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Résumé

Le développement des couches minces multifonctionnelles de haute performance est
stimulé par les besoins technologiques dans plusieurs secteurs de la science et de
I’ingénierie. Pour assurer sa fonctionnalité, sa stabilité et sa performance durant toute sa
durée de vie, le systeme formé a partir des couches minces doit posséder simultanément
un ensemble de propriétés tribo-mécaniques exigeantes comme la résistance aux
déformations plastique et €lastique, un faible coefficient de friction et une résistance

élevée aux rayures et a I’usure.

L’objectif principal du travail est de développer une méthodologie de mesure des
propriétés tribo-mécaniques et de I'appliquer a la caractérisation des couches minces
fabriquées par la technique de dépot chimique en phase vapeur assistée par plasma ainsi
que d’autres techniques complémentaires. Cet objectif sous-entend la réalisation de
différentes taches (i) avancer les connaissances des différents comportements tribo-
mécaniques des couches minces, (ii) évaluer I’effet des méthodes de fabrication sur les
propriétés tribo-mécaniques et (iii) déterminer des relations générales entre les

propriétés tribo-mécaniques individuelles.

Pour ce faire, il est impératif de caractériser les propriétés nano-tribo-mécaniques des
couches minces. Les propriétés élasto-plastiques des échantillons, la dureté H, le module
d’Young E et le recouvrement élastique R ont €ét€ caractérisés par le test de
nanoindentation résolue en profondeur pour des forces allant de P = 100 uN a P = 10000
UN. La caractérisation des propriétés nanotribologiques telles que le coefficient de
friction f, la résistance a la rayure b et la résistance a I'usure ¢ des couches minces a été
effectuée avec les tests de nanorayure a charge progressive (P, = 6000 uN) et d’usure

par balayage (P = 100 uN).
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Les tests de caractérisation ont été réalisés a I’aide d’un systeme de nanoindentation
résolue en profondeur (Tribolndenter fabriqué par Hysitron Inc.). La nanoindentation a
été effectuée a 1’aide d’une pointe en diamant de type Berkovich et les résultats ont été
obtenus en employant une méthode basée sur la courbe de chargement et de
déchargement qui évalue la rigidité S de 1’échantillon a la force maximale en modélisant
la courbe de déchargement. La dureté et le module réduit ont été calculés a partir des
valeurs d’aire de contact de la pointe projetée sur I’échantillon. Cette aire de contact,
A(h.), est obtenue griace a deux cents indentations réalisées dans un échantillon de

référence.

Une pointe de diamant, de forme conique et d’un rayon de courbure de moins de 1 pm a
été utilisée pour les tests de rayure et d’usure. La résistance a la rayure des échantillons a
été évaluée a partir de rayures d’une longueur de 8 um et d’une vitesse de 0,267 pm/sec.
La résistance a I’usure par frottement est déterminée grace a la fonction d’imagerie de

I’appareil en effectuant 100 images consécutives de la surface.

Dans un premier temps, huit substrats différents ont été évalués. La caractérisation des
propriétés tribo-mécaniques des substrats est primordiale étant donné que le substrat
peut influencer les résultats de caractérisation des couches minces. Six matériaux de
couches minces, SiO, TiO;, TayOs, SikN,, TiN et le nanocomposite TiN/SiNj 3,
fabriqués par différentes méthodes, sont étudiés dans le but d’observer ’effet de la
composition et de la méthode de fabrication sur les propriétés élasto-plastiques et

tribologiques.

L’analyse des résultats montre que les propriétés tribo-mécaniques des couches minces
varient selon la composition, la microstructure, la méthode de fabrication, la densité et

selon la rugosité de surface de la couche.
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Les valeurs de dureté et du module réduit permettent d’évaluer deux ratios : HY/E} et
H/E, qui caractérisent le comportement €lasto-plastique et tribologique des couches

minces.

Le parametre HY/E? est proportionnel a la résistance du revétement aux déformations
plastiques. Dans le but d’augmenter leur résistance aux déformations plastiques, les
matériaux doivent posséder des valeurs €levées de H et R, et un faible E,. Lorsque H est
élevée et E, faible, les déformations plastiques représentées par le travail plastique W,

sont plus faibles.

Le ratio H/E, est défini comme la tension de défaillance élastique limite lors d’un
contact de surface et il caractérise la résistance a I'usure des matériaux. En effet, pour
des échantillons de méme H, la résistance a 1'usure augmente lorsque le ratio H/E,

augmente. Les échantillons de méme R auront aussi le méme ratio H/E,.

Les résultats expérimentaux montrent que lorsque H augmente, la profondeur maximale
humax, 1a profondeur finale Ay et W, diminuent alors que R augmente. On observe aussi que
pour les échantillons de méme H, le comportement élastique augmente lorsque le
module réduit diminue. On constate qu’un faible module d’Young permet de limiter les

déformations plastiques en répartissant les déformations sur une plus grande surface.

L’ensemble du travail représente une contribution importante a trois aspects de la
technologie des couches minces. Premierement, une méthodologie de mesure des
propriétés tribo-mécaniques a été développée. Deuxiemement, la méthode a été
appliquée avec succes a la caractérisation des couches minces de différente composition
et, finalement, des relations entre les différentes propriétés tribo-mécaniques ont été

observées.



VI

Abstract

Recent developments of multifunctional and high performance thin films are motivated
by the technological needs in numerous sectors of science and engineering. In order to
ensure the functionality, stability and performance, thin film systems must possess well
controlled tribo-mechanical properties such as resistance to plastic and elastic

deformation, low friction coefficient and high scratch and wear resistance.

The main objective of this project is to develop a methodology for the measurement
tribo-mechanical properties; this methodology is then applied to the characterization of
thin films fabricated by plasma enhanced chemical vapor deposition (PECVD) and also
by other complementary deposition techniques. To achieve this goal, it is necessary to
complete the following tasks: (i) extend the knowledge on the thin film tribo-mechanical
behavior, (ii) evaluate the effect of the fabrication technique on the films’ mechanical
behavior and (iii) define general relationships between tribological and mechanical

characteristic.

Elasto-plastic properties such as hardness H, Young’s modulus E and elastic recovery R
have been measured using depth-sensing nanoindentation with forces ranging from P =
100 pN to P = 10,000 uN. The characterization of the nanotribological properties,
friction coefficient f, scratch resistance b and wear resistance ¢ were performed by the
nanoscratch test with a progressive load (P, = 6,000 uN), and by the scanning wear

test (P =100 uN).

The characterization tests were performed by using a state of the art nanoindenter
instrument  (Tribolndenter manufactured by Hysitron Inc.). Depth sensing
nanoindentation tests were completed with a Berkovich diamond tip and the results were
obtained with an approach proposed by Oliver and Pharr using the load-displacement

curve. This methodology evaluates the stiffness S of the sample at the maximum load by
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modeling the unloading curve. The hardness H and reduced modulus E, are calculated
from the values of the contact area of the tip projected on the sample. The contact area

A(h,) is obtained with 200 indentations on a reference sample.

A conical diamond tip with a radius of curvature of less than 1 um was used for the
scratch test and the wear test. The sample scratch resistance was evaluated from
scratches measuring 8 um completed at a rate of 0,267 um/sec. The scanning wear
resistance test was performed with the imaging mode of the Tribolndenter by providing

100 consecutive scans of the surface.

Eight different substrates were characterized. Evaluation of the tribo-mechanical
properties of substrates is essential as they can influence the results of the
characterization of thin films. In this work, we specifically investigated six different film
materials that were fabricated by several techniques: SiO, TiO,, TayOs, SixN,, TiN and
the nanocomposite TiN/SiN;3. We particularly analyzed the effect of both the
composition and the fabrication technique on the elasto-plastic and tribological

properties.

The analysis of the results show that thin films tribo-mechanical properties vary with the
composition, the microstructure, the fabrication method, the purity, the density and the

surface roughness.

The values of the hardness and the reduced modulus can be used to evaluate two specific

ratios, namely HS/E,.Z and H/E, that characterize the elasto-plastic and tribological

behavior of the coating.

The HVES parameter is proportional to the resistance of the thin film to plastic
deformation. In order to increase this resistance, it is desirable to obtain materials that

possess high H and R but lower E, values. With higher H and lower E, the plastic



deformation represented by plastic work W, is lower, since the external load is

distributed over a larger area, and the stress distribution is more uniform.

The H/E, ratio, defined as the elastic strain to failure during a surface contact is related
to the wear resistance of materials. For samples with the same H, the wear resistance

increases when H/E, increases. Samples with the same R will have the same H/E, ratio.

The experimental results show that when H increases, the maximum penetration depth
Muax, the final depth Ay and W, decrease and R increases. It was also observed that, for

samples with the same hardness, the elastic behavior increases when E, decreases.

The entire work represents a significant contribution to three aspects of the thin film
technology. First, a methodology for the evaluation of the tribo-mechanical properties
was developed. Second, the method was applied with success to the characterization of
thin films with different compositions and finally, relationships between the different

tribo-mechanical properties were determined.



