulation

montre donc que le comportement élastique des MCs à haute fréquence tend à s'homogénéiser

et dépend de moins en moins de l'épaisseur de la coque polymère. Cette information est d'une

importance capitale, notamment dans le cadre d'une exposition des MCs à des ultrasons pour

l'imagerie médicale ou pour la destruction par cavitation (MHz), puisque les objets ne seront plus

à considérer comme des coques mais comme des particules sphériques relativement homogènes.

L'étude des nanocapsules PLA-PEG/PFOB en milieu aqueux a représenté un dé� important.

La nanoindention de ces particules a nécessité leur gre�age à la surface. Cependant, ce gre�age se

confrontait à un cahier des charges contraignant. La couche de gre�age devait être su�samment

�ne pour ne pas perturber la mesure de l'élasticité des NPs et NCs. Le choix d'un gre�age sur une

�ne surface d'or a permis à la fois la �xation des coques et l'obtention d'un substrat qui restait très

rigide par rapport aux objets indentés. La nanoindentation des nanocapsules PLA-PEG/PFOB

s'est avérée être un cas intéressant. Les dimensions des sondes étant du même ordre que celui des

NCs, l'hypothèse d'un contact sphère-plan n'est plus acceptable. Dans ce cas, le modèle CHIMER

n'est pas adapté sans profondes modi�cations. Les courbes de force obtenues décrivent des lois de

puissance laissant entendre que l'élasticité diminue avec la profondeur d'indentation. Notamment,
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il est possible de faire un rapprochement entre la diminution de la loi de puissance décrite par

les courbes de force sur les NCs et la description de l'élasticité des coques de Pauchard et al.

[63]. Cela indiquerait qu'un régime de �ambage pour les fortes indentations suivrait un régime

de déformation quasi-Hertzien à faible indentation. Des investigations plus poussées devraient

être faites en ce sens a�n de pouvoir interpréter avec précision l'élasticité apparente des NCs en

fonction de la profondeur d'indentation.
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L'étude du comportement mécanique des nanotechnologies est un enjeu majeur de leur op-

timisation. Confronté à la diversi�cation exponentielle de leurs champs d'application, les objets

nano et micrométriques prennent des formes et des compositions de plus en plus variées. Tubes,

sphères, capsules, �lms minces, cristaux, les nanotechnologies exploitent les formes géométriques

autant que les matériaux. La plupart de ces objets pro�tent des propriétés de la matière molle

(polymères, colloïdes, tensioactifs, cristaux liquides, protéines...) et s'inscrivent donc à la fron-

tière entre la physique des solides et celles des liquides. L'étude du comportement mécanique est

rendue di�cile par cette hétérogénéité de composition et de forme, mais aussi et avant tout par

l'échelle d'étude. La microscopie à force atomique permet la mesure de force à l'échelle nanomé-

trique. Nous avons vu qu'il est indispensable d'opérer un protocole de calibration rigoureux a�n

d'obtenir des résultats quantitativement pertinents. Ces di�cultés expérimentales ne sont pas

à négliger et les paramètres que sont la géométrie de la pointe et la raideur du levier vont être

déterminants pour e�ectuer une mesure �able de la force et de la profondeur d'indentation.

Durant cette thèse, deux systèmes ont été principalement étudiés : des �lms plans (plaques)

et des capsules remplies d'un liquide (enveloppes). Deux types de polymères constituent ces

systèmes : un élastomère mou, le polydiméthylsiloxane (PDMS) et trois polymères amorphes

relativement durs, le chitosan, l'acide poly(lactic-co-glycolic) (PLGA) et le poly(éthylène glycol)-

block-poly(D,L-lactide) (PLA-PEG). Nous avons mis en évidence les di�cultés expérimentales

et théoriques inhérentes à la caractérisation de l'élasticité d'objets complexes. Les modules élas-

tiques mesurés de ces systèmes complexes ne sont qu'apparents car ils dépendent de la profondeur

d'indentation ou de l'aire de contact, de la forme de l'indenteur et de l'élasticité volumique des

matériaux mis en jeu. Ainsi, il a été indispensable de développer des outils permettant l'inter-

prétation de ces modules élastiques dits équivalents.

Le modèle CHIMER (Coated Half-space Indentation Model of Elastic Response) est un outil

semi-analytique permettant de décrire la réponse élastique d'un �lm plan reposant sur un sub-

strat semi-in�ni et déformé par un indenteur. CHIMER modélise l'évolution du module élastique

équivalent en fonction de l'aire de contact et de l'épaisseur du �lm. L'élasticité équivalente est

ainsi comprise entre l'élasticité de la couche inférieure et celle de la couche supérieure. Le modèle

CHIMER implique donc qu'une seule et unique expérience d'indentation (une seule et unique

courbe de force) sonde une multitude d'élasticités en fonction de la profondeur de la déformation.

Pour valider le modèle CHIMER, nous avons choisi d'étudier l'élasticité d'un �lm de chito-
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san reposant sur un substrat de PDMS. Les épaisseurs et le module d'Young du chitosan et du

PDMS sont connus et CHIMER est alors utilisé pour interpréter les courbes de force. Une linéa-

rité des courbes de force est observée et con�rmée par la simulation du modèle CHIMER. Ainsi,

la dépendance Hertzienne (E ∝ F/δ3/2) liée à la forme sphérique de l'indenteur est perturbée

par l'hétérogénéité élastique de l'échantillon. L'interprétation des courbes de force directement

via le modèle CHIMER se confronte à la faiblesse de la gamme d'indentation élastique en raison

de l'adhésion à faible indentation et de la plasticité hors du régime élastique. Il devient alors

nécessaire d'introduire dans le modèle CHIMER des modules élastiques provenant d'un modèle

de contact connu. Deux modèles dérivés du contact Hertzien ont été utilisés. Le premier est une

modi�cation du contact de Hertz intégrant la linéarité décrite précédemment. Ce modèle est

cohérent avec la théorie de CHIMER et montre une évolution du module élastique équivalent en

fonction de la profondeur d'indentation. Cependant, nous avons montré que le modèle linéaire,

à cause de son indépendance vis-à-vis du point de contact, n'est pas en mesure de décrire les

perturbations à faible indentation liées notamment à l'adhésion et prédit des �lms 72% plus épais

que les mesures in situ. Le second est un modèle de Hertz linéarisé qui ajuste une gamme d'in-

dentation (typiquement 0.1δmax à 0.7δmax) en laissant le point de contact libre. Cette approche

naïve permet de négliger les e�ets adhésifs à faibles indentations et de mesurer un module élas-

tique équivalent moyen Ēeq correspondant à une indentation moyenne δ̄. Le modèle CHIMER

permet alors d'interpréter ce couple [Ēeq , δ̄] et donne des épaisseurs en très bon accord avec

les mesures. Cela con�rme l'importance de l'adhésion, non prise en compte par CHIMER, et qui

perturbe durablement les courbes de force. L'interprétation des courbes de force par le modèle

de Hertz linéarisé et l'algorithme CHIMER constitue donc une méthode semi-empirique donnant

de très bons résultats. Néanmoins, la pertinence du modèle de Hertz linéarisé n'est pas bien

comprise, notamment en ce qui concerne la variation du point de contact.

La méthode développée précédemment a été utilisée pour interpréter l'élasticité de substrat

de PDMS exposés à diverses doses de plasma O2. L'épaisseur de la couche d'oxyde est inconnue

et di�cile à mesurer par des moyens d'imagerie classiques (optique, électronique...). Après une

étude bibliographique, nous avons pu calculer les épaisseurs de PDMS oxydé en fonction de la

dose de plasma grâce à l'interprétation par le modèle CHIMER de l'élasticité des échantillons.

Nous avons ainsi pu mettre en évidence que la croissance de la couche d'oxyde suit une loi de

puissance (contrairement à la progression logarithmique présentée habituellement dans la lit-

térature). L'interprétation de l'élasticité équivalente des bicouches se révèle être une méthode

prometteuse pour la mesure de l'épaisseur de couches �nes di�ciles d'accès par des méthodes

d'imagerie classiques.

Préalablement à l'étude de l'élasticité des microcapsules, nous nous sommes intéressés aux

propriétés mécaniques d'un polymère vitreux, l'acide poly(lactic-co-glycolique) (PLGA). En e�et,

le PLGA constitue la partie élastique des microcapsules et l'élasticité de celles-ci est fondamenta-

lement liée à celle du polymère qui les compose. L'élasticité du PLGA a été mesurée aux échelles

nanométrique (nanoindentation AFM) et micrométrique (microindentation), à des fréquences de

5.10−4 Hz (�uage), 1 Hz (nanoindentation AFM quasi-statique) et 2.103 Hz (Peak Force AFM).
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Une stabilité de l'élasticité du PLGA en fonction de la fréquence a été soulignée. De plus, l'as-

pect visqueux de ce polymère a pu être mis en évidence grâce à l'interprétation des courbes de

microindentation par des modèles rhéologiques et grâce à l'étude de l'écoulement du polymère

à l'échelle nanométrique en-deçà et au-delà de sa température de transtion vitreuse. L'équation

de l'écoulement des �lms minces guidé par les forces capillaires (Thin Film Equation TFE) est

en accord avec la relaxation du PLGA. En dessous de la température de transtion vitreuse, le

PLGA continue de s'écouler, mettant en évidence une potentielle mobilité accrue de la surface du

polymère. En�n, la plasticité du PLGA a été sondée par fracturation avec un indenteur Vickers.

Les paramètres de ténacité ainsi mesurés montre que le PLGA est un matériau relativement

fragile.

L'élasticité équivalente de microcapsule de PLGA ayant un coeur �uoré liquide a été étudiée

grâce au modèle CHIMER. Les dimensions de la pointe AFM étant 10 à 25 fois inférieures à celles

des coques, la surface des capsules a été considérée comme étant plane. Les modules élastiques

équivalents ont été analysés par le modèle de Hertz linéarisé et interprétés par CHIMER. La

connaissance du module d'Young du PLGA et de l'épaisseur des coques a permis de véri�er que

la sphéricité de l'objet pouvait être négligée. L'élasticité équivalente des capsules PLGA/PFOB

a pu ainsi être décrite en fonction de la profondeur d'indentation et de l'épaisseur des coques.

