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Introduction 
 
 

 

Depuis le milieu du  20ème siècle jusqu’à nos jours, le développement des nanotechnologies 

implique une « course » à la miniaturisation (passage d’un matériau de dimensions 

micrométriques aux dimensions nanométriques). ωette réduction d’échelle (taille de grains, 

épaisseur etc.) impose une microstructure différente synonyme d’augmentation relative de la 

quantité de joints de grains et d’interfaces dans le matériau. A ces faibles dimensions, un 

matériau acquiert des propriétés différentes (propriétés qui dépendent de la microstructure) du 

même matériau possédant des grains de tailles micrométriques. δ’une des principales 

applications de ces nanotechnologies est la micro-électronique où l’on cherche à réduire la 

taille des composants sans altérer leurs propriétés comme la tenue mécanique. ω’est dans ce 

contexte que les films minces supportés par des substrats souples comme des polyimides ont 

vu le jour. δeur bonne tenue mécanique est obtenue grâce à une maitrise de l’élaboration et 

donc de la microstructure de nouveaux matériaux possédant une taille de grain nanométrique. 

Ces nanomatériaux sont soumis à des contraintes intrinsèques (au cours de leur élaboration) et 

extrinsèques (au cours de leur utilisation) qui peuvent être complexes. Il est nécessaire 

d’étudier et de comprendre les propriétés mécaniques des nanomatériaux et des mécanismes 

mis en jeu qui posent encore de nombreuses questions lors de la déformation de ces derniers. 

Comme évoqué précédemment, les propriétés mécaniques sont intimement reliées à la 

microstructure du matériau. Il est donc nécessaire de pouvoir effectuer une analyse simultanée 

de la déformation élastique et de la microstructure des différentes phases cristallines d’un 

nanomatériau. δa Diffraction des Rayons X (DRX) s’impose comme une technique d’analyse 

adaptée de par son caractère non-destructif et sélectif en phase. Par ailleurs, l’utilisation du 

rayonnement synchrotron permet d’étudier de faibles volumes avec une grande précision en 

un temps de mesure très court permettant des essais in-situ. 

 



 

 

 

 

δ’essai de traction biaxiale in situ couplé à la diffraction des rayons X est une méthode 

adaptée pour l’étude du comportement mécanique de films minces supportés par des substrats 

de type polyimide. Ainsi, pendant ces essais de traction biaxiale, il est possible d’analyser à 

l’aide de deux techniques couplées la co-déformation du film et du substrat à deux échelles 

différentes: la déformation élastique intra-granulaire est obtenue à l’aide de la diffraction des 

rayons X et la déformation macroscopique du substrat est mesurée à l’aide de la technique de 

ωorrélation d’Images Numériques (ωIN). 

ωe travail de thèse s’inscrit dans le cadre de l’étude de la déformation de films minces  nano-

structurés déposés sur substrats flexibles lors d’essais de traction biaxiale sous rayonnement 

synchrotron. δ’objectif de ce travail de thèse est de déterminer la réponse mécanique de films 

minces d’or nanostructurés déposés sur substrat polyimide lors de tests de traction biaxiale 

contrôlée. Ce travail sur un matériau élastiquement anisotrope et ductile s’inscrit dans la 

continuité du travail effectué dans la thèse de Soundès Djaziri dans lequel le tungstène, un 

matériau « modèle », c’est à dire élastiquement isotrope mais fragile, a été étudié pour valider 

la méthode de la surface de charges. ωette méthode permet  d’acquérir l’information relative 

au mode de déformation à des taux de déformations faibles où l’observation in-situ des 

défauts est délicate. 

δe manuscrit s’articule autour de cinq chapitres : 

Le premier chapitre est consacré au contexte général dans lequel s’inscrit le travail de thèse. 

Dans un premier temps, une introduction sur les nanomatériaux est présentée pour ensuite 

aborder une discussion sur les effets de taille présents sur les propriétés mécaniques de ces 

matériaux. Nous nous attarderons en particulier sur les mécanismes mis en jeu lors du 

phénomène de plasticité lorsque l’on diminue la taille de grains des matériaux. Nous 

présenterons ensuite l’objectif de ce travail de thèse avec l’approche par surface de charge 

choisie pour déterminer les mécanismes de déformations de nos matériaux. 

δe deuxième chapitre traitera des dispositifs expérimentaux mis en œuvre pendant ce travail 

de thèse. Nous y présenterons la technique d’élaboration des couches minces ainsi que les 

différents échantillons élaborés.  

 



 

 

 

 

δes techniques expérimentales afin d’effectuer les caractérisations initiales (mesure 

d’épaisseur, analyse des contraintes résiduelles) sur les échantillons seront ensuite détaillées.  

Ensuite, nous présenterons la ligne de lumière sur synchrotron SOLEIL ainsi que la machine 

de traction biaxiale utilisée pour les tests in-situ.  

Dans le troisième chapitre, nous présenterons deux procédures expérimentales (pas à pas et 

continue) ainsi que les caractéristiques techniques des deux détecteurs bidimensionnels 

(XPAD S140 et MarCCD 165) utilisés pendant nos campagnes de mesure sur la ligne de 

lumière DiffAbs au synchrotron SOδEIδ. Nous discuterons ensuite de l’analyse des 

déformations élastiques mesurées et nous confronterons les résultats obtenus avec les deux 

détecteurs. 

Dans un quatrième chapitre, nous présenterons les résultats obtenus pour deux campagnes de 

mesures utilisant la procédure dite pas à pas couplée à l’utilisation du détecteur 

bidimensionnel XPAD S140 sur deux types de couches minces d’or : des couches de 500 et 3 

x 10 nm d’épaisseur. Nous obtenons et comparerons les limites d’élasticité obtenues à l’aide 

de la méthode des moyennes ainsi que les surfaces de charges pour les deux types 

d’échantillons afin de mettre en lumière un effet de taille sur les modes de déformations de 

l’or en couches minces. 

Dans le chapitre cinq, nous présenterons les résultats obtenus pour différentes couches d’or 

possédant des épaisseurs et architectures différentes. Pour cette étude, le mode dit continu 

couplé à l’utilisation du détecteur bidimensionnel εarωωD a été utilisée. Dans un premier 

temps, nous comparerons les déformations élastiques obtenues pour ces différents 

échantillons dont l’épaisseur totale varie de γ0 à 500 nm. Ensuite, nous nous focaliserons sur 

des couches minces de 30 nm possédant des architectures différentes  (30 nm continue et 3 x 

10 nm) afin de voir l’effet d’ajout d’interface sur les propriétés mécaniques de l’or. Pour cela, 

comme dans le chapitre précédent, nous tracerons les surfaces de charge pour les deux séries 

d’échantillons afin de déterminer les modes de déformation de ces derniers. 

Enfin, nous conclurons et donnerons quelques perspectives à ce travail de thèse. 
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Chapitre I 
 
Contexte de l’étude 
 

 

 

 

 

 

 

 

Introduction 

Les matériaux massifs polycristallins constitués de grains de taille micrométrique perdent leur 

caractère ductile lorsque la taille de grains qui les constituent décroit du micron à une taille de 

quelques nanomètres. En parallèle,  leur limite d’élasticité augmente [1-2]. Les effets de taille 

et de microstructure dans des matériaux aux échelles nanométriques posent de nombreuses 

questions ouvertes sur les mécanismes de déformation opérant à ces échelles en présence de 

nombreuses interfaces. Nous avons donc choisi d’apporter une contribution dans ce domaine 

en étudiant des matériaux sous forme de films minces pour lesquels la taille des grains est 

contrôlée lors de la croissance. Il est alors possible de déterminer ces modes de déformations 

à  l’aide de l’étude de surfaces de charges. Nous présenterons par la suite, la première étude 

présentant une surface de charge pour des films minces « modèles » fragiles en rappelant 

différents critères d’endommagement. Nous terminerons ce chapitre en présentant les 

objectifs de ce travail de thèse concernant des films minces localement anisotropes ductiles. 
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Depuis de nombreuses années, les matériaux de tailles nanométriques et/ou nanostructurés 

sont au centre de toutes les attentions dans la communauté de la science des matériaux. On 

appelle un matériau nanocristallin un matériau dont la taille de grain ou une de ses dimensions 

est inférieure à 100 nm. Cette réduction de tailles de grains impose une augmentation relative 

de la quantité de joints de grains dans le matériau (figure I.1) [3].  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Ces matériaux nanocristallins peuvent être de formes variées (fils, couches minces….). Ils 

sont classifiés en 12 groupes [4] selon la forme de leurs cristallites et leur composition 

chimique (figure I.2). Gleiter et al reconsidéra ces familles de nanomatériaux pour les ramener 

à trois grandes catégories [5]: 

 - les matériaux aux dimensions réduites ou composés de particules de taille 

nanométriques ainsi que les fils et films minces, 

 - les matériaux massifs composés d’une région surfacique d’épaisseur nanométrique, 

 - les matériaux massifs de structure nanométrique. 

 

Figure I.1: Evolution de la fraction volumique des joints de grains et des cristallites en fonction  de la taille de 

grains [3]. 
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I.1 : Propriétés mécaniques des matériaux nanocristallins: 
 

Les matériaux nanocristallins possèdent des propriétés spécifiques (chimiques, physiques, 

mécaniques…) différentes de celles rencontrées dans les mêmes matériaux dont la taille des 

grains est supérieure au micron. Par exemple, Huang et al ont mis en évidence une plus 

grande résistivité du cuivre nanocristallin comparée à celle du cuivre dont la taille des grains 

est supérieure au micron ainsi qu’une grande dépendance de cette résistivité avec la 

température [6]. Ils attribuent cet effet aux joints de grains qui augmentent la diffusion des 

électrons.  

De même, lorsque l’on diminue la taille des cristallites dans un matériau, des effets de taille 

sur les propriétés mécaniques du matériau sont généralement observés. 

 

 

Figure I.2: Classification en 12 familles des matériaux nanostructurés (NSM en anglais pour Nanostructured 

Materials) selon la forme des cristallites et leur composition chimique [5] 
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Par exemple, une étude par simulation atomistique montre, que pour des couches 

monocristallines de tungstène dont l’épaisseur est inférieure à γ nm, les coefficients 

d’élasticité du matériau sont modifiés (adoucissement du module) et qu’il y a donc un effet de 

taille important sur l’élasticité du matériau (figure I.γ) [7].  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Cet effet de taille est principalement étudié par simulation numérique au vu de la précision 

expérimentale demandée pour des études dans ce domaine élastique où les déformations 

considérées sont faibles c’est-à-dire, inférieures à 0,3%.  De nombreuses études dans la 

littérature montrent la présence d’effets de taille sur la plasticité des matériaux [8-13], en 

particulier dans le cas de films minces lorsque l’on diminue leur épaisseur qui est 

généralement associée à la taille des grains. Nous détaillerons par la suite les mécanismes 

responsables de cette plasticité à faible échelle. 

Les films minces déposés sur substrats peuvent être soumis à deux types de contraintes qui 

peuvent être fortes (de l’ordre du GPa): les contraintes dites « intrinsèques », contraintes 

générées au cours de l’élaboration des couches minces, et les contraintes dites 

« extrinsèques », contraintes générées lors de sollicitations des couches minces.  

 

Figure I.3: Evolution du module d’Young en fonction du nombre de mailles cristallines calculé par simulation 

atomistique pour un film de tungstène monocristallin [7]. 
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Ces contraintes peuvent influencer le comportement mécanique des films minces, ce dernier 

étant significativement différent de celui des massifs.  

Ces différences sont notamment dues à la microstructure combinée à des effets de taille qui 

peuvent être interprétés à l’aide de lois d’échelles [8]. De manière générale, les sources de 

déformation plastique sont liées au mouvement des dislocations ainsi qu’à leur nucléation. 

Elles sont donc dépendantes de la microstructure du matériau (taille de grains, présence de 

défauts…).  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

I II III  

Figure I.4: Evolution de la contrainte d'écoulement en fonction de l’inverse de la taille de grains pour un film 

mince [9]. 

I 

II III  

Figure I.5: Evolution du durcissement en fonction de l’épaisseur d’un film mince et description des mécanismes 

associés [10]. 
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Dans la suite, nous nous intéresserons à l’influence de la taille de grain d’un film sur les 

mécanismes de plasticité.  

Pour un film possédant une taille de grain micrométrique, il est communément admis que la 

limite d’élasticité varie de façon proportionnelle à h-n (avec h : épaisseur ou taille de grains du 

film) selon une loi dite de Hall-Petch: la propagation des dislocations est gênée par les joints 

de grains ce qui favorise le durcissement. Selon Kumar et al. [9], ce coefficient n est égal à ½ 

pour des films possédant une taille de grains supérieure à 100 nm (région I) et on observe une 

augmentation de la contrainte d’écoulement comme le reflète la figure I.4. δorsque la taille de 

grains est diminuée, l’effet du durcissement est moins marqué. Pour un film mince possédant 

une taille de grain entre 100 et 10 nm (région II), n < 1/β et il n’y a plus de stockage de 

dislocations dans les grains. Ces dernières sont générées sur le bord des grains, traversent le 

grain pour ensuite s’annihiler sur le bord opposé. Il y a donc moins de durcissement, la 

contrainte augmente de façon moins importante que dans la région I. A l’opposé, εisra et al. 

[10] montrent sur la figure I.5 que dans la région II, la dureté (qui est proportionnelle à la 

limite d’élasticité) augmente selon une pente plus importante que dans la région I. Pour une 

taille de grain entre 10 nm et 1 nm (région III), le coefficient n est nul ou devient négatif. 

D’autres mécanismes de déformation ont été proposés comme le glissement ou la rotation aux 

joints de grains [14-15]. Plusieurs études à l’aide de simulations numériques par dynamiques 

moléculaires ont démontré que lorsque la taille de grain d’un matériau est inférieure à 15 nm, 

on assiste à une plasticité contrôlée par les phénomènes situés aux joints de grains comme la 

rotation des grains [16-17], la diffusion aux joints de grains [18] et le glissement aux joints de 

grains [19].  Il est reconnu que la rotation aux joints de grains est un phénomène courant pour 

les polycristaux lors de déformations à haute température [20-21] ou qui peut opérer pendant 

les recuits ou la recristallisation [22]. Récemment, la rotation aux joints de grains a été 

proposée comme mécanisme pour expliquer les phénomènes de plasticité à température 

ambiante dans les métaux, spécialement pour des matériaux dont la taille de grains est faible 

[23-24].  

Les mécanismes sous-jacents à la rotation de joints de grain sont toujours en débat et reposent 

sur des processus incluant des dislocations intra-granulaires [25], la croissance de grains [26-

β7] ou l’absence d’activité de dislocations [β8].   
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Pour comprendre les mécanismes médiateurs de la rotation aux joints de grains, Wang et al. 

ont effectué des expériences de traction in situ dans un microscope électronique en 

transmission haute résolution (HRTEε) sur des films minces de platine d’environ 10 nm 

d’épaisseur,  et ont démontré, que pour des tailles de grains inférieures à 6 nm, la rotation des 

joints de grains devient le mécanisme principal de la plasticité avec comme médiateur 

l’absorption/génération de dislocations aux joints de grain [β9]. 

Schiotz et al. [1β] ont mis en évidence, à l’aide de calculs par dynamique moléculaire, une 

diminution de la contrainte d’écoulement (pour les grandes déformations) et de la limite 

d’élasticité (faibles déformations) lorsque l’on diminue la taille des grains du cuivre (figure 

I.6). Cet effet est présent à 300 K mais aussi à 0 K. Ils expliquent ce phénomène par une 

plasticité contrôlée par glissement aux joints de grains. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Comme on peut le voir, les mécanismes responsables de la plasticité pour ces tailles de grains 

nanométriques ne sont pas encore bien compris et soulèvent de nombreuses interrogations 

quant à leur nature [9, 30-31]. Par exemple, Meyers et al [1] reportent que l’existence d’un 

coefficient n négatif dans la loi de Hall-Petch est toujours en débat vu le manque 

d’observation de cet effet. ωe travail de thèse s’inscrit dans cette volonté de compréhension de 

ces mécanismes à faible échelle.  

Figure I.6: Evolution de la contrainte d'écoulement et de la limite d’élasticité calculées par simulation 

atomistique en fonction de la taille de grains du cuivre à 0 et 300 K [12]. 
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Comme mentionné précédemment, les propriétés d’élasticité des films ne sont modifiées 

qu’aux très petites échelles (inférieures à 10 nm) [7] car elles sont liées aux potentiels 

d’interactions interatomiques. Par contre, comme discuté ci-dessus, le comportement ductile 

voire fragile est susceptible d’être sensible à des effets à  plus grande échelle. En effet, deux 

phénomènes irréversibles sont envisageables une fois la limite d’élasticité atteinte (point qui 

caractérise la fin du domaine élastique d’un matériau, c’est-à-dire quelques fractions de % en 

déformation) : l’endommagement par déformation plastique ou par fracture [γβ].  

Il est impératif, de nos jours, de comprendre ces mécanismes d’endommagement aux faibles 

échelles pour répondre aux demandes de plus en plus importantes de miniaturisation des 

composants électroniques.  

Dans ce domaine, les essais in-situ sont d’un apport considérable. Djaziri et al ont effectué la 

première étude sur des films minces nanostructurés de W/ωu [γ nm / 1 nm] x γ8 d’épaisseur 

150 nm déposés sur Kapton® en imposant des chemins de chargements non-équi-biaxiaux en 

traction. Grâce à la précision des mesures aux petites déformations (mieux que 1.10-4), ils ont 

pu mesurer cette surface de charges et déterminer le mode de déformation de ces films minces 

de faible épaisseur pour des faibles déformations à la limite d’élasticité [γγ] et la comparer à 

un critère de plasticité de Von Mises (I.1) : 

(σ1 – σ2)² +  (σ2 – σ3)² + (σ3 – σ1)² = β σ0²                               (I.1) 

et à un critère de rupture de Rankine (I.2) : 

                                              max (σ1, σ2, σ3) = σu                                                                      (I.2) 

avec σ1, σ2 et σ3 les contraintes principales, σ0 valeur critique de la contrainte et σu  la 

résistance à la rupture du matériau. 

Ils ont pu mettre en lumière, pour les sous couches de tungstène, un mode de déformation 

suivant un critère dit de Rankine, c’est-à-dire un critère fragile visible sur la figure I.7. Cette 

étude montre tout le potentiel des essais de traction biaxiale contrôlée utilisant des 

chargements non-équi-biaxiaux pour l’étude de films minces de faible épaisseur (et donc de 

petite taille de grain) et de leur mode de déformation aux faibles déformations. Ils permettent 

d’identifier les mécanismes de déformations sans l’observation directe des défauts mis en jeu.  
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De fait, l’observation par εicroscopie à transmission (εET) ou εicroscopie à balayage 

(MEB) in-situ s’avère difficile pour des faibles taux de déformation [β9] et la réalisation de 

lames minces dont des sections transverses pour ce système métal/polyimide est difficile [34]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

I.2 : Objectif de l’étude : 
 

La compréhension des mécanismes de déformations pour des films minces possédant des 

tailles de grains nanométriques est indispensable afin d’améliorer ces propriétés des matériaux 

et leur fiabilité dans un monde où la miniaturisation est omniprésente. Il faut donc connaître la 

relation entre propriétés mécaniques et microstructure et plus particulièrement la relation entre 

la taille de grains d’un matériau et ses modes de déformations qui posent de nombreuses 

questions ouvertes. Plusieurs équipes ont tenté d’y répondre. δ’approche expérimentale est 

délicate car il est nécessaire de caractériser précisément le matériau initial et de maîtriser 

l’essai mécanique voire de réaliser des études in-situ.  

 

Figure I.7: Surface de charge obtenue pour un film mince de W/Cu nanostructurés de W/Cu [3 nm / 1 nm] x 38 

déposé sur Kapton®. La ligne pointillée verte correspond aux limites de la surface de charge  obtenue avec le 

critère fragile de Rankine et le courbe-trait continu rouge correspond aux limites de la surface de charge 

obtenue avec le critère de plasticité de Von Mises [33]. 
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Notre équipe a développé une approche par surface de charge permettant d’acquérir 

l’information relative au mode de déformation à des taux de déformations faibles où 

l’observation in-situ des défauts est délicate. Cette démarche repose sur la détermination de la 

limite d’élasticité et demeure donc dans un domaine de petites déformations (quelques 

fractions de %) qui font sa spécificité. 