Table des matieres

Remerciements v
Résumé \Y%
Abstract VHI
Table des matieres X1
Liste des tableaux X1V
Liste des figures XVI
Liste des sigles et abréviations XIX
I Chapitre. Introduction 1
1.1  Importance des propriétés tribo-mécaniques des couches minces.........c.cceeueeeen. 1
1.2 Applications des COUChES MINCES ......cceouuieruiiiriiiiieieeeieeie ettt e 3
1.3 Méthodes de fabrication des cOUChes MINCES ........eeevvieriiriiieriiieireriiereeeeeeee e 4
1.4 Propriétés tribo-mécaniques des cOUChes MINCES ....c..eereerrirniieieeniieniieeieeeerieens 6
1.5 ODBJECHES ..ttt ettt et bt e s st e s e 8
1.6 Organisation du travail.........ccccoeiioiiiiiice e 9

II Chapitre. Théorie des propriétés tribo-mécaniques 10
2.1.1 Propriétés €lastiqUes. ......c.cueeemeermieriieenieiicete ettt 11
2.1.2Module d”YOUDNG ..covmviiiiiiiiiiiiccreee e e 14
2.1.3 Comportement €lasto-plaStiqUe.......cccevuervierruirirerienenieneenerre e eresee e 18

21 DUIELE ...ttt sttt sttt ettt st s seneens 20
2.1.5 Techniques de caractérisation des propri€t€s mécaniques ........c.cccevvervveererenn 21
2.1.6 Les fondements de la nanoindentation ...........cccocverieeneenceeenieenneeneesseeeeenees 23

2.2 Théorie des propriétés tribologIqUES..........ooviieriririeniiceiieeceece e 31
2.2.1 Les propri€tés tribologIqUES ........cooiuireiiieriieiieeece et 31

2.2.2 Techniques de caraCtériSAtION ........c.ceeiuieeiieriierieeiteeeeente et esieeereeeenneeas 33



XII

HI Chapitre. Méthodologie expérimentale 36
3.1 Méthodologie de caractérisation des propri€té€s nanomécaniques ...........c.ceecuenne. 36
3.1.1 Le fonctionnement du TriboIndenter ...........cccoooeviiiiiieiniciniiininec e 36
3.1.2 Calibrations de I’appareil ........ccoocoiviiiiiiiiniiinii et 42
3.1.3 Méthodologie de la nanoindentation............ccevcieiieriiencienieeciee e, 48
3.2 Méthodologie de caractérisation des propriétés nanotribologiques............cc......... 55
3.2.1 Test de NANOTAYUTIE .....cc.veiiiiiiiieiie ittt e e ree e s 55
3.2.2 1’Imagerie de SUTTACE.........coovieiiiiieeiiete e 59
3.2.3 L tEST A USUIE ettt ettt et ettt s s e as 61
3.3 Description des €Chantillons ..........cccverieiriieeiireeeiiieeite e esereeesite e ieeeees 63
IV Chapitre. Résultats 68
4.1 Résultats et discussion des propri€tés tribo-mécaniques des substrats................... 68
4.1.1 NanOoIndentation ........ccccueiriiiieriiieireesiteeeit et e e rtte e et e e eesiteeeebaeeseesaeeees 68
4. 1.2 NANOTAYUTLE ..ceeevirireririeeeirereiteerieeessreseirasesressessressosseesssseesssssesassseessnssnessssssnses 73
AL 3 USUIE .ottt ettt ettt et e bt e e bt et e et e e bt e s et e e e e s 76
4.2 Résultats et discussion des propriétés nano-tribo-mécaniques des couches minces 78
4.2.1 Couches MINCES A€ STO 2 cooiiiieiiiee ettt e e e e e ttereresesaseatsresssuaenens 78
4.2.2 Couches MINCES A€ TIO0 .ottt e e er e a e s raeaaes 82
4.2.3 Couches MINCES A€ Ta2005 ccciuuuririiieieeie ittt e e e ereerrreresesetaensessaaasees 88
4.2.4 Couches minces de SiNy3 et STNy.ooiiiiiiiiiii, 91
4.2.5 Echantillons de couches minces de TiN............ccovevemermeeereeevererrerseeseseneenon. 94

4.3 Résultats et discussion des propriétés nano-tribo-mécaniques de nanocomposites .96

4.3.1 Les NANOCOMPOSILES ...eererruvrerereirieerriireerenireterernieeeesssnreeessesonsseeesssesssmnseseens 96
V Chapitre. Analyse des résultats 98
5.1 Synthese des rESULALS. .......ooviiviriieriierie ettt e stva e e aeeesenbbe e e eeees 98

Conclusion 106




XIII

Références 109

Annexes 126




Tableau 2.1 :
Tableau 2.2 :
Tableau 3.1 :
Tableau 4.1 :
Tableau 4.2 :
Tableau 4.3 :
Tableau 4.4 :
Tableau 4.5 :
Tableau 4.6 :
Tableau 4.7 :
Tableau 4.8 :
Tableau 4.9 :

Tableau 4.10 :

Tableau 4.11
Tableau 4.12
Tableau 4.13

Tableau 4.14 :

Tableau 4.15
Tableau 4.16
Tableau 4.17
Tableau 4.18 :

Tableau 4.19 :
Tableau 4.20 :

Tableau 4.21

Tableau 4.22 :
Tableau 4.23 :

X1V

Liste des tableaux

Coefficient de Poisson pour différents matériaux. [84-86] .........c.cceeeee. 13
Valeurs de H, 0y, et E pour différents matériaux [70,88].........ccceeuveeeeee. 21
Meéthode de fabrication des €chantillons .........c..cccceeeiiviiiniinniininnnn, 65
Travail d’indentation pour les différents substrats. .........ccoceevvernenenneen. 71
Moyenne des résultats d’indentation pour les différents substrats. .......... 72
Taux de pénétration pour les différents substrats. ........cccoccevveeninciiinens 74
Taux d’usure pour différents Substrats. .........ccccceeeevviniiiiniininiiieen, 76
Travail d’indentation pour les couches minces de SiOs....c.cceevveenerennnnen. 80

Moyenne des résultats d’indentation pour les couches minces de SiO-...80

Taux de pénétration pour les couches minces de SiOj......ooovvviciivnininnn. 82
Taux d’usure pour les couches minces de SiOg..cc.eeeveivvciiiiiiiiiniinnnen. 82
Travail d’indentation pour les couches minces de TiOs...cc.coovverivnennnnen. 84

Moyenne des résultats d’indentation pour les couches minces de TiO;..85

: Taux de pénétration pour les couches minces de TiOg. .co.eoevceenieinnnenns 87
: Taux d’usure pour les couches minces de TiO. .....ccooceeeieenieiicinnieenne 87
: Travail d’indentation pour les couches minces de Ta;Os. ..c.ceevvvunneneenee 89

Moyenne des résultats d’indentation pour les couches minces de Ta,Os. ......90

: Taux de pénétration pour les couches minces de TaxOs. ....cooveeveeeennenne 91
: Taux d’usure pour couches minces de TasOs. .cc.eoevvereiriiiiiinnieianenee 91
: Travail d’indentation pour les couches minces de SiNj 3 et SiyNy........... 93

Moyenne des résultats d’indentation pour les couches minces de SiN 3 et SiNy...93
Taux de pénétration et d’usure pour les couches minces de SiNj s.......... 94

Moyenne des résultats d’indentation pour les couches minces de TiN. ..94

: Taux de pénétration et d’usure pour les couches minces de TiN............. 95
Travail d’indentation pour les nanocomposites nc-TiN/SiNj 3. ..ccovvenee. 96
Moyenne des résultats d’indentation pour les nanocomposite nc-

TANSIN 3 ettt 97



XV

Tableau 5.1 : Echantillons de mEME AULELE.........ovoveveveeeeeeeeeeeeeeeeee oo e erenene 99

Tableau 5.2 : Echantillons de méme recouvrement élastique et de dureté différente. . 104



Figure 2.1 :
Figure 2.2 :

Figure 2.3 :
Figure 2.4 :
Figure 2.5 :
Figure 2.6 :
Figure 2.7 :
Figure 3.1 :
Figure 3.2 :
Figure 3.3 :
Figure 3.4 :
Figure 3.5 :
Figure 3.6 :
Figure 3.7 :
Figure 3.8 :
Figure 3.8 :

Figure 3.10 :
Figure 3.11 :

Figure 3.12 :
Figure 3.14 :

Figure 3.15 :

Figure 3.16 :

XVI

Liste des figures

Force en tension appliquée a une plaque. .........cccevveeeievienrnnincececeeenne 12
Variation de 1’énergie interne U et de la force F d’un systéme de deux
atomes en fonction de x, la distance entre les atomes [88].......ccccvveveeeene. 16
Exemple de test de traction pour un matériau fragile (A) et ductile (B) [88].....19
Courbe de chargement et de déchargement pour un test de nanoindentation [95]. .24

Schéma d’une section d’indentation illustrant les différentes profondeurs. ....27

Travail plastique et €lastiqUe. .......cocueeriieriiieniieeiieieenee e 30
COoNtaCt ENLIE [FOIS COIPS. cuvvrerrrrrernurreerrireersiaeeesrressseeesssseeesseessseesesnneeens 32
Composantes du TriboIndenter. ..........cocceiviiriiiniiiniiicececee e 37
Base du TriboIndenter. .........coooueieiiiiiiiiieeete e e 37
Image du TriboScanner et du TransducCteur. .........c.coocveeeveeerieneeeirerennnns 38
Schématisation d’une vue en coupe du transducteur 1D.........cccooeeeeenenns 39
Schématisation de I’opération du tranSdUuCteUr........ccccecveerervereenreereenene 40
Images SEM des pointes de diamant. ...........coeeeveevervieicnicninnennee e 42
Aire de contact projetée en fonction de la profondeur de contact............ 45
Evaluation de I’accommodation machine. ............cc.cccevvrvrevererrrrenrennnn. 47
Fonction de chargement triangulaire. ...........coceeeveriimeincnccncnceie e 48
Traitement de I’information d’un test de nanoindentation. ...................... 49