Ainsi, les coques épaisses sont très dures et les coques �nes sont molles et fragiles. De plus, nous

pouvons a�rmer que les capsules exposées en milieu aqueux à une température de 38˚C ont

tendance à devenir de plus en plus molles, certainement en raison de l'hydrolyse du polymère

causant l'amincissement des coques. Ces résultats sont particulèrement décisifs du point de vue

de l'application théranostique. L'épaisseur optimale des coques doit être choisie dans une gamme

intermédiaire entre les plus épaisses, très dures, et les plus �nes, molles et fragiles.

Des nanocapsules (NCs) PLA-PEG contenant du PFOB ont été étudiées par nanoindenta-

tion AFM en milieu aqueux. Dans ce cas, l'approximation d'un contact sphère-plan n'est plus

acceptable, le rayon des NCs étant de l'ordre 50 nm pour des rayons de sonde de l'ordre de 10

nm. L'utilisation du modèle CHIMER est donc caduque. Un comportement en loi de puissance

est observé et comparé à la théorie de l'élasticité des coques. Deux régimes sont à relever, le

premier régime (0-8 nm d'indentation) correspondant à un régime de déformations dîtes "quasi-

Hertziennes", le second correspondant à un régime de �ambage (inversion de la courbure) ou

de déformation plastique. L'intégration de la sphéricité dans le modèle CHIMER permettrait

d'interpréter de manière plus précise les courbes de force sur de tels échantillons.

Les perspectives de cette étude sont nombreuses. Tout d'abord, les résultats obtenus montrent

l'e�cacité du modèle CHIMER pour décrire l'élasticité équivalente des matériaux complexes. Ce-

pendant, nous avons aussi mis en avant ses limitations, notamment en ce qui concerne l'adhésion

et l'étude d'échantillons sphériques. La poursuite de cette étude nécessiterait donc le développe-

ment d'un modèle plus complet permettant de décrire une plus grande variété de systèmes. La

prise en compte de l'adhésion est un élément crucial qui permettrait de s'a�ranchir de l'ajuste-

ment de Hertz linéarisé, empirique et mal compris. Des premières pistes peuvent être avancées,
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comme l'implémentation au sein de l'algorithme CHIMER des équations décrites par Barthel et

Perriot [122]. Cette approche numériquement plus exigeante permettrait certainement d'amélio-

rer l'interprétation des modules élastiques équivalents sur les bicouches planes. Pour les objets

sphériques, la prises en compte des e�ets de traction du premier ordre et l'imagerie instantanée

des objets lors de l'indentation permettraient d'aller plus loin dans nos conclusions, notamment

sur les phénomènes de �ambage, de plasticité et de rupture.

Du point de vue de l'application, les mesures de l'élasticité de �lms reposant sur un substrat

de PDMS constituent des données d'intérêts dans le domaine de la micro�uidique. En parti-

culier, l'auto-enroulement de �lms �ns de PDMS, guidé par une hétérogénéité mécanique du

système, permet la fabrication de micro-canaux. Ces capillaires de quelques dizaines de microns

de diamètre peuvent ainsi être fonctionnalisés sous forme de �lm (patterning, Self-Assembled

Monolayer, spin-coating...) puis enroulés grâce à une hétérogénéité mécanique (oxydation, �lm

polymère rigide...). La compréhension mécanique de ces systèmes permet une optimisation des

paramètres d'enroulement et ouvre la voie à une nouvelle génération de canaux micro�uidiques.

En ce qui concerne la mécanique du PLGA, les mesures de micro et nanoindentation ont pu

mettre en évidence son caractère à la fois rigide et peu tenace. De plus, l'étude de sa relaxation

en-dessous de sa température de transition vitreuse nous a fourni des données particulièrement

intéressantes, con�rmant que les propriétés des polymères amorphes sont di�ciles à cerner.

En�n, les conclusions sur l'élasticité des capsules polymères à but théranostique ont permis

de dresser quelques recommandations permettant d'obtenir des propriétés mécaniques optimales

pour l'application médicale. La rigidité importante des polymères vitreux, comparée à celle des

vésicules lipidiques par exemple, est un gage de stabilité au sein d'un environnement dans le-

quel les propriétés mécaniques sont hautement mises à contribution. Cependant, cette rigidité

importante peut aussi s'avérer contraignante dans l'optique d'une libération d'un nanomédica-

ment. Ainsi, la destruction des coques par vaporisation du c÷ur �uoré ne peut avoir lieu si la

pression de vapeur saturante n'excède pas la pression critique permettant la rupture plastique

de la paroi. Inversement, la faible ténacité du PLGA conduit à une fragilité des coques les plus

�nes. Ces données mécaniques sont donc cruciales pour la formulation optimale de nanocapsules

théranostiques performantes.
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Dans le cadre de l'étude de l'élasticité des coques et des �lms polymères, le modèle CHIMER

a été implémenté en langage Python. Ce travail a principalement été e�ectué par R. Brossard

sur la base de l'article de Perriot et Barthel [83]. Le noyau de l'algorithme ayant permis l'in-

terprétation des modules élastiques équivalents est reproduit ci-dessous. Notez que les valeurs

des variables libres sont ici données à titre d'exemple. L'utilisation de cet algorithme nécessite

simplement la création d'un programme appelant les diverses fonctions du noyau et permettant

l'ajustement de la variable choisie. Il est ainsi possible d'ajuster E0, le module d'Young de la

couche inférieure, E1 le module d'Young de la couche supérieure ou encore T l'épaisseur du �lm.

Pour les courbes de force par AFM, l'ajustement de l'intégralité des courbes de force - indenta-

tion est possible mais se heurte souvent au bruit important et à une adhésion non prévue par

le modèle CHIMER. L'utilisation de la méthode faisant intervenir le modèle de Hertz linéarisé

s'impose donc. L'organigramme de la �gure A.1 donne un aperçu de la démarche à suivre pour

interpréter les modules élastiques équivalents obtenus grâce au modèle CHIMER et pour ajuster

la variable d'intérêt.
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Figure A.1 � Diagramme présentant la méthode d'analyse de l'indentation AFM d'un �lm
reposant sur un substrat semi-in�ni. Le modèle de Hertz linéarisé est utilisé pour obtenir un
couple [Ēeq; δ̄] qui est implémenté au sein du modèle CHIMER pour ajuster le paramètre d'intérêt
(T , E0 ou E1). L'utilisation de cette méthode implique que les courbes de force obtenues aient
une dépendance E ∝ F/δα avec 1.0 < α < 1.5. Pour α < 1.0, le modèle de Hertz linéarisé ne
peut plus être utilisé raisonnablement dans la gamme [0.1δmax; 0.7δmax].
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from math import pi , exp , f l o o r

import numpy as np

import matp lo t l i b . pyplot as p l t

###########################################################

# Bi laye r Parameters

###########################################################

# Young ' s modulus & Poisson c o e f f i c i e n t o f the l a y e r (MPa) :

E1=3000

v1=0.3

# Layer t h i c kn e s s (nm) :

T=10.

# Young ' s & Poisson" s modulus o f the ha l f−space (Mpa) :

E0=2.6

v0=0.5

###########################################################

# Inden ta t i on f r e e parameter

###########################################################

a=0.01

###########################################################

# Tip parameters

###########################################################

# Shape ( a v a i l a b l e : SPHERE, CONIC, FLAT) :

shape='FLAT'

#Radius f o r the sphere or the f l a t punch (nm) :

R=20.

# tan (w) o f the cone ( radian ) :

tanw=2.8

###########################################################

# Reduced Normalized v a r i a b l e s

###########################################################

# tau=T/a :

tau=0.002

# E0*/E1* :

r a t i oEr =0.01

###########################################################

# System s i z e :
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n=200

# FFT cut o f f B/2 and po in t s number 2^k :

B=300

vT=19

###########################################################

#Tables

###########################################################

G=np . array ( [ 0 , 1 ] )

ZF=[ ]

M=np . eye (n)

V=np . array ( [ 0 , 1 ] )

X=np . array ( [ 0 , 1 ] )

###########################################################

# Inner v a r i a b l e s

###########################################################

de l t a =1.

DELTA=0.1

k=0.1

eta=0.5

r=1.

rho=0.5

P=1.

PI=4.

# REDUCED modulus :

e_eq=0.1

E_eq=1.0

vMax=1.

###########################################################

# Z func t i on o f Per r i o t and Bar the l a r t i c l e :

def GreenNormal ( kt ) :

gamma1=3−4*v1
gamma3=3−4*v0
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alpha=E1*(1+v0 )/ (E0*(1+v1 ) )

A=(alpha *gamma3−gamma1)/(1+ alpha *gamma3)

B=(alpha −1)/( alpha+gamma1)

denominator=1−(A+B+4*B*( kt **2))* exp(−2*kt)+A*B*exp(−4*kt )
C=(1+4*B*kt*exp(−2*kt)−A*B*exp(−4*kt ) )/ denominator

return C−1

###########################################################

# A smooth p e r i o d i c approximation :

def makeZforFFT ( ) :

global vMax

vMax=f loat (B)/ tau

l =2**vT

tab l e = [1 . 2 ]* l

dx=f loat (vMax)/( l −1)
for i in range ( l / 2 ) :

x=i * f loat ( dx )

va l=GreenNormal ( x* tau )

t ab l e [ i ]= va l

t ab l e [− i−1]=va l

return t ab l e

###########################################################

# Cosine transform :

def makeTFC ( ) :

global ZF

Tinput=makeZforFFT ( )

T_FFT=np . f f t . r f f t ( Tinput )

l =2**vT

ZF=[x/2*vMax/ l for x in T_FFT. r e a l ]

###########################################################

# Generates the c o e f f i c i e n t s o f l i n e a r system :

def generateMatrixTerms ( ) :

global M

makeTFC( )

bufferM=np . eye (n+1)

for i in range (n+1):

for j in range (n ) :
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s=f loat ( i )/n

r=f loat ( j )/n

index_r_moins_s=abs ( int ( ( r−s )*vMax/(2* pi ) ) )

index_r_plus_s=abs ( int ( ( r+s )*vMax/(2* pi ) ) )

bufferM [ i , j ]+=(ZF [ index_r_moins_s]+ZF [ index_r_plus_s ] ) / ( n* pi )

bufferM [ i , 0 ] /=2 .