δ’objectif de ce travail de thèse est de déterminer la réponse mécanique de films minces d’or 

nanostructurés ou non déposés sur substrat polyimide lors de tests de traction biaxiale 

contrôlée. ωe travail sur un matériau élastiquement anisotrope et ductile s’inscrit dans la 

continuité du travail de Djaziri et al [33] dans lequel le tungstène, un matériau « modèle », 

c’est à dire élastiquement isotrope mais fragile, a été étudié pour valider la méthode de la 

surface de charges. ωertains travaux ont montré que pour des films d’or relativement épais 

(par exemple, 850 nm [γ5]) la limite d’élasticité est voisine de  550 εPa (soit environ 0,6 %) 

et l’allongement à rupture est de l’ordre de 5 % (figure I.8). Donc l’objectif de ce travail est 

de partir d’un matériau ductile (film d’or épais) et de contrôler la taille des grains le 

constituant pour observer et analyser l’évolution des propriétés mécaniques en fonction de la 

microstructure. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure I.8: Evolution de la contrainte en fonction de la déformation pour des couches minces d’or d’épaisseur 

850 nm [35]. 
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Nous avons obtenu la nano-structuration des couches minces d’or grâce à une méthode de 

dépôt par séquençage qui nous permet de contrôler la taille de grains des couches minces 

élaborées [γ6]. A l’aide de cette méthode originale, nous avons élaboré des films minces d’or 

de tailles de grain et d’architecture différentes afin de pouvoir déterminer si un effet de taille 

est visible sur les propriétés mécaniques des couches minces d’or. Pour cela, nous avons 

soumis les différents échantillons à des chargements non-équi-biaxiaux lors d’essais de 

traction biaxiale contrôlée avec de faibles déformations dans le but de déterminer de façon 

précise la limite d’élasticité des couches minces d’or étudiées. Il sera ensuite possible de 

tracer les surfaces de charges et de pouvoir les confronter à des critères d’endommagements. 
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Chapitre II 
 
Technique d’élaboration et de caractérisations 
initiales des films minces d’or nanostructurés 
 

 

 

 

 

 

 

Introduction 

Dans un premier temps, nous détaillerons la préparation des substrats, puis la méthode de 

dépôt par pulvérisation ionique retenue pour l’élaboration des échantillons et nous finirons par 

détailler les conditions de dépôts choisies dans le but de contrôler la nano-structuration des 

couches minces d’or. Dans un second temps, nous détaillerons les différentes caractérisations 

initiales de la microstructure et de la morphologie des films qui ont été effectuées sur les 

échantillons élaborés. Tout d’abord, les mesures par profilométrie mécanique afin de 

confirmer les épaisseurs des films à partir d’une marche puis de la courbure des substrats pour 

déterminer les contraintes résiduelles macroscopiques dans le film en appliquant la méthode 

de Stoney.  Enfin, nous avons analysé par diffraction des rayons X les contraintes résiduelles 

intra granulaires ainsi que la texture cristallographique dans ces films polycristallins élaborés 

par pulvérisation ionique. Pour finir, nous présenterons la machine d’essais de traction 

biaxiale utilisée ainsi que la ligne de lumière DiffAbs au synchrotron SOLEIL localisé en 

Essonne sur laquelle est installée la machine 
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II.1 : Elaborati on des films minces d’or nanostructurés: 
 

II.1.1 : Préparation des substrats : 
 

Plusieurs types de substrats (dont les géométries et la nature sont adaptées aux techniques 

expérimentales mises en œuvre pour les caractérisations initiales)  ont été utilisés pour le 

dépôt des couches minces d’or. Aussi, pour un dépôt, nous avions : 

- Une poutre de silicium monocristallin orienté (100) de dimensions latérales de 

γx14 mm² et de β00 µm d’épaisseur utilisée pour la détermination des contraintes 

macroscopiques du film mince à l’aide de la méthode de la courbure (formule de 

Stoney). 

- Un substrat de silicium monocristallin orienté (100) de dimensions latérales de 

10x10 mm² et de 700 µm d’épaisseur destiné aux mesures d’épaisseur grâce à la 

profilométrie mécanique ainsi que pour les différentes mesures par diffraction des 

rayons X. 

- Un substrat de Kapton® de dimensions latérales 10x10 mm² et d’épaisseur 1β5 µm 

destiné destiné aux mesures par diffraction par rayons X. 

Pour les essais de traction, nous utilisons des éprouvettes cruciformes en Kapton® présentées 

sur la figure II.1.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure II.1: Représentation schématique de l’éprouvette de traction biaxiale utilisée. δes congés (R5) font un 

rayon de 5 mm. Toutes les dimensions sont données en mm. 
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Le choix du Kapton® (polymère appartenant à la famille des polyimides dont la structure 

chimique est présentée en figure II.2) comme substrat et la géométrie des éprouvettes  ont été 

déterminées dans le cadre de la thèse de Soundès Djaziri [1].  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

x

y

Figure II.3: Coupes obtenues par éléments finis au sein de l’éprouvette cruciforme soumise à un chargement 

équibiaxial de 60 N avec comme hypothèse de calcul : élasticité linéaire et isotropie du matériau, E = 5 GPa et ν 

= 0,34. Les carrés rouges et les points bleus correspondent à la déformation selon les axes principaux tandis que 

les triangles verts correspondent à la déformation selon un axe à 45°. La taille de la zone homogène (ligne 

verticale en pointillés) est déterminée avec un écart de déformation relatif de 2% par rapport à la valeur au 

centre. 

exx R =1 

eyy R = 1 

Zone homogène de 
rayon 2 mm 

Figure II.2: structure du Kapton® 
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La géométrie a été calculée par éléments finis afin d’obtenir au centre de l’éprouvette une 

zone de déformation homogène [2] (figure II.3), sur laquelle interagira le faisceau de rayons 

X lors des essais de traction biaxiale. La géométrie de cette zone dépend du rapport des forces 

appliquées à chacune des branches [1-2]. 

Préalablement au dépôt, les substrats sont plongés dans un bain d’acétone sous ultrasons (pour 

un nettoyage actif de la surface) pendant 10 min. Une fois les substrats nettoyés et séchés, les 

éprouvettes de traction cruciformes sont placées sur des porte-échantillons spécifiques qui 

sont ensuite introduits dans le bâti de dépôt de pulvérisation ionique appelé Nordiko. Grâce à 

ces porte-échantillons, le film métallique ne sera déposé qu’au centre de l’éprouvette sur une 

zone circulaire de 20mm de diamètre. Les autres substrats (poutre de Si, échantillons carrés de 

Si et de Kapton®) sont fixés en périphérie du dépôt. La Figure II.4 représente le schéma du 

porte échantillon utilisé dans la machine de pulvérisation ionique ainsi que la plate-forme qui 

est optimisée pour installer un ensemble de 4 porte-échantillons. 

J’ai aussi développé un autre type de porte-échantillon permettant de revetir des éprouvettes 

cruciformes dans un autre bâti de PVD magnétron qui offre la possibilité de jouer sur des 

paramètres de dépôts qui sont fixes dans le cas du bâti Nordiko. Ce porte-échantillon n’a pas 

été utilisé pour les dépôts d’or présentés dans la suite. Ce bâti a l'avantage de posséder un sas 

qui permet d'introduire les échantillons dans l'enceinte sans casser le vide contrairement à la 

machine Nordiko. En outre, cette machine permet de contrôler le niveau de contraintes 

résiduelles par la pression d’argon dans l’enceinte (de 0,5 à 1 Pa). Notons que le groupe de 

pompage sur PUMA ne permet d'atteindre un vide adapté (3.10-7 Pa) qu’au bout de 4h du fait 

du dégazage important de l’éprouvette de Kapton® (pourtant stockée dans un dessiccateur 

après nettoyage). Dans la suite, seuls sont considérés les échantillons élaborés dans le bâti 

NORDIKO. 
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Carré de Kapton® 

Carré de silicium 

Poutre de 
silicium 

Figure II.4 : (a) Représentation schématique du porte-échantillon ainsi que de la plate-forme de support associé 

à la machine de dépôt Nordiko. Les diamètres de la plate-forme et du porte-échantillon sont de 160 mm et de 60 

mm respectivement.  

(b) Représentation schématique du porte-échantillon associé à la machine de dépôt PUMA. Son diamètre est de 

80 mm. Ce porte-objet répond à une exigence liée au procédé d’introduction des échantillons dans le bâti qui 

limite sa hauteur). 

Porte-échantillon 

Eprouvette 
cruciforme de 
traction biaxiale en 
Kapton® 

Plate-forme 

(a) 

(b) 
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II.1.2 : Principe de la pulvérisation ionique : 
 

Pour élaborer les films minces d’or nanostructurés, nous utilisons une méthode de dépôt 

physique en phase vapeur (PVD : Physical Vapor Deposition) et plus précisément la 

pulvérisation ionique. Cette technique de dépôt consiste à bombarder une cible (dont la nature 

dépend du matériau que l’on souhaite déposer) avec des particules énergétiques. Dans notre 

cas, ces particules sont des ions argons Ar+ issus d’un plasma. δa figure II.5 donne le schéma 

de principe de la pulvérisation ionique. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Toutes les couches minces d’or présentées dans ce travail de thèse ont été élaborées par 

pulvérisation ionique sur la machine de dépôt NORDIKO-3000. Une photographie montrant 

l’intérieur du bâti de dépôt est donnée sur la figure II.6.  

 

Figure II.5: Schéma de principe de la pulvérisation ionique. La cible constituée du matériau à déposer est placée 

sous vide et bombardée par des ions argon. Les atomes éjectés de la cible se déposent sur le substrat. 
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Les dépôts ont été effectués par Philippe Guérin, Ingénieur de Recherche à l’Institut Pprime, 

et responsable de ce dispositif. Les couches minces ont été réalisées à température ambiante 

avec des ions Ar+ possédant une énergie de 1,β keV. Avant dépôt, la pression de l’enceinte est 

de 7x10-5 Pa alors que la pression pendant le dépôt est de 10-2 Pa.  

Le porte-échantillon tourne avec une vitesse de 40 tours/min pendant le dépôt afin d’assurer 

un recouvrement homogène des substrats. La vitesse de dépôt de l’or (étalonnée par 

réflectométrie des rayons X) est de 0,55 Å.s-1. 

Pour ce travail de thèse, nous avons choisi d’élaborer des couches minces polycristallines 

ayant des tailles de grain différentes en jouant sur l’épaisseur déposée et le procédé de dépôt. 

Les différents échantillons étudiés sont  regroupées dans le tableau II.1.  

Canon à ions 
d’Ar 

Porte substrat 

Porte échantillon 

Cibles 

Canon à ions 
d’assistance 

Porte cibles 

Volet de 
protection 

Figure II.6: Description des éléments qui composent l'intérieur de la machine de dépôt par pulvérisation ionique 

NORDIKO-3000. Le porte échantillon se trouve à une distance de 30 cm de la cible et son axe de rotation est 

décalé de 50 mm par rapport à l’axe de rotation de la cible.  
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Nous avons ainsi choisi de faire varier l’architecture des films minces de manière contrôlée en 

réalisant des dépôts continus ou séquencés [3] de couches minces par pulvérisation ionique 

(tableau II.1 et II.8).  

En parallèle, il est reporté dans la littérature que les matériaux massifs polycristallins 

constitués de grains de taille micrométrique perdent leur caractère ductile lorsque la taille de 

grains qui les constituent devient inférieure à une centaine de nm et leur limite d’élasticité 

comme le montre la figure II.7 augment [4]. Ce comportement est associé à un effet de taille 

lorsque l’épaisseur du film devient nanométrique, les mécanismes responsables de ce 

changement de comportement ont été discutés dans le chapitre I. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Les premiers travaux ayant porté sur  un matériau fragile comme le tungstène, nous nous 

sommes donc intéressés à un matériau dit ductile lorsqu’il est microcristallin. Etant donné la 

faible épaisseur des couches minces étudiées, nous avons sélectionné un matériau possédant 

un grand numéro atomique pour avoir un signal exploitable en diffraction des rayons X. Notre 

choix s’est porté tout naturellement sur l’or.  

 

 

Figure II.7: Evolution de la contrainte d'écoulement en fonction de la taille de grain [4]. Les points rouges 

correspondent aux tailles de grains étudiées pendant ces travaux de thèse. 
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Epaisseur du film 
mince 

500 nm 100 nm 30 nm 

Architecture de la 
couche 

Continu Continu Continu 

/ 
Séquencé 

[10 x 10 nm] 

Séquencé 

[3 x 10 nm] 

 / 
Séquencé 

[10 x 3 nm] 

 

Tableau II.1: Récapitulatif des couches minces d'or nanostructuré élaborées par pulvérisation ionique. 

 

Par ailleurs, ce matériau ne s’oxyde pas [5]. Il présente aussi des enjeux technologiques 

importants quant à son utilisation dans des composants de la micro-électronique flexible. 

 

 

 

 

 

 

Tous les échantillons ainsi que leurs caractéristiques sont regroupés dans le tableau II.3 Situé 

à la fin du chapitre. 

 

II.2 : Caractérisations initiales de la microstructure des 
échantillons :  
 

II.2.1 : Profilométrie mécanique : 
 

Lors de la préparation du dépôt, un cache de silicium de quelques millimètres de dimensions 

latérales et de β00 microns d’épaisseur est placé sur la surface de l’échantillon carré de 

silicium de 700 µm d’épaisseur.  

Figure II.8: Schéma d'une couche mince d'or continue de 30 nm et d'une couche mince d'or séquencée de [3 x 

10 nm]. Le trait horizontal symbolise la pause réalisée au cours du dépôt. 

AU 



Technique d’élaboration et de caractérisations initiales des films minces d’or nanostructurés 
 

26 

 

 

 ωe cache va entrainer la formation d’une marche (lors du processus de dépôt de la couche 

mince) qui permettra de vérifier l’épaisseur réelle totale du film déposé. 

On obtient la hauteur de cette marche grâce au profilomètre Dektak® IIa dont la pointe en 

diamant balaie la surface de l’échantillon avec une force d’appui négligeable (20 mN) et une 

sensibilité verticale de l’ordre de 10 nm. Un profil topographique de la surface rendant 

compte des variations de hauteur en fonction du déplacement de la pointe est ainsi obtenu. 

Le profilomètre Dektak® IIa nous permet aussi de déterminer les contraintes résiduelles 

macroscopiques présentes au sein de notre couche mince après son élaboration grâce à la 

méthode de la flèche qui nécessite des poutres en silicium de β00 µm d’épaisseur. Pour cela, 

nous avons évalué les rayons de courbure de ces poutres en mesurant la flèche avant et après 

dépôt. Celle-ci est en effet reliée au rayon de courbure à l’aide de l’équation (II.1) : 

                                                       R = 
1
βf

ቆδβ

4
+ fβቇ≃ 

δβ

8f
                                        (II.1)  

 

Où R correspond au rayon de courbure, L à la longueur du balayage et f la flèche. 

δ’approximation est justifiée lorsque f << δ ce qui est très souvent le cas. 

Nous pouvons ensuite déduire la contrainte résiduelle macroscopique présente au sein de la 

couche mince à partir des rayons de courbures  calculés précédemment grâce à la formule de 

Stoney [6] (II.2) :  

                                                  σr
f = 

Es
1-υs

.
es

β

6ef
(

1
Rav 

- 
1

Rap
)                                       (II.β) 

Où σr
f représente la contrainte résiduelle dans le film, 

Es
1-υs

 = 180,5 GPa pour du silicium 

monocristallin orienté (001), es et ef sont les épaisseurs respectives du substrat et du film et 

Rav et Rap sont les rayons de courbure respectif du substrat vierge et du substrat revêtu. Il est 

important de rappeler que la méthode de Stoney ne permet de déterminer qu’une contrainte 

moyenne dans les films minces et que cette méthode ne peut être appliquée sans l’utilisation 

de certaines hypothèses :  
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absence de contraintes de cisaillement, un état de contrainte équi-biaxial, une épaisseur du 

film très faible en comparaison de celle du substrat, une très bonne adhésion du film sur le 

substrat ou encore un état géométrique et mécanique final du substrat identique à l’état initial 

(pas de déformation plastique du substrat introduite lors du dépôt) [7]. 

 

II.2.2 : Diffraction des Rayons X : 
 

La diffraction des rayons X est une méthode non-destructive qui permet entre autres de 

caractériser la microstructure d’un échantillon polycristallin. Plus spécifiquement, cette 

méthode permet l’identification de phases cristallines dans un échantillon multiphasé, la 

détermination des orientations préférentielles des cristallites (présences de texture) ou encore 

la détermination des contraintes résiduelles intra-granulaires. 

ωette méthode repose sur le fait que la matière cristallisée est constituée d’un arrangement de 

plans cristallographiques séparés d’une distance inter-réticulaire d qui est définie par ses 

indices de Miller (h, k, l). Il y a diffraction lorsque les rayons X diffusés par les atomes 

interfèrent de façon constructive.  

On peut traduire ce phénomène physique par la loi de ψragg que l’on peut écrire sous la forme 

de l’équation (II.γ) et qui est schématisé en figure II.9 :                                                                      βd sin θ  = λ                                                        (II.γ)  
                         

Avec d la distance inter-réticulaire des plans cristallographiques étudiés, θ le demi-angle de 

diffraction et λ la longueur d’onde choisie pour les rayons X. 

 

 

 

 

 Figure II.9: Schéma illustrant la loi de ψragg. δ'angle θ correspond au demi-angle de diffraction (angle 

d'incidence des rayons X) et d à la distance inter-réticulaire des plans cristallographies étudiés. 
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 Texture cristallographique des couches minces : 

Il est indispensable de connaitre l’orientation des grains dans les couches minces car cette 

dernière influe sur les propriétés mécaniques et physiques des matériaux. On appelle texture 

cristallographique la répartition des orientations cristallines dans un matériau polycristallin.  

Nous avons analysé la texture des couches minces élaborées à l’aide de la diffraction des 

rayons X. Nous avons utilisé un diffractomètre 4 cercles SEIFERT 3003 XRD qui est équipé 

d’un tube à rayon X de cuivre en montage ponctuel muni d’un filtre de nickel afin de 

supprimer la raie Kȕ du cuivre et ne conserver que les raies d’émission Kα1 et Kαβ.  Un 

collimateur de 1 mm a été monté en sortie de la source des rayons X tandis qu’une fente de 4 

mm a été positionnée devant le détecteur Meteor.  

 

 

 

 

 

 

 

 

Nous avons effectué des balayages en Ψ (angle d’inclinaison entre la normale à la surface et 

la normale aux plans diffractants (figure II.10)) sur la raie {111} des différentes couches 

minces d’or dont les architectures sont regroupées dans le tableau II.1. Les positions θ et βθ 

du détecteur sont maintenues fixes pendant le balayage en ȥ, l’angle βθ étant égal à l’angle de 

Bragg βθb des plans {111}. La largeur à mi-hauteur du pic central pour chaque type 

d’échantillon est répertoriée dans le tableau II.β. 

 

 

Figure II.10: Définitions des angles ȥ et ϕ liés à la direction de mesure dans les repères S de l'échantillon et L 

du laboratoire. 
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Figure II.11: Courbes intensités - ȥ sur le pic Au {111} pour les échantillons de 500, 100 (continu et séquencé) 

et 30 nm (continu et séquencé) présentant  une largeur à mi-hauteur de 7°, 11° et 18° respectivement. 
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On peut observer sur les courbes intensités en fonction de ȥ (Figure II.11) de tous les 

échantillons étudiés (avec des épaisseurs de 500, 100 et γ0 nm), la présence d’un maximum 

d’intensité à ȥ ≈ 0° qui traduit la présence de grains possédants leurs plans diffractants {111} 

parallèles à la surface. Nous pouvons aussi observer, toujours sur ces courbes, la présence de 

deux maximums symétriques à ȥ = ± 70,5° qui correspondent  aux plans {111} possédant un 

angle de 70,5 ° par rapport à la surface de l’échantillon. ωes deux « pics » symétriques 

correspondent à une direction de pôle et leur position est définie par l’angle entre les plans 

(111) parallèles à la surface et les plans (1-11). Nous pouvons donc en conclure que les 

couches minces élaborées possèdent une composante de texture qui est une texture de fibre 

d’axe [111]. δe fond continu correspond à une composante isotrope, c’est-à-dire à une 

orientation aléatoire des plans cristallographiques de l’or. ωette contribution reste néanmoins 

minoritaire au vu de la très faible intensité du fond comparativement à celle des maxima. 