Analyse du bruit pour des tests d’indentation a différentes charges dans
silice fondue; (a) 10 000 uN, h.= 180.6nm (b) 1 000 uN, h, = 46.5 nm (c)
500 uN, he =25.0 nm (d) 250 uN, he = 13.2 nM. ceeenviiininiiiiiciceeen 51
Force normale en fonction du déplacement normal pour la silice fondue......... 52
Fonction d’aire; Aire de contact projetée en fonction de la profondeur de
COMEACT. c.eeiiiiieiie ettt ettt c et s esae e e sebes e s stb e e sasaesesonaeees 53
Module réduit E,, dureté H et recouvrement €lastique R en fonction de la
profondeur de contact pour échantillon de calibration en silice fondue...53

Schématisation du tranSAuCtEUr 2D ..o eeen 55



Figure 3.17 :
Figure 3.18:
Figure 3.19 :
Figure 3.20 :
Figure 3.21 :

Figure 4.1 :

Figure 4.2 :
Figure 4.3 :

Figure 4.4 :
Figure 4.5 :

Figure 4.6 :

Figure 4.7

Figure 4.8 :

Figure 4.9

Figure 4.10 :

XVII

Fonction de chargement pour rayure de 8 um a charge progressive......... 56
Test de rayure a chargement progressif pour I’échantillon de calibration....... 58
Image de 15 pm X 15 um d’une nanorayure sur une couche mince de SiO,....60
Image de 2 um X 2 wm d’une indentation sur une couche mince de SiO.. ....60
Image de 20 um X 20 pum d’un test d’usure sur une couche mince de SiO».....61
Courbes de la force en fonction du déplacement ; dureté , module réduit et
recouvrement €lastique en fonction de la profondeur de contact pour les
IfFErents SUDSITALS. .....cooiiriiiiiiieie e 70
Profondeur de pénétration et coefficient de friction en fonction de la force
normale pour les différents SuUbSLrats. .........ccocveevenienieiienieiiciecee 74
Images des tests de rayures ( P = 0 a 6000 uN) des différents substrats..75
Images 3D de la trace d’usure pour différents substrats..........ccccceveennnene 77
Courbes de chargement en fonction du déplacement; dureté, module réduit et
recouvrement €lastique en fonction de la profondeur de contact pour les couches
IMINCES AE ST ..ttt eeeeseeaaesesesnsesans 79
Profondeur de pénétration et coefficient de friction en fonction de la force
normale pour les couches minces de SiOa......oevviviieriiiiiiniiinnciienneee. 81
Courbes de chargement en fonction du déplacement; dureté, module réduit et
recouvrement élastique en fonction de la profondeur de contact pour les couches
IINCES AE THO ettt e et eees 84
Profondeur de pénétration et coefficient de friction en fonction de la force
normale pour les couches minces de TiOg. ...oooveevviriiciiiiniiiiieee e, 86
Courbes de chargement en fonction du déplacement; dureté, module réduit et
recouvrement €lastique en fonction de la profondeur de contact pour les couches
INNCES dE TA0O5. .ot e e e et 88
Profondeur de pénétration et coefficient de friction en fonction de la force

normale pour couches minces de TayOs.......cceevveriiiiiiiniiiniiiiceeeee, 90



Figure 4.11 :

Figure 5.1 :

Figure 5.2 :

Figure 5.3 :
Figure 5.4 :

Figure 5.5 :

XVIII

Courbes de chargement en fonction du déplacement; dureté, module
réduit et recouvrement €élastique en fonction de la profondeur de contact
pour les couches minces de SiNj 3 et SLNy. oo, 92
Dureté en fonction : de la profondeur de la pénétration maximale a 5000
UN et du recouvrement €lastiqUe. ......cccveervvrereirerriieennieeeenireessieeaeeenees 99
Courbes de chargement en fonction du déplacement pour des couches
minces de MEme dUIELE. ...........cooiviiiiiiiiieiiiriiee et eee e e 100
Taux d’usure en fonction du ration H/E;. ccooeoieeiiiniiie, 101
Recouvrement élastique et travail plastique d’indentation en fonction du
FAHO HY/E, ..o 102
Courbes de chargement en fonction du déplacement pour différents H ;
travail plastique, profondeur finale d’indentation et ratio H/E<? en

fONCHION de 18 AUIETE. «.oooioiiiee et e e e e ee e e e e e e e ee e 103



Liste des sigles et abréviations

distance interatomique a 1’équilibre

distance interatomique finale

aire de contact de la pointe projetée sur 1’échantillon
taux de pénétration

constante positive qui dépend du nombre de protons et d’électrons
accommodation

accommodation machine

accommodation totale

constante

constante

constante

constante

constante

constante

constante

module d’Young

module d’Young de I’indenteur

module réduit

coefficient de friction

force

force a la distance interatomique d’équilibre
force maximale a la position interatomique finale
constante

module de cisaillement

déplacement

profondeur de contact

profondeur finale

XIX



3

max

=~ In~ T I

constante

déplacement de la surface
déplacement maximum
dureté

dureté de Knoop

dureté de Vickers
résistance a ’'usure
longueur initiale
longueur de la diagonale
longueur de la grande diagonale
constante

pression

Force normale

Force normale maximale
recouvrement élastique
distance

rigidité

section unitaire

section finale

section

température

énergie potentielle
Potentiel d’attraction
Potentiel répulsif

volume de la trace d’usure
différence de potentiel
travail total d’indentation

travail plastique d’indentation

travail élastique d’indentation Z — striction

XX



S

Al
Aa

Olim
Onux
0;) rop
Oy
Oy

o;

AFM
APCVD

constante

dérivée de la force par rapport a la distance interatomique
variation de la longueur

variation de la distance interatomique
déformation

déformation plastique

déformation selon I’axe des x

déformation selon I’axe des y

déformation selon I’axe des z

taux d’usure

cisaillement

constante géométrique de la pointe

coefficient de Poisson

coefficient de Poisson de 1’indenteur

contrainte mécanique

limite d’élasticité

limite maximale avant 1’apparition de la striction
contrainte limite pour un comportement élastique linéaire
contrainte mécanique selon 1I’axe des x
contrainte mécanique selon 1’axe des y
contrainte mécanique selon ’axe des z
contrainte en cisaillement

constante dans 1’équation du potentiel répulsif

« atomic force microscope », microscope a force atomique

XX1

« atmospheric pressure chemical vapor deposition », déposition chimique en

phase vapeur a pression atmosphérique



BK7
CC
CCD
CNRC
CVvD
DIBS
DLC
FCAD
FQ

FS
FTIR

HMDSO
TIAD

IBS
LaRFIS
LCVD

LPCVD

MBE
MEMS
MOCVD

MW

nc

PC
PECVD

XX1I

borosilicate

courant continu

« charge coupled devises », imagerie par charge couplée

Conseil national de recherches du Canada

« chemical vapor deposition », déposition chimique en phase vapeur

« dual ion beam sputtering », pulvérisation par double faisceau ionique

« diamond like carbon », carbone sous forme de diamant

« filtred cathodic arc deposition », déposition par arc cathodique filtré

« fused quatz », quartz fondu

« fused silica », silice fondue

« Fourier transform infrared spectrophotometry », spectrophotométrie
infrarouge par transformée de Fourier

Organosilicié, (Si(CH3)3),0

« ion assisted deposition », déposition assistée par faisceau d’ions

« lon beam sputtering », pulvérisation par faisceau ionique

Laboratoire des revétements fonctionnels et d’ingénierie de surface

« laser chemical vapor deposition », déposition chimique en phase vapeur
par laser

« low pressure chemical vapor deposition », déposition chimique en phase
vapeur a basse pression

« molecular beam epitaxy », épitaxie par jet moléculaire

« micro-electro-mechanical system », systéme micro-électro-mécanique

« metalorganic chemical vapor deposition », déposition chimique en phase
vapeur a partir de composés organométalliques

micro-onde

nanocomposite

polycarbonate

« plasma enhanced chemical vapor deposition », déposition chimique en

phase vapeur augmentée par plasma



XXl

PVD « Physical vapor deposition », déposition physique en phase vapeur
RF radio fréquence

SVC Society of Vacuum Coaters



I Chapitre. Introduction

- 1.1 Importance des propriétés tribo-mécaniques des couches minces

Dans plusieurs domaines tels que: la microélectronique, ’optique, la photonique,
I’aérospatial, le biomédical, la métallurgie, etc., les matériaux se présentent sous la
forme d’un revétement déposé sur un substrat ou sur un autre revétement. Les nouvelles
générations d’applications technologiques requierent des spécifications tribo-
mécaniques tres rigoureuses comme : une résistance a I'usure élevée [1-10], un faible
coefficient de friction [7-11], un rapport dureté/poids élevé [12], une résistance aux
déformations plastiques ou é€lastiques [13-16] et un faible colit de production [17]. Dans
bien des cas, les matériaux massiques ne peuvent rencontrer les exigences et 1’on doit

déposer une couche mince sur ceux-ci pour en améliorer les propriétés [18].