i f shape=='FLAT' :

bufferM [ i , n ]/=2.

else :

bufferM [ i , n]=−1.
M=bufferM

###########################################################

# Right hand vec t o r :

def generateRightVector ( ) :

global V

Ar=[0 ]* ( n+1)

i f shape=='CONIC ' :

for k in range (n+1):

Ar [ k]=− f loat ( k )/n
e l i f shape=='SPHERE ' :

for k in range (n+1):

Ar [ k]=−( f loat ( k )/n)**2
e l i f shape=='FLAT' :

for k in range (n+1):

Ar [ k]=1

V=Ar

###########################################################

# Ca l cu l a t e f o r c e wi th G:

def getPI ( ) :

global PI ,P

PI=4./n*np .sum(G)

i f shape == 'CONIC ' :

P=(pi /4)* ( a **2*(E1/(1−v1 **2))/ tanw)*PI

e l i f shape=='SPHERE ' :

P=0.5*( a **3*(E1/(1−v1 **2))/R)*PI

###########################################################
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# Run CHIMER:

def runFEBM( ) :

global X,G,DELTA, de l ta , e_eq ,E_eq

generateMatrixTerms ( )

generateRightVector ( )

X=np . l i n a l g . s o l v e (M,V)

G=np . array ( [ 0 . 0 ] * ( n+1))

for k in range (n ) :

G[ k]=X[ k ]

getPI ( )

DELTA=X[−1]
i f shape == 'CONIC ' :

d e l t a=(p i /2)* ( a/tanw )*DELTA

e_eq=PI /(2*DELTA**2)

E_eq=E1*e_eq/(1−v1 **2)
e l i f shape=='SPHERE ' :

d e l t a=(a**2/R)*DELTA

e_eq=(3 ./8 . )*PI /(DELTA* * ( 1 . 5 ) )

E_eq=E1*e_eq/(1−v1 **2)
e l i f shape=='FLAT' :

d e l t a =1.

e_eq=PI /4 .

E_eq=E1*e_eq/(1−v1 **2)
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Annexe B : Séchage de particules colloïdales

Figure B.2 � Film de Ludox® délaminé après séchage.

TM-50 après séchage dans des conditions variables d'hygrométrie. Les spectres de Fourier 2D

permettent de rendre compte du degré d'organisation des surfaces. Alors que la solution qui a été

exposée à une forte hygrométrie (90 %, i.e. séchage lent) présente une organisation hexagonale

parfaite (images 3(a) et 3(b)), la solution ayant été soumise à une faible hygrométrie (20 %, i.e.

séchage rapide) présente une organisation plus faible. Une orientation des particules est à noter

sur l'image 3(e). Cette anisotropie est probablement liée à une orientation du front de séchage

dans le plan horizontal en raison des e�ets de bord dus à la boîte de Petri. En e�et, l'aspect

macroscopique du �lm de colloïdes délaminé après séchage présente des fractures radiales qui

sont certainement liées à une orientation du séchage (�gure B.2).

La décroissance de l'organisation avec la vitesse de séchage a été décrite par Marìn et al. [124]

dans le cas du séchage d'une goutte de colloïdes dispersés dans l'eau. Dans ce cas, une transition

ordre-désordre liée à la vitesse du front de séchage est clairement mesurable et modélisable (�gure

B.5). Quand la vitesse de séchage est faible, les particules ont le temps de s'organiser grâce au

mouvement Brownien. En revanche, si la vitesse de séchage est trop importante, les particules

n'ont pas le temps de se réarranger et forment donc des phases désordonnées.

Les images de la �gure B.4 montrent que les Ludox® SM-30 ne s'organisent pas à la surface

et ce même avec un séchage très lent (90 % d'humidité). La surface disponible étant plus grande

que dans le cas des Ludox® TM-50, la cohésion entre les particules, liée aux intéractions ioniques

entre elles et à la capillarité due à l'eau résiduelle, est plus importante et s'oppose certainement

à leur organisation. De fait, la transition ordre/désordre n'est pas atteinte.
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

Figure B.3 � Images topographiques AFM de la surface d'un �lm de Ludox® TM-50 obte-
nue après séchage dans une boîte de Petri dans di�érentes conditions d'hygrométrie (a) : 90%
d'humidité, (c) : 50% d'humidité et (e) : 20% d'humidité. Les spectres de Fourier permettent
d'observer la décroissance de l'ordre hexagonale avec les conditions de séchage.
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(a) (b)

Figure B.4 � Images topographiques AFM de la surface d'un �lm de Ludox® SM-30 obtenue
après séchage dans une boîte de Petri à 90% d'humidité. Contrairement aux particules TM-50,
les particules SM-30, plus petites, ne sont pas organisées en surface même pour un séchage très
lent.

Figure B.5 � Origine de la transition ordre-désordre lors du séchage d'une goutte de solution
colloïdale (particules de polystyrène de 0.5 à 2 µm de diamètre). u est la vitesse radiale des
particules mesurée à 174 µm de la ligne de contact. uc et tc sont la vitesse et le temps critique
au-delà desquels les particules sont désordonnées. La courbe bleue est un modèle donnant la vitesse
radiale u(r, t) en fonction de θ(t) l'angle de contact, D le coe�cient de di�usion de la vapeur
dans l'air et R le rayon de la goutte. Pour plus de précision, voir l'article de Marìn et al. [124].
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Dans le cas du séchage en boîte de Petri, la transition ordre-désordre est plus di�cile d'accès

car la vitesse du front de séchage n'est pas accessible. Un montage permettant l'imagerie de la

tranche des �lms colloïdaux par AFM a été mis en place a�n de mesurer un potentiel gradient

d'ordre dans l'axe vertical (�gure B.6). Un fragment de �lm délaminé est déposé dans un mors

permettant de le maintenir à la verticale.

Figure B.6 � Porte-échantillon permettant l'approche par AFM de la tranche d'un �lm, ici,
un �lm colloïdal de 100 µ m d'épaisseur. Montage réalisé par C. Blot, LIONS, CEA-Saclay.

La �gure B.7 présente une image AFM de la tranche d'un �lm de colloïdes (séchage à 50

% d'humidité). La surface du �lm est dans la partie inférieure droite de l'image. La section du

�lm étant due à la fragmentation du �lm de colloïdes délaminé, la découpe n'est pas régulière et

présente de nombreux plans de particules. Aucune organisation n'est visible et la méthode ne peut

être employée sous cette forme pour estimer l'organisation des particules en profondeur. Pour

poursuivre cette étude, une découpe nette par microtomie pourrait être envisagée si l'échantillon

n'est pas trop friable et cassant.

(a) (b)

Figure B.7 � Images topographiques AFM de la tranche d'un �lm de 100 µm de Ludox®

TM-50 séché à 50 % d'hygrométrie. La surface est visible dans le coin inférieur droit de l'image
de gauche. L'image de droite est prise au centre de la tranche.
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Annexe C : Publications

Les chapitres III et V ont chacun fait l'objet d'une publication. Celles-ci sont reproduites

dans les pages qui suivent.
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Journal Name

Investigation of PDMS based bi-layer elasticity via in-
terpretation of apparent Young’s modulus

Baptiste Sarrazin† , Rémy Brossard† , Patrick Guenoun† , Florent Malloggi† ∗

As the need of new methods for the investigation of thin films on various kinds of substrates
becomes greater, a novel approach based on AFM nanoindentation is explored. Substrates of
polydimethylsiloxane (PDMS) coated by a layer of hard material are probed with an AFM tip in
order to obtain the force profile as a function of the indentation. The equivalent elasticity of those
composite systems are interpreted using a new numerical approach, the Coated Half-Space In-
dentation Model of Elastic Response (CHIMER), in order to extract the thicknesses of the upper
layer. Two kinds of coating are investigated. First, chitosan films of known thicknesses between
30 and 200 nm were probed in order to test the model. Second type of samples are produced by
oxygen plasma oxidation of the PDMS substrate, which results in the growth of a relatively homo-
geneous oxide layer. The local nature of this protocol enables measurements at long oxidation
time, where the apparition of cracks prevents other kinds of measurements.

1 Introduction
With the rise of micro and nanotechnology, thin films on a sub-
strate are used increasingly in technological applications. In par-
ticular, the controlled alteration of surfaces has been extensively
studied as a promising tool for the development of new systems.
One famous example is the surface oxidation of polydimethyl-
siloxane (PDMS), which is used to change the wetting and ad-
hesion properties of the surface1 and to bond covalently the ma-
terial to another one, as in soft lithography techniques2. The
chemical state of such an altered system has been studied by
many methods, such as contact angle measurement or X-ray spec-
troscopy3–5. Yet, although the mechanical properties of these
submicrometer thin films are of utmost importance –for their sta-
bility and direct use in microfabrication6 –the dimensional and
mechanical characterization is difficult due to the influence of the
substrate7,8.

In the case of a soft substrate coated or covered with a harder
surface, wrinkling technique has been implemented to investigate
the layer properties like the thickness9–11. If a mechanically ex-
panded soft material is coated by a harder material, wrinkles will
form at the surface when the stress is released as the lower layer
shrinks. The wavelength of these wrinkles is directly related to
the ratio of the elastic moduli of the materials and its measure-
ment enables one to deduce the thickness of the top layer. A

∗ CEA-Saclay, Bâtiment 125, Gif-sur-Yvette, France ; Tel: 01 69 08 63 28; E-mail:
florent.malloggi@cea.fr
† Interdisciplinary Laboratory on Nanoscale and Supramolecular Organizations, CEA-
Saclay, IRAMIS/NIMBE/LIONS, UMR CNRS 3299,Gif-sur-Yvette, France

first issue of the method is the soundness of the perfect bilayer
assumption on a quite large scale (compared to the wavelength
of the wrinkles). In the case of oxidized PDMS for example, the
apparition of surface cracks prevents the use of that method for
plasma exposure times larger than ten minutes at 30 W9. A sec-
ond problem is that the wrinkles method cannot be used as a pre-
liminary to another experiment. Indeed, the samples have to be
dedicated to these measurements as they will keep the wrinkles
stigmata.