Type 

échantillon 
500 nm 100 nm 10 x10 nm 30 nm 3 x 10 nm 

10 x 3 

nm 

FWHM (°) 7,6 10,6 9,4 17,6 15,8 15,5 

 

 

 Analyse des contraintes résiduelles :  

δors de l’élaboration des couches minces par pulvérisation ionique, des contraintes résiduelles 

se développent. Il est possible d’analyser les contraintes intra-granulaire à l’aide de la 

diffraction des rayons X en mesurant la déformation élastique intra-granulaire pour une 

famille de plans {hkl} choisie et suivant une direction définie par les angles de rotation ϕ et d’inclinaison ȥ.  Une variation de la distance inter-réticulaire, c’est-à-dire un déplacement de 

la position des pics de diffraction de Bragg, résulte de cette déformation élastique. On peut 

donc écrire une relation (II.4) liant la déformation élastique intra-granulaire aux distances 

inter-réticulaires:                                          İϕȥ =  ln (sinθ0

sinθ
)  = ln ( d

d0
)  ≈ 

d - d0

d0
                             (II.4) 

                                      

Tableau II.2: Largeur à mi-hauteur du pic central des balayages en Ψ pour chaque type d’échantillons d’or 

étudiés. 
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où θ0, θ, d0 et d sont les demi-angles de diffraction et les distances inter-réticulaires pour un 

état libre de contrainte (indice 0) et mesurés dans une direction définie par les angles d’Euler 

(ϕ,ȥ) respectivement. 

Une méthode courante pour relier les contraintes résiduelles aux déformations élastiques 

intra-granulaires dans le cas d’une texture de fibre est la méthode des directions idéales [8-

10]. Dans notre cas, nous sommes en présence de couches minces de matériaux cubiques à 

faces centrées qui présentent des textures de fibre {111}, c’est-à-dire que les plans parallèles à 

la surface des films sont des plans {111}.  Il est possible, dans le cas de contraintes planes 

équi-biaxiales  σ11 = σ22 = σr, d’écrire une relation (II.5) entre les contraintes résiduelles et les 

déformations élastiques intra-granulaires [11] sous la forme:  

 ln ቆ 1
sinθȥ

ቇ  =  ሺσ11+ σββሻ. [ βS11 + 4S1β - S44

6
+

S44

4
sinȥ

β ]  + ln ቆ 1
sinθȥ

0 ቇ           ሺII.5) 

 

Avec  le demi-angle de diffraction (l’exposant “0” indique ici que c’est l’angle de 

diffraction libre de contrainte) et σr correspond aux contraintes résiduelles équi-biaxiales 

présentes dans la couche mince. S11, S12 et S44 correspondent aux souplesses du monocristal 

associé. 

Les mesures pour analyser les contraintes résiduelles présentes dans les différentes couches 

minces élaborées ont été effectuées sur le diffractomètre SEIFERT 3003 XRD dans une 

configuration identique à celle présentée précédemment pour la détermination de la texture 

des couches minces. Des fentes de 1 et 0,5 mm sont placées avant le détecteur (à la place de la 

fente de 4 mm précédemment utilisée). δes pics de diffraction sont ajustés à l’aide du logiciel 

ANALYZE par des fonctions de type pseudovoigt et les positions de ces derniers déterminées 

en déconvoluant les contributions des raies Kα1 et Kα2 de l’anode de cuivre et en considérant 

un fond continu linéaire. 
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II.3: Présentation de la machine de traction biaxiale et  de la ligne 
de lumière DiffAbs: 
 

II.3.1 : Description de la machine de traction biaxiale : 
 

Lors de nos campagnes de mesures sur la ligne de lumière DiffAbs au synchrotron SOLEIL, 

nous avons effectué des essais à l’aide d’une machine de traction biaxiale (Figure II.1β) [β] 

conçue notamment pour permettre l’étude du comportement mécanique des matériaux sous 

formes de couches minces déposés sur des substrats cruciformes flexibles de type polymères. 

Cette machine est intégrée sur le diffractomètre kappa-6 cercles développé par l’entreprise 

Micro-contrôle et installé sur la ligne de lumière DiffAbs.  

 

 

 

 

 

 

La machine de traction biaxiale permet différents chargements (équi et non équi-biaxiaux) 

d’échantillons grâce à un contrôle des forces suivant deux axes de chargement. Nous 

définissons l’axe 1 comme le couplage des deux moteurs opposés 1 et γ et l’axe β comme le 

couplage des deux moteurs opposés 2 et 4.  

 

 

Figure II.12: Représentation schématique de la machine de traction biaxiale utilisée lors des essais  de 

déformation sur la ligne de lumière DiffAbs au synchrotron SOLEIL. δ’éprouvette cruciforme de traction en 

polyimide est aussi représentée. 

20 cm 
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Actuellement, cette machine possède deux modes de pilotage :  

- Le pilotage en pas moteur (mode déplacement) 

- Le pilotage en force (mode force) 

 

  Pilotage en pas moteur : 

ωe mode permet de piloter la machine de traction en déplacement, c’est-à-dire de piloter  les 

moteurs de cette dernière en traits codeur (par exemple, 3 millions de traits codeur = 1 

newton). Ce mode de pilotage comporte différentes variantes. En premier lieu, il est possible 

de piloter la machine « moteur par moteur », c’est-à-dire que l’on impose un déplacement en 

« pas moteur » à chaque moteur individuellement. Ce mode a été couramment utilisé lors de 

la mise en place de l’échantillon. On prétend les quatre branches de l’éprouvette  de la même 

façon afin de minimiser les différences de hauteur du système. ωela permet d’être dans des 

bonnes conditions de mesures pour la diffraction des rayons X avec un faisceau toujours au 

centre de l’éprouvette. δes 4 moteurs sont numérotés de 1 à 4. Ainsi le couplage 1 et γ définit 

l’axe 11 tandis que l’axe ββ est défini par le couplage β et 4. Une fois la mise en place de 

l’échantillon finie (installation et pré-tension), le pilotage par couplage des moteurs a été 

utilisé pour effectuer des chargements avec paliers en force. 

 

  Pilotage en Force : 

Pendant ce travail de thèse, un deuxième mode de pilotage de la machine de traction a été 

développé : le pilotage en force. Dans ce mode de pilotage, une consigne en force est 

imposée.  

Une fois la valeur de la consigne atteinte, deux modes sont possibles : 

 - un « mode  force constante » 

 - un « mode relaxation » 
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δorsqu’on est en mode « force constante », une consigne en force est imposée, c’est-à-dire 

que la valeur de la force des moteurs est régulée par un ajustement de la vitesse moyenne 

d’une paire de moteur. Il est possible aussi d’imposer une consigne en force aux moteurs et de 

stopper ces derniers lorsque la consigne est atteinte sans ajustement de la vitesse moyenne. Il 

y aura une dérive au cours du temps de la force. Ce mode est appelé « mode relaxation » du 

pilotage en force. 

Comme dans le cas du pilotage en déplacement, une pré-tension de l’éprouvette est nécessaire 

pour palier aux soucis de hauteur expliqués dans le paragraphe sur la mode de pilotage en pas 

moteur. Elle est effectuée par pilotage des quatre moteurs indépendamment. Une fois 

l’éprouvette pré-tendue, un pilotage par couplage comme défini dans le paragraphe sur le 

pilotage en pas moteur est utilisé. 

Après avoir décrit les deux modes de pilotage de la machine de traction biaxiale, nous allons 

présenter le montage nous permettant d’effectuer des mesures de déformation du substrat par 

ωorrélation d’Images Numériques (ωIN).  

 

 Présentation du montage pour la Corrélation d’Images Numériques (CIN) : 

δa ωorrélation d’Images Numériques (ωIN) est une méthode qui permet de déterminer le  

champ de déplacement entre deux images de l’échantillon prises à deux instants différents.   

Une caméra CCD de type pixelFly (PCO AG, Kelheim, Germany) de définition 1392 x 1024 

pixels ayant une dynamique de 1β bits et équipée d’un objectif télécentrique de grandissement 

1 est installée sous l’échantillon (Figure II.1γ). ωette dernière nous permet de prendre des 

images d’une taille de 9 x 6,γ mm² de la face arrière du substrat (Figure II.14) avec lesquelles 

nous effectuerons la ωorrélation d’Images Numériques (ωIN). Avant d’être installée sur la 

machine de traction, l’éprouvette cruciforme est revêtue sur sa face arrière (ou face opposée 

au dépôt) d’un mouchetis de peinture afin de créer un contraste favorable à la technique de 

corrélation d’images numériques.  

δ’objectif télécentrique est équipé d’un éclairage annulaire composé de diodes 

électroluminescentes qui permet d’illuminer de manière homogène la surface revêtue d’un 

mouchetis.  
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Les images recueillies pendant une série de mesures sont ensuite traitées  grâce à un logiciel 

de corrélations d’images numériques nommé ωORREδIQ4 qui a été développé au laboratoire 

δεT de l’école normale supérieure de ωachan [1β].  δes étapes de ce traitement se déroulent 

de la façon suivante :  

- une zone d’étude de la taille souhaitée (ROI) est définie, 

- ωette zone d’étude est subdivisée en « zone d’intérêt » (Zone of Interest – ZOI) 

plus petites,  

- ces « zones d’intérêt » sont corrélées aux différentes étapes de chargement à l’aide 

de la correspondance (II.6) : 

                                                   f (x) = g [x + u (x)]                                               (II.6) 

Avec x la position, u(x) le vecteur déplacement recherché et f(x) et g(x) correspondant à l’état 

de référence et à l’état déformé respectivement. 

La taille optimale de ces « zones d’intérêt » est obtenue grâce à une analyse de texture du 

mouchetis et dépend de fait de sa qualité. Ensuite, le logiciel va calculer l’ensemble des 

déplacements de ces « zones d’intérêt » pour donner le champ de déplacement (figure II.15).  

 

a) 

b) 

Figure II.13: (a) Vue générale de la machine de traction présentant le microscope optique équipé d'un objectif 

télécentrique de grossissement 1 installé sous la machine. (b) Eclairage annulaire utilisé lors de la prise de 

photos 
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Pour finir, le champ de déformation sera calculé à partir du gradient de champ de déplacement 

à l’aide de la formule suivante (II.7) : 

                                            İij = 
1
β

 (
įui

įj
 + 

įuj

įi
)                                            (II.7) 

 

                                                  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

2 mm2 mm

Zone d’étude 

Zone d’intérêt 

Figure II.14: Image photographiée de la face non-revêtue de l'échantillon sur laquelle un mouchetis a été 

déposé. Le cadre en trait plein bleu correspond à la zone d'étude et les cadres en pointillés jaunes correspondent 

aux zones d'intérêts. 

Figure II.15: Cartes des iso-déplacements pour un essai équi-biaxial pour une force d’environ 100 N dans les 

directions (a) verticale et (b) horizontale. 
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II.3.2 : Description de la ligne de lumière DiffAbs au synchrotron SOLEIL : 
 

 Description générale de la ligne : 

La ligne de lumière DiffAbs  fait partie des 29 lignes de lumière du synchrotron français 

SOδEIδ (Source Optimisée de δumière d’Energie Intermédiaire du δURE). SOδEIδ est un 

synchrotron de troisième génération fournissant un faisceau d’électrons d’énergie de β,75 

GeV. Il permet de mettre en œuvre une large gamme de techniques d’analyses basées sur les 

processus d’interaction Ion-matière d’absorption et de diffusion. ωe synchrotron, entre autres, 

produit des rayons X d’énergie adaptée à l’étude de films minces possédant de faibles 

volumes diffractant [13]. 

δa ligne de lumière DiffAbs est installée sur un aimant de courbure localisé dans l’anneau de 

stockage, ce qui lui permet de disposer d’un faisceau monochromatique dont l’énergie est 

accordable à l’aide de la source et d’une première optique (constituée d’un monochromateur 

(Si (111)) et de deux longs miroirs (Rh /Si)) entre 3 et 23 keV. Pendant ce travail de thèse, 

seules des expériences nécessitant la diffraction des rayons X ont été réalisées. 

Grâce à cette première optique, nous avons utilisé le mode standard de la ligne de lumière 

DiffAbs. Ce  mode nous permet de travailler avec une taille de faisceau de rayons X de 300 x 

γ00 µm² centré sur l’échantillon. Le centrage du faisceau sur le centre du film mince étudié 

est indispensable pour éviter les mesures par diffraction des rayons X dans une zone où les 

déformations ne sont pas homogènes pendant les expériences de traction biaxiale pour 

différents chemins de chargement en force. ωomme nous l’avons montré précédemment, la 

taille de la zone homogène des déformations dépend du ratio de force appliqué à l’échantillon. 

Un étalement du faisceau de rayons X est à prendre en compte en fonction de l’angle 

d’inclinaison ȥ (inclinaison de la machine de traction) pendant les mesures effectuées selon la 

méthode des sin²ȥ. Soundès Djaziri a montré que les mesures effectuées à l’aide de la 

diffraction des rayons X sont réalisées dans une zone de déformation homogène pour des 

angles d’inclinaisons ȥ compris entre 0° et 70° et des ratios de force compris entre 1 et 0,1 

excepté pour le ratio 0,5 qui possède systématiquement une taille de zone homogène dans la 

branche la moins sollicitée inférieure à la taille du faisceau.  
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δa ligne de lumière DiffAbs est équipée d’un diffractomètre kappa six cercles (Figure II.16) 

qui a été utilisé pour l’ensemble des expériences. ωe diffractomètre possède six axes de 

rotations d’une très grande précision dont quatre cercles sont utilisés pour l’orientation de 

l’échantillon par rapport au faisceau de rayons X et deux cercles sont utilisés pour le 

positionnement du détecteur dans une configuration de type kappa. Ce diffractomètre possède 

l’avantage d’autoriser l’installation d’environnements d’échantillon lourd ou encombrant 

comme c’est le cas avec la machine de traction biaxiale.  

Plusieurs types de détecteurs peuvent être installés et utilisés sur le diffractomètre sur la ligne 

de lumière DiffAbs. Le choix du détecteur utilisé dépend du type de signal émis 

(fluorescence, diffraction ou absorption) ainsi que des conditions de mesures choisies 

(résolution et rapidité).  

Dans notre cas, seuls des détecteurs adaptés à la diffraction des rayons X ont été utilisés : 

- Détecteur ponctuel: scintillateur δaωlγ pour effectuer l’alignement de 

l’éprouvette/machine de traction. 

- Détecteurs bidimensionnels : pour les mesures par Diffraction des Rayons X 

(DRX) 

 détecteur à pixels hybrides XPAD S140 

 caméra CCD de type MarCCD 165 

Pendant les expériences réalisées sur la ligne de lumière DiffAbs, seul les détecteurs 

bidimensionnels ont été utilisés et plus précisément l’XPAD S140 et le εarωωD 165. ωes 

deux détecteurs seront présentés plus précisément dans le chapitre III. 

Figure II.16: Vue générale du diffractomètre kappa 6 cercles de la ligne de lumière DiffAbs et de la machine 

de traction biaxiale installée en son centre. 
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Echantillons 
Epaisseur 

(nm) 
Texture 

Contraintes résiduelles 

Intra-granulaires (GPa) 

Contraintes 

résiduelles 

macroscopiques 

(GPa) 

Au 500 ± 10 
{111} + 

Iso 
0,2 ± 0,4 0 ± 0,5 

Au 100 ± 10 
{111} + 

Iso 
0,3 ± 0,4 - 

Au 10 x 10 ± 10 
{111} + 

Iso 
0,2 ± 0,4 - 

Au 30 ± 10 
{111} + 

Iso 
0,1 ± 0,4 0 ± 0,5 

Au 3 x 10 ± 10 
{111} + 

Iso 
0,1 ± 0,4 - 

Au 10 x 3 ± 10 
{111} + 

Iso 
0,1 ± 0,4 - 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Tableau II.3: Nom et caractéristiques des différentes couches d’or élaborées pendant ce travail de thèse. Pour 

chaque date de dépôt, 4 éprouvettes biaxiales ont été revêtues. Les signes (-) indiquent une absence de valeur 

due une panne du profilomètre. 
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Chapitre III 
 
De l’essai de traction pas à pas à l’essai continu 
 

 

 

 

 

 

 

 

Introduction 

Dans ce chapitre, nous présenterons deux procédures expérimentales, l’une dite en pas à pas, 

l’autre en continu. ωe dernier mode de mesure présente l’avantage d’un gain de temps d’un 

facteur 10 Dans notre cas, cela signifie une durée d’expérience de β0 heures ramenée à β 

heures. Par ailleurs, nous allons détailler les caractéristiques techniques des deux types de 

détecteurs bidimensionnels que nous avons utilisés respectivement pendant les différentes 

campagnes de mesures sur la ligne de lumière DiffAbs du synchrotron Soleil : le détecteur 

XPAD S140 et le Mar CCD SX165. Dans les deux cas, nous allons présenter pour chaque 

détecteur les clichés de diffraction obtenus pendant une mesure. Par la suite, après avoir 

détaillé la procédure de calibration de la configuration expérimentale pour les deux types de 

détecteurs, nous détaillerons les différentes étapes qui nous permettront d’extraire un 

diagramme de diffraction classique, c’est-à-dire un diagramme donnant l’intensité en fonction 

de l’angle βθ. Pour finir, nous discuterons de l’analyse des déformations élastiques obtenues 

grâce à la mesure du déplacement de la position du pic de diffraction et nous confronterons 

les résultats issus des deux détecteurs. 
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III.1 : Détecteur XPAD S140 : 
 

Dans cette première partie, nous présenterons le premier détecteur que nous avons utilisé sur 

la ligne DiffAbs pendant nos campagnes de mesures synchrotron : l’XPAD S140. ω’est un 

détecteur basé sur la technologie à pixels hybrides. ω’est une technologie basée sur des 

capteurs de silicium (ou ωdTe) qui permet de compter chaque photon et non l’accumulation 

comme dans les caméras CCD couramment utilisées. Il présente de nombreux avantages 

comparativement aux CCD: temps de lecture très bref, bonne dynamique de comptage et 

grand rapport signal sur bruit [1-2].  

Le détecteur X-ray Pixel Area Detector - XPAD S140 comporte deux barrettes composées de 

14 circuits intégrés appelés « chips ». Chaque chip est composé de 120 x 80 pixels de taille 

130 x 130 µm2. δa taille en pixels d’un cliché βD est donc de 560 x β40. δa figure III.1 

présente une vue schématique du détecteur.  

       

1 2 3 4 5 6 7 

 

 

 

Le détecteur XPAD S140 est monté sur le bras de détection delta du diffractomètre Kappa - 6 

cercle de la ligne de lumière DiffAbs (chapitre II) et nous avons travaillé à une énergie de 8,8 

keV pour nos mesures avec ce détecteur. Cette énergie de travail est à 100 eV en dessous du 

seuil d’absorption K du cuivre, ainsi nous évitons l’émission de  fluorescence provenant du 

cuivre contenu dans les échantillons W/Cu étudiés lors des campagnes mais non présentés 

dans la suite. Cette fluorescence aurait introduit un bruit de fond élevé. ωomme nous l’avons 

mentionné précédemment, ce détecteur possède des avantages qui se traduisent par:  

- une grande dynamique (32 bits), 

- temps de comptage très court   

- Pas de bruit de fond. 

1
20

 p
ix

e
ls

 
80 pixels 

Colonne avec des pixels 
doubles 

Figure III.1 : Représentation schématique du détecteur bi-dimensionnel XPAD S140 comportant 14 

« chips » et d’un chip lui-même composé de 80 x 120 pixels. 
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Dans notre configuration expérimentale (qui est précisée dans les pages suivantes), seule une 

petite portion de l’anneau de Debye Scherrer (faible couverture angulaire) peut être 

enregistrée compte tenu de son positionnement sur le bras comme on peut le voir sur la figure 

III.2. La taille de cette portion est variable selon la famille de plans {hkl} étudiée, c’est-à-dire 

selon l’angle βθ choisi. 

                  

              

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Une fois le cliché bidimensionnel enregistré, une calibration et des corrections géométriques 

doivent être effectuées avant toute étape d’intégration afin d’obtenir un diagramme de 

diffraction exploitable. 

Une première étape consiste à effectuer une calibration de la configuration expérimentale. 

Nous pourrons ainsi déterminer le nombre de pixels par degré angulaire et la distance 

échantillon-détecteur qui sont deux paramètres importants pour la calibration des images 2D. 

Le troisième paramètre clé est la position en pixel du faisceau direct (atténué avec des filtres 

lors de la mesure) sur le détecteur 2D. 

 

Figure III.2 : (a) Configuration expérimentale des essais de traction biaxiaux utilisant le détecteur 

bidimensionnel XPAD S140 sur la ligne de lumière DiffAbs. (b) Cliché de diffraction bidimensionnel brut (non 

corrigé)  mesuré avec le détecteur 2D XPAD S140 pour un film mince d’or de 500 nm - famille {111}. 