La mesure appropriée des propriétés tribo-mécaniques des couches minces est le premier
pas vers une analyse complete des comportements tribo-mécaniques des couches
minces. L’industrie s’est fiée durant longtemps a des méthodes de caractérisation
développées pour les matériaux massiques [19-23]. Récemment, la mise au point de
I’indentation dynamique, résolue en profondeur, appelée nanoindentation, a été utilisée

pour I’étude des propriétés mécaniques des couches minces [24-30].

L’évolution des technologies dans les secteurs de la science et de I'ingénierie combinée
au perfectionnement des méthodes de fabrication ont stimulés le développement de
couches minces multifonctionnelles de haute performance [31]. Dans des applications
technologiques, par exemple les MEMS, I'intégrité mécanique du systeme compos€ du
substrat et des couches minces doit étre respectée [32] pour assurer le bon
fonctionnement des dispositifs. Ainsi, la qualité des interfaces, 1’adhésion et les

propriétés mécaniques des couches minces ont des effets déterminants sur le



comportement mécanique et la performance des produits [33-35] comme, par exemple,

les cavités résonnantes et les membranes senseur de pression.

Le dépdt d’une couche mince sur un substrat constitue en soit une valeur ajoutée. A titre
d’exemple, les verres de lunette peuvent étre remplacés par des substrats légers de
polymeres revétus d’une couche mince pour assurer leur résistance aux rayures et pour
rendre la surface non réfléchissante. Dans le domaine, aérospatial, automobile, optique,
pharmaceutique et autre, le dép6t d’un revétement rend les accessoires attrayants tout en
améliorant leur résistance a la corrosion, a 'usure et a I’abrasion [36-38]. Le dépdt
d’une couche de DLC « diamond like carbon » a la surface des disques durs augmente
leur résistance a I'usure et diminue le coefficient de friction ce qui améliore la durabilité

du disque [39].

Les propriétés des matériaux sont étroitement reliées a leur structure laquelle dépend de
la phase et de la composition chimique du matériau, lesquelles sont fortement
déterminées par la méthode de préparation [13]. Pour ces raisons, la microstructure des

matériaux doit étre optimisée afin d’obtenir les propriétés recherchées [40-41].

Les propriétés tribo-mécaniques des matériaux dépendent de leur microstructure mais
elles sont aussi déterminées par la présence de défauts ce qui rend difficile I’élaboration
de théories générales. Les propriétés tribo-mécaniques des couches minces seront aussi
influencées par leur compatibilité avec le substrat [42], les traitements de surface [43] et
par la méthode de fabrication [13,44]. Ces dernieres affirmations justifient le besoin de
techniques fiables pour la caractérisation des propriétés tribo-mécaniques des couches

minces.



1.2 Applications des couches minces

Les applications des couches minces exigent une composition, une épaisseur et une
technique de fabrication précises. L’amélioration du contrdle des propriété€s des couches
minces est possible grace a plusieurs avancées et percées technologiques dans différents

domaines :

a) En micro-€électronique et pour les MEMS, on retrouve les mémes matériaux que pour
certaines applications optiques et de protection. Les couches de TiN sont utilisées
comme barriere de diffusion et comme contact électrique. Le SiN; 3 qui est un matériau
souvent utilis€ comme passivation présente un grand intérét pour la fabrication de

structures libérées comme les structures en porte-a-faux [33-34,45].

b) Les couches minces de protection que 1’on retrouve fréquemment sur les outils de
coupe et en métallurgie sont utilisées pour augmenter la durée de vie des outils [46-47],
ainsi que la vitesse de coupe [48] et sont nécessaires au machinage précis et au fini de
surfaces. Les matériaux les plus utilisés sont les oxydes de céramiques ioniques (Al»Os,
Zr0O; et TiO,) [49], les matériaux covalents (TiC, TiN et WC) et les alliages de métaux.
Ces couches minces sont caractérisées par une dureté élevée, un haut point de fusion et
une bonne résistance aux attaques chimiques comme la corrosion, méme a température

élevée.

¢) Les couches minces dans les applications optiques et optoélectroniques doivent
posséder un minimum de propriétés tribo-mécaniques tel I’adhésion, la résistance a
I’usure et a la rayure et une dureté €élevée pour assurer leur fonctionnalité durant toute la
durée de vie des dispositifs [50] par exemple, les filtres optiques [51-52] et les capteurs
d’images CCD. Les couches de SiO;, TiO,, Ta;0s et SiNj 3 sont fréquemment utilisées

pour leur transmission optique dans le spectre du visible.



d) L’aérospatiale bénéficie des avantages des couches minces [53] que I’on retrouve
comme barriere thermique sur différentes composantes des moteurs et turbines [54]. Ces

revétements présentent une résistance élevée a 1’érosion.

e) Différentes applications dans le domaine biomédical tel que les sondes et les implants
nécessitent des revétements qui possédent une stabilité et une inertie chimique élevée.
Ces revétements comme le DLC doivent étre biocompatibles en plus de résister a la

corrosion provoquée par les différents fluides du corps humain.

f) En raison de leurs couleurs attrayantes et de leurs propriétés tribo-mécaniques, les
couches minces sont aussi utilis€es comme revétements décoratifs. Elles améliorent
I’apparence et la durabilité de différents objets (bijoux, accessoires de cuisine et de salle

de bain, appareils ménager, etc.) [55].

1.3 Méthodes de fabrication des couches minces

Il existe un grand nombre de procédé de fabrication de couches minces et chacun
posseéde des caractéristiques spécifiques [56]. L’électro-placage et le placage sont des
techniques chimiques liquides utilisées pour la déposition d’alliages et de métaux
[33,57-60]. D’autres méthodes liquides comme la technique sol-gel sont fréquemment
utilisées dans I’industrie. Un liquide contenant les éléments de la couche mince dans un
solvant d’alcool est appliqué sur un substrat par un procédé de «dip coating » ou le
substrat est trempé dans la solution ou par un procédé « spin-on » ou quelques gouttes de
liquide sont déposées sur le substrat en rotation. La couche mince est obtenue par
€vaporation du solvant. Les techniques sol-gel servent principalement au dép6t de
différents oxydes (Si0,, TiO,) [61-62]. La technique de déposition par vaporisation

consiste a déposer une poudre partiellement en fusion en utilisant 1’énergie thermique et



cinétique d’une torche. Elle permet I’obtention de taux de déposition élevés et est

privilégiée pour le dépdt de couches épaisses.

Les techniques de déposition en phase vapeur sont utilisées pour la fabrication de
différents matériaux sous forme de couche mince d’épaisseur de I’ordre du nm jusqu’a
quelques um. La popularité de ces méthodes résulte de la possibilité de synthese de
matériaux de différentes compositions et du contrdle élevé du procédé de déposition qui
permet d’optimiser la structure et la composition des couches [33,56]. On les divise en
deux grandes familles-: les techniques « physical vapor deposition » PVD, dépdt
physique en phase vapeur et « chemical vapor deposition » CVD, dépdt chimique en

phase vapeur.

Les procédés physiques (PVD) ont pour principe la formation de vapeur a partir d’une
source solide en utilisant I’énergie thermique (évaporation) et cinétique (pulvérisation).
La majorité des procédés physiques sont réalisés a basse pression pour permettre le
transport des espéces gazeuses de la source au substrat. L’évaporation des atomes de la
source solide peut étre réalisée par effet Joule, par faisceau d’électrons et par laser
« Laser PVD ». La pulvérisation des cibles peut, quant a elle, étre effectuée par faisceau
ionique « Ion Beam Sputtering» IBS, par courant CC ou RF et par magnétron. Durant sa
déposition, le film en croissance peut étre bombardé par un faisceau d’ions comme par
exemple dans les méthodes « Dual Jon Beam Sputtering » DIBS et «lon Assisted
Deposition » IAD. Un autre type de déposition PVD est 1’épitaxie par jet moléculaire
« Molecular Beam Epitaxy » MBE ou la vapeur est créée a partir de I’évaporation ou de
la pulvérisation. La méthode « Filtred Cathodic Arc Deposition » FCAD emploie un arc
cathodique pour réaliser la pulvérisation de la couche. Dans !’industrie du
semiconducteur, les dépots PVD sont tres utilis€s pour la fabrication de couches minces

métalliques comme les couches Al, AlSi et AlSiCu.



Les procédés de déposition chimiques sont basés sur le transfert de matériel de la phase
gazeuse au substrat. Dans les techniques CVD, les molécules des précurseurs sont
dissociées par la chaleur et leurs réactions a la surface du substrat forment la couche
mince. Les techniques CVD doivent leur popularité a la possibilité de fabriquer une
grande variété de matériaux : diélectriques, semiconducteurs, composites, métaux pures

ainsi que différents composés et alliages.

Les techniques de déposition en phase vapeur sont le « Low Pressure CVD » LPCVD a
basse pression, I’ « Atmospheric Pressure CVD » APCVD a pression atmosphérique, le
«Laser CVD » LCVD par laser, le «Plasma Enhanced CVD » PECVD assisté par

plasma et le « Metalorganic CVD » MOCVD a partir de composés organométalliques.