A alternative non destructive method for the nanoscale inves-
tigation of homogeneous materials is AFM nanoindentation12 of-
ten coupled to the use of Hertz model13. In particular, AFM
nanoindentation has been demonstrated to be a valid approach
in the case of thin homogeneous polymer films14–16. During the
last twenty years, it has been also used to study materials prop-
erties for non-planar geometries and various non-homogeneous
systems such as microbubbles17–20, microcapsules21–23, hollow
colloidal particles24,25, nanotubes26, thin virus shell27, polymer
brushes28,29 and even living cells30–32. Nevertheless, the com-
posite nature of the materials, either due to their shapes or the
multiplicity of their coumpounds, complicates the interpretation
of these measurements. In that respect, computed elasticities de-
termined from force-indentation curves are only effective values,
that need to be carefully interpreted.

The case of hard coating of a soft substrates has been mainly
study in the field of biological system like for cells33. However
those approach rely only on the existence of an initial regime,
when the surface is probed alone, and a final regime, when the
bulk is probed alone. Thus, every pieces of information con-
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tained in the transition are lost. Hence, an easy way to interpret
this apparent modulus remains the critical challenge for the AFM
nanoindentation reliability.

On theoretical grounds, finite element analysis has proved it-
self to be valid for the investigation of bilayers, coated materials
or membranes, but this method can be awkward and demanding
to implement for experimental purpose34,35. However, the par-
ticular case of a thin layer material on a thick substrate indented
by an axisymetric indenter is simple enough to be theoretically
approached and compared to experiments. Perriot and Barthel36

proposed an exact integral formulation of the problem based on
the work of Li and Chou37 which can be semi-analytically solved.
This CHIMER (Coated Half-space Indentation Model of Elastic Re-
sponse) model provides a relation between the geometrical pa-
rameters of the system (tip geometry and film thickness), inden-
tation depth and elastic moduli of the materials. One can in prin-
ciple extract the hard layer thickness from an indentation profile.
The advantages of the method are the non-necessity of dedicated
samples and the easiness and repeatability of measurements after
a proper calibration is performed. Moreover the relevant scale of
the measurement is the nanometer which remains often a limit
for the classic imaging methods.

In the present work, we demonstrate how to interpret the ef-
fective elastic moduli from force-indentation curves and make use
of that technique for the study of two different bi-layer samples.
The common thread within both systems is a PDMS thick sub-
strate (≈ 10µm, Young’s modulus EPDMS = 2.6 MPa and Poisson’s
ratio ν = 0.5) which is topped with a harder and thin layer. First,
chitosan films of known thicknesses between 30 and 200 nm were
probed in order to test and qualify the model. Chitosan38,39 is a
linear polysaccharide which is used for biomedical application.
Elasticity values of chitosan span a relatively large range in lit-
erature depending on the solvant used for film preparation and
the drying conditions used for making bulk samples. In order to
match our experimental conditions, microindentation has been
performed on bulk sample. The chitosan films were made by spin-
coating parameters and the thicknesses were checked afterhand
by AFM. As a result, the analysis of equivalent elasticities thanks
to CHIMER is shown to retrieve the chitosan thicknesses with a
satisfying precision. In a second part, the properties of plasma
oxidized PDMS (Young’s modulus 1 to 100 GPa and Poisson’s ra-
tio ν ≈ 0.3)9,10 have been investigated by the same CHIMER ap-
proach. In particular, the evolution of the thickness of the oxide
layer upon long exposure times (above ten minutes at 30W) has
been probed. The thickness of the oxidized layer is shown to
evolve as a power law of plasma exposure time. This result ex-
pands previous studies which showed a slower evolution of the
layer, hinting at a hardening of the upper material.

2 Theoretical considerations

2.1 AFM nanoindentation of bilayered sample

When performing AFM nanoindentation, an AFM cantilever is
used as a force probe, deflecting itself by interaction with the
surface and indenting the sample if the latter is soft enough. Typ-
ically, AFM nanoindentation provides deflection (D) vs. displace-

ment (z) curves. Indentation (δ) is calculated from equation (1):

δ = |z− z0|− |D−D0| (1)

where z and D are the piezo-displacement and the cantilever
deflection respectively and z0 and D0 are the piezo-displacement
and the cantilever deflection at the position where the tip-surface
contact occurs, respectively. The loading force F is determined
from the Hookean equation (2) :

F = k(D−D0) (2)

where k is the spring constant of the AFM cantilever. On ho-
mogeneous materials and in absence of adhesion, Hertz model
–which describes the purely elastic deformation of two spheri-
cal bodies in contact –is commonly used to interpret the elastic
modulus E (Young’s modulus in the case of compressive experi-
ment) from the force-indentation curve. Flat-sphere Hertz contact
model is expressed as follow:

F =
4
3

√
RE∗δ 3/2 (3)

E∗ =
E

1−ν2 (4)

where R is the radius of the tip, F is the applied force, δ is
the indentation depth, ν is the Poisson ratio of the sample and
E∗ is the reduced elastic modulus. Usually, the equation 3 to the
power 2/3 is used and the contact point δ0 (origin of δ) is shifted
to improve the fit. This approach is mathematically equivalent
to a fit of both the modulus and the contact point. In this study,
ν is set to 0.5 for the 1:10 cross linked PDMS40 and 0.3 for the
chitosan (glassy polymer). Concerning the oxidized PDMS layer,
Poisson ratio is assumed to be 0.3 that is in between 0.5 (νPDMS)
and 0.18 (νSiO2 )41.

2.2 Coated Half-space Indentation Model of Elastic Re-
sponse (CHIMER)

We consider the case of a semi-infinite substrate covered by a
layer of thickness T of different elastic moduli. The force mea-
sured as a function of mechanical displacement of a material
probed by a well-defined tip can be interpreted in term of an
equivalent modulus E∗eq i.e. the modulus measured for a given
indentation δ with Hertz formula (eq. 3) for the system con-
sidered as homogeneous as in figure 1. The three dimensional
nature of such system allows tangential dissipation of the stress
in the two materials, so that if the top layer is infinitely thick all
the effort is released in it and the equivalent modulus amounts to
the reduced modulus E∗sur f ace of the top layer. On the opposite, if
it is extremely thin, most of the effort is dissipated in the underly-
ing material and the equivalent modulus is the reduced modulus
E∗bulk of the bulk underlying material. Hence, the measurement of
an effective modulus is in fact an evalution of the ratio δ/T , i.e.
an interpolation between the two bulk moduli. Those values can
be calculated thanks to a numerical model proposed by Perriot
and Barthel36 as a function of δ/T or a/T . This model is refered
to as a Coated Half-space Indentation Model of Elastic Response
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(a) Indentation of a thin layer on a half-space.

aeq

δ

P

E∗eq
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Fig. 1 Indentation of the real layered system and its equivalent homogeneous system. The latter is defined by an equivalent modulus and a new
contact radius, as the compliance of the surface is different. The latter radius follows the standard Hertzian relation aeq =

√
δR

(CHIMER).

The basis of this model is then to introduce a weight function
Φ defined as:

E∗eq = E∗bulk +Φ(E∗sur f ace−E∗bulk) (5)

With the hypothesis of Hertz model (normal displacement
field), Li and Chou37 solved the punctual elastic response func-
tion of a coated half-space system. However, due to the mixed
boundary conditions, the solution could not be integrated for a
real tip geometry. Perriot and Barthel solved this integration prob-
lem by introducing auxiliary fields, turning the problem into an
integral system of equations that can be solved numerically. This
model reproduces the transition of the equivalent modulus as the
ratio between the contact radius a and surface thickness T evolves
(see figure 2). This is a practical problem as when performing
AFM nanoindentation, the natural experimental parameter is the
indentation δ and not the real contact radius a and the Hertzian
relation between the physical parameter a and experimental pa-
rameter δ (a =

√
δR) does not hold anymore. In order to make

this method practically relevant, the numerical relation was now
computed with δ/T as its variable. Inset of figure 2 displays the
non-Hertzian relation between a and δ . Ultimately, if the surface
modulus is known, the layer thickness can be obtained with the
knowledge of E∗eq, the tip radius R, and the corresponding inden-
tation depth δ .

3 Experimental Section

3.1 Atomic Force Microscopy

We used an AFM Dimension V (Digital Instruments / Veeco-
Bruker , Santa Barbara, CA, USA) mounted with an optical mi-
croscope. Particular attention is paid to cantilever calibration and
tip geometry measurement as described in the following section.
Two different AFM cantilevers have been used in order to probe
mechanical properties from 1 MPa to 10 GPa. Cantilever stiffness
are 3 and 40 N.m−1. Tip dimension is chosen to be approximately
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Fig. 2 Main plot: Transition of the weight function Φ for different
modulus mismatches. Inset: Computed correction of the Hertzian
relation aHertz =

√
δR.

10 to 20 nm and precisely characterized using deconvolution al-
gorithm.

3.2 Sample Preparation

Silicon wafer substrates are cleaned by UV-Ozone, plasma and
acid technique42 to get reproducible wetting and surface state.
Sylgard polydimethylsiloxane is mixed with the furnished cross-
linker with a ratio 10:1 and spin-coated on the substrate at
3000 RPM for one minute with an acceleration on 500 RPM.ss−1.
The samples are then placed on a hot plate at 150 ◦C for 15 min-
utes to ensure a complete cross-linking of the material.

Oxidized PDMS samples are prepared in a Harrick’s plasma
cleaner. Oxygen is supplied to the chamber where the pressure is
regulated by the equilibrium between the oxygen entrance flow
rate (monitored with a microvalve) and a fixed outflow. The pres-
sure is set to 4.10−1 mbar and the plasma is powered on at 29.6 W
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for a measured time.