Détecteur XPAD 

Machine de traction 

Faisceau de 

rayons X 

Zoom cliché 

2D 

(a) (b) 
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Afin de calibrer la configuration expérimentale, nous avons effectué un balayage en 2θ sur un 

pic (hkl) sur un échantillon de référence (une poudre d’oxyde de cérium ωeO2). Un cliché 2D 

de cette poudre a été enregistré tous les 0,1°. Pour chaque pas de 0,1°, nous avons ajusté le pic 

de diffraction de la poudre afin de déterminer sa position en pixel, puis nous avons déduit le 

nombre de pixel dans une ouverture angulaire de 0,1° (figure III.3). Pour finir, nous avons 

déduit le nombre de pixel pour une ouverture angulaire de 1° et nous avons obtenu les valeurs 

de 82,4 ± 1,8 pixels par degré et 83,7 ± 0,7 pixels par degré respectivement pour la campagne 

de septembre 2013 et la campagne de décembre 2013. δ’incertitude donnée ci-dessus 

correspond à deux fois l’écart type déterminé. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Une fois cette calibration effectuée, nous pouvons déterminer la distance échantillon-détecteur 

de la configuration expérimentale à l’aide des formules (III.1) :  

 

        x = 8β,4 x 0,1γ0                (III.1)                                                        D = 
x

tan(1)
 

 

              

 

Figure III.3: Evolution de la position du pic de la poudre CeO2 en fonction de la position βθ du détecteur. 

D 

x 
1° 
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Avec D la distance échantillon-détecteur en mm et x la taille en mm correspondant à une 

ouverture angulaire de 1°. 

Le calcul donne 613,8 mm et 624,4 mm pour respectivement les deux campagnes de mesures 

menées en β01γ. δa couverture angulaire du détecteur dans le plan vertical est d’environ 7° en 

βθ et 4° (de -β à +β°) en angle d’inclinaison Δȥ pour cette distance détecteur-échantillon et 

pour un angle βθ de 40°. 

δ’étape suivante consiste à effectuer des corrections géométriques et d’intensité sur les 

clichés 2D puis à développer le cliché en « carte » d’intensité présenté en figure III.4 grâce à 

des macros développées sous le logiciel ImageJ par  Cristian Mocuta, scientifique sur la ligne 

de lumière DiffAbs.  

Une deuxième macro, développée aussi sous ImageJ, nous permet d’effectuer une intégration 

sur une portion de l’anneau de Debye Scherrer que l’on définit dans les paramètres du 

programme afin d’obtenir un diagramme de diffraction classique, c’est-à-dire la variation de 

l’intensité du pic de diffraction en fonction de l’angle βθ. Ici, la fenêtre d’intégration choisie 

est de 0,2° centrée en Ψ = 0° comme représentée sur la Figure III.4. La taille de la fenêtre 

d’intégration a été choisie afin d’être la plus petite possible et ainsi d’avoir une bonne 

précision tout en minimisant le bruit. Une analyse bidimensionnelle est possible [3] mais ne 

sera pas utilisée dans ce travail. 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III.4: Carte des intensités pour l’or d’épaisseur 500 nm pour la famille de plans {111} à ȥ = 0° obtenue 

sous ImageJ. Les lignes en pointillés délimitent la fenêtre d'intégration choisie (dans notre cas, 0,2°). 
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Une fois le diagramme de diffraction classique extrait, un ajustement du pic par une fonction 

Pearson VII simplifiée (III.2) associé à un fond continu linéaire [4] est réalisé grâce à un 

programme développé sous le logiciel Scilab.  

                                          y = a * (1+ ቆሺx - dሻ
b

ቇβ)-m                                             ሺIII. ʹሻ 
                                                       

Avec a le maximum d’intensité du pic de diffraction, d la position du pic de diffraction et b et 

m deux paramètres permettant le calcul de la largeur à mi-hauteur du pic de 

diffraction(FWHε) à l’aide de la formule (III.γ) : 

                                             FWHε = β b √β(1 m⁄ ) - 1                                       ሺIII. ͵ሻ                                              
          

δa figure III.5 donne un exemple d’ajustement.  

   

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(a) (b) 

βθ (°) βθ (°) 

In
te

n
si

té
 

In
te

n
si

té
 

Figure III.5 : Ajustement d’un pic de diffraction de l’or pour la famille de plans {111} mesuré avec le détecteur 

XPAD S140 (a) croix : points expérimentaux  (b) ligne continue : ajustement du  pic à l'aide d'une Pearson VII 

symétrique et d'un fond continu linéaire.  
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 Protocole expérimental pour les mesures avec le détecteur XPAD S140 : 

Dans cette partie, nous allons développer le protocole expérimental mis en place pour les 

expériences utilisant le détecteur bidimensionnel XPAD S140 (schéma III.1).  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

En premier lieu, un chargement de l’échantillon selon les deux directions de sollicitation est 

effectué en respectant un chemin de chargement choisi en amont (équi ou non équi-biaxial). 

Ensuite, 10 photos de la face arrière du substrat sont enregistrées. Puis, des clichés 2D de 

diffraction sur la couche mince sont enregistrés grâce au détecteur 2D XPAD S140 pour 

plusieurs angles d’inclinaison ȥ et ce pour les deux directions ϕ = 0° et ϕ = 90°, ϕ étant 

l’angle de rotation de l’échantillon autour de la normale à sa surface. Pour finir, 10 images de 

la face arrière du substrat sont de nouveau enregistrées  afin de pouvoir apprécier s’il y a ou 

non une relaxation du substrat pendant le temps d’acquisition des mesures de diffraction des 

rayons X (environ 20 minutes). On répète ce protocole pour chaque étape de chargement. 

Pour chaque échantillon, environ 30 chargements en force sont effectués, ce qui équivaut à 

une durée d’expérience d’environ β0 heures. 

Schéma III. 1: Protocole expérimental suivi pour les expériences utilisant le détecteur bidimensionnel XPAD 

S140. CIN pour Corrélation d'Images Numériques et DRX pour Diffraction des Rayons X. 
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III. 2 : Détecteur MARCCD 165 : 
 

Dans cette deuxième partie, nous détaillerons le deuxième détecteur de type « charge coupled 

device – CCD » utilisé pendant nos campagnes de mesures synchrotron sur la ligne de lumière 

DiffAbs: le εARωωD 165. δes rayons X qui frappent sa surface provoquent l’émission 

lumineuse d’un film de phosphore. ωette lumière est dirigée sur le « CCD chip » par un 

ensemble de fibres optiques. La lumière excite les électrons dans le « CCD chip » qui sont 

ensuite captés par l’électronique de la ωωD pour quantifier l’intensité des rayons X.  

ω’est un détecteur présentant une grande surface circulaire d’un diamètre apparent de 165 

mm. Son circuit intégré interne (chip) doit être refroidi en permanence à -70°C lors des 

campagnes de mesures. La dimension d’une image βD est de β048 x β048 pixels avec une 

taille de pixel de 79,59 x 79,59 µm² fixée par le constructeur (diamètre réel de 163 mm). Pour 

notre géométrie de mesure et une énergie de 18 keV, la couverture angulaire de ce détecteur 

est d’environ 20° en βθ et d’environ 70° en angle Ȗ qui est l’angle entre la verticale (ligne en 

pointillés blancs) et une position donnée sur l’anneau de Debye Scherrer comme indiqué sur 

la  figure III.6. 
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Figure III.6: Image de diffraction 2D brute d’un échantillon d’or obtenue avec le détecteur MARCCD 165. 

L'angle γ est défini entre la verticale (pointillé en blanc) et une position donnée sur la portion d'anneau de 

Debye Scherrer. 
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Il est possible de relier les angles ȥ et ϕ aux angles θ, Ȧ (angle d’incidence du faisceau X) et 

Ȗ à l’aide des relations suivantes (III.4) [5] :  

                             cos (ȥ) = sin (Ȧ) sin (θ) + cos (Ȧ) cos (θ) cos (Ȗ)                     (III.4) 

                         

sin (Φ) = 
-cos (Ȧ) sin (θ) + sin (Ȧ) cos (θ) cos (Ȗ)|sin(ȥ)|  

                          

Avec Ȧ l’angle d’incidence du faisceau de rayons X, Φ l’angle de rotation de l’échantillon 

autour de la normale à sa surface et θ le demi-angle de diffraction. 

Pendant les mesures, le détecteur MARCCD SX165 est maintenu sur un support fixé sur la 

plateforme du diffractomètre Kappa-6 cercles de la ligne de lumière DiffAbs comme le 

montre la figure III.8. Nous avons rapproché le détecteur au plus près de la machine de 

traction tout en autorisant la rotation selon l’angle ϕ, c’est-à-dire à environ  300 mm (cf figure 

III.8). δa machine de traction est inclinée d’un angle Ȧ d’une valeur de 6° et 5,5° pour 

respectivement la campagne de juin 2014 et novembre 2014 qui restera fixe pour toutes les 

mesures d’une même campagne. Nous avons travaillé à une énergie de 18 keV afin de 

pouvoir observer plusieurs familles de plans diffractant pour l’échantillon étudié et recueillir 

une large portion des anneaux de Debye Scherrer. 

Pour un demi-angle de diffraction θ = 8,4° correspondant à l’angle de ψragg des plans (111) 

de l’or pour la longueur d’onde sélectionnée ( = 0,6888 Å), l’exploration en angles ȥ, φ est 

tracée sur la figure ci-dessous. Dans ces conditions Ȧ ≠ θ, les courbes ȥ (Ȗ) et φ(Ȗ) ne passent 

pas par l’origine. Par ailleurs, φ varie sur une large plage angulaire en particulier à proximité 

de Ȗ = 0.  

Dans cette configuration expérimentale, il est possible d’obtenir une grande portion des 

anneaux de Debye Scherrer (grande couverture en angle Ȗ et donc en angle ȥ) pour plusieurs 

familles de plans (hkl) (grande couverture angulaire en 2θ). Par contre, les temps 

d’acquisition sont assez longs notamment à cause d’un temps de lecture d’environ 4 secondes. 
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Après acquisition de l’image βD, une étape de calibration de la configuration expérimentale 

est nécessaire avant d’aller plus loin dans l’analyse proprement dite. Pour effectuer cette 

calibration, une mesure de la diffraction d’une poudre d’oxyde de cérium ωeO2 a été réalisée. 

Ensuite, une option du logiciel Fit2D [6-8] permet une calibration automatique que l’on peut 

visualiser pour apprécier sa justesse. Les paramètres de la calibration sont alors restitués sous 

la forme d’un tableau présenté en figure III.9. 

Machine de traction 

Détecteur MARCCD 165 

Figure III.8: Configuration expérimentale des essais de traction biaxiaux utilisant le détecteur MARCCD 165 

sur la ligne de lumière DiffAbs. 

Rayons X 

Figure III.7: Exploration en angles ȥ (psi), ϕ (phi) sur un anneau  de la famille de plans Au{ 111}. 
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Il est possible d’extraire les informations des clichés βD obtenus, notamment les angles βθ 

ainsi que les intensités en fonction de l’angle Ȗ, grâce à des algorithmes développés sous le 

logiciel Fit2D (caking). Nous pouvons ensuite reconstruire les diagrammes de diffraction 

classiques pour chaque angle Ȗ et les ajuster à l’aide d’un programme développé sous le 

logiciel Scilab comme on peut le voir sur la figure III.10. 

Tous les ajustements sont effectués à l’aide d’une Pearson VII symétrique et d’un fond 

continu linéaire. Sur la plage en βθ choisie pour l’ajustement des pics de la famille de plans 

{111},  un pic est très nettement visible;  il représente le signal du substrat : le Kapton®. La 

présence de ce  pic a déjà été observée précédemment par Geandier et al. [9] qui ont démontré 

qu’un ajustement de ce dernier était possible pour extraire les déformations élastiques du 

Kapton®. Dans cette étude, nous avons décidé de ne pas ajuster ce pic du substrat en même 

temps que le pic de l’or et nous avons donc retiré de l’ajustement la plage angulaire où se 

trouvait ce signal. A la fin de l’analyse, les paramètres de l’ajustement (identiques à ceux 

récupérés lors des expériences utilisant le détecteur 2D XPAD S140) sont récupérés pour 

chaque angle Ȗ. 

 

Figure III.9: ωopie d’écran du tableau regroupant les paramètres de calibration obtenus (et affichés) grâce au 

logiciel fit2D. 
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Protocole expérimental pour les mesures avec le détecteur MarCCD 165 : 

 

 

 

 

 

 

 

 

Dans cette partie, nous développons le protocole expérimental mis en place pour les 

expériences utilisant le détecteur bidimensionnel MarCCD 165 (schéma III.2).  

Figure III.10 : Pic de diffraction (111) pour les films d’or obtenu avec le détecteur MarCCD 165 et après 

intégration (a) profil initial où la bosse présente à 16° correspond au signal du substrat : le kapton® (b) 

ajustement à l'aide d'une Pearson VII symétrique et d'un fond continu linéaire après avoir retiré la plage 

angulaire correspondant au signal du kapton®. Les croix représentent la mesure initiale par diffraction des 

rayons X et la ligne continue correspond à l’ajustement.  

βθ (°) 

In
te

n
si

té
 

In
te

n
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té
 

βθ (°) 

(a) (b) 

Schéma III. 2: Protocole expérimental adopté pour les expériences utilisant le détecteur bidimensionnel 

MarCCD 165. CIN pour Corrélation d'Images Numériques et DRX pour Diffraction des Rayons X. 
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Un chargement en continu dans les deux directions de sollicitations selon un chemin de 

chargement préalablement défini (équi ou non-équi-biaxial) de l’échantillon est effectué. Sa 

durée est d’environ β heures. Des images de la face arrière du substrat comportant le 

mouchetis ainsi que les clichés 2D de diffraction des rayons X sont pris simultanément  

pendant le chargement. 

Pour conclure sur les aspects techniques des mesures, le tableau III.1 résume les détecteurs 

utilisés et les conditions expérimentales pour chaque campagne de mesures sur la ligne de 

lumière DiffAbs dont les résultats sont présentés dans ce travail de thèse : 

Date de la 

campagne de 

mesure 

septembre 

2013 
décembre 2013 juin 2014 novembre 2014 

Détecteur utilisé XPAD S140 MarCCD 165 

Energie de travail 8,8 keV 18 keV 

Taille du faisceau Mode standard  300 x 300 µm² 

Distance 

échantillon- 

détecteur 

613,8 mm 623,4 mm 302,45 mm 240,44 mm 

Temps 

d’acquisition entre 

chargement 

18 min 18 min 5 secs 5 secs 

Angle d’incidence 

des Rayons X 
variable 6 ° 5,5° 

Familles de plans 

étudiées 
{111}   {200}   {311} {111}   {200} 

 

 

Tableau III.1: Récapitulatif des campagnes de mesure sur comité de programme sur la ligne de lumière DiffAbs 

des détecteurs utilisés ainsi que des conditions expérimentales. 
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On constate que les deux paramètres ajustables sur la ligne DiffAbs et qui sont spécifiques 

d’une mesure de diffraction avec un faisceau de rayon X monochromatique, l’énergie et la 

distance échantillon-détecteur, sont complémentaires et semblent à première vue se 

compenser pour conduire à des domaines angulaires semblables et/ou une précision 

équivalente en combinant faible énergie et grande distance ou le contraire.  

 

 

 

 

 

 

 

 

En effet, les profils de diffraction sont similaires lorsqu’on les superpose en vecteur q (vecteur 

de diffusion (figure III.11). Par contre, la taille des pixels en degrés n’est pas la même entre 

les deux détecteurs ; il y a ainsi un écart de 40 %, la valeur étant la plus faible pour le 

MarCCD 165. Le nombre de pixels (nombre de « points » de mesure) par largeur à mi-hauteur 

des deux pics (0,2 ° MAR et 0,3 ° XPAD) est donc plus grand pour le XPAD (13 comparé à 

β5). En revanche, l’avantage du détecteur εAR réside dans le fait qu’il est le seul à offrir 

actuellement la possibilité d’essais de déformation en continu. On enregistre en une seule fois 

et en quelques secondes ce que l’on fait au mieux en β0 min avec le XPAD étant donné les 

mouvements en 2θ et ȥ. δa mesure globale ne dure alors que β heures et ne nécessite qu’une 

surveillance légère pour parer au plus vite à une défaillance de l’enregistrement ou du pilotage 

moteur par exemple. δ’autre intérêt de ce détecteur réside dans le grand nombre de  que l’on 

peut utiliser pour appliquer la méthode des sin2.   Dans le cas du XPAD, chaque  nécessite 

un déplacement du détecteur et un enregistrement. On se concentre alors sur les directions de 

pôles et quelques valeurs entre les directions pour limiter le temps de mesure à chaque 

incrément de force. 

Figure III.11 : Superposition des pics de diffraction (111) mesurés avec le XPAD et le MAR en ȥ = 0° pour un 

film d’or de 500 nm au moment du pré-chargement (~17N). 
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III.3 : Analyse des déformations : 
 

δes déformations élastiques des différentes familles de plans cristallins de l’échantillon 

polycristallin étudié sont obtenues à l’aide des résultats des ajustements des pics de 

diffraction. δors du chargement mécanique du système film mince/substrat, l’évolution des 

distances inter-réticulaires qui constituent des jauges de déformation, entraine le déplacement 

du pic de Bragg mesuré sur le film métallique (Figure III.12). En effet, la loi de Bragg nous 

dit que les distances inter-réticulaires dhkl pour une famille de plan {hkl} sont reliées à l’angle 

de diffraction θhkl par la relation 2dhklsinθhkl = λ. On peut donc, grâce à cette modification des 

distances inter-réticulaires, calculer les déformations élastiques dans le film mince pour 

différentes familles de plans {hkl} à l’aide de la relation suivante (III.5) : 

 

                      İΦȥ = ln ቆdΦȥ
TX

dΦȥ
T0 ቇ = ln ቆsinθΦȥ

T0

sinθΦȥ
TXቇ  ≈

 dΦȥ 
TX - dΦȥ

T0

dΦȥ
T0                            ሺIII.5ሻ 

    

Où θΦȥ
TX  , dΦȥ

TX   θΦȥ
T0  et  dΦȥ

T0  sont les positions angulaires du pic de diffraction  et les distances 

inter-réticulaires associées pour l’état chargé TX et l’état de référence T0 respectivement.  

 Dans la suite, nous allons analyser les déformations élastiques obtenues à l’aide des deux 

détecteurs bidimensionnels décrits ci-dessus :  

- L’XPAD S140 

- Le MarCCD 165 

et ceci dans le cas d’un chemin de chargement non-équibiaxial. 

Pour ces deux échantillons, les déformations élastiques obtenues sont tracées en fonction de 

l’angle d’inclinaison Ψ grâce aux mesures de diffraction effectuées pour des couches minces 

possédant deux épaisseurs différentes : 500 nm et γ x 10 nm. δ’état de pré-chargement est pris 

comme état de référence pour le calcul des déformations appliquées.           
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III.1.3.1 : Etude de l’échantillon d’or séquencé d’épaisseur 30 nm: 
 

Dans un premier temps, nous allons nous intéresser aux déformations élastiques obtenues 

avec les deux détecteurs bidimensionnels pour un ratio en force non-équibiaxial égal à 0,8. 

Dans un souci de clarté, nous ne présenterons les courbes İ – sin² ȥ (figure III.13) que pour 5 

chargements notés T1 à T5. Les résultats présentés ont été obtenus pour la famille de plan Au 

{111} pour les directions ϕ = 0° et ϕ = 90° pour les deux détecteurs.  

On peut remarquer une allure générale des courbes İ – sin² ȥ similaire entre les deux 

détecteurs bidimensionnels. A mesure du chargement, la pente moyenne des courbes 

augmente dans le cas des deux détecteurs. Une des grandes différences entre les courbes 

obtenues est le nombre de points.  

 

Figure III.12: Déplacement de la position du pic de Bragg Au (111) en fonction de la force appliquée F dans la 

direction ϕ = 0° (axe 22) pour un essai équi-biaxial pour γ angles ȥ particuliers. δes pics de diffraction ont été 

enregistrés avec le détecteur XPAD à 8,8 keV. Les déplacements entre les forces extrêmes sont de +0,γ° en ȥ 

= 0°, 0° en ȥ = 50° et -0,15 en ȥ = 70°. 

Ψ = 0° Ψ = 50° 

Ψ = 70° 
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Seuls 8 angles ȥ choisis ont été étudiés avec le détecteur XPAD S140, c’est-à-dire pour les 

expériences effectuées en pas à pas, tandis que 86 angles ȥ ont pu être atteints avec le 

détecteur MarCCD 165 (essais continus).  A partir de ces courbes  İ – sin² ȥ, il est possible de 

calculer la déformation élastique dans les deux directions principales, c’est-à-dire pour  Φ= 0° 

(axe 22) et pour Φ= 90° (axe 11) présentée en figure III.14 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

On peut remarquer, en premier lieu, que les allures des courbes des déformations obtenues par 

diffraction des rayons X en fonction de la déformation macroscopique du substrat (figure 

III.14) ont des allures similaires et présentent deux régimes de déformation : un premier 

régime où le film mince se déforme élastiquement et un second où ce dernier se déforme 

inélastiquement.  