Dans ce travail, les efforts de caractérisation ont été€ concentrés principalement sur les
propriétés mécaniques des couches minces fabriquées par PECVD, IAD, DIBS et
FCAD.

1.4 Propriétés tribo-mécaniques des couches minces

Dans le but d’assurer sa performance et sa stabilité, le systtme film/substrat doit
posséder certaines combinaisons de propriétés mécaniques. Une propriété fondamentale
de ce systeme est I’adhérence du film au substrat [43,63-64]. L’adhérence est déterminée
principalement par la qualité des interfaces et elle dépend des forces interatomiques et de
I’encrage mécanique entre les deux surfaces [56]. Par ailleurs, la contrainte mécanique
influence aussi ’adhérence. Des contraintes mécaniques élevées, en raison de
différences dans le coefficient de dilatation thermique de la couche et du substrat,
réduisent 1’adhérence alors qu’une légere contrainte en compression est préférable [65-
66]. Ces deux dernieres propriétés mécaniques sont des caractéristiques importantes du

systeme couche/substrat mais ne font pas 1’objet de la présente étude.



Le travail présenté dans cet ouvrage porte sur les propriétés élasto-plastiques des
matériaux telles la dureté, le module d’Young, la rigidité et le recouvrement élastique
[1,42,70]. Ces propriétés mécaniques sont évaluées a 1’aide du test d’indentation [67-
69]. On classe ces tests en deux catégories : les tests d’indentation statiques comme les
tests de Vickers et Knoop [22,56,71] et les tests d’indentation résolus en profondeur

(nanoindentation) [24-30,72].

Lors de leur vie utile, les couches minces sont sujettes au contact statique et dynamique.
Pour conserver leur intégrit€é mécanique lors de ces situations de contact, les couches
minces doivent posséder une variété de propriétés tribologiques telle la résistance a la
rayure et a I’'usure et un faible coefficient de friction en plus des propriété€s mécaniques
énumérées ci-dessus [73-74]. Différents tests de rayure ont €t€ développés pour
quantifier la résistance a la rayure [75]. 1l existe une grande variété de tests pour
I’évaluation des propriétés tribologiques comme les tests d’usure par glissement et par
abrasion [10,76-79]. Le perfectionnement de ces méthodes permet de résoudre ces

~

différents tests a I’échelle du nanométre et utilisant des systemes comme le

Tribolndenter.

La caractérisation précise des propriét€s mécaniques des couches minces dont
I’épaisseur est de ’ordre du micrometre et moins n’est pas chose facile en raison des
effets du substrat [80] et des effets de surface [81-82] qui limitent chaque extrémité de la
gamme des profondeurs de pénétration permises et des charges appliquées. Les
déformations mesurées lors de la caractérisation sont plastiques et élastiques et les
comportements varient selon la composition et la méthode de fabrication. Il y a donc

plusieurs problémes a résoudre pour développer la méthodologie de mesure des

propriétés tribo-mécaniques des couches minces.



1.5 Objectifs

La présente étude a été réalisée au sein du LaRFIS, Laboratoire de Rev€tements
Fonctionnels et d’Ingénierie de Surface du Département de Génie Physique. L’activité
principale du LaRFIS est de développer de nouveaux matériaux sous forme de couches
minces ainsi que des revétements dont les propriétés optiques, mécaniques et autres
caractéristiques fonctionnelles sont contrdlées a 1’échelle nanométrique. Ce laboratoire
est spécialis€é dans I’évaluation des propriétés des couches minces pour les
applications suivantes: optiques, optoélectroniques et photoniques, tribomécaniques,

aérospatiales, microsystemes et autres.

L’objectif principal de ce travail est de développer une méthodologie de mesure des
propriétés tribo-mécaniques et de I’appliquer a la caractérisation des couches minces
fabriquées par des techniques de dépOt avancées. Les objectifs secondaires sont
d’améliorer les connaissances des différents comportements tribo-mécaniques des
couches minces, d’observer I’effet des méthodes de fabrication sur les propri€tés tribo-

mécaniques et d’arriver a tirer des relations générales sur les propri€t€s tribomécaniques.

Dans ce travail, les propriétés nano-tribo-mécaniques de différentes couches minces ont
été évaluées a I’aide de la nanoindentation et de la nanorayure résolue en profondeur et a
I’aide des tests d’usure par frottement. Il est le premier ouvrage décrivant la
méthodologie de caractérisation employée avec le Tribolndenter par le LaRFIS. Les
revétements étudiés sont les couches minces de SiO,, TiO,, SiNj 3, SixNy, Ta;Os, TiN et
les nanocomposites nc-TiN/a-SiN; 3. Chacun de ces revétements a été fabriqué a 1’aide
des €quipements du laboratoire et d’autres échantillons ont été fabriqués par des

collaborateurs extérieurs dans le but de comparer diverses méthodes de fabrication.



1.6 Organisation du travail

Cet ouvrage est divisé en cing chapitres. Aprés 'introduction, le second chapitre
présente une approche théorique de la caractérisation des propriétés mécaniques et
tribologiques. On y décrit notamment les principes généraux de I'indentation, de la
rayure et du test d’usure en expliquant les différentes propriétés tribo-mécaniques

caractérisées par ces techniques.

Le troisieme chapitre est consacré a la méthodologie expérimentale de caractérisation
des propriétés nano-tribo-mécaniques. Le fonctionnement de [D’appareil de
caractérisation est décrit en détails ainsi que les modeles mathématiques utilisés pour
obtenir les différents résultats. Pour chacun des tests utilisés, on retrouve une description

du test, les performances et les limitations des mesures.

Le quatrieme chapitre présente et discute les résultats de caractérisation des propriétés
nano-tribo-mécaniques. On y retrouve, dans 1’ordre, la présentation et une breve analyse
des propriétés nano-tribo-mécaniques des substrats et des couches minces. Finalement,
le cinquieme chapitre, qui est primordial dans cet ouvrage, contient ’analyse des

résultats et les relations générales entre eux.

Les résultats préliminaires ont donnés naissance a un article publi€ dans le compte rendu
de la conférence annuelle de la SVC « Society of Vacuum Coaters » (2001). Une copie

est présentée a I’annexe II.
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II Chapitre. Théorie des propriétés tribo-mécaniques

Ce chapitre est consacré a la présentation des fondements théoriques de la nano-tribo-
mécanique des couches minces c’est-a-dire les comportements tribologiques et
mécaniques a I’échelle nanométrique. Ce chapitre est divisé en deux parties. La premiere
partie présente la base théorique de la caractérisation des propri€t€s mécaniques et la

deuxieme partie est consacrée a la théorie des propriétés tribologiques.

2.1 Propriétés mécaniques des matériaux

Les propriétés mécaniques des couches minces sont importantes car elles assurent la
fonctionnalité et la stabilit€¢ du systtme film/substrat. L’indentation résolue en
profondeur a connue une popularité grandissante avec les besoins de caractérisation de
couches de plus en plus minces. Cette technique d’indentation utilise les résultats de la
force en fonction du déplacement, P(h), pour évaluer les propriétés mécaniques comme
la duret€ et le module d’ Young des échantillons lorsque la marque d’indentation est trop
petite pour pouvoir €tre imagée a I’aide de techniques conventionnelles telles que le

microscope optique.

Plusieurs méthodes d’interprétation des résultats des courbes P(h) ont été€ développées
pour analyser les résultats d’indentation résolus en profondeur et la plus connue est celle
élaborée par Oliver & Pharr (1992) [83]. Cette méthode est décrite en détails dans ce
chapitre et elle a été utilisée pour obtenir les résultats présentés dans les sections

suivantes.
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2.1.1 Propriétés élastiques

Lorsqu’une force est appliquée a la surface d’un corps, elle agit directement sur les
atomes de la surface. Cette force est transmise indirectement aux atomes internes par la
déformation des liens interatomiques et par ’apparition de contraintes. Au 17° siécle,
Robert Hooke énonga la relation entre la déformation d’un corps €lastique par rapport a
la tension appliquée sur celui-ci dans le cas de petites déformations n’excédant pas la
limite de plasticité du matériau. Pour un milieu homogene et isotrope, Hooke posa

I’équation suivante :
o =Ee (1)

ou E est la constante d’élasticité qui porte aussi le nom de module d’Young et
correspond au facteur de proportionnalit€ entre la contrainte appliquée o et la

déformation & La contrainte o est définie par I’équation :

_dF

= 2
= 2)

ou F est la force appliquée sur la surface ;. Pour une contrainte en cisaillement, la loi de

Hooke prend la forme suivante :
=Gy 3

ou G correspond au module de cisaillement, T est la contrainte en cisaillement et y le
cisaillement du matériau. En régime élastique, les propriétés élastiques fondamentales
sont : le module d’Young, E, le module de cisaillement, G, et le coefficient de Poisson,

v. Pour les matériaux isotropes, la relation entre G, E, et vest donnée par :
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Pour un matériau donné, la connaissance de deux de ces constantes permet de définir

completement les relations entre les contraintes et les déformations d’un corps.
Le coefficient de Poisson est défini a I’équation (5) et dans 1’exemple suivant.