Chitosan from Sigma Aldrich is disolved in chlorhydric acid
(pH = 1). The dissolution process is slow and can be accelerated
by extended sonication. In order to prepare chitosan on PDMS
samples, those are exposed to plasma for one minute to make
the surface hydrophilic. The chitosan solution can then be spin-
coated on the substrate for one minute with an acceleration on
500 RPM.ss−1 and adapted rotational speeds. The samples are
then dried for one hour at 80 ◦C on a hot plate.

3.3 Thickness control

The thickness of the substrate PDMS layer has been measured to
be 10µm± 2µm with an optical interferometer. As the surface of
oxidized PDMS resembles that of silica, the thickness of a spin-
coated layer of chitosan is not expected to change much if the
substrate is clean silicon or oxidized PDMS. Hence, chitosan was
spin-coated on clean silicon wafers with relevant parameters. A
scratch was formed on the film with a razor blade and the thick-
ness of the layer was measured by AFM.

3.4 Calibration of the Cantilever Spring Constant k

Measurement of mechanical response of the cantilever to thermal
noise is used to compute spring constant (Lorentzian fit of the fre-
quency spectrum). The cantilever stiffness calibration procedure
can be describe as follow: force curve on hard surface is per-
formed and the slope of approaching curve is measured to know
the sensitivity of the cantilever. Then thermal tune is made far
from the surface and the frequency spectrum is fitted around the
peak which is at the resonant frequency.

3.5 AFM Tip Geometry

Indirect measurement using deconvolution algorithm has been
used to determine the radii of AFM tips. This procedure can be
considered as reverse imaging. Indeed, it consists in a character-
ization surface imaging with the tip of interest. Blind deconvolu-
tion algorithm43 is applied to this picture and allows to get back
to the tip shape. Deconvolution is computed using Gwyddion soft-
ware (David Nečas and Petr Klapetek, Department of Nanotech-
nology, Czech Metrology Institute). Characterization surface used
for blind deconvolution of our tips consists of pyramidal hard
sharp nanostructures (PA series from Mikromasch, NanoAndMore
GmbH).

4 Results and Discussion

4.1 Curve interpretation

As the effective modulus drops with the indentation depth, the
force is expected to deviate from the δ 3/2 behavior predicted on
an homogeneous sample. This was observed for hard coatings on
a soft substrate for example by Kaushik et al.44 where two lim-
iting Hertz-like behaviors are observed corresponding succesively
to the probing of the hard coating and then to the soft substrate.
In our case, this is illustrated in figure 3. The indentation of an
homogeneous sample displays a F ∝ δ 3/2 behavior while a coated
sample is closer to a linear behavior. Indeed, as displayed in figure
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Fig. 3 Force-indentation curves on homogeneous and bilayered
samples. In the case of the heterogenous sample, the linearized Hertz
model (fitted between 0.1 δmax and 0.7 δmax) is compared to the linear fit.

4, CHIMER simulation predicts that in our experimental range (in
grey) the effective modulus decreases as the inverse square-root
of indentation so that a linear behavior is expected.

The Tabor parameter µ of the PDMS is about 40 to 500045 be-
cause of the adhesion extent, giving the Johnson-Kendall-Roberts
model46 as the more appropriate. By contrast, the Tabor param-
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Fig. 4 Power dependance of E∗eq as a function of δ . Simulated evolution
of the apparent modulus with a top layer thickness T = 12 nm and radius
of tip R = 20 nm. All measurements where performed in the gray zone
where the fitted power (slope) is -0.48.

eters of the oxidized PDMS and chitosan-PDMS bilayer are far
smaller because the adhesion is decreased and the elasticity is in-
creased. Indeed, the jump-in of the approaching curve is about 2
to 15 % of the applied force. A first attempt to interpret the ex-
perimental force curves is to perform a linearized Hertz fit where
the force curve is fitted to a Hertz function with the elasticity and
the contact point as fit parameters on a limited delta range [0.1
δmax ; 0.7 δmax]. The use of the contact point as a fit parame-
ter makes the model converge quickly toward the purely elastic
regime. Hence, it is valid when the adhesion-dominated regime
is small. The use of this limited range enables one, within the
CHIMER framework, to interpret the fitted elasticity Ē∗ as an av-
erage of the bilayer equivalent elasticity E∗eq(δ ) on the fit range.
Such a fit is shown in Figures 3b and 3c.

Within the CHIMER framework and in order to interpret the
fitted moduli, the corresponding average indentations δ̄ has to be
properly calculated. The linearized Hertz model is a least square
linear regression of the linear relation obtained with eq. 3 to the
power 2/3. The residual to be minimized is :

Π =

〈
(F2/3

i −
(

4
3

√
R
)2/3

Ē∗2/3δ )2

〉
(6)

where 〈.〉 is the average on the fit range. Minimizing this expres-
sion for experimental δi uniformly distributed and E∗eq ∝ δ−1/2,
we obtain:

Ē∗ = E∗eq

([
(
〈δ 2〉
〈δ 5/3〉

]3
)

= E∗eq(δ̄ )

δ̄ =

[
(
〈δ 2〉
〈δ 5/3〉

]3 (7)

In order to avoid problems of adhesion and plasticity and to en-
sure a good fit quality (see Fig 3c.), the fit range is taken between
0.1 δmax and 0.7 δmax, so that the average indentation depth is

δ̄ = 0.5δmax. One has to note that as the contact point is also fit-
ted in that model, the shift in origin has to be taken into account
when calculating δ̄ . Using CHIMER, the couple of values Ē∗, δ̄
can be finally used to recover the thickness of the top layer.

As shown in figures 3b and 3c, a linear fit of the force curve is
of an even better quality, as expected. This can be interpreted by
taking variations of E∗eq directly into account, which leads to the
modified Hertz equation:

F = Sδ with S =
4
3

√
RδE∗eq (8)

where S is now a constant in δ . The S value can be used with
CHIMER to obtain the value of the thickness of the top layer. This
method is all the more attractive that there is no need of calculat-
ing an equivalent indentation. However, one has to note that this
model is completely contact point independent. We will elaborate
on this aspect later.

4.2 Chitosan-coated PDMS elasticity
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Fig. 5 Multiple force-displacement curves obtained on chitosan-coated
PDMS. The solid lines are the linearized Hertzian fit realized on each
curve between 10% and 70%

To test the models, chitosan films are spin-coated on PDMS
thick samples. The thicknesses of chitosan films are previously
measured on silicon wafers as a reference. It has to be noted
that the surface of PDMS shortly exposed to plasma is chemi-
cally close to that of glass or silicon, so that the thickness of
chitosan films shall only depend of the spin coating parameters.
Microindentation experiments are performed on thick chitosan
film which is dried on a glass slide and bulk elastic modulus
Esur f ace of chitosan is found to be 3.0±0.1 GPa. AFM nanoinden-
tation is then performed on chitosan-PDMS samples for different
capping thicknesses. Multiple force-displacement curves are dis-
played in figure 5.

Both approaches detailed in the previous paragraph are imple-
mented and displayed on figure 6 along with the expectations.
The linearized Hertz approach calculations exhibit an excellent
agreement with the expected thicknesses, giving a good confi-
dence in the CHIMER algorithm. Although providing the quali-
tative correct tendency, the linear relation interpretation leads on
the contrary to an overestimation of approximately 70% of the
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Fig. 6 Expected and calculated thicknesses of a chitosan layer on
PDMS. Expected values (blue circles) are previously measured on
silicon wafers. CHIMER is used to calculate thicknesses from measured
apparent modulus using linearized Hertz model with indentation 0.5 δmax
(red circles) and linear model which does not require indentation (black
squares).

thicknesses. The differences between the models are summed up
in figure 7.

On homogeneous materials, linearized Hertz model fits both
the elastic modulus and the contact point, thus compensating ex-
perimental effects like adhesion. When indenting a composite
material, those parameters become functions of indentation. In
particular the relevant contact point (the fit-relevant origin of in-
dentation) is only a virtual value which is not related to the actual
physical contact point. When performing linearized Hertz fit on a
narrow range of indentation, we obtain an average elastic modu-
lus Ē∗ and an average of the virtual instantaneous contact point
δ̄0. The linear model takes the variations of E∗eq(δ ) into account,
but this model is contact point independent. More precisely, it
assumes the contact point to be the same for each δ and well-
defined. In our opinion, the failure of the linear model is a strong
hint that in order to adapt a standard contact model to a compos-
ite system, both the mechanical properties and contact point must
evolve during indentation (See figure 7). For instance, if a first-
order development of the contact point with indentation holds
δ eq

0 (δ )≈C+αδ , the slope X is biased and becomes X = S(1− 3
2 α)

where S is the slope of equation 8. We plan to elaborate on such
a better model in a next publication.

4.3 Plasma oxidized PDMS elasticity
The linearized Hertz method was used to determine the thickness
of an oxidized layer of PDMS for plasma exposure time between
30 s and 90 min at 29.6 W . On figure 8 are displayed the re-
sult with a surface modulus of 1.5 GPa as found in literature9.
The values of thickness at short time matches well values previ-
ously found in literature with wrinkling methods9,10. However,
although Bayley and coll.10 predicted a logarithmic progression
of the thickness as a function of dose (or time at fixed power), at
long time exposure the oxidized layer thickness exhibits a power

Homogeneous

F ∝ E∗(δ −δ0)
3/2

Linearized Hertz

Bilayer

F ∝ E∗eq(δ )δ 3/2

Linear Model

F ∝ E∗eq(δ )(δ −δ eq
0 (δ ))3/2

Hypothetic Model

F ∝ Ē∗(δ − δ̄0)
3/2

Linearized Hertz

Fig. 7 Different routes for the conversion of the Hertzian contact model
on homogeneous material for a use on composite materials indentation
interpretation.

law T ∝ t0.63. Apparent modulus larger than 1.5 GPa where found
for exposure larger than 160 kJ which corresponds to 80 minutes
of exposition (not displayed on figure 8). Thus, an increase of
the surface modulus is suspected to occur. In particular, a second
slower reaction could take place, generating another harder layer.
This conjecture is supported by SEM pictures of a slice of PDMS
previously oxidized for a very long time (data not shown). How-
ever, deeper investigation are required to support this assertion
which are beyond the scope of this article.
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Fig. 8 Thickness of oxidized PDMS films using CHIMER.