Figure III.13: Evolution des déformations élastiques en fonction de sin2 obtenues pour la famille de plans Au 

{111} d’un échantillon d’or d’épaisseur γ x 10 nm au cours d’un chargement non-equi-biaxial selon Φ =0° et Φ 

= 90° pour (a) le détecteur XPAD S140 et (b) MarCCD 165. 

(a) 

(b) 

Φ = 0° 

Φ = 0° Φ = 90° 

Φ = 90° 

Rf = 0,8 Rf = 0,8 

Rf = 0,8 Rf = 0,8 
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On peut observer pour l’essai continu une densité de points de mesures supérieure à celle 

obtenue avec un chargement en pas à pas qui permet une définition du domaine élastique plus 

précise. On peut aussi remarquer que la limite d’élasticité qui correspond à la fin du domaine 

élastique est plus basse dans le cas d’un chargement continu qui est un chargement plus rapide 

(vitesse de déformation égale à 1,2.10-6 s-1) qu’un chargement pas à pas (vitesse de 

déformation égale à 1,7.10-7 s-1). Ce résultat est contraire à ce qui était attendu car il est 

rapporté dans la littérature que la limite d’élasticité d’un matériau augmente quand la vitesse 

de déformation augmente [10-11]. En deuxième lieu, on peut observer que le ratio de 

déformation macroscopique obtenu par corrélation d’images numériques entre les deux 

branches de l’éprouvette n’est pas identique pour l’essai en continu (ratio de déformation égal 

à 0,6γ) et l’essai en pas à pas (ratio de déformation égal à 0,5γ) malgré le fait qu’un même 

ratio en force égal à 0,8 ait été imposé à ces deux échantillons.  
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Figure III.14: Courbes des déformations élastiques obtenues par diffraction des rayons X en fonction de la 

déformation macroscopique du substrat pour les deux directions de sollicitations ϕ = 0° (axe22) et ϕ = 90° 

(axe11) pour un échantillon d’or de γ x 10 nm lors d’un chargement non-équi-biaxial (Rf = 0,8) pour (a) 

l’XPAD S140 et (b) le εarωωD 16. 

XPAD S140 

MarCCD 165 

(a) 

(b) 
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III.1.3.2 : Etude de l’échantillon d’or d’épaisseur 500 nm: 
 

Dans un second temps, nous allons maintenant effectuer la même étude que celle présentée 

précédemment pour un échantillon d’or de 500 nm d’épaisseur auquel on impose un ratio en 

force égal à 0,8. Comme précédemment, nous présenterons les courbes İ – sin² ȥ (figure 

III.15) pour les directions ϕ = 0° et ϕ = 90° pour quelques états de chargement notés T1 à T5 

dans un souci de clarté. Les résultats présentés ont été obtenus pour la famille de plans Au 

{111}. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III.15: Evolution des déformations élastiques en fonction de sin2 obtenues pour la famille de plans Au 

{111} d’un échantillon d’or d’épaisseur 500 nm au cours d’un chargement non-equi-biaxial selon Φ =0° et Φ = 

90° pour (a) le détecteur XPAD S140 et (b) MarCCD 165. 

(a) 

(b) 

Φ = 0° Φ = 90° 

Φ = 0° Φ = 90° 
Rf = 0,8 Rf = 0,8 

Rf = 0,8 Rf = 0,8 
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ωomme précédemment pour l’échantillon d’or de γ x 10 nm d’épaisseur, on peut remarquer 

que la densité de points expérimentaux sur les courbes entre les deux détecteurs est 

différente : seuls 11 angles ȥ ont été étudiés dans le cas d’un chargement pas à pas utilisant 

l’XPAD S140 alors que 86 angles ȥ ont pu être étudiés à l’aide du εarωωD 165 pendant les 

essais en continu. On peut remarquer que, contrairement à l’échantillon d’or γ x 10 nm, les 

courbes İ – sin² ȥ ne sont pas linéaires et présentent deux tendances : linéaire à grand angle ȥ 

et plus ou moins courbe pour des angles ȥ de faible valeur. Cet effet de courbure est plus 

marqué dans le cas du détecteur 2D MarCCD. On peut remarquer que les points 

expérimentaux obtenus en dehors des directions de pôle ont un comportement chaotique dans 

le cas du chargement continu utilisant le MarCCD 165 : cet effet est induie par la forte texture 

de fibre présente au sein de l’échantillon d’or d’épaisseur 500 nm.  

A partir de ces courbes  İ – sin² ȥ, il est possible de calculer, de la même manière que pour 

l’échantillon d’or γx10 nm, la déformation élastique dans les deux directions principales, 

c’est-à-dire pour  Φ= 0° (axe 22) et pour Φ= 90° (axe 11) en modélisant ces courbes par une 

droite linéaire (sans modéliser l’effet de courbure aux petits angles ȥ) en ne prenant qu’en 

compte que les points autour des deux directions de pôles, c’est-à-dire autour de ȥ = 0° et 70°. 

On peut voir sur ces courbes (figure III.16)  une différence lors de la transition entre le régime 

I et le régime II défini de la même façon que pour l’échantillon de 500 nm d’épaisseur. δors 

de l’essai pas à pas, on peut remarquer une nette « cassure » des courbes pour les 

déformations suivant les deux axes de sollicitations, c’est-à-dire que l’on observe un petit 

plateau après le régime élastique puis une nette remontée de la déformation élastique. Ce 

changement dans les courbes pourrait être attribué à un changement de vitesse de sollicitation 

du matériau étudié durant l’expérience. ωomme on peut le voir, l’espacement entre les points 

expérimentaux se situant après le plateau en déformation est plus grand et indique que des 

incréments de force plus grands ont été effectués. ωeci n’est pas le cas pour le chargement en 

continu, puisque la vitesse de sollicitation du matériau reste la même tout au long de l’essai, 

ce qui pourrait expliquer que l’on ne voit pas la « cassure » sur les courbes de déformation. 

En revanche, comme pour l’échantillon de γx10 nm, on constate que l’essai en déformation 

n’est pas identique puisque les ratios de déformation macroscopique ne sont pas égaux : 0,51 

et 0,61 respectivement pour l’essai pas à pas et l’essai en continu. 
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Figure III.16: Evolution des déformations élastiques obtenues par diffraction des rayons X en fonction de la 

déformation macroscopique du substrat pour les deux directions de sollicitations ϕ = 0° (axe 22) et ϕ = 90° (axe 

11) en ne considérant que les directions de pôles pour un échantillon d’or de 500 nm lors d’un chargement non-

équi-biaxial (Rf = 0,8) pour (a) l’XPAD S140 et (b) le εarωωD 165 où le trou sur les deux courbes correspond 

à un arrêt des mesures par diffraction des rayons X.  

XPAD S140 

MarCCD 165 

(a) 

(b) 
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Conclusion 

Les essais biaxiaux de couches d’or de 500 nm et γ x 10 nm d’épaisseur ont été réalisés avec 

deux configurations expérimentales employant toutes deux un détecteur bidimensionnel. Afin 

d’accélérer d’un facteur de l’ordre 10, l'utilisation d'un détecteur bidimensionnel de grande 

surface (diamètre de 165 mm) comme le MAR CCD permet des chargements en mode 

continu. Cette procédure offre en outre des perspectives extrêmement intéressantes dans le 

domaine des essais cycliques pour la fatigue (fréquence, vitesse de déformation) que le mode 

pas à pas ne permet pas d'envisager. La contrainte majeure pour des essais cycliques est lié au 

temps mort du détecteur (environ 3.4 sec). Un avantage est la grande surface de collecte du 

signal de diffraction qui permet d’avoir un grand nombre de points sur les courbes sin²ȥ.  

Cependant, l'avenir réside néanmoins dans les détecteurs XPAD qui, du fait de leur 

technologie innovante, font partie des nouvelles générations qui supplantent les détecteurs 

CCD (temps de lecture et faible dynamique/sensibilité et du bruit de fond important qui sont 

des facteurs limitatant aux grandes vitesses de déformation). Dans un avenir proche, la ligne 

DiffAbs s'équipera d'un détecteur XPAD courbe de grande surface qui permettra alors de 

réaliser des essais continus. 

Concernant les mesures effectuées en sin²ȥ sur les films d'or très texturés puis de faible 

épaisseur, les résultats obtenus avec les deux types de détecteur sont équivalents. L'allure 

asymptotique en ȥ= 0 pour l’échantillon d’épaisseur 500 nm  et qui se confirme aussi pour 

celui d’épaisseur 30 nm mais de manière moins marquée (plus prononcé dans le cas de l’essai 

equi-biaxial) est bien un effet de non linéarité lié au matériau polycristallin soumis à un 

chargement biaxial et non à un artefact de détection. Nous décrirons dans le chapitre suivant 

la méthode utilisée pour extraire la déformation intra granulaire en fonction du chargement à 

partir de ces courbes. 
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Chapitre IV 
 
Effet de microstructure sur le comportement 
mécanique de films minces d’or pour une diminution 
de taille de grains d’un facteur 10 
 

 

 

 

 

 

 

Introduction 

Dans ce chapitre, nous présenterons une étude concernant les essais in-situ de traction 

biaxiaux couplés à la diffraction des rayons X (DRX) et à la corrélation d’images numériques 

(CIN) effectués au synchrotron SOLEIL pendant deux campagnes de mesures. δ’objectif de 

ce chapitre est de présenter et d’appliquer la méthode de détermination des déformations 

élastiques principales au cas de films minces possédant deux épaisseurs différentes : 500 nm 

et 30 nm. Dans un premier temps, nous présenterons le comportement mécanique d’un film 

mince d’or de 500 nm et de γ0 nm pour un chemin de chargement equi-biaxial. Nous 

déterminerons et comparerons les limites d’élasticité pour les deux épaisseurs des films d’or. 

Ensuite, nous étudierons l’effet du chemin de chargement sur le comportement mécanique et 

sur la limite d’élasticité dans des films d’or de 500 nm et γ0 nm. δ’objectif final est de tracer 

les surfaces de charges afin d’en déduire les modes d’endommagements des films minces et 

l’influence de la taille des domaines cohérents de diffraction sur la nature de ces modes de 

déformation. 
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IV.1 : Configuration expérimentale:  
 

Pour toutes les expériences présentées dans ce chapitre, les mesures par diffraction des rayons 

X sur les films minces ont été effectuées à l’aide d’un détecteur βD XPAD S140 qui est monté 

sur le bras « βθ » du diffractomètre Kappa - 6 cercles de la ligne de lumière DiffAbs dont la 

configuration expérimentale est détaillée dans le chapitre III. Nous avons travaillé avec une 

énergie de rayonnement X de 8,8 keV. Des mesures optiques sur un mouchetis placé sur la 

face arrière non revêtue du substrat ont été effectuées grâce à une caméra CCD équipée d’un 

télécentrique, positionnée sous l’échantillon, présentée dans le chapitre II. La configuration 

expérimentale utilisée est représentée en figure IV.1. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure IV.1: Configuration expérimentale des essais de traction biaxiaux sur la ligne de lumière DiffAbs 

utilisant l’XPAD S140. δ’encart donne une représentation schématique de la configuration de mesure : βθ est 

l’angle de diffraction et Ψ l’angle d’inclinaison (angle entre la normale aux plans diffractant et la normale à la 

surface de l’échantillon n). 

Détecteur XPAD 

Machine de traction 

Camera CCD 

Faisceau de rayons X 
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Les montées en force ont été effectuées par paliers après un pré-chargement (ou état initial) de 

17 N ± 0.5 N systématique pour tous les échantillons lors de l’installation de ces derniers sur 

la machine de traction. Ce pré-chargement constitue l’étape de mise en place de l’éprouvette 

qui permet ensuite de limiter le déplacement en hauteur des échantillons pendant les essais de 

traction. Cette force initiale constitue notre état de référence T0. Pour chaque état de charge 

(incrément de charge), nous pouvons calculer la déformation appliquée en utilisant l’état 

initial comme référence pour les deux directions de sollicitations du matériau Φ = 0° (axe 22) 

et Φ = 90° (axe 11) à l’aide de l’équation (III.5) 

 

IV.2 : Analyse de la déformation appliquée par diffraction des 
rayons X dans le cas d’un matériau à texture de fibre  
     

Il est possible d’étudier les déformations des échantillons selon deux possibilités : 

- En prenant en compte tous les angles d’inclinaison d’une même famille de plan. 

- En utilisant la méthode des directions idéales, c’est-à-dire en prenant en compte 

une combinaison des différentes directions de pôle des familles de plans Au {111} 

et {β00} (familles de plans communes aux différents types d’échantillons étudiés). 

Nous montrerons dans la suite que le fait de prendre en compte la famille de plan 

Au {311} ne change pas significativement les valeurs des déformations élastiques.  

Dans le cas d’une couche mince élaborée avec un matériau localement anisotrope 

élastiquement et présentant une texture de fibre {111} comme c’est le cas pour les 

échantillons étudiés pendant ce travail de thèse, il est possible de relier les contraintes 

appliquées aux déformations mesurées par diffraction à l’aide la méthode des directions 

idéales [1-2].  

Il est possible d’écrire les équations de déformations [γ-4] pour les modèles de Reuss (IV.1) 

et de Voigt (IV.2) pour un état de contrainte biaxiale : 
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Avec σ11 et σ22 les contraintes biaxiales planes et Sij les souplesses du matériau massif. 

δ’angle ȕ correspond à la rotation autour de la direction normale à la surface de l’échantillon. 

ωet angle ȕ pour ϕ = 0° doit être remplacé par ȕ – 90° pour ϕ = 90°. 

 

Pour le cas du modèle de Reuss (IV.1), on peut voir que l’évolution en fonction des sin²ȥ 

n’est pas linéaire à cause du terme de dépendance en sin(βȥ) dans le cas d’un essai non-

équibiaxial (figure IV.β). ωette non linéarité augmente avec l’anisotropie élastique locale et 

est surestimée [4].  

Dans le cas du modèle de Voigt (IV.2), on peut remarquer que cette relation est linéaire entre 

les déformations mesurées par diffraction et sin²Ψ (figure IV.2). Bien évidemment cette 

relation est dépendante de l’angle Φ car les contraintes appliquées sont non-équi-biaxiales.   

Il est possible de calculer la moyenne des déformations obtenues pour les deux angles Φ 

étudiés dans ce travail, c’est-à-dire Φ = 0° et Φ = 90°. On obtient donc une relation linéaire en 

fonction sin² Ψ (IV.3) : 
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Cette relation est identique quel que soit le modèle pris en compte (Reuss ou Voigt) et est 

donc indépendante au modèle utilisé (figure IV.2). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

IV.3 : Comportement mécanique de films minces d’or : 
 

Dans cette première étude, nous allons nous intéresser à des essais effectués sur différents 

films minces d’or texturés {111} : 

- Un film d’or d’épaisseur 500 nm 
- Un film d’or séquencé d’épaisseur γ x 10 nm 

Nous allons étudier, pour les deux types d’échantillons, la réponse mécanique des grains d’or 

pendant un essai de traction equi-biaxial.  

Figure IV.2: Evolution des déformations obtenues par diffraction des rayons X en fonction des sin²Ψ pour les 

modèles de Reuss (en pointillés) et de Voigt (en lignes discontinues) et pour les résultats expérimentaux 

(symboles pleins) pour les deux directions ϕ = 0° (en rouge) et ϕ = 90° (en bleu). Les moyennes théorique et 

expérimentale sont représentées respectivement en trait noir continu et en symboles circulaires pleins noirs [4].  
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IV.3.1 : Etude du film mince d’or d’épaisseur 500 nm : 
 

Pour cet échantillon, l’essai equi-biaxial a été réalisé en 24 étapes de chargements pour des 

forces croissantes allant de 17 (pré-chargement) à 150 N. Les mesures par diffraction des 

rayons X ont été effectuées pour cet échantillon sur les familles de plans {111}, {200} et 

{311}. 

La figure IV.3 présente les courbes İ (déformations) – sin²Ψ obtenues pour la famille de plans 

Au {111} pour laquelle les mesures ont été réalisées pour 11 angles Ψ différents (allant de 0 à 

75°).  δ’angle d’inclinaison Ψ = 5° sera retiré de l’étude car une saturation des clichés de 

diffraction βD rend impossible l’exploitation des images. ωes mesures ont été réalisées dans 

les deux directions de traction Φ = 0° (axe 22) et Φ = 90° (axe 11).  On peut observer une 

non-linéarité des courbes İ – sin²Ψ qui est très marquée autour de psi=0. Cette dernière est 

présente dès les premières étapes de chargement appartenant au domaine élastique et est 

présente sur l’ensemble des courbes. Nous avons vérifié dans un premier temps que ces effets 

de non linéarité n’étaient pas dus à des artefacts de détection. Cette non-linéarité provient très 

certainement d’un effet de texture prononcée que présente cet échantillon combiné à une 

anisotropie élastique et de forme des cristallites, une croissance colonnaire ayant été mise en 

évidence lors de précédentes études [5]. Des effets de non-linéarité ont été observés dans 

d’autres systèmes tels que le cuivre ou le nickel par l’équipe du professeur Mittemeijer [6-8] 

qui attribue cet effet à une anisotropie de surface. On peut aussi voir que cet échantillon n’est 

pas parfaitement texturé {111} car nous avons pu faire des mesures entre les deux directions 

de pôles (0° et 70,5°) où l’intensité des pics de diffraction n’était pas nulle comme le montre 

les courbes d’intensité. Il existe donc une composante de texture isotrope non négligeable.  

Nous avons pu obtenir les mêmes courbes présentées en annexe 1 pour les familles de plans 

Au {200} et {311} pour laquelle les mesures ont été réalisées pour respectivement 5 Ψ autour 

de la direction de pôles (entre 45° et 60°) et 6 Ψ (entre 25° et 61°).   

De même, nous avons observé de fortes non-linéarités pour les courbes İ – sin²Ψ y compris 

dans le domaine élastique.  

La méthode des moyennes qui permet de s’affranchir des problèmes liés au choix du modèle 

d’interaction granulaire sera utilisée ici pour l’association des familles de plans {111}, {β00} 

et {γ11} dans un premier temps et avec l’association des familles de plans {111} et {β00} 

afin de faciliter la comparaison avec l’échantillon d’or de γ x 10 nm d’épaisseur. 
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Φ = 0° 

Φ = 90° 

T1 

T24 

T1 

T24 

Figure IV.3: Déformations élastiques pour la famille de plans Au {111} pour un échantillon d’or d’épaisseur 

500 nm pour un chargement equi-biaxial. (a) selon Φ =0° et (b) selon Φ = 90°. δ’encart donne l’évolution de 

l’intensité du maximum du pic de diffraction (échelle logarithmique) en fonction de l’angle d’inclinaison. 

(a) 

(b) 

Rf = 1 

Rf = 1 
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Nous pouvons donc tracer, à l’aide de cette méthode, les courbes İmoy – sin²Ψ ainsi que la 

déformation moyenne obtenue à l’aide de l’équation (IV.4) en fonction de la déformation 

macroscopique (obtenue par corrélation d’images numériques) pour ces deux cas présentés en 

figures IV.4 et IV.5. δ’état initial sera considéré comme la référence pour le calcul de la 

déformation élastique.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figure IV.4: Déformations élastiques moyennes pour la combinaison des directions de pôles des familles de 

plans (a) {111}, {200} et {311} et (b) {111} et {200} pour l’échantillon d’or 500 nm. 

(a) 

(b) 

{111} 

{200} 

{311} 

Rf = 1 

{111} 

{200} 
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Ces courbes mettent en évidence un comportement linéaire élastique dans un premier 

domaine (domaine I) au début de l’essai. Puis, le film se déforme à la fois élastiquement et 

inélastiquement dans un deuxième domaine (domaine II).  On peut voir à partir des courbes 

présentées en figure IV.5 que l’allure des courbes pour la déformation élastique moyenne en 

fonction de la déformation macroscopique moyenne est identique que l’on prenne ou non en 

compte la famille de plans Au {311}. En effet, on obtient une différence de déformation 

maximale de 3.10-4 pour une déformation de 0,9 %. En d’autre terme, l’écart relatif obtenu le 

long de l’essai est uniquement de l’ordre de γ %. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Non seulement, le déplacement des pics de Bragg apporte des informations sur le 

comportement mécanique des matériaux cristallins mais aussi la largeur à mi-hauteur 

(FWHM). En effet, la largeur à mi-hauteur d’un pic de diffraction (effets instrumentaux mis à 

part) est fonction de deux paramètres microstructuraux : la taille des domaines cohérents de 

diffraction et/ou les hétérogénéités de déformations. Dans le cas d’essais mécaniques de 

faibles déformations, on peut s’attendre à ce que la taille des domaines cohérents de 

diffraction n’évolue pas et que toute évolution de FWHε soit caractéristique d’une évolution 

de la densité de défauts, notamment densité de dislocations. 