Si une plaque telle qu’illustrée a la figure 2.1 est étirée par deux forces axiales P égales
mais de sens opposé, la plaque est en €quilibre statique et soumise a des contraintes
internes. Etant donné que la plaque est en équilibre statique, on peut la couper pour
révéler les forces internes qui agissent sur la surface exposée pour conserver 1’état
d’équilibre tel qu’illustré sur le schéma de la plaque coupée a la figure 2.1. Ces forces
internes qui sont distribuées sur toute la longueur de la plaque sont associées aux

contraintes internes.

g Plan de coupe

B
P 4—£ {’4\\\

Y

Figure 2.1 : Force en tension appliquée a une plaque.
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Dans cet exemple, la force normale divisée par 'aire correspond a la contrainte en
tension o;. De facon similaire, la contrainte normale dans les deux autres directions est
définie par oy et 0.. L’équilibre mécanique sur la plaque coupée selon le plan de coupe
fait apparaitre des forces et contraintes en cisaillement 7. La contrainte en cisaillement

est tres importante car elle est la principale source de déformation plastique dans les

cristaux [56].
De facon similaire, la déformation normale dans les autres plans est donnée par &, et &.
Notons que dans cet exemple, la plaque se contracte dans les directions y et z de fagon

proportionnelle a I’étirement selon ’axe x. Méme s’il n’y a pas de contrainte dans les

directions y et z il y a une déformation £ qui est donnée par :

£, =-VE, £.=-VE (5)

ou v est le coefficient de Poisson. Le tableau 2.1 présente la valeur du coefficient de

Poisson pour différents matériaux.

Tableau 2.1 : Coefficient de Poisson pour différents matériaux. [84-86]

Matériel Coefficient de Poisson
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Dans une milieu isotrope et pour une tension uniaxiale et ne dépassant pas la limite

d’élasticité, on peut réécrire la loi de Hooke en une dimension de la fagon suivante [87] :

o, =E¢, (6)

Dans I’exemple précédent, nous avons défini la constante de proportionnalité E, le
module d’Young, au niveau macroscopique comme une mesure de la rigidité des
matériaux. Il correspond a la propriété d’un matériau de se déformer de facon élastique

réversible et linéaire sous 1’action d’une contrainte.

2.1.2 Module d’Young

Pour comprendre le comportement tribo-mécanique d’un matériau, il faut élaborer des
modeles a I’échelle atomique qui nous permettent de déduire le comportement
macroscopique.

Le modele électrostatique est basé sur les forces d’attractions et de répulsions qui
s’exercent entre les atomes ou les molécules. Ce modele se base sur la nature méme des
atomes qui sont compos€s d’un noyau de protons et de neutrons autour desquels

gravitent des électrons.

Lorsqu’une force est appliquée sur un matériau, elle agit directement sur les atomes et
fait varier leur distance interatomique provoquant ainsi une variation de leur énergie
potentielle U(x). Le potentiel U(x) est la somme du potentiel d’attraction U, et de

répulsion U.,.

Le potentiel d’attraction U, est donné par la loi de Coulomb :

(7)
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ou A est un parametre dépendant des charges électriques de signe contraire. A est négatif
puisque lorsque la distance interatomique x diminue, 1’énergie totale du systéme
diminue. Dans les matériaux, la nature des liens interatomiques dépend de la valeur du
potentiel d’attraction. Ces liens peuvent étre forts, comme pour les liaisons covalentes et
ioniques. lls peuvent aussi étre métalliques ou de plus faible intensité, comme les liens

de Van der Waals et les ponts hydrogénes.

Tel qu’illustré sur le premier graphique de la figure 2.2, lorsque la distance x entre les
atomes est de deux ou trois diametres atomiques, on doit considérer I'influence du

potentiel répulsif U, donné par I’équation suivante :

U, =— ()

ol B est une constante positive qui dépend du nombre de protons et d’électrons et & est
une constante entre 6 et 9 pour des liaisons métalliques et 9 et 11 pour les liaisons
ioniques et covalentes. Le premier graphique de la figure 2.2 présente la variation de U,
et U, en fonction de x. Sous I’effet de ces potentiels antagonistes, les deux atomes se
maintiennent a une distance d’équilibre ay définie par le minimum de la courbe U(x) ol
Ulx)=U , tU,.Lénergie Uy du puits de potentiel représente 1’énergie de cohésion des
atomes et correspond a I’énergie qu’il faut fournir pour passer de I’état solide au zéro

absolu a I’état gazeux.

Connaissant U(x), on peut déduire la force résultante F(x) illustrée a la figure 2.2. Cette
force qui s’exerce entre les atomes est trouvée a partir de la relation fondamentale entre

I’énergie et la force :

_dU(x)
C dx

F

)
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Figure 2.2 : Variation de I’énergie interne U et de la force F' d’un systeme de deux

atomes en fonction de x, la distance entre les atomes [88].

Au point d’équilibre, lorsque x = ay, la force Fy est nulle et elle devient maximale, Fy,

lorsque x = ay. Pour ap <x <ay, on peut estimer F par la fonction sinusoidale suivante :

(10)

FoF, Sin(zmaj
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ol 4a = x — ay. Ainsi, pour de faibles variations de 4a, on peut estimer F par :

F=F

. (ZﬁAa)
h Sin
A

En posant F/Sy = o0, ou Sy est la surface unitaire d’application de la force a I’équilibre et

in

27Aa
F 11
th ( l ) ( )

en posant Aa/ay = & on retrouve la loi de Hooke o = E& Pour de faibles déformations

relatives &, le module d’Young est donné par :

E—_—M (12)
S, A

La pente S, de la tangente a la courbe F(x), évaluée en ay, est donnée par :

dF 27k
ﬁZ(EJ :—ﬂm (13)

Avec F/Sy = oon trouve que par unité de surface :

E:(@-—] 2y B (14) et
de ), ~ S,A S,
2
Eoc("_F) -|4Y (15)
de), \ax*),

Le module d’Young est donc proportionnel a I’inverse du rayon de courbure U(x) en
x=a. On en conclut que plus le puits de potentiel de la courbe U(x) est pointu (faible
rayon de courbure en x = ay, donc liens interatomiques courts), plus le module d’ Young

est €levé.
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Ce modele permet de faire le lien entre les propriétés mécaniques et I’énergie de liaison.
D’autres propriétés dépendent du type de liaison entre les atomes ou les molécules, la
fragilité est associée aux liaisons covalentes et ioniques alors que la ductilité est une

conséquence des liaisons métalliques.

2.1.3 Comportement élasto-plastique

La résistance aux déformations des matériaux massiques peut étre évaluée a I’aide de
I’essai de traction. Ce type de test consiste a appliquer une contrainte uniaxiale en
tension et de mesurer I’allongement Al correspondant. La contrainte en fonction de

I’allongement unitaire o{€), nous renseigne ainsi sur le comportement €lasto-plastique
des matériaux (g = A% ) La figure 2.3 présente deux exemples de comportement lors
0

d’un essai de traction. Sur cette figure, la partie droite des courbes correspond aux
déformations €lastiques linéaires et sont réversibles alors que la partie courbe correspond

aux déformations plastiques et permanentes.

Sur cette figure, la courbe (A) présente un comportement fragile, le matériau ne présente
aucun domaine plastique et la rupture se produit alors que les contraintes dépassent la
limite d’élastique. Le verre, les céramiques et les aciers bruts ont des comportements

fragiles.

La courbe (B) présente un comportement ductile qui correspond a un comportement
élastique linéaire suivi par des déformations plastiques permanentes accompagnées
généralement par un durcissement du matériau. La majorité des métaux et alliages

présentent ce comportement.
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Contrainte

¢ »
o Allongement ¢

Figure 2.3 : Exemple de test de traction pour un matériau fragile (A) et ductile (B) [88].

Durant la premigre partie du test et jusqu'a o7 qui correspond a la limite d’élasticité,

le comportement élastique linéaire suit la loi de Hooke et la pente de la droite

correspond au module d’Young. La limite élastique, o/-”

lim

« yield point » en dessous de

A.B
prop

laquelle les déformations sont réversibles est 1égerement plus élevée que o)’ mais en

pratique, cette différence est négligeable. La résistance des matériaux peut €tre définie

par o, . Pour les matériaux fragiles, la rupture se produit au dessus de o7} .

Les matériaux ductiles se déforment plastiquement au dessus de o, . Lorsque la

B
max ?

contrainte dépasse o on observe une zone de striction sur I’échantillon, les

déformations ne sont plus homogenes et elles sont localisées dans la zone de striction.

La striction Z correspond a la variation de la section de 1’échantillon et est donnée par :

So—S,
Z == +100% (16)
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ou Sy est la section initiale et Sy la section finale. La rupture est par la suite atteinte dans

la zone de striction a la fin de la courbe o €).

Le durcissement du matériau ductile est illustré par la droite pointillée (C). Lorsque I’on
applique une contrainte allant jusqu’a o” et que l'on relache la contrainte, la
déformation du matériau suit la droite pointillée durant le reldichement des contraintes et
le matériau conserve une déformation &, lorsque la contrainte devient nulle. La
déformation &, correspond a la déformation plastique permanente du matériau. Cette
traction provoque un durcissement qui sera caractéris€ par une nouvelle limite

d’élasticité égale a o .

2.1.4 Dureté

La dureté est I’habilité d’un matériau a résister aux déformations plastiques lorsqu’on
applique une force sur celui-ci. Cette définition de la dureté nous permet de faire un lien
entre oy, et H. La dureté est une propriété complexe qui est reliée a la force des liens
interatomiques [56]. La nature des liens atomiques, covalents, ioniques ou métalliques et
la microstructure sont les parameétres qui influencent grandement la dureté des
matériaux. Les matériaux durs ont une énergie de cohésion élevée et des liens

interatomiques courts [89].