5 Conclusion
AFM nanoindentation experiments were performed on PDMS soft
substrates covered by two kinds of hard materials: chitosan and
PDMS oxide. The so-called apparent measured modulus of these
composite samples can be interpreted using a new semi-analytical
approach called CHIMER. Two different methods have been used
to obtain the equivalent elasticities which are then interpreted
into CHIMER.

The chitosan layer thickness is measured by other means, so
that the relevance of the models can be put at test. A very good
agreement between measured and expected thicknesses is found
with the linearized Hertz method. On the other hand, the linear
model displays an overestimation of approximately 70% of the
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thicknesses. This systematic bias can be imputed to the contact
point independence of this method. This mismatch of the linear
model through CHIMER may be an interesting field of investiga-
tion, especially concerning the necessity to depict a virtual contact
point during multilayer indentation experiments. In the oxidized
PDMS case, the thicknesses are unknown and the nanoscale fea-
ture of this method is used to measure the oxide layer thickness at
longer time scale than possible with other methods. The counter-
intuitive increase of the growth speed hints at a hardening of the
surface material, that is suspected to take origin in the growth of
a second harder layer.

AFM nanoindentation is a very tempting route for the investi-
gation of the properties of thin films or coatings. However, the
influence of the substrate is a major problem that is practically
hard to avoid. The CHIMER approach is a potentially viable op-
tion as it can decorrelate the contribution of the layer from that
of the substrate.
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Abstract
Elasticity of polymer microcapsules (MCs) filled with a liquid fluorinated core is studied by atomic force microscopy
(AFM). Accurately characterized spherical tips are employed to obtain the Young’s moduli of MCs having four
different shell thicknesses. We show that those moduli are effective ones because the samples are composite.
The strong decrease of the effective MC elasticity (from 3.0 to 0.1 GPa) as the shell thickness decrease (from
200 to 10 nm) is analyzed using a novel numerical approach. This model describes the evolution of the elasticity
of a coated half-space according to the contact radius, the thickness of the film and the elastic moduli of bulk
materials. This numerical model is consistent with the experimental data and allows simulating the elastic
behavior of MCs at high-frequencies (5 MHz). While the quasi-static elasticity of the MCs is found to be very
dependent on the shell thickness, the elastic behavior of the core at high-frequency leads to a stable behavior of
the MCs (from 2.5 to 3 GPa according to the shell thickness). Finally, the effect of thermal annealing on the MCs
elasticity is investigated. A reduction of the shell thickness due to the loss of the polymer evidenced from the
modulus decrease.
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1. Introduction
Although perfluorinated liquids are relatively inert and in-
teract poorly with hydrogenated molecules [1], they have
been successfully encapsulated into biodegradable polymers
to yield capsules [2, 3, 4]. Encapsulation was performed be-
cause perfluorinated liquids may act as contrast agents both
for ultrasound imaging by backscattering ultrasound waves
or for fluorine magnetic resonance imaging given their high
fluorine content [5, 6].

Capsules can be of micrometric or nanometric size de-
pending on the application for which they are intended for.
The efficacy of capsules as ultrasound contrast agents has been

shown to depend on their size, concentration, as well as their
geometry. Indeed, the thinner the capsules, the more intense
the backscattered ultrasound waves [7]. In addition, capsules
may serve as drug carriers by delivering drug localized into
the shell to a target tissue, thereby enhancing efficacy while
reducing deleterious effect on healthy organs. Ultrasound can
be the same trigger to destroy the capsules locally and deliver
the drug. This can be achieved either by inducing cavitation
bubbles leading to a thermo-mechanical stress or using mild
hyperthermia if capsules are thermosensitive [8, 9].

One of the main challenges is to understand and to the-
oretically describe the capsules mechanical properties and
their behavior of capsules subjected to mechanical stresses.
Although Guédra et al. [10] proposed several theoretical mod-
els for MCs (Church, Rayleigh-Plesset, Kelvin-Voigt, Zener)
– which take into account the shell elasticity, stiffness, vis-
cosity or surface tension – to describe the influence of shell
mechanics of MCs on the ultrasound effect, there is a crucial
lack of experimental data to feed these models. Acoustic
spectroscopy [11], consisting in measuring the speed of sound
and attenuation as a function of the frequency, can be used to
experimentally characterize the physical properties of MCs
suspension. Nevertheless, it does not allow characterizing a
single particle. The aim of the present study is to measure
and to estimate the dispersion of the mechanical properties of
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single MCs at the nanometer scale.

Atomic Force Microscopy (AFM) is precisely able to
probe such mechanical properties of isolated nanometer scale
objects [12]. AFM used as nano indenter allows characteriz-
ing single particle using contact model taking into account
geometry of the object and the AFM tip. During the last
twenty years, it has been used to study mechanical properties
of various systems such as thin polymer films [13, 14, 15, 16],
microbubbles [17, 18, 19, 20], microcapsules [21, 22, 23],
hollow colloidal particles [24, 25], nanotubes [26], thin virus
shell [27], polymer brushes [28, 29] and cells [30, 31, 32].
Focusing on hollow spherical objects, several studies (33,34)
explored such mechanical properties using micrometric col-
loidal probes or tipless cantilever. The microparticles can be
compressed up to 50 % of their diameter since the dimen-
sion of the probe is much larger than the microparticle one.
Such an experimental process implies that the entire particle is
probed and a compressive elastic modulus (Young’s modulus)
is computed from force curve using a contact elastic model
such as Hertz / Sneddon models [33] or Reissner model [34]
for thin spherical shells.

In this study, microcapsules (MCs) consist of a polymer
shell (poly(lactide-co-glycolide), PLGA) surrounding a perfl u-
orinated liquid core (perfl uorooctylbromide, PFOB). PLGA is
a biocompatible and biodegradable polymer [35, 36]. PFOB is
chosen as a fl uorinated compound and absence of toxicity has
been reported [37, 38]. The indentation of individual PLGA
MCs filled with liquid PFOB was studied for capsule radii (R)
between 400 and 600 nm and for shell thicknesses (T) such
that T/R = 0.025; 0.15 ; 0.25; 0.35 and 1 for full PLGA micro-
spheres. Capsules deposited on a hard surface are imaged and
subsequently probed by measuring the force-displacement
curves with the AFM tip. An inalterable diamond coated tip
whose apex dimension is several ten nanometers (20 to 50 nm
depending on the batch, see Experimental Section for decon-
volution process) was used to probe capsules and full spheres
whose diameter is in the order of the micron (Figure 1). Hertz
[39] and Johnson-Kendall-Roberts [40] models are employed
to analyze the force versus deformation curves and compute
compressive effective elastic moduli (Young’s modulus) of
each MC. Particular attention was paid to the precise calibra-
tion of cantilever stiffness and tip geometry which are critical
parameters to interpret force curves. PLGA films and full
microspheres were also probed for assessing this calibration.
A crucial point is to locally deform the shell while limiting
the global non-elastic crushing of the capsule. Moreover, fre-
quency and temperature infl uences have been investigated in
order to get closer to real experimental conditions of use for
MCs for biomedical application. As a result, it is shown that
the Young’s modulus is highly dependent on thicknesses at
low frequency. A numerical model is used to validate experi-
mental data and describe the evolution of elasticity according
to the contact radius and the shell thickness. Subsequently,
this model is used to simulate the high frequency mechanical
behavior of the MCs. The dependency of the shell elasticity

to the thickness is found to be much less because of the PFOB
behavior at high frequency.

AFM Tip

PLGA Shell

PFOB Core
R

T

Figure 1. Schematic of PLGA/PFOB Microcapsule normal
load by AFM Tip. The tip apex / MC relative scales (R = 500
nm, Rtip = 50 nm, T/R = 0.35) are respected.

2. Experimental Section
Materials. Poly(D,L-lactide-co-glycolide) (PLGA) Resomer
RG502 (intrinsic viscosity 0.16-0.24 dl.g-1; Mn=7000-17000
g.mol-1; ester terminated) was provided by Evonik Röhm
Pharma GmbH (Germany). Sodium cholate (SC) and Nile
Red were purchased from Sigma-Aldrich (France). Perfl u-
orooctyl bromide (PFOB) was obtained from Fluorochem
(United Kingdom). Methylene chloride RPE-ACS 99.5 %
was provided from Carlo-Erba Reactifs (France). Water was
purified using a RIOS/Milli-Q system (Millipore, France).

AFM Sample Preparation. Silica substrates are cleaned
by UV-Ozone, plasma and acid technique [41] to get repro-
ducible wetting and surface state. In the case of mica substrate,
they are cleaned using glue tape to peel off the top atomic
layers and to expose fresh mica surface. Freeze-dried MCs
and full polymer microparticles are rehydrated in ultrapure
deionized MilliQ water (resistivity 18.2 MΩ.cm). A droplet
(100 µL) of the obtained solution is deposited on bare silica
wafer and dried in vaccum chamber during 1 to 5 hours. To
homogenize the distribution of MCs on the substrate, the sam-
ple is rinsed with pure water and dried again during 30 to 60
min. PLGA films are performed using spin-coating technique.
A droplet of PLGA solution (1 g.l−1 in dichloromethane) is
deposited on bare silicon wafer and spun at 500 to 5000 RPM
depending on the desired thickness (basically 100 to 1000
nm). Obtained films are very fl at (roughness less than 5 nm
on 20 µm2). In order to measure film thickness, a medical
blade is used to scratch the surface.

Atomic Force Microscopy. Nanoindentation has been
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performed using an AFM Dimension V (Digital Instruments
/ Veeco-Bruker , Santa Barbara, CA, USA) mounted with
an optical microscope. AFM probes used to perform force
curves is a silicon-nitride cantilever with a diamond coated
tip (DT-NCHR, NanoWorld and B1-NCHR, Nanotools). This
diamond coat reduces tip wear and damage during force mea-
surements, particularly on hard surface (calibration curves).
Cantilever stiffness is about 60 to 90 N.m−1 and tip radius is
in the range of 20 to 150 nm. This is quite larger than classic
sharp silicon nitride AFM tips (about 10 nm radius) which
are used for high resolution imaging (RFESPA, Bruker). An
AFM Dimension Icon (Bruker Santa Barbara, CA, USA) has
been used to probe forces at higher frequency.