 

Figure IV.5: Superposition des déformations élastiques moyennes en fonction de la moyenne des 

déformations macroscopiques pour les familles de plans Au {111}, {200} et {311} (losanges bleus) et pour 

les familles Au {111} et  {200} (triangles verts). 

II   I 
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δ’évolution de la variation de la largeur à mi-hauteur en fonction de la déformation 

macroscopique est représentée sur la figure IV.6. Dans le premier domaine, on peut voir que 

la largeur à mi-hauteur des pics de diffraction mesurés pour les familles de plans Au {111}, 

{200} et {311} présentés en figure IV.5 reste constante. Dans le deuxième domaine, on peut 

voir une nette diminution d’environ -0,05° de la largeur des pics pour l’inclinaison Ψ = 0° 

pour la famille de plans {111} et d’environ -0,05° et -0,08° pour respectivement Ψ = 29° et 

57° pour la famille de plans {311}. Cette diminution de la largeur des pics peut être liée à un 

phénomène de « recuit mécanique » [9-10] des défauts internes créés dans les films minces 

lors du processus de dépôt par pulvérisation ionique. Aucune évolution des pics n’est visible 

pour respectivement  Ψ = 55 et 70° des familles de plans {200} et {111}. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

IV.3.2 : Cas d’un film mince d’or séquencé d’épaisseur 30 nm : 
 

Dans cette partie du chapitre, nous allons étudier un film mince d’or séquencé γ x 10 nm   

d’épaisseur totale 30 nm présentant une composante de texture de fibre {111} (cf chapitre II).   

δ’échantillon a été pré-chargé jusqu’à 17 N ± 0,5 N et soumis à un essai de traction équi-

biaxial en γ8 étapes de chargement jusqu’à une force maximale de 150 N. Les mesures par 

diffraction des rayons X ont été effectuées pour les familles de plans Au {111} et {200}.  

Figure IV.6: Evolution des largeurs à mi-hauteur des pics pour l’échantillon d’or d’épaisseur 500 nm en fonction 

de la déformation macroscopique pour les directions de pôles (valeurs calculées) des familles de plans Au {111} 

–  = 0 et 70,5°, {200} –  = 54,7° et {311} –  = 29,5 et 58,5°. 
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Nous n’avons pas réalisé de mesures pour la famille de plans Au {311} car il aurait fallu 

utiliser un temps de comptage très important (du fait de la faible épaisseur d’or que nous 

étudions) pour obtenir un rapport signal sur bruit correct et ainsi un ajustement raisonnable 

des pics de diffraction.  

Pour la famille de plans {111}, les mesures par diffraction des rayons X ont été effectuées 

pour 8 angles Ψ différents de 0 à 75° et ceci pour les deux directions de traction Φ=0° (axe 

ββ) et Φ=90° (axe 11). δa figure IV.7 présente les courbes İ – sin²Ψ pour cet échantillon.  

En premier lieu, on peut remarquer que, comme pour l’échantillon d’or d’épaisseur 500 nm 

présenté précédemment, notre échantillon n’est pas idéalement texturé {111} car nous 

détectons la présence d’un signal entre les directions de pôle synonyme de présence d’une 

composante isotrope.  On peut observer que, contrairement aux films épais, ces courbes sont 

relativement linéaires ce qui était attendu pour la famille de plans Au {111}. Les mêmes 

courbes pour la famille de plans Au {200} pour laquelle les mesures par diffraction des 

rayons X ont été effectuées pour 4 angles d’inclinaison Ψ (autour de la direction de pôles à 

55°) sont présentées en annexe 1. Ces courbes ont un comportement quasi linéaire comme 

attendu. 

A l’aide de la même méthode de calcul des déformations moyennes que nous avons utilisée 

pour l’étude de l’échantillon d’épaisseur 500 nm, nous avons tracé en figure IV.8 les courbes 

İmoy – sin²Ψ pour la combinaison des deux familles de plans Au {111} et {200}. La figure 

IV.9 représente l’évolution de cette déformation élastique moyenne en fonction de la 

déformation macroscopique. On peut observer que l’échantillon de γ0 nm d’or possède un 

comportement linéaire élastique au début de l’essai et continue ensuite de se déformer 

élastiquement et irréversiblement. Ces résultats sont similaires à ceux obtenus pour le film 

épais étudié précédemment.  
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(b) 

(a) 

Figure IV.7: Evolution des déformations élastiques pour la famille de plans Au {111} d’un échantillon d’or 

d’épaisseur γ x 10 nm au cours d’un chargement equi-biaxial. (a) selon Φ = 0° et (b) selon Φ = 90°. δ’encart 

montre la variation de l’intensité du maximum du pic de diffraction en fonction de l’angle d’inclinaison. 
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Dans le premier domaine qui s’étend jusqu’à une déformation macroscopique de 0,08%, on 

constate sur la figure IV.10 que la largeur à mi-hauteur des pics de diffraction mesurée pour 

les familles de plans Au {111}, {200} reste constante.  

 

Figure IV.8: Déformations élastiques moyennes en fonction de sin²ȥ pour l’échantillon d’or γ x 10 nm pour la 

combinaison des familles {111} et {200}. 

Figure IV.9: Déformations élastiques moyennes pour la combinaison des familles {111} et {200} en fonction 

de la déformation macroscopique appliquée pour l’échantillon d’or γ x 10 nm. 

II  I 
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Dans le deuxième domaine, on observe une nette diminution d’environ -0,035° de la largeur 

des pics de diffraction pour l’inclinaison Ψ = 0° de la famille de plans {111}. Cette 

diminution de la largeur des pics peut être liée à un phénomène de « recuit mécanique » des 

défauts internes créés dans les films minces lors du processus de dépôt par pulvérisation 

ionique. Aucune évolution des pics n’est visible pour respectivement  Ψ = 55 et 70° des 

familles de plans {200} et {111}. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

IV.4 : Critère de détermination d’une limite d’élasticité : 
 

Nous utilisons une méthode de détermination de la limite d’élasticité originale permise par 

notre approche expérimentale conduisant à la codétermination de la déformation du film et du 

substrat. ωomme nous l’avons expliqué précédemment, la courbe  présentant l’évolution de la 

déformation élastique intra granulaire moyenne en fonction de la déformation macroscopique 

du substrat présentent deux domaines de déformation. Le domaine I correspond au régime 

linéaire élastique tandis que le domaine II correspond à un domaine mixte élastique et 

inélastique. On peut alors définir un point appelé limite d’élasticité qui correspond au passage 

du domaine I vers le domaine II. Pour déterminer la limite d’élasticité, nous avons procédé de 

la façon suivante : 

Figure IV.10: Evolution des largeurs à mi-hauteur des pics de diffraction pour les directions de pôles des 

familles de plans Au {111} et {β00} dans le cas  d’un échantillon d’or d’épaisseur γ0 nm en fonction de la 

déformation macroscopique appliquée. 
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- Ajustement d’une partie de la courbe İmoyDRX = f(İmoyCIN) par un 

polynôme d’ordre γ, 

- ωhoix d’une droite de pente quasiment égale à la tangente en l’origine du 

polynôme, 

- Décalage de cette droite de 0,05 % ou 0,1 % sur l’axe İmoyCIN 

δe point d’intersection entre la droite et le polynôme d’ordre γ détermine la limite d’élasticité 

à 0,05 % ou 0,1 % (figure IV.11). Cette procédure de détermination de la limite d’élasticité 

s’avère relativement robuste et nous permet d’atteindre une précision de l’ordre de 10-4 

comme ce sera détaillé dans la suite. 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

Une fois ce point déterminé, on peut remonter au point de déformation élastique 

correspondant pour la branche la plus sollicitée (axe 22 à ϕ = 0°) et pour la branche la moins 

sollicitée (axe 11 à  ϕ = 90°) avec la méthode détaillée ci-dessous. 

En premier lieu, on fait l’hypothèse que le ratio des déformations mesurées par corrélation 

d’images numériques dans le substrat pour les deux directions de traction est égal, dans la 

partie élastique, au ratio des déformations mesurées par diffraction des rayons X dans le film, 

c’est-à-dire : 

 

Figure IV.11: Illustration du critère choisi pour déterminer la limite d'élasticité. La déformation élastique est 

représentée par la courbe verte. La pente à l’origine décalée de 0,05% en abscisse est représentée par la droite 

bleue. 

0,05% 

δimite d’élasticité 
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                                             RİDIω =  RİRX = 
İ11RX

İββRX
                                                   ሺIV. Ͷሻ 

 

δa déformation moyenne İmoy est alors calculée en utilisant l’équation suivante dans laquelle 

on a exprimé la déformation �ଵଵ�� en fonction du ratio ��஽�஼ en utilisant l’équation IV.5: 

 

                            İmoy = 
İ11RX + İββRX

β
 = 

İββRX.(1+ RİDIω)
β

                         (IV.5) 

                           

                                          İββRX = 
β.İmoy

(1 + RİDIω)
                                                           ሺIV. ͸ሻ 

                  

                                          İ11RX = İββRX.RİDIω                                                             ሺIV. ͹ሻ  
 

 Une précédente étude a montré que pour des films minces de tungstène (matériau 

élastiquement isotrope), la déformation élastique était égale à la déformation macroscopique 

(transmission intégrale des déformations à l’interface dans un domaine élastique linéaire) 

[11]. Dans ce cas, les pentes calculées étaient égales à 1. Dans le cas des films d’or 

d’épaisseurs 500 et γ0 nm, nous avons des matériaux élastiquement anisotropes composés 

d’une microstructure complexe (composante polycristalline additionnelle de texture isotrope). 

Il est alors fort probable que les pentes des droites calculées dans le cas des films d’or ne 

soient pas strictement égales à 1 dans le domaine élastique et peuvent même être sensiblement 

supérieures à 1. Une fois la limite d’élasticité déterminée pour l’axe ββ, on peut déterminer le 

point correspondant (pour le même chargement en force) pour l’axe 11. 

δ’avantage de la méthode des moyennes, comme déjà écrit, est que l’on s’affranchit du 

modèle d’interactions granulaires, et que la valeur des déformations mesurées par diffraction 

des rayons X peut directement être comparée à la déformation mesurée par corrélation 

d’images numériques. δe défaut majeur estque  lorsque l’on veut ensuite reporter la limite 

d’élasticité obtenue dans l’espace des contraintes (σ11, σ22) ou dans l’espace des déformations 

planes (İ11, İ22), l’incertitude est facteur de β termes (IV.8):      
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                                                                                                ∆İββRX 
İββRX

= 
∆İmoy

İmoy
 + 

∆RİDIωͳ + RİDIω
                                     ሺIV. ͺሻ 

                                           

∆İmoy

İmoy
 dépend de la qualité des courbes İDRXmoy = f(İCINmoy) et sera faible. Le second terme 

∆RİDIωͳ + RİDIω
  peut être très important, car même si ΔRİDIω est faible, si RİDIω tend vers 0, le second 

terme sera important. 

 

IV.5 : Effet du ratio de chargement biaxial sur le comportement 
mécanique de films minces d’or: 
 

IV.5.1 : Cas du film d’or épais de 500 nm : 
 

Nous étudions le comportement mécanique de films minces d’or de 500 nm d’épaisseur en 

fonction du ratio de force appliqué selon les deux branches de l’éprouvette cruciforme. Les 

échantillons ont été soumis à 6 chemins de chargements différents en gardant un incrément de 

force fixe selon la branche 11 et selon la branche 22. Nous avons choisi d’appliquer la force la 

plus grande selon l’axe ββ. Le ratio de force est alors égal au rapport de la force exercée sur la 

branche 11 sur la force exercée sur la branche 22 (IV.9) :  

RF = F11/F22  (IV.9) 

Les ratios de force appliqués sur chaque échantillon sont listés dans le tableau IV.1. Tous les 

échantillons présentés ont été initialement pré-chargés jusqu’à 17 N ± 0.5 N puis chargés sur 

un domaine allant de 17 à 150 N sur l’axe ββ.  

Les différents chemins de chargements appliqués aux films minces d’or d’épaisseur 500 nm 

sont représentés en figure IV.12. Comme précédemment, les mesures par diffraction des 

rayons X ont été effectuées selon les directions de traction Φ=0° (axe ββ) et Φ=90° (axe 11) 

pour 11 angles d’inclinaisons Ψ (allant de 0 à 75°) pour la famille de plans Au {111}, 5 

angles Ψ (autour de la direction de pôle à 55°) pour la famille de plans Au {200} et enfin 6 

angles Ψ (autour des deux directions de pôles : 29° et 55°) pour la famille de plans Au {311}. 
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Nom de 
l’échantillon  

(500 nm) 
130903a 130902b 130903d 130903b 130903c 130902d 

Ratio de force 1,00 0,80 0,65 0,5 0,33 0,2 
Ratio de 

déformation 
0,85 ± 
0,02 

0,51 ± 
0,03 

0,23 ± 
0,04 

0,01 ± 
0,02 

-0,17 ± 
0,03 

-0,30 ± 
0,03 

 

 

Dans cette partie, toutes les déformations élastiques principales İ22 et İ11 de chaque 

échantillon d’or d’épaisseur 500 nm étudié seront obtenues comme précédemment grâce à la 

méthode des moyennes et seront confrontées à la déformation macroscopique obtenue par 

corrélation d’images numériques. Dans le cas de ces échantillons, nous combinerons 

seulement les familles de plans {111} et {200} car cela facilitera la comparaison avec les 

échantillons d’or d’épaisseurs γ0 nm pour lesquels les mesures par diffraction des rayons X 

n’ont été effectuées que pour les familles de plans {111} et {β00}. ωomme nous l’avons fait 

remarquer précédemment, la prise en compte ou non de la famille de plan {311} dans 

l’analyse des déformations intra granulaires n’a pas d’influence significative sur les résultats 

des films minces d’or d’épaisseur 500 nm. Enfin, les limites d’élasticité seront déterminées 

selon le même critère défini précédemment. 

 

 

 

 

 

 

 

 

ωomme précédemment, la déformation élastique a été obtenue à l’aide des courbes İmoy – 

sin²Ψ en prenant comme référence l’état de pré-chargement.  

 

Tableau IV.1: Récapitulatif des échantillons d’or d’épaisseur 500 nm étudiés et des ratios de force et de 

déformation  appliqués. δes incertitudes sont égales à deux fois l’écart type. 

Figure IV.12: Chemins de chargement appliqués selon les directions 11 et 22 de traction pour les 6 ratios de 

force étudiés pour les films d’or épais (500 nm). 
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Nous avons tracé figure IV.13 la déformation élastique moyenne en fonction de la 

déformation macroscopique moyenne pour chaque ratio appliqué aux films d’or d’épaisseur 

500 nm. Nous pouvons observer que pour chaque ratio étudié (allant de 1 à 0,2), la courbe de 

la déformation élastique moyenne en fonction de la moyenne des déformations 

macroscopiques du substrat présente deux domaines de déformation dont la définition est la 

même que celle faite dans la partie précédente. Les largeurs de ces domaines de déformation 

varient en fonction du ratio.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure IV.13: Evolution de la déformation élastique moyenne en fonction de la déformation macroscopique 

moyenne du substrat pour les différents ratios de force étudiés dans le cas des échantillons d’or d’épaisseur 500 

nm.   

Rf = 1 Rf = 0,8 

Rf = 0,65 Rf = 0,5 

Rf = 0,33 Rf = 0,2 
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Il est possible, à l’aide des équations établies dans le paragraphe précédent, de calculer à partir 

de la déformation élastique moyenne les déformations élastiques principales İ22 et İ11. Ces 

dernières sont présentées figure IV.14 en fonction des déformations macroscopiques du 

substrat uniquement dans le domaine élastique. En effet, l’hypothèse que le ratio de 

déformations obtenues par corrélations d’images numériques soit égal au ratio de 

déformations obtenues par diffraction des rayons X n’est valable que dans le domaine 

élastique. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

Figure IV.14: Déformations élastiques principales İ22 (triangles verts) et İ11 (ronds bleus) en fonction des 

déformations macroscopiques du substrat pour les différents ratios de force étudiés pour les échantillons d’or 

d’épaisseur 500 nm.   

Rf = 1 Rf = 0,8 

Rf = 0,65 Rf = 0,5 

Rf = 0,33 Rf = 0,2 
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On peut observer que lorsqu’on applique un ratio de force différent de 1 à un échantillon d’or 

d’épaisseur 500 nm, la déformation suivant l’axe 11 devient de plus en plus faible (effet de 

ratio combiné à un effet Poisson) jusqu’à devenir nulle pour le ratio 0,5. Pour les ratios 0,γγ et 

0,2, on observe que la déformation élastique devient négative suivant l’axe 11. 

 

IV.5.2 : Cas du film mince d’or séquencé d’épaisseur 3x10 nm : 
 

Dans cette partie, nous allons étudier le comportement mécanique de films minces d’or 

séquencé d’épaisseur γx10 nm. De la même façon que pour l’étude précédente concernant les 

films d’or épais, les échantillons ont été soumis à 6 chemins de chargement différents 

présentés sur la figure IV.15 et ont été chargés de façon identique (un pré-chargement à 17 N 

± 0,5 N suivi d’un chargement sur l’axe ββ s’étendant dans un domaine de force allant de 17 à 

150 N).  

Des ratios de force, semblables à ceux utilisés dans le cas des films épais, ont été appliqués 

aux différents échantillons d’or d’épaisseur γ x 10 nm sont récapitulés dans le tableau IV.2. 

Comme précédemment, les mesures par diffraction des rayons X ont été effectuées selon les 

deux directions de traction  Φ = 0° (axe 22) et Φ = 90° (axe 11) pour 9 angles d’inclinaisons 

Ψ (allant de 0° à 75°) pour la famille de plans Au {111} et 4 angles Ψ (autour de la direction 

de pôle à 55°) pour la famille de plans Au {200}. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure IV.15: Chemins de chargement appliqués selon les directions de traction 11 et 22 pour les 6 ratios de 

force étudiés pour les films minces d’or séquencé d’épaisseur γ x 10 nm. 
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δa déformation élastique moyenne pour les films minces d’or séquencé d’épaisseur γ x 10 nm 

a été obtenue à l’aide des courbes İmoy – sin²Ψ en prenant comme référence l’état de pré-

chargement. Nous avons tracé ces courbes sur la figure IV.16 en fonction de la déformation 

macroscopique moyenne appliquée pour chaque ratio étudié. 

 

Nom de 
l’échantillon  
(3 x 10 nm) 

130904a 130904d 130905d 130905a 130904c 130904b 

Ratio de force 1,00 0,8 0,65 0,5 0,33 0,2 
Ratio de 

déformation 
0,9 ± 
0,08 

0,53 ± 
0,02 

0,25 ± 
0,04 

0,003 ± 
0,007 

-0,17 ± 
0,01 

-0,31 ± 
0,04 

 

 

ωomme pour le cas des échantillons d’or d’épaisseur 500 nm, il est possible de calculer à 

partir de la déformation moyenne les déformations élastiques principales İ22 et İ11 dans le 

domaine élastique puis de tracer l’évolution de ces déformations intra granulaires en fonction 

des déformations macroscopiques du substrat (figure I.17). 

Nous pouvons observer que pour chaque ratio étudié (de 1 à 0,2) les courbes des déformations 

élastiques principales İ22 (axe 22) et İ11 (axe 11) en fonction des déformations macroscopique 

du substrat présentent deux domaines de déformation dont la largeur varie en fonction du ratio 

de force appliqué comme pour le cas des échantillons d’or d’épaisseur 500 nm.  

Comme précédemment, on peut voir  que la déformation selon l’axe 11 est très proche de 0 

pour l’essai où le ratio de force 0,5 a été appliqué. ωet essai est très proche d’un essai de 

déformation uniaxial. En dessous de ce ratio, la déformation suivant l’axe 11 devient 

négative. 

 

 

 

 

Tableau IV.2: Récapitulatif des échantillons d’or d’épaisseur γ0 nm étudiés et des ratios de force et des 

déformations appliquées.  
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Rf = 1 Rf = 0,8 

Rf = 0,65 Rf = 0,5 

Rf = 0,33 Rf = 0,2 

Figure IV.16: Evolution de la déformation élastique moyenne en fonction de la déformation macroscopique 

moyenne du substrat pour les différents ratios de force étudiés pour les échantillons d’or séquencé d’épaisseur γ 

x 10 nm.   
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Figure IV.17: Déformations élastiques principales İ22 (triangles verts) et İ11 (ronds bleus) en fonction des 

déformations macroscopiques du substrat pour les différents ratios de force étudiés pour les échantillons d’or 

d’épaisseur γ x 10 nm.   