La relation entre H et 0y, est donnée par I’équation suivante :

H = lim (17)

ot g est une constante qui dépend des matériaux. Les valeurs de g peuvent étre divisées

en deux catégories selon la valeur du ratio Tiim ok Si le ratio 0-“% < 0,01 comme pour
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les métaux, alors g ~ 3. Lorsque le ratio O-li% = 0,01 différents comportement sont

observables et les valeurs de g sont données a 1’aide du modele de Marsh (1964). Le

tableau 2.2 présente les valeurs de H, oy, et E pour différents matériaux.

Tableau 2.2 : Valeurs de H, oy, et E pour différents matériaux [70,88].

Matériau H (GPa) oim (GPa) E (GPa) Oin’E

La dureté, de facon générale, est équivalante a la pression moyenne sous I’indenteur.
Elle correspond a la charge appliquée divisée par I’aire de contact de la pointe projetée

sur I’échantillon [73].

P
H=— 18
(18)

2.1.5 Techniques de caractérisation des propriétés mécaniques

La dureté peut étre caractéris€ée de deux fagons, par indentation statique et par
indentation dynamique. Le test d’indentation statique consiste a appliquer une force
normale sur la surface d’un échantillon a 1’aide d’une pointe en diamant. Les forces
appliquées sont comprises entre 10 mN et peuvent atteindre jusqu’a plus de 100 N.
Lorsque la pointe est retirée de 1’échantillon, I’image de I’indentation est observée au
microscope pour mesurer son aire. La dureté correspond au rapport de la charge sur

I’aire de la surface d’indentation ou sur I’aire projetée selon les techniques.



22

Les deux tests statiques de microdureté les plus répandus sont le test de Vickers et celui
de Knoop. La pointe de Vickers est une pyramide a base carrée d’angle de 136°. La
dureté de Vickers est obtenue en reportant la mesure de la diagonale, /,, de la marque

d’indentation dans 1’équation suivante :

H = 200522°x£;

v

(kg / mm*) (19)

La pointe de Knoop est une pyramide a base rhombique dont le rapport de la grande
diagonale sur la petite diagonale est de 7.11 et dont la petite diagonale correspond a 4
fois la profondeur de pénétration de la pointe. La dureté de Knoop est obtenue en

reportant la longueur de la grande diagonale, I, dans I’équation suivante :

P
H, = 14.22-l7 (kg / mm*) (20)

k

Ces deux techniques sont encore aujourd’hui couramment utilisées pour la
caractérisation de matériaux massiques et de couches €paisses ( > 5 um), mais elles sont
imprécises pour la caractérisation de couches minces parce qu’elles nécessitent de faible
charge pour limiter la profondeur de pénétration. 1l a ét€ établi que la profondeur
d’indentation ne doit jamais dépasser 10% de I’épaisseur totale de la couche pour
éliminer I’influence du substrat [24,27,69]. Toutefois, pour certaines combinaisons
couche/substrat, on rapporte [90-91] que la profondeur d’indentation peut aller jusqu’a

20-25% de 1’épaisseur de la couche sans influence du substrat.

L’indentation dynamique est résolue en profondeur et contourne habilement les
limitations des autres méthodes. Lors d’un test de nanoindentation, on enregistre la force
lors du chargement et du déchargement en fonction du déplacement et on utilise la partie

du déchargement pour calculer la dureté et le module d’Young [24]. Pour la
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nanoindentation, les forces normales appliquées sont généralement comprises entre 10

uN et 100 mN.

2.1.6 Les fondements de la nanoindentation

L’analyse des résultats des tests de nanoindentation nécessite une bonne compréhension
des mécanismes actifs lors d’un contact €lastique. C’est a la fin du 19° siecle que les
premiers travaux de modélisation du contact élastique entre I’échantillon et la pointe

furent réalisés par Hertz (1882) et Boussinesq (1885).

Hertz a modélisé le contact élastique entre deux surfaces sphériques avec des
dimensions et des constantes €lastiques différentes. Ces travaux servent encore de base a

plusieurs travaux dans le domaine des mécanismes de contact.

Boussinesq a développé une méthode permettant de calculer la contrainte et les
déplacements d’un corps élastique chargé par un indenteur rigide et asymétrique. Cette
méthode est utilisée pour obtenir les solutions de plusieurs géométries d’indenteur telles

les géométries coniques et cylindriques.

Sneddon [92] contribua de fagon importante en dérivant la relation générale entre la
charge, le déplacement et 1’aire de contact pour tout indenteur pouvant étre décrit
comme un solide de révolution d’une fonction courbe. Ces résultats démontrent que la
courbe de chargement et de déchargement d’un contact €élastique peut-&tre modélisée par

I’équation suivante :

P=oh" (21)

ol P est la force exercée par 'indenteur, i le déplacement élastique et & et m des

constantes. Il démontra aussi que la valeur de m est dépendante de la géométrie de
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I’indenteur : m = 1 pour un indenteur cylindrique, m = 2 pour une forme conique, m =
1,5 pour une forme sphérique et m = 1,5 pour les paraboloides de révolution dans la
limite des faibles déplacements. La forme de cette derniere équation est trés importante

et elle sera appliquée a la courbe de déchargement tel que présentée a la figure 2.4.

Chargement

Chargej P

i
i
f
§
i
{
i
Déchargement i
i
i
i
I
!
i
1

] ' {

v hf - ho hC l
- h il
Déplacement, h

Figure 2.4 : Courbe de chargement et de déchargement pour un test de nanoindentation [95].

Les premieres expériences ol les courbes de chargement et de déchargement furent
enregistrées ont i€ réalisées par Tabor [19]. 1l utilisa ses résultats pour montrer que la
forme de la courbe de déchargement ainsi que le recouvrement du déplacement peuvent
étre reliés au module d’Young et a la taille de I’indentation pour des indenteurs de forme
sphérique et conique. Il démontra aussi qu’une partie des effets de la non rigidité de
I’indenteur sur la courbe de la force normale en fonction du déplacement peut étre
considérée en remplacant le module d’ Young par le module réduit, E,, tel que défini par

I’équation suivante :
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1 (1—v2)+(1—v,?) 2

ou E et vsont le module d’ Young et le coefficient de Poisson de I’échantillon et E; et v;

sont les mémes paramétres pour I’indenteur.

L’intérét pour les techniques d’indentation capables d’enregistrer la force et le
déplacement fut motivé au début des années 1970 par les travaux de Bulychev, Alekhin

et Shorshorov [93]. Ils démontrérent 1’équation suivante :

dP 2
S=—=—2FEJA 23

qui vient de la théorie des contacts élastiques. Ils calculerent E,, en évaluant la rigidité S
a I’aide de la pente de la partie supérieure de la courbe de déchargement telle qu’illustrée
sur la figure 2.4 et en faisant I’hypothése que I’aire de contact projetée, A, correspond a
Iaire de I'image de la trace d’indentation. Cette derniere équation fut dérivée
originalement pour un indenteur conique. Il fut ensuite démontré qu’elle peut
s’appliquer a tous les solides de révolution d’une fonction courbe ainsi qu’aux pointes

pyramidales.

Les premiers nanoindenteurs furent construits lorsqu’on réalisa, au début des années
1980, que I’enregistrement de la force et de la pénétration lors du test de nanoindentation
pouvaient permettre de mesurer les propriétés mécaniques des couches minces [94].
Pour les couches minces nécessitant de faibles profondeur de pénétration, la mesure de
la petite taille des indentations devenait tres difficile et nécessitait des appareils tels les

microscopes électroniques.
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Oliver, Hutchings et Pethica [25] proposérent alors une méthode simple basée sur la
mesure de la courbe de déchargement et sur la connaissance de la fonction qui décrit la
géométrie de la pointe et sert a évaluer A. Cette derniere fonction se nomme fonction
d’aire et elle permet de calculer I’aire de la section de la pointe, aire de contact projetée,
en fonction de la profondeur. Cette méthode se base sur le fait que lorsque la charge est
maximale, I’échantillon se déforme sur une certaine profondeur et prend la forme de
I’indenteur. En connaissant cette profondeur et la fonction d’aire, on peut évaluer I’aire

de contact et ainsi calculer le module réduit.

Le probléme majeur de cette nouvelle méthode est que la profondeur de contact, ., telle
qu’illustrée a la figure 2.5, était estimée par la profondeur finale, . Doerner et Nix [24]
furent les premiers a proposer une solution a ce probleme. Leur approche était basée sur
I’hypotheése que durant les premiers instants du déchargement, le comportement était
parfaitement €lastique et que I’aire de contact restait constante. Cette hypothese fut
confirmée expérimentalement sur certains €chantillons en observant un comportement
linéaire au début de la courbe de déchargement et ils affirmerent que la rigidité pouvait

étre estimée par une droite modélisant le tiers supérieur de la courbe de déchargement.

Doerner et Nix proposerent donc d’évaluer la profondeur de contact 4. en extrapolant la
partie linéaire du déchargement jusqu’a I’intersection avec 1’axe des x correspondant a

h,, llustrée par la droite de pente S a la figure 2.4.