Calibration of the Cantilever Spring Constant k. Some
procedures are described to measure cantilever stiffness [42].
The most common one is the thermal tune computation [43].
Measurement of mechanical response of the cantilever to ther-
mal noise allows us to compute spring constant (Lorentzian
fit of the frequency spectrum). The cantilever stiffness cali-
bration procedure can be described as follow: a force curve is
performed on hard surface and the slope of approaching curve
is measured to know the sensitivity of the cantilever. Then
thermal tune is made far from the surface and the frequency
spectrum is fitted around the peak which is at the resonant
frequency.

AFM Tip Geometry. Blind deconvolution algorithm [44]
is applied to a characterization surface picture and allows to
get back to the tip shape. Deconvolution is computed using
Gwyddion software (David Nečas and Petr Klapetek, Depart-
ment of Nanotechnology, Czech Metrology Institute). Char-
acterization surface used for blind deconvolution consists of
pyramidal hard sharp nanostructures (PA series from Mikro-
masch, NanoAndMore GmbH).

3. Results and discussion
3.1 Polymer Films and Microcapsules
In order to measure mechanical properties of the MC’s shell
main compound, nanoindentations were first performed on
thin PLGA films deposited on a hard surface of silicon wafers
(100 to 1000 nm thick). Indentation depths (5 to 20 nm
depth) were kept much lower than film thicknesses to avoid
all influences from the substrate to probe elastic regime and
limit viscoplastic deformation.

Figure 1(a) presents typical force curves on PLGA film
compared to polystyrene (PS) films (500 nm) and a hard
surface (silicon substrate). Mechanical properties of PS are
well known and described in literature (15,43), providing a
relevant reference to check the AFM calibration accuracy
as well as to compare values with our samples data. The
approaching force curves are used to calculate the Young’s
moduli of the sample. First, indentation δ is calculated from
equation 1:

δ = |z− z0|− |D−D0| (1)

where z and D are the piezo-displacement and the can-
tilever deflection respectively and z0 and D0 are the piezo-
displacement and the cantilever deflection at which the tip-
surface contact occurs, respectively. The loading force F is
determined from the Hookean equation 2:

F = k(D−D0) (2)

where k is the spring constant of the AFM cantilever. This
constant is experimentally measured using the mechanical
response to thermal noise.

Two different models are used in this study. The first and
the simplest one is the Hertz model that describes the purely
elastic deformation of two spherical bodies in contact [39].
The second is Johnson-Kendall-Roberts (JKR) model that
describes an elastico-adhesive contact [40].

Hertz theory leads to Young’s modulus as equation 3:

E =
3(1−ν2)

4
√

R∗
F

δ 3/2 (3)

1/R∗ = 1/Rtip +1/Rsample (4)

where R∗ is the effective radius of the two bodies in con-
tact, F is the applied force, δ is the indentation depth and ν
is the Poisson ratio of the sample. Reduced elastic modulus
(E∗ = E/(1−ν2)) is simply determined from the linear fit of
the F vs. δ 3/2 experimental data (measured between 10 to 70
% of the full indentation depth) (Figure 1(b)) In this study, ν
is assumed to be 0.33 for the PS as well as for the PLGA and
the PLGA/PFOB MC (glassy polymer [45]). In the case of
polymer film, Rsample is infinite so R∗ = Rtip. It is found that
PLGA is slightly harder than PS. Young’s modulus of PLGA
is not modified with an increase of frequency. For 1 Hz (AFM
Tapping Mode) and 2 kHz (AFM PeakForce QNM, Bruker)
we measured 3.0±0.2 GPa and 3.08±0.35 GPa respectively.
This value reaches 4.3 GPa for frequency between 1 to 10
GHz [46].

As adhesion may play a role in the elastic response, an
elastico-adhesive model is needed. The Johnson-Kendall-
Roberts (JKR) model was the first to incorporate adhesion
into Hertzian contact. The traditional equation of JKR model
[40] expresses the contact radius a as a function of the applied
force F , the surface energy γ , the elastic modulus E and the
effective radius R∗:

a3 =
3R∗(1−ν2)

4E

(
F +3πγR∗+

√
6πγR∗F +(3πγR∗)2

)

(5)

As it has been shown [47], contact radius is difficult to esti-
mate in the case of AFM nanoindentation experiment. Indeed,
even for very definite tip geometry, the nanoindentation area
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Figure 2. (a) Force vs. displacement curves on PLGA and
PS. (b) Hertz plots of PLGA and PS.

can be hard to estimate because of nanoroughness, localized
adhesion or Van der Waals forces. Thus schemes where the
elastic modulus is expressed as a function of the cantilever
deflection (or loading force) and indentation depth have been
derived. Lin et al. [48] and Tsukruk et al. [49] reported the
following equation derived from JKR model :

E =
3F1(1−ν2)

4
√

R∗δ 3/2

[
1− 2

3

(
6πR∗γ

F1

)1/2
]3/2

(6)

where

F1 = F +3γπR∗+
√

6γπR∗F +(3γπR∗)2) (7)

and the adhesion energy γ is determined by the pull-off

force Fpo needed to detach the tip from the surface by :

Fpo =−
3
2

γπR∗ (8)

Adhesion energy γ can be a critical parameter for the in-
terpretation of elasticity at low indentation depth. Actually,
the pull-off force and the adhesion energy can be highly fluc-
tuating according to humidity, temperature, maximum applied
force, tip and surface properties, leading to a large error in the
computed elastic moduli. Figure 3 shows the ”instantaneous”
Young’s modulus derived from equation 6 (directly calculated
from Hertz and JKR relations using instantaneous F and δ
extracted from force curves) during the progression of the
indentation. JKR model provides higher Young’s moduli than
Hertz model at low indentations. Adhesion effect is actually
significant when the applied force is low, increasing the effec-
tive Young’s modulus. However for both models (Hertz and
JKR), our results show that Young’s modulus at low indenta-
tion depth (< 2-5 nm) is varying with deformation. This is
due to the destabilizing attractive force gradient in the vicinity
of surfaces and the possible lower molecular mobility at the
interface between the two contacting surfaces [50, 51]. For
larger indentation depth, elastic bulk effects are predominant
and adhesion effects become negligible against applied force.
Hence, in the range of our experimental indentation depths
(5 to 10 nm), the convergence of Hertz and JKR models is
observed, showing that adhesion effect can be neglected if the
elastic modulus determination does not take into account the
first few nanometers.
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Figure 3. Instantaneous Young’s modulus of PLGA vs.
Indentation depth computed with JKR and Hertz models. The
convergence of both models is the fitting range (elastic
behavior) which is limited by a more complex behaviors
(attractive forces, adhesion, low molecular mobility...) for low
indentation and visco-plastic behavior for high indentation.

It must also be noted that viscoplastic effects occur even
for tiny indentation depth (≈ 5 nm). Therefore, after tip
withdrawing from the surface, a circular ridge surrounding
the residual hole is observed. Indeed, plastic deformation
in soft material is mainly associated with piling up effect
which is more important at higher yield stress [52]. Although
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this behavior seems to be incompatible with the fully elas-
tic approach of the PLGA, we observed that this effect does
not critically upset the linearity of the Hertz model (F/δ 3/2)
mainly because the amount of piled up polymer is tiny when
compared to the quantity of displaced material during inden-
tation. This effect can be related to the local mobility close to
the surface [53] and the residual deformation is relaxed after
several hours at ambient temperature.

Finally microparticles made of PLGA (T/R = 1) were
probed in order to check the applicability of the above pre-
sented measurement procedures to spherical geometries. Fig-
ure 3(a) shows PLGA microparticles that appear to be consid-
erably wider than high. This effect is due to the convolution
between the tip shape and the particle shape [54]. Nonethe-
less, AFM topographic images allow determining the top of
each particle with an accuracy of 5 to 10 nm. Nanoindentation
points are determined on the AFM image and force curves are
recorded on the top of each localized particle. Young modulus
of PLGA microparticle is found to be 2.8 ± 0.4 GPa. The
slightly larger dispersion than in planar case is most probably
due to the uncontrolled slight lateral motion of the spherical
particle during the tip approach. As expected however, PLGA
films and microparticles give very similar responses to normal
compressive forces.

3.2 PLGA/PFOB Microcapsules
As microcapsule radii are found to be in between 400 to 600
nm, the shell thicknesses span the following ranges: 140 to
210 nm (for T/R = 0.35), 100 to 150 nm (for T/R = 0.25),
60 to 90 nm (for T/R = 0.15) and 10 to 15 nm (for T/R =
0.025). In the following study, indentation depth was limited
to several nanometers to avoid visco-plastic deformation and
thus satisfy elastic model condition.

AFM pictures are taken on microcapsules monolayer (Fig-
ure 4). The surface and morphology of these dried microcap-
sules differ according to the shell thickness. For T/R = 0.35
and 0.25, the surface exhibits a fairly regular morphology –
similar to full PLGA microparticles – though some roughness
is observed (Figure 3(b) and 3(c)). In the case of the thinnest
capsules (T/R = 0.15 and 0.025), surface seems to be smoother
(Figures 3(d) and 3(e)). For T/R = 0.025, shells become very
fragile and broken capsules are sometimes observed (Figure
3(e)). Moreover, some of them are clearly wrinkled (Figure
3(f)).