Rf = 1 Rf = 0,8 

Rf = 0,65 Rf = 0,5 

Rf = 0,33 Rf = 0,2 
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IV.5.3 : Limite d’élasticité pour les films d’or d’épaisseurs 500 et 30 nm et 
critère d’endommagement :  
 

δa figure IV.18 représente la superposition des limites d’élasticité selon ϕ = 0° (axe 22) 

obtenues à partir des déformations moyennes obtenues par diffraction des rayons X pour les 

échantillons d’or de 500 nm et de γ x 10 nm d’épaisseur.  

On peut noter que celles-ci sont plus élevées dans le cas de films d’or d’épaisseur 500 nm 

suivant les deux directions de traction ce qui est le reflet du rôle important joué par  la 

microstructure dans le comportement mécanique des couches minces d’or. A noter que, dans 

le cas de l’or γ x 10 nm d’épaisseur lors d’un essai équi-biaxial en force, les valeurs de la 

limite d’élasticité selon les deux axes de sollicitations Φ = 0° (axe22) et Φ = 90° (axe11) sont 

identiques, ce qui confirme une bonne équi-biaxialité de l’essai contrairement à l’or de 500 

nm d’épaisseur. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Nous avons calculé à l’aide de l’équation (IV.8) et regroupé les incertitudes pour la valeur de 

la limite d’élasticité obtenue pour chaque ratio de force dans le tableau IV.3.  

Figure IV.18: Superposition des limites d'élasticité à 0,05%  en fonction du ratio de force pour les films épais 

d'or d'épaisseur 500 nm (losanges bleus) et pour les films minces d’or séquencé d’épaisseur γx10 nm (carrés 

oranges). δes points en noir correspondent aux valeurs pour le ratio 0,5 pour le 500 nm d’épaisseur (losange) et 

le γ x 10 nm d’épaisseur (carré) pour lequel l’incertitude attendue est la plus élevée.  
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Pour rappel, les incertitudes ΔRεDIC sont données dans le tableau IV.3 pour les échantillons 

d’or d’épaisseur 500 nm pour les échantillons d’or d’épaisseur γ x 10 nm. δ’incertitude reliée 

à la valeur de εmoy est estimée à 0,01% soit 1.10-4. 

Ratio en force 1 0,8 0,65 0,5 0,33 0,2 
Incertitude 

échantillon d’or 
d’épaisseur 500 

mn 
(%)  

0,01 0,02 0,02 0,02 0,03 0,04 

Incertitude  
échantillon d’or 
d’épaisseur   3 x 

10 mn 
(%)  

0,02 0,01 0,02 0,02 0,03 0,04 

 

 

 

Dans le tracé de la surface de charge pour les échantillons d’or de 500 nm et γ x 10 nm 

d’épaisseur, nous avons décidé de ne pas tenir compte de ce ratio. 

Nous avons calculé les contraintes associées aux limites d’élasticité obtenues pour les deux 

axes (IV.10 et IV.11). Pour cela, nous nous sommes basés sur les équations suivantes déduites 

de la loi de Hooke:                            

                                                   σββ = 
(İββ+ ν//İ11)E//(1-ν//

β)                                             (IV.10) 

                                                                                       σ11 = 
(İ11+ ν//İββ)E//(1- ν//

β)                                             (IV.11) 

         

Où σ11 et σ22 sont les contraintes planes, ν// est le coefficient de Poisson de l’or (ici ν// = 0,53 

pour une texture (111)) et  E// est le module d’Young de l’or (ici E// = 91 GPa pour une texture 

de fibre (111)) [1β]. ν// et E// sont les coefficients d’élasticité dans le plan. 

 

Tableau IV.3: Récapitulatif des incertitudes calculées pour les limites d’élasticité obtenues selon l’axe ϕ = 0° 

(axe ββ) pour les échantillons d’or d’épaisseur 500 nm et γ x 10 nm.  
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La figure IV.19 présente la superposition des contraintes calculées à partir des limites 

d’élasticité précédemment obtenues (à 0.05%) en fonction du ratio de force pour le cas des 

films épais et des films minces séquencés d’épaisseur γ x 10 nm. 

On peut remarquer que les contraintes calculées restent toujours positives quel que soit le 

ratio de force appliqué alors que les limites d’élasticité sur la branche 11 deviennent négatives 

pour des ratios inférieurs à 0,5. On peut aussi observer que l’évolution des contraintes suivant 

les axes 11 et ββ est identique quelle que soit l’épaisseur considérée. ωomme remarqué 

précédemment pour les limites d’élasticité, les contraintes suivant les axes 11 et ββ sont plus 

grandes dans les cas des films d’or d’épaisseur 500 nm.  

Nous avons ensuite tracé figures IV.20 et IV.21 les surfaces de charge pour les échantillons 

d’or d’épaisseurs 500 et γx10 nm respectivement en choisissant deux « offset »: 0,05% et 

0,1%. Ces courbes doivent nous permettre de mieux comprendre le comportement mécanique 

des films minces d’or étudiés. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure IV.19: Superposition des contraintes calculées pour ϕ = 0° (axe 22) (en GPa) à partir des limites 

d'élasticité déterminées précédemment en fonction du ratio de force appliqué pour les films de 500 nm 

d’épaisseur (losanges bleus) et pour les films d’or de γ x 10  nm (carrés oranges). Les points en noir 

correspondent aux valeurs pour le ratio de force 0,5 pour le 500 nm d’épaisseur (losange) et le 3 x 10 nm 

d’épaisseur (carré).
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On remarque d’emblée que les surfaces de charge obtenues pour les deux épaisseurs (500 et 

γx10 nm) des films d’or étudiées sont différentes. Par contre, on n’observe aucune différence 

significative entre les surfaces de charge obtenues avec un offset de 0,05% ou de 0,1%. Pour 

le cas des films minces d’or d’épaisseur γx10 nm, on peut observer que la contrainte à la 

limite d’élasticité est peu sensible à la biaxialité, dans le domaine de contrainte exploré, ce qui 

pourrait s’accorder avec le critère de rupture de Rankine (fragile) mais aussi de Tresca 

(plastique). On ne peut pas distinguer les modes d’endommagement dans le cas présent. ωe 

point sera rediscuté dans le chapitre V. Par ailleurs, les films d’or épais s’accordent plutôt 

avec un comportement plastique avec une limite d’élasticité sensible à la biaxialité. 

Cependant, comme discuté précédemment, la FWHM demeure constante voir diminue suivant 

la famille de plans sondés (ȥ). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Offset 0,05 Offset 0,1 % 

Figure IV.20: Surfaces de charge pour les films épais d'or d'épaisseur 500 nm pour (a) un offset de 0,05% et (b) 

un offset de 0,1% 

Offset 0,05 Offset 0,1 % 

Figure IV.21: Surfaces de charge pour les films minces d'or séquencés  d'épaisseur 3 x 10 nm pour (a) un offset 

de 0,05% et (b) un offset de 0,1%. Les encarts au-dessus des points correspondent au ratio de force 

correspondant au point. 

500 nm 500 nm 

3 x 10 nm 3 x 10 nm 
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Conclusion 

δ’effet de taille a été étudié en comparant le comportement de films d’or d’épaisseur 500 et γ 

x 10 nm obtenus à l’aide de la configuration expérimentale XPAD. 

δa limite d’élasticité des films d’or soumis à un essai équi-biaxial diminue de matière 

drastique lorsque la taille des domaines cohérents de diffraction est divisée par 10 (environ 

100 nm pour le film épais et 10 nm pour le film mince). 

Par ailleurs, en l’état il est difficile de conclure sur le comportement du film de γ x 10 nm 

pour lequel les critères de Tresca ou Rankine ne peuvent être distingués. Le comportement  du 

film de 500 nm semble correspondre à de la plasticité, cette dernière ne conduisant pas à une 

variation de FWHM. 

La contrainte résiduelle dans le 500 et le 30 nm est semblable et faible (chapitre II). Elle ne 

joue donc pas sur le comportement mécanique contrairement au cas des films minces de 

tungstène [13]. 
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Chapitre V 
 
Effet d’épaisseur et d’interface sur le comportement 
mécanique de films minces d’or 
 

 

 

 

 

 

 

 

  

Introduction 

Dans ce chapitre, nous nous intéresserons à la déformation élastique obtenue par diffraction 

des rayons X dans la configuration εARωωD pour des échantillons d’or d’épaisseurs et 

d’architectures différentes. Dans un premier temps et compte tenu des difficultés détaillées 

dans le chapitre IV, nous faisons une comparaison des données brutes de déformation pour 

différents échantillons d’épaisseur totale : 500, 100 et 30 nm. Pour une force donnée au-delà 

de la limite d’élasticité, nous déterminons avec une méthode identique les déformations 

élastiques dans les différentes couches d’or étudiées afin de mettre en évidence un effet de 

taille sur les comportements mécaniques de l’or en films minces. Dans un second temps, nous 

étudions plus spécifiquement deux séries d’échantillons d’or d’épaisseur γ0 nm avec deux 

architectures (γ0 nm et γ x 10 nm), c’est-à-dire avec un nombre d’interfaces différent. Nous 

verrons ainsi les effets de la stratification des couches minces d’or sur les propriétés 

mécaniques de l’or. 
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V.1 : Configuration expérimentale:  
 

Pour toutes les expériences présentées dans ce chapitre, les mesures par diffraction des rayons 

X sur les films minces ont été effectuées à l’aide d’un détecteur βD MARCCD 165 dont la 

configuration expérimentale est détaillée dans le chapitre III. Des mesures optiques sur un 

mouchetis placé sur la face arrière non revêtue du substrat ont été effectuées grâce à une 

caméra CCD équipée d’un télécentrique, positionnée sous l’échantillon, présentée dans le 

chapitre II. La configuration expérimentale utilisée est représentée en figure V.1. 

 

 

 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

MarCCD 

Machine de traction 

Camera CCD 

Faisceau de rayons X 

Figure V.1: (a) Configuration expérimentale des essais de traction biaxiaux sur la ligne de lumière DiffAbs 

utilisant le MarCCD 165. (b) Représentation schématique de la configuration de mesure [1] : βθ est l’angle de 

diffraction, Ψ l’angle d’inclinaison (angle entre la normale aux plans diffractant et la normale à la surface de 

l’échantillon n) et l'angle γ qui est défini entre la verticale (pointillé en jaune) et une position donnée sur la 

portion d'anneau de Debye Scherrer. 

(b) 

(a) 
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Les montées en force ont été effectuées de façon continue après un pré-chargement de 17 N ± 

1 N systématique pour tous les échantillons lors de l’installation de ces derniers sur la 

machine de traction. ωette mise en place de l’échantillon permet de limiter les mouvements en 

hauteur des échantillons pendant les essais de traction. Ce pré-chargement constitue notre état 

de référence T0. Pour chaque état de charge (incrément de charge), nous pouvons calculer la 

déformation appliquée en utilisant l’état initial comme référence pour les deux directions de 

sollicitations du matériau Φ = 0° (axe 22) et Φ = 90° (axe 11) à l’aide de l’équation (V.1)                                                    İΦȥ= ln(
sinθΦȥ

T0

sinθΦȥ
TX )                                                        (V.1) 

    �Φȥ
��   est la position angulaire du pic de diffraction pour un état de charge TX donné et  ����଴   la 

position angulaire du pic de diffraction pour l’état de référence. La position des pics est 

obtenue, pour rappel, grâce à un ajustement à l’aide d’une fonction Pearson VII symétrique 

avec un fond linéaire continu. 

 

V.2 : Effet d’épaisseur sur le comportement mécanique de films 
minces d’or:  
 

Dans cette première partie, nous allons nous intéresser aux déformations élastiques obtenues 

par diffraction des rayons X lors d’un essai non équi-biaxial possédant un ratio en force égal à 

0,8 sur différents films minces d’or texturés {111} regroupés dans le tableau V.1  

Nom de 
l’échantillon  140514d 140515a 141016b 140516b 131127c 141014b 

Epaisseur de 
l’échantillon 

(nm) 
500 100 10 x 10 30 3 x 10 10 x 3 

 

 

Pour ces différents échantillons, nous allons tracer les courbes İ (déformations) en fonction de 

sin²ȥ, présentées en figure V.β (a), pour une force identique de 90 N  selon la direction de 

sollicitation ϕ = 0° (axe 22). 

Tableau V.1: Récapitulatif des différents échantillons d’or possédant différentes épaisseurs (500, 100 et 30 nm) 

et différentes architectures (continue ou séquencée). 
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Figure V.2: (a) Superposition des déformations élastiques en fonction de sin²ȥ pour la famille de plans Au 

{111} pour différents échantillons d’or d’épaisseur 500, 100, 10 x 10, 30, 3 x 10 et 10 x 3 nm pour une force 

appliquée de 90 N selon Φ =0° (axe 22).  

                    (b)  Superposition des déformations élastiques en fonction de sin²ȥ pour la famille de plans Au 

{111} pour différents échantillons d’or d’architecture continue d’épaisseur 500, 100 et 30 nm pour une force 

appliquée de 90 N selon Φ =0° (axe ββ) pour les faibles valeurs des angles ȥ. 

                    (c)  Superposition des déformations élastiques en fonction de sin²ȥ pour la famille de plans Au 

{111} pour des échantillons d’or d’épaisseur 100 nm avec différentes architectures : 100 nm et 10 x 10 nm pour 

une force appliquée de 90 N selon Φ =0° (axe ββ) pour les faibles valeurs des angles ȥ. 

 

(a) 

(b) (c) 

Rf = 0,8 
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Une première remarque peut être faite quant aux allures de ces dernières. Si l’on s’intéresse 

aux faibles valeurs des angles ȥ (figure V.β (b)) pour les couches minces d’or d’architecture 

continue d’épaisseur 500, 100 et γ0 nm,  l’effet de non-linéarité des courbes İ – sin²ȥ 

s’accentue quand l’épaisseur de la couche mince d’or augmente. Comme déjà expliqué dans 

le chapitre IV, cet effet de non-linéarité peut être dû à un effet de texture  prononcée ou à un 

effet d’anisotropie de surface [β-4]. En revanche, la comparaison des deux couches d’or de 

100 nm d’architecture différente (100 nm continue et 10 x 10 nm)  montre que le séquençage  

n’a aucun effet sur la courbure des courbes İ – sin²ȥ aux faibles angles ȥ, cette dernière reste 

identique. 

Maintenant intéressons-nous aux valeurs de la déformation hors plan İ33. Il est possible, à 

partir des courbes İ – sin²ȥ présentées en figure V.β de déterminer qualitativement ces valeurs 

pour les différentes couches d’or étudiées. ωelles-ci sont présentées sur la figure V.3 et 

regroupées dans le tableau V.2. 

Epaisseur de 
l’échantillon 

(nm) 
500 100 10 x 10 30 3 x 10 10 x 3 

ε33 (%) -0,33 -0,28 -0,27 -0,25 -0,17 -0,19 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Tableau V.2: Récapitulatif des valeurs calculées pour les déformations hors plan ε33 pour les différents 

échantillons d’or étudiés pour une force appliquée de 90 N selon l’axe ϕ = 0° (axe 22). 

Figure V.3: Evolution des déformations hors plan ε33 (carrés rouges) en fonction de l’épaisseur des couches d’or 

étudiées pour une force appliquée de 90 N selon l’axe ϕ = 0° (axe 22). 



Effet d’épaisseur et d’interface sur le comportement mécanique de films minces d’or 

106 

 

 

On peut remarquer une diminution de la déformation hors plan İ33 en valeur absolue lorsque 

l’on diminue l’épaisseur du film. Autrement dit, la densité d’énergie élastique stockée dans le 

film diminue avec l’épaisseur.  

 

V.3 : Etude d’interfaces de couches minces d’or de 3 x 10 nm sur 
le comportement mécanique de films minces d’or :  
 

Dans cette partie, nous allons focaliser notre étude sur des couches minces d’or de γ0 nm 

d’épaisseur totale possédant deux architectures différentes (γ0 nm et γ x 10 nm) pour lesquels 

l’analyse peut être réalisée de manière satisfaisante puisqu’il n’y a pas d’effet de non-linéarité 

aux faibles valeurs de l’angle ȥ et donc il n’y a pas de doute sur l’analyse des déformations. 

Les échantillons ont été soumis à 6 chargements en force continus différents en appliquant la 

force la plus grande selon l’axe ββ. δe ratio de force est défini selon l’équation (IV.9). Les 

échantillons ainsi que les ratios de force et de déformation pour les échantillons de 3 x 10 nm 

et de 30 nm sont regroupés respectivement dans le tableau V.3 et V.4. 

 

Nom de 
l’échantillon  
(3 x 10 nm) 

140513b 131127c 131127b 140513a 140513d 140513c 

Ratio de force 1,00 0,8 0,65 0,5 0,33 0,1 
Ratio de 

déformation 
0,9  ± 0,1 

0,65 ± 
0,067 

0,5 ± 0,05 0,1 ± 0,1 
-0,15 ± 

0,11 
-0,37 ± 
0,065 

 

 

 

Nom de l’échantillon  
(30 nm) 

131128b 140516b 140516d 131128a 140516a 

Ratio de force 1,00 0,8 0,5 0,33 0,1 

Ratio de déformation 0,8 ± 0,1 
0,53 ± 
0,048 

0,15 ± 
0,12 

-0,11 ± 
0,11 

-0,37 ± 
0,047 

 

 

Tableau V.3: Récapitulatif des échantillons de 3 x 10 nm et de leurs ratios de force et de déformation 

respectifs. δes incertitudes sont égales à deux fois l’écart type.  

Tableau V.4: Récapitulatif des échantillons de 30 nm et de leurs ratios de force et de déformation respectifs. Les 

incertitudes sont égales à deux fois l’écart type. 
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La figure V.4 représente la déformation élastique obtenue İ en fonction de sin²ȥ pour 6 

chargements en force croissants pour la famille de plans Au {111} pour un ratio en force non-

équi-biaxial et égal à 0,8. On peut voir que ces courbes sont relativement linéaires. A partir de 

ces dernières, nous avons déterminé les déformations élastiques principales selon les deux 

axes de sollicitation de l’échantillon, c’est à dire selon ϕ = 0° (axe 22) et ϕ = 90° (axe 11). 

Pour cela, nous avons pris en compte tous les angles d’inclinaisons de cette famille de plans. 

La figure V.5 représente les déformations principales İ22 selon ϕ = 0° et İ11 selon  ϕ = 90° en 

fonction de la déformation macroscopique pour chaque ratio en force. En premier lieu, on 

peut observer pour les ratios de force où les deux composantes restent positives, une bonne 

superposition des deux déformations. On peut remarquer, pour le ratio en force 1, que les 

courbes pour chaque ratio présentent un plateau permettant de distinguer au moins deux 

domaines de déformation, c’est-à-dire un domaine élastique et un domaine inélastique. 

Comme décrit dans le chapitre IV, le point à la frontière de ces deux domaines de déformation 

permet de déterminer la  limite d’élasticité. 
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Φ = 0° 

Φ = 90° 

Rf = 0,8 

Rf = 0,8 

(a) 

3 x 10 nm 

3 x 10 nm 
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Φ = 0° 

Φ = 90° 

Rf = 0,8 

Rf = 0,8 

Figure V.4: Evolution des déformations élastiques pour la famille de plans Au {111} de couche mince d’or au 

cours d’un chargement non-equi-biaxial (ratio de force égal à 0,8) selon Φ =0° et  selon Φ = 90° d’épaisseur (a) 

3 x 10 nm et (b) 30 nm. δ’encart montre la variation de l’intensité du maximum du pic de diffraction (échelle 

logarithmique) en fonction de l’angle d’inclinaison. 

 

(b) 

30 nm 

30 nm 
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A partir des courbes des figures V.5 et V.6, il est possible de déterminer la limite d’élasticité 

directement à partir des déformations principales İ22 et İ11 pour les deux types d’échantillons. 

Pour cela, comme décrit dans le chapitre IV, nous avons : 

- ajusté une partie de la courbe İDRX = f(İCIN) par un polynôme d’ordre γ, 

- choisi une droite de pente quasiment égale à la tangente en l’origine de la 

courbe polynômiale, 

- décalé cette droite de 0,05 % ou 0,1 % sur l’axe İCIN 

 

Rf = 1 Rf = 0,8 

Rf = 0,65 

Rf = 0,5 

Rf = 0,33 Rf = 0,1 

Figure V.5: Déformations élastiques principales İ22 (triangles verts) et İ11 (ronds bleus) en fonction des 

déformations macroscopiques du substrat pour les différents ratios de force étudiés pour les échantillons d’or 

d’épaisseur γ x 10 nm.   
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Ainsi, nous avons déterminé la valeur de la limite d’élasticité İ22 pour la branche la plus 

sollicitée ϕ = 0° (axe 22) ainsi que la valeur İ11 qui est la valeur de la déformation pour la 

branche la moins sollicitée ϕ = 90° (axe 11) pour le même chargement en force. 