Normal compression is applied at the top of each mi-
crocapsule using a trigger force to limit the deformation.
This method enables to systematically perform a lot of force
curves in order to get statistically reliable results. Figure
4(a) shows that Hertz model fairly describes the mechanical
behavior of thickest microcapsules. For the thinnest ones
(T/R = 0.15 and 0.025), ruptures and plastic deformations
of the shells are observed which explain the discrepancy of
the experimental force curves with the Hertzian model at
high indentation depth. For T/R = 0.35 capsules, the Young’s
modulus (E0.35 = 2.27± 0.56 GPa) is close to elastic mod-

uli of microparticles (T/R = 1) and PLGA film. Microcap-
sules with thinner shells present significantly smaller Young’s
moduli: E0.25 = 1.25± 0.23 GPa, E0.15 = 0.57± 0.22 GPa,
E0.025 = 0.1± 0.05 for T/R = 0.25, 0.15, and 0.025 respec-
tively (Figure 4(b)). For the two thinnest capsules, effective
Young’s modulus cannot be evaluated with accuracy due to
the fragility of the shells and the force resolution of the used
cantilever. We observed breaks in several force curve slopes
showing the sudden rupture of the shell. Plastic deformation
and rupture of the capsules are also observed. This effect is
not reproducible in term of indentation depth. However, this
is due to the fact that the indentation depth δ is close to the
shell thickness and the radius a of contact area.
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Figure 5. (a) Hertzian fitting (straight lines) of PLGA film,
full PLGA microparticles and PLGA / PFOB microcapsules
experimental force curves (scatter) . (b) Statistical histograms
of Young’s moduli depending on shell thickness. Unbroken
lines are Gaussian fits.

Fully described in literature, the behavior of pure elastic
shells under flat compression presents a first-order transition
between the flatten deformation and the buckling deformation
with the inversion of the curvature. Pauchard et al. [33] re-
ported that such transition occurs at a deformation close to
twice the thickness of the shell. In our case, force curves do
not present this behavior because of the sharp shape of the
indenter, the brittle hallmark of the PLGA and the incompress-
ible PFOB core. Indeed, no flatten deformation occurs and
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(a) (b) (c)

(d) (e) (f)

Figure 4. (a) PLGA Microparticles. (b) PLGA/PFOB Microcapsules T/R = 0.35 (c) T/R = 0.25. (d) T/R = 0.15. (e) and (f) T/R
= 0.025.

local buckling is observed preceding the sudden ruptures of
the MCs.

The decreasing measured Young’s modulus with the shell
thinness is directly related to the composite nature of MCs
which are made of a polymer film coated on a liquid core.
The measured Young’s moduli indeed characterize the elastic
behavior of the MCs through an effective modulus (Ee f f )
which describes the local elasticity of the shell/core system.
A. Perriot and E. Barthel modelled this elastic contact in the
case of a flat coated infinite half-space [55]. They proposed
a numerical analysis describing the change of the effective
modulus according to the a/T (or δ/T ) ratio. This numerical
approach can also describe the evolution of the contact radius
a according to the indentation depth δ . This evolution is
particularly interesting in the case of coated material because
the contact radius a is no longer proportional to

√
δ (Hertzian

contact radius) owing to the compliance of the lower part.
We previously showed that low and high indentation depths

are not relevant to describe the mechanical behavior with
Hertz model (adhesion and compressive effects below 2-5

nm and visco-plasticity above 10 to 15 nm). In the relevant
range of indentation depth (5 – 15 nm), the numerical analy-
sis of Perriot and Barthel shows that the contact radius does
not dramatically change with δ/T and remains at about 7
to 11 nm (Figure 5(a)). Hence, this justifies to assume a
constant effective elasticity for one AFM nanoindentation ex-
periment. Moreover, the slope in this range of δ/T is 0.39
to 0.45 which is close to the Hertzian dependency a ∝ δ 1/2.
Thus, the Hertzian approximation remains relevant despite the
composite aspect of the sample.

In a heuristic approach, Perriot and Barthel proposed a
simple expression of the coated half-space indentation model
which can be written as follows:

Ee f f

( a
T

)
= E1 +

(E0−E1)

1+
(

T x0
a

)n (9)

where E1 is the elastic modulus of the coating and E0 is
the elastic modulus of the lower part. In our case, E1 and
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E0 are considered to be EPLGA and Ecore respectively. x0 and
n are adjustable parameters. Approximating the shells as
a flat surfaces (Rtip >> Rcapsule) and considering EPLGA as
the bulk PLGA elastic modulus and Ecore ≈ 0 (PFOB liquid
core), experimental data are well fitted to eq. 9 (x0=0.05 and
n=1.3). Figure 5(b) shows the transition of Ee f f according to
the shell thickness. The effective elastic modulus Ee f f is close
to the bulk PLGA modulus EPLGA for thick shells and tends
towards Ecore for thin shells. This simplified model is a good
approximation of the shell behavior. Moreover, it confirms
the Hertzian approach as a relevant one.

Using the complete numerical algorithm (see supporting
information) enables to fit Ecore which found to be a finite
value of 100 MPa. We interpret this elastic contribution as
a result of the spherical shape of the particle. Indeed, for
thin enough capsules, the deformation of the liquid is able
to induce a long-range stress on the polymer shell, thus in-
validating the model. Nevertheless, this “effective” spherical
shape contribution remains small, less than 3 % of the PLGA
elasticity so the flat model is reasonable, especially for the
thickest capsules.

Considering quasi-static mechanical behavior, PFOB is
a liquid which is considered as incompressible. In contrast,
PFOB exhibits an elastic behavior at high-frequency (EPFOB=2.18
GPa at 5 MHz [56]). Concerning PLGA at high frequency,
we showed that the elasticity is really close to the quasi-static
one at 2 kHz and reaches 4.3 GPa for frequency about 1 to
10 GHz [46]. Widely, it appears that the gap between ex-
perimental values of PLGA elasticity is mostly due to the
measurement technique and PLGA Young’s modulus is al-
most not influenced by frequency. Consequently, in the case
of ultrasound waves in the MHz range, an increase of the
shell elasticity is expected because of the increasing of EPFOB
whereas EPLGA is almost unchanged. Using the coated elastic
half-space model, the capsule elasticity at high frequency can
be estimated (Figure 5(b)). The conclusion of this simulation
is that the mechanical behavior of the capsules – contrary
to the quasi-static case – depends less on the shell thickness
because of the stiffer property of the PFOB at high frequency.

The effect of thermal annealing on MCs mechanical be-
havior was also investigated (Figure 6). Indeed, MCs should
be injected several hours in advance before reaching the tar-
geted organ and the modifications of the shell thickness T and
its mechanical properties have to be predicted. After heating
MCs in water solution, a droplet of the solution was deposited
and dried on mica substrate and force measurements were
performed in air at room temperature. Effective Young’s mod-
uli of annealed MCs are found significantly lower than non-
annealed MCs ones. Thus, after 24h at 38 ˚ C, Young’s modu-
lus of MC with T/R = 0.25 (0.89±0.24 GPa) is about 30 %
less than at room temperature. Similarly, after 60 min at 50 ˚ C,
Young’s modulus of MCs with T/R = 0.35 is 1.02±0.15 GPa
(Figure 6(a) and 6(b)). AFM imaging evidences polymer on
the surface between the microcapsules. This may be due to
polymer hydration and shell partial degradation even under
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Figure 6. (a) Simulation of the evolution of the contact
radius a according to the shell thickness T and the
indentation depth δ using the complete numerical algorithm.
The range of experimental indentation depth induces slight
variation of the contact radius during the measure (7 to 11
nm). (b) Apparent Young’s Modulus versus a/T. Unbroken
red line is the fit from heuristic model (x0 = 0.05 and
n = 1.3) and considering EPFOB >> EPLGA. Squares are the
fitting of MCs experimental value using the complete
numerical algorithm from Perriot and Barthel [55]. Dashed
line is the prediction of the high-frequency (5MHz) apparent
elastic modulus of the MCs (EPFOB/EPLGA ≈ 0.73) and the
grey area is the Young’s modulus of bulk PLGA.

the PLGA glass transition temperature (Tg = 42.6± 0.5 ˚ C
[57]). Some polymer is then deposited on the substrate during
the drying process. Thus, a thinning of MCs during heating
can be assumed. The loss of polymer can also explain the
softening of the MC and the much better homogeneity of the
Young’s moduli.
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Figure 7. Statistical histograms of Young’s moduli
depending on annealing temperature : (a) MC T/R = 0.25 and
(b) MC T/R = 0.35. Force measurements are performed at
room temperature.

4. Conclusion
Polymeric microcapsules (≈ 500 nm radius) have been locally
probed using an AFM tip (≈ 20-50 nm radius). The compar-
ison between Hertz and JKR models showed that adhesive
effect can be neglected if the first few nanometers are not
taken into account. Using both models as first approaches,
Young’s modulus of MCs is found to decrease with the shell
thickness (200 to 10 nm thick give elastic moduli from 3.0 to
0.1 GPa). Indeed, the composite aspect of the microcapsules
leads to the measurement of an effective elastic moduli and
bulk polymer elasticity is combined with the core softness.
Since the radius of the tip is much smaller than the radius of
the MCs, a semi-analytical model – describing the effective
Young’s modulus of a flat infinite coated half-space – was used
to interpret the observed decrease of the MCs effective elastic-
ity. Simulations show that the evolution of the contact radius
a is close to the Hertzian dependency (a ∝ δ 1/2) and varies
very little for any given experimental range of indentation.
Hence, it is justified to consider a constant effective elasticity
during one AFM nanoindentation experiment. Independently
obtained Young’s moduli are thus introduced into the com-
plete numerical algorithm and we argue that the correction
due to the spherical shape is represented by an effective core
elasticity. The latter is found to be about 100 MPa (≈ 3 %
of the bulk PLGA elasticity), showing that the flat assump-
tion is reasonable for the thickest capsules. Nevertheless, the
development of a spherical coated model will be needed in

future for refining the analysis. In the context of using MCs
for ultrasound examination and drug delivery, this numerical
model has been used to simulate the local compression at high
frequency, knowing the elastic modulus of each component of
the microcapsule. Thus, the coated half-space model predicts
that the PLGA/PFOB microcapsule elasticity depends much
less on the shell thickness because of the comparable elasticity
of PLGA and PFOB at high frequency (2.5 to 3 GPa). Finally,
the effect of thermal annealing on MCs elasticity (below and
above glass transition of the polymer) has been investigated.
Annealed MCs are found to be softer after ten hours at 38 ˚ C
and one hour at 50 ˚ C. This is due to the hydration of the poly-
mer which probably makes the shell thinner and promotes
a decrease of the effective elasticity. This work shows that
a semi-analytical model can describe the elastic behavior of
a complex nano object. Such a method is a promising way
to describe, simulate and interpret the effective elasticity of
composite materials.
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