Les limites d’élasticité déterminées pour chaque ratio en force pour les échantillons 

d’épaisseurs γ x 10 nm et γ0 nm sont représentées sur la figure V.7. A l’aide de ces limites 

d’élasticité et des formules (IV.10 et IV.11), il est possible de tracer et de superposer la 

surface de charge pour les couches minces d’or γ x 10 nm à celle obtenue pour les films 

minces d’or de γ0 nm (figure V.8). 

Figure V.6: Déformations élastiques principales İ22 (triangles verts) et İ11 (ronds bleus) en fonction des 

déformations macroscopiques du substrat pour les différents ratios de force étudiés pour les échantillons d’or 

d’épaisseur γ0 nm.   

Rf = 1 Rf = 0,8 

Rf = 0,5 Rf = 0,33 

Rf = 0,1 
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On peut remarquer que les valeurs de la limite d’élasticité sont plus élevées dans les cas des 

films minces d’or d’épaisseur γ x 10 nm sauf pour le ratio égal à 0,8. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure V.7: Superposition des évolutions des limites d'élasticité selon l’axe le plus sollicitée ϕ = 0° (axe 22)  à 

0,05%  en fonction du ratio de force pour les films d'or séquencés d’épaisseur γx10 nm (carrés bleus) et 

d’épaisseur γ0 nm (triangles rouges).  

Offset 0,05 Offset 0,1 % 

Figure V.8: Superposition des surfaces de charge pour les films minces d'or séquencés d'épaisseur 3 x 10 nm 

(carrés bleus) et 30 nm (triangles rouges) pour (a) un offset de 0,05% et (b) un offset de 0,1. 

(a) (b) 
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On peut remarquer une allure semblable des surfaces de charges pour les couches minces d’or 

de 30 et  3 x 10 nm. δ’exploration d’un domaine de contrainte allant jusqu’à 0,4 GPa (0,2 

GPa au chapitre IV) permet d’observer que la contrainte à la limite d’élasticité est sensible à 

la biaxialité ce qui ne s’accorde alors pas avec le critère de rupture de Rankine (fragile) ni 

avec celui de Tresca (plastique). Notons que les deux modes de déformations de ces films 

sont similaires. 

Par ailleurs, des mesures ont été effectuées lors de la décharge des échantillons. En étudiant 

ces décharges, on a pu remarquer un retour compressif pour les échantillons de 3 x 10 nm et 

de γ0 nm d’épaisseur. ωe retour compressif nous indique que les échantillons ont subi une 

déformation plastique lors de la charge. Cette information nous permet de supposer que les 

échantillons de 30 et 3 x 10 nm suivent un critère de déformation plastique même s’il ne 

s’accorde pas avec l’allure simple d’un critère de Tresca propre aux matériaux polycristallins 

à grains. 

 

Conclusion 

Nous avons, dans ce chapitre, étudié l’effet de taille induit par une diminution de l’épaisseur 

de couches minces d’or mais aussi induit par une stratification des couches d’or lors d’essais 

de traction biaxiale utilisant la procédure continue. Dans la première partie, nous avons 

analysé les données brutes de déformations pour des films minces d’or d’épaisseur totale 500, 

100 et 30 nm.  Nous avons pu mettre en lumière une diminution des déformations hors plan 

lorsque l’épaisseur diminue. δa densité d’énergie élastique stockée dans la couche mince 

diminue donc avec son épaisseur. 

Dans la deuxième partie, nous avons analysé les déformations et tracé les surfaces de charge 

pour des couches minces d’or de γ0 nm d’épaisseur possédant deux architectures différentes : 

30 nm et 3 x 10 nm. La contrainte à la limite d’élasticité est sensible à la biaxialité et ne 

s’accorde ni avec le critère de rupture de Rankine ni avec celui de Tresca. Les modes de 

déformation sont cependant similaires pour les deux architectures étudiées.  
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Pour ces échantillons, des analyses des déformations à la décharge ont permis de révéler 

l’existence d’un retour compressif synonyme d’une élongation plastique des échantillons. 

Cette nouvelle information indique que les couches minces d’or de γ0 et γ x 10 nm se 

déforment plastiquement même si les surfaces de charge ne s’accordent pas avec l’allure 

simple du critère de Tresca. 
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Conclusions générales et 
perspectives 

 
 
Dans ce manuscrit, nous avons détaillé les expériences de traction biaxiale réalisées dans le 

cadre de l’étude de la réponse mécanique de films minces polycristallins d’or déposés sur 

substrats flexibles de type polyimide. Les propriétés mécaniques étant dépendantes de la 

microstructure des matériaux (texture cristallographique et taille de grains d’échelle 

nanométrique), il faut donc une bonne maîtrise de l’élaboration des couches minces d’or. δe 

choix du matériau a été dicté par une volonté de travailler sur un matériau dit ductile lorsqu’il 

est monocristallin ou polycristallin avec des tailles de grain de l’ordre du micron. Notre choix 

s’est porté sur l’or, matériau qui ne s’oxyde pas au cours du temps et qui peut être donc 

analysé sous formes de films très minces. En outre, il présente des enjeux technologiques 

importants pour des applications dans la micro-électronique. 

Nous avons utilisé la technique de dépôt par pulvérisation ionique (Physical Vapor Deposition 

(PVD)), technique qui permet un bon contrôle de la taille de grain (grâce une méthode de 

dépôt par séquençage) et de la texture cristallographique des films minces élaborés. Afin de 

connaître la microstructure initiale des couches minces d’or élaborées avant les expériences 

de traction biaxiale, différentes techniques de caractérisation ont été employées. En premier 

lieu, l’épaisseur ainsi que les contraintes résiduelles macroscopiques générées au cours du 

dépôt ont été déterminées à l’aide de la profilométrie mécanique. Dans un second temps, nous 

avons utilisé la diffraction des rayons X afin d’analyser les contraintes résiduelles intra-

granulaires générées au cours de l’élaboration ainsi que la texture cristallographique 

développée au cours du dépôt par les couches minces.  

Il résulte de ces analyses que l’ensemble des couches minces d’or élaborées ne possèdent 

aucune contrainte résiduelle et qu’elles ont développé une texture de fibre avec une 

composante majoritaire {111} (généralement développée lors de la croissance de matériaux 

cubiques à faces centrées (CFC)) combinée à une composante isotrope faible.  
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La méthode principale, dans ce travail, pour étudier le comportement mécanique des couches 

minces d’or est la mise en œuvre d’essais de traction biaxiale  à l’aide de la machine de 

traction installée sur la ligne lumière DiffAbs au synchrotron SOLEIL. Ces expériences 

consistent en une association de deux techniques de mesures de déformation in-situ qui 

permettent d’analyser la co-déformation du film d’or et du substrat lors d’expériences de 

traction biaxiale à deux échelles différentes : la déformation élastique intra-granulaire du film 

est obtenue grâce à la diffraction des rayons X et la déformation macroscopique du substrat 

(élastique et plastique) grâce à la Corrélation d’Images Numériques (ωIN). Durant ce travail 

de thèse, un nouveau mode de pilotage, pilotage en force, a été développé. Ces expériences 

ont été réalisées sur des éprouvettes de Kapton® cruciformes sur lesquelles un film mince a été 

déposé au centre (zone de déformations homogènes calculée par éléments finis). Lors de ces 

expériences, nous avons utilisé deux types de détecteurs bidimensionnels disponibles sur la 

ligne de lumière DiffAbs : un détecteur à pixels hybrides XPAD S140 et une caméra MarCCD 

165.  

Un des premiers enjeux de ce travail de thèse était de passer d’une procédure d’expérience de 

déformation dite en pas à pas, utilisant le détecteur bidimensionnel XPAD S140, à une 

procédure dite en continu, utilisant le détecteur MarCCD 165, afin de modifier d’un facteur 

10 le temps d’expérience. Afin de valider cette nouvelle procédure dite en continu, des essais 

de traction biaxiale ont été effectués sur des couches minces d’or de 500 nm et γ x 10 nm à 

l’aide des deux procédures. δes résultats obtenus pour les deux détecteurs, c’est-à-dire pour 

les deux procédures, sont identiques ce qui valide la nouvelle procédure en continu.  

Nous avons étudié l’effet de taille sur les couches minces d’or en effectuant des expériences 

de traction biaxiale sur des couches minces d’or de 500 nm et de γ x 10 nm à l’aide de la 

procédure dite pas à pas utilisant le détecteur 2D XPAD S140.  Les essais ont été effectués en 

faisant varier en ratio en force, c’est-à-dire le taux de biaxialité pour les deux types de 

couches minces d’or afin de mettre en lumière l’influence de la biaxialité sur la limite 

d’élasticité, et notamment afin d’obtenir la surface de charge. 

Nous avons déterminé les limites d’élasticité pour les films minces d’or de 500 nm et γ x 10 

nm d’épaisseur et nous avons pu remarquer quel que soit le ratio de force, la limite d’élasticité 

des couches minces d’or de γ x 10 nm est inférieure à celle obtenue pour les couches minces 

de 500 nm d’épaisseur.  
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En traçant les surfaces de charge pour les essais de déformation avec la procédure pas à pas, 

nous avons mis en évidence l’influence de la biaxialité sur la limite d’élasticité dans le cas des 

films minces d’or de 500 nm, qui s’accorderait plutôt avec un comportement plastique du 

matériau. Dans le cas de films minces d’or de γ x 10 nm, la limite d’élasticité semble peu 

sensible à la biaxialité, sur un domaine en contrainte exploré jusqu’à 0,2 GPa, ce qui pourrait 

s’accorder avec un critère de rupture de Rankine mais aussi de plasticité de Tresca. De fait, en 

l’état, il n’est pas possible de conclure sans ambiguïté sur le mode de déformation des 

couches minces d’or de γ x 10 nm.  

Afin de compléter cette étude sur les influences de taille sur les propriétés mécaniques de l’or, 

des expériences de traction biaxiale sur des couches possédant différentes épaisseurs et 

architectures ont été réalisées avec des essais de déformation en continu. En premier lieu, 

nous nous sommes intéressés à l’effet de la diminution de l’épaisseur sur le comportement 

mécanique des couches minces pour des films d’épaisseur de 500, 100 et γ0 nm  d’épaisseur. 

Ainsi, indépendamment de tout modèle d’analyse des déformations, les courbes brutes de 

déformations pour un état de charge donné révèlent une diminution des déformations 

élastiques lorsque l’épaisseur diminue. ωeci montre que la densité d’énergie élastique est 

moindre lorsque l’épaisseur du film diminue de 500 et γ0 nm.  

Dans un second temps, nous avons regardé les effets de la stratification des couches minces 

de 30 nm et 3 x 10 nm sur le comportement mécanique de ces dernières. Cependant, après 

superposition des surfaces de charge, on observe une allure semblable de celles-ci pour les 

deux architectures différentes. Ceci signifie que la stratification est sans effet sur le mode de 

déformation des couches minces d’or.  

Toujours dans le cas des essais de déformation en continu, la contrainte à la limite d’élasticité 

semble sensible à la biaxialité pour un domaine de contrainte exploré allant jusqu’ à 0,4 GPa 

pour les films d’or de γ0 nm pour les deux architectures et donc ne s’accorde ni avec le critère 

de rupture de Rankine, ni avec celui de Tresca. Notons en outre que le domaine des 

contraintes investigué dans le cas des essais de déformation en continu est supérieur à celui 

investigué dans le cas de des essais de déformation en pas à pas et permet d’exclure un 

comportement fragile. Par ailleurs, des mesures de déformations ont été effectuées au cours la 

décharge des échantillons.  
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Ces mesures nous révèlent la présence d’un retour compressif en déformation qui est la 

signature d’un allongement plastique des couches minces d’or. ωette nouvelle information 

indique  que les films minces d’or de γ0 nm et γ x 10 nm se déforment plastiquement même si 

la surface de charge ne s’accorde avec l’allure simple du critère de Tresca propre aux 

matériaux polycristallins à gros grains. 

Dans ce travail consacré à l’étude du comportement mécanique de couches minces d’or de 

différentes microstructures, nous avons vu toute la difficulté de déterminer sans ambiguïté le 

critère (de rupture Rankine ou de plasticité de Tresca). δ’évolution de la forme du domaine 

d’élasticité ne permet pas de déterminer sans équivoque le mode de déformation des films 

minces : comportement fragile ou au contraire ductile. Il faudrait être en mesure de sonder 

l’autre cadrant de la surface de charges, c’est-à-dire des chargements où l’une des 

composantes de contraintes soit négative, afin que celle-ci devienne discriminante et que l’on 

puisse déterminer sans ambiguïté le critère de déformation. Avec le substrat actuel (ν = 0,γ4), 

c’est-à-dire le Kapton®, et l’or (ν = 0,51),  il n’est pas possible d’atteindre de tels 

chargements. Une des solutions possibles serait de changer de substrat et d’en choisir un avec 

un coefficient de Poisson proche de celui de l’or. Une autre solution consisterait à effectuer 

des dépôts sur un substrat pré-tendu afin d’élargir la gamme de chemins de chargements 1 . 

Cette solution implique un développement instrumental important, c’est-à-dire un 

développement d’une machine de traction biaxiale, identique à celle installée sur la ligne de 

lumière DiffAbs au synchrotron SOδEIδ, qui pourrait s’intégrer dans une machine de dépôt. 

Du côté instrumental, nos analyses montrent qu’il serait intéressant de travailler avec un 

pilotage en déformation de la machine de traction biaxiale afin de contrôler parfaitement le 

ratio de déformation. En outre, cela permettrait une synchronisation des mesures DIC et MAR 

ainsi des mesures de déformations aux deux échelles (macroscopique et intra-granulaire) dans 

la même zone de déformation. Il serait très intéressant de pouvoir effectuer des cartographies 

de déformations sur les films minces. Pour cela, la ligne DiffAbs va s’équiper de tables de 

translation qu’on pourra coupler à un faisceau de rayons X possédant une taille de l’ordre de 

la dizaine de micromètres pour effectuer ces cartographies. Enfin pour finir, côté détection, la 

ligne DiffAbs va s’équiper d’un détecteur XPAD courbe de grande surface afin de réaliser des 

essais en continu. 
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Sur le plan numérique, il serait intéressant de pouvoir comparer les résultats expérimentaux 

obtenus avec des résultats numériques obtenus grâce aux éléments finis. Pour cela, une 

amélioration du code utilisé pendant ce travail de thèse prenant en compte l’anisotropie du 

substrat ainsi que le film mince déposé permettrait de simuler le comportement mécanique du 

système étudié expérimentalement. 

Enfin, comme précisé précédemment, la microstructure est très importante et joue un rôle 

prépondérant dans le comportement mécanique des films minces. Afin d’améliorer la 

caractérisation initiale des films minces étudiés, des observations en Microscopie électronique 

en Transmission (MET) pourraient nous apporter des informations sur la structure colonnaire 

des grains ainsi que sur leur taille. Une visualisation des défauts internes (générés lors de 

l’élaboration) pourrait être aussi effectuée. Une observation post-mortem des échantillons 

ayant subi des essais de traction biaxiale pourrait être intéressante et nous aiderait à mieux 

comprendre les mécanismes mis en jeu lors de la déformation des couches minces. 
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Annexe 1 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

ωette annexe complète l’analyse des déformations mesurées par diffraction des rayons X 

(chapitre IV) pour les familles de plans : 

- Au {β00} et {γ11} pour les couches minces d’or de 500 nm,  

- Au {β00} pour les couches minces d’or de 3 x 10 nm.  
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1.1 : Cas du film d’or de 500 nm d’épaisseur : 
 

Les figures 1.1 et 1.2 représentent les courbes İ-sin²ȥ obtenues pour les deux directions de 

sollicitation ϕ = 0° (axe 22) et ϕ = 90° (axe 11) pour respectivement les familles de plans Au 

{200} et Au {311} pour respectivement 5 angles ȥ et 6 angles ȥ autour des directions de 

pôles. 
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Figure 1.1: Evolution des déformations élastiques pour la famille de plans Au {200} d’un échantillon d’or 

d’épaisseur 500 nm au cours d’un chargement equi-biaxial. (a) selon Φ =0° et (b) selon Φ = 90°.  
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On peut remarquer une non-linéarité des courbes İ-sin²ȥ, comme nous avons déjà observé 

dans le chapitre IV pour la famille de plans Au {111}, pour les familles de plans Au {200} et 

{311}. Comme expliqué au cours des chapitres III et IV, ces effets de non-linéarité ne sont 

pas dus à des artefacts de détection mais sont certainement dû à la microstructure du matériau 

(fort effet de texture combinée à une anisotropie élastique et de forme des cristallites). 
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Figure 1.2: Evolution des déformations élastiques pour la famille de plans Au {311} d’un échantillon d’or 

d’épaisseur 500 nm au cours d’un chargement equi-biaxial. (a) selon Φ =0° et (b) selon Φ = 90°.  

 



Annexe 1 

126 

 

 

1.2 : Cas du film d’or de 3 x 10 nm d’épaisseur : 
 

La figure 1.3 représente les courbes İ-sin²ȥ obtenues pour les deux directions de sollicitation 

ϕ = 0° (axe 22) et ϕ = 90° (axe 11) pour les familles de plans Au {200} pour 4 angles autour 

de la direction de pôle à 55°. On peut voir que ces courbes sont quasi-linéaires, comme c’était 

le cas pour la famille de plans Au {111}. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 Figure 1.3: Evolution des déformations élastiques pour la famille de plans Au {200} d’un échantillon d’or 

d’épaisseur 3 x 10 nm au cours d’un chargement equi-biaxial. (a) selon Φ =0° et (b) selon Φ = 90°.  
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Résumé 

ωe travail de thèse propose d’étudier les effets de taille et de microstructure sur les propriétés 
mécaniques de films minces d’or nanostructurés déposés sur des substrats flexibles lors d’essais de 
traction bi-axiale. δes couches minces d’or sont déposées sur du polyimide par pulvérisation ionique, 
technique qui permet de contrôler la taille des grains selon la direction de croissance dans les films 
minces en contrôlant l’épaisseur de ces derniers. Nous avons ensuite réalisé des expériences de 
déformation in-situ sur ces couches minces grâce à la machine de traction bi-axiale installée sur la 
ligne de lumière DiffAbs du synchrotron SOLEIL, source de rayons X intense qui permet de mesurer 
par diffraction les déformations dans les films minces polycristallins. La première étape de ce travail a 
été d’effectuer des expériences de traction bi-axiale pour des chargements dits « pas à pas » en 
imposant différents ratios de force sur deux séries de couches minces d’or d’épaisseurs différentes afin 
d’étudier la limite d’élasticité en fonction du chemin de chargement choisi et de tracer une surface de 
charge pour les deux séries d’échantillons d’or étudiés.  δa deuxième étape de ce travail a consisté à 
valider un mode de chargement dit « continu » en comparant les propriétés mécaniques d’une même 
série d’échantillons d’or obtenus avec ces deux types de chargements : « pas à pas » et « continu ». 
Une fois validé, nous avons réalisé des expériences de traction bi-axiale sur différentes séries 
d’échantillons d’or possédant différentes tailles grains et architecture afin de mettre en évidence un 
effet de taille sur les propriétés mécaniques de films minces nanométriques. 

Mots clés : couches minces d'or nanostructurés, rayonnement synchrotron, Diffraction des rayons X, 
déformation biaxiale, propriétés mécaniques de nano-matériaux, ωorrélations d’Images Numériques 

 

 

Abstract 

 

This thesis proposes to study the size and microstructure effects on the mechanical response of gold 
nanostructured thin films deposited on flexible substrates during biaxial tensile tests. Gold thin Films 
are deposited on polyimide by sequenced ion sputtering technique in order to control the grain size in 
the growth direction. We have carried out deformation experiments in situ using the biaxial tensile 
device installed on the DiffAbs beamline at synchrotron SOLEIL, the source of intense X-rays which 
permits the strains determination in polycrystalline thin films with X ray diffraction. The aim of the 
work is first to validate a continuous loading procedure which allows gaining a factor of 10 in the time 
frame. Validation is made by comparing the mechanical properties of a single series of gold thin films 
obtained with “step by step” loading and “continuous” loading. Then, I will detail the study of the 
mechanical response of sequenced gold thin film with a thickness of 3 x 10 nm analyzing the yield 
surface that can be extracted with the biaxial device. 
 

Keywords : nanostructured gold thin films, Synchrotron  X-ray diffraction, Mechanical behavior of 
nanomaterials, Biaxial deformation, Digital Image Correlation 