La caractérisation de plusieurs matériaux différents démontra que 1’hypothese de la
linéarité au début du déchargement était fausse et que la courbe de déchargement était
facilement modélisée par une €quation semblable a celle €noncée par Sneddon ou m
prend des valeurs comprises entre 1.2 et 1.6 [27,95-96]. 1l fut aussi démontré que 1’aire

de contact projetée ainsi que la rigidité ne sont pas constantes au début du déchargement.
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Oliver et Pharr proposerent une méthode [27,95] pour évaluer la profondeur de contact,
h., et la rigidité, S, aussi appelée rigidité de contact. Elle sert aujourd’hui de base a
I’interprétation des résultats d’indentation et tous les résultats de dureté et de module

d’Young présentés dans les chapitres suivants ont €t€ obtenus a partir de cette méthode.

La figure 2.5 illustre les différents parametres utilisé€s par cette méthode. En tout temps,

le déplacement total & peut &tre exprimé par :

h=h +h 24)

ou A, la profondeur de contact, représente la profondeur le long de laquelle la pointe est
en contact avec l'échantillon et h; correspond au déplacement de la surface de
I’échantillon en périphérie de la pointe. Lorsque la pointe se retire de I’échantillon, la

profondeur finale de la marque d’indentation est donnée par Ay.

Profil de surface, aprés
chargement Surface initiale

iy

Figure 2.5 : Schéma d’une section d’indentation illustrant les différentes profondeurs.

La méthode suppose que la fonction f{%), donnant I’aire de contact projetée A, s’exprime

sous la forme suivante :

A= f(h,) (25)
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et est définie pour les différentes valeurs de h.. De la figure 2.5, on peut affirmer

que lorsque P = Pcet h = Ry :

h.=h,, —h, (26)
et Ay, étant bien défini sur la courbe de chargement, il reste seulement a déterminer h;
qui correspond au déplacement élastique de la surface autour de la pointe. Ce
déplacement A, dépend de la forme de la pointe. Pour une pointe conique, Sneddon [92]

démontra que le déplacement de la surface autour de la pointe peut étre exprimé par

I’équation suivante :
h = -(Lz)(h ~h,) 27)

Sneddon développa aussi la relation entre la force et le déplacement de la pointe conique

par I’équation suivante :
(h—h,)==- (28)
En reportant cette dernicre €quation dans la précédente, on obtient :

P
h, =n-"2 o 77z£(7z—2)=0.72 (29)
: S T

Le parametre 77 dépend de la géométrie de la pointe, 77 = 0,72 pour une pointe conique
tel que présenté a 1’équation (29), 17 = 0,75 pour un paraboloide de révolution ainsi que

pour une pointe pyramidale et 77 = 1 pour une pointe cylindrique. Notons que la valeur
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de h. obtenue lorsque 77 = 1 est la méme que celle obtenue par la méthode de Doerner et

Nix.

La méthode de Oliver et Pharr [27,97] propose une nouvelle facon d’évaluer la rigidité §
qui se base sur I’hypothése que la courbe de déchargement peut étre modélisée a I’aide

de I’équation :
P=D(h-h)" (30)

ou D, m et h sont des constantes déterminées par la méthode des moindres carrés. De
facon générale, la partie de la courbe de déchargement comprise entre 95 % et 20 % de

la charge maximale est utilisée pour le calcul des trois constantes.

La rigidité ou rigidité de contact correspond a la pente de la courbe de déchargement.
Elle est calculée en évaluant la dérivée de I’équation précédente a la force et au

déplacement maximum. Une fois que la rigidité S et que I’aire de contact A= f (h(,)sont

calculées, il ne reste plus qu’a évaluer H et E, a I’aide des équations suivantes :

P 31 E :ﬂi

A T2 A

H= (32)

A partir de la courbe P(h), on peut évaluer le recouvrement élastique R qui correspond 2
la portion élastique du déplacement de la pointe dans I’échantillon. R est évalué de la

facon suivante :

R= " (33)
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La courbe P(h), illustrée a la figure 2.6 nous permet aussi d’évaluer les différents
travaux d’indentation : le travail total W, = W, + W, qui correspond a I’aire sous la
courbe de chargement, le travail élastique W, qui correspond a I’aire sous la courbe de

déchargement et le travail plastique W, qui est obtenu est soustrayant W, de W,.

Force

Déplacement

Figure 2.6 : Travail plastique et €élastique.
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2.2 Théorie des propriétés tribologiques

En plus d’une bonne combinaison de propriétés mécaniques, les couches minces doivent
posséder certaines propriétés tribologiques. La tribologie étudie les interactions entre
deux surfaces en contact et en mouvement relatif I’une par rapport a 1’autre. Dans
plusieurs applications, la surface des revétements est sujette aux contacts statiques et
dynamiques. Pour ces applications, un bon contrdle des propriétés tribologiques comme
le coefficient de friction, la résistance a 1’'usure, a I’abrasion et a la rayure jouent un rdle

déterminant dans la durée de vie du revétement.

2.2.1 Les propriétés tribologiques

Lorsque des surfaces glissent les unes sur les autres et qu’elles ne sont pas séparées par
un film visqueux, la friction et 'usure se produisent aux aspérités [56]. La friction joue
un role clé dans ’analyse des comportements tribologiques des couches minces. La
friction et 'usure sont entamées lors des contacts des surfaces qui se produisent aux
aspérités qui sont responsables de la rugosité de surface. Dans les premiers instants du
contact, ce sont les sommets des aspérités qui se touchent et seulement une fraction des

surfaces sont en contact.

L’usure est le changement graduel de géométrie et la perte de matériel, due a différents

types de contacts entre deux surfaces en mouvement relatif [8].

Les différents mécanismes d’usure sont :
e [’usure par fatigue accompagnée de la formation et de la propagation de fissures et

caractérisée par des déformations plastiques;
e J’usure abrasive due a la formation de particules;
e les réactions chimiques a I’interface;

e ['usure adhésive, caractérisée par le transfert de matiére entre les surfaces.
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Bowden et Tabor (1942), furent des pionniers dans I’analyse des mécanismes de contact
entre les aspérités. Ils proposerent que la friction a I’interface des surfaces non lubrifiées
pouvait étre définie comme la force minimale requise pour séparer les jonctions formées

par des liens adhésifs entre les aspérités en contact.

Pour les couches minces, la définition de la friction est plus complexe. Pour le cas
illustré a la figure 2.7, d’un corps recouvert d’une couche mince et qui est en contact
avec un autre corps, on défini la friction par le contact de 3 corps. Deux contributions au
coefficient de friction sont observées selon les types de contact: (a) contact entre le film

et le deuxieme corps et (b) contact entre les deux corps.

Figure 2.7 : Contact entre trois corps.

Le coefficient de friction f est calculé en considérant les aires totales de ces différents

types de contacts a I’aide de I’équation suivante :

— Ta Aa + z.h Ah

f - RzAa +F;)Ab

(34)

ou 7., P, et A, sont dans I’ordre la force tangentielle, la force normale et I’aire totale

de contact pour les contacts de type (a) et (b).

Lors d’un contact par glissement ou frottement, on peut observer une évolution du

coefficient de friction dans le temps. Dans les premiers instants du contact, la pression
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normale et les forces tangentielles provoqueront la planarisation des deux surfaces par
déformation plastique et par érosion des aspérités. Ces deux processus auront pour effet
d’augmenter la fraction des surfaces en contact, ce qui provoque une augmentation du
coefficient de friction [9]. Dans ces conditions, la majeure partiec de la charge est
concentrée sur les aspérités et c’est la déformation de ces aspérités qui contrblera

I’évolution de ’aire de contact entre les surfaces.

Dans les premiers instants du test, I’adhésion influence peu la friction en raison de la
contamination des surfaces mais le polissage des aspérités aura pour effet de déloger les
contaminations de surface et I’influence de 1’adhésion sera plus importante. Une quantité
importante de débris est générée durant le test et ces débris ont pour effet de faire
augmenter le coefficient de friction. Le coefficient de friction se stabilisera lorsque la

quantité de débris générés sera égale a la quantité de débris quittant la surface [10].

2.2.2 Techniques de caractérisation

Plusieurs tests et instruments ont €té élaborés dans le but de caractériser les propriétés
tribologiques des couches minces: la rayure résolue a I’échelle micrométrique et
nanométrique, les tests d’usure par glissement a ’aide d’instruments tels les tribometres
« Pin-on-disk » et «Pin-on-flat », le Tribolndenter, le microscope a force atomique AFM,

etc.

Usure

Dans les applications ou une surface est en contact avec celle d’une couche mince et
qu’une de ces surfaces se déplace par rapport a 'autre, la durée de vie de la couche
mince est déterminée par sa résistance a I’usure. Différents tests sont disponibles selon
les divers mécanismes d’usure. Par exemple, la résistance a 1’abrasion [98] peut étre
évaluée a 1’aide des tests « rubber wheel abrasion » ou « dry abrasion ». Un des tests

d’usure le plus utilis€ et rapporté fréquemment dans la littérature est le tribometre « Pin-
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On-Disk » [10,50,79]. Lors de ce test, I’échantilion est monté sur un disque rotatif et une
tige, terminée par une bille, vient appliquer une force normale a la surface de
I’échantillon. II existe plusieurs variantes plus ou moins équivalentes de tests d’usure

comme : la rayure a répétition et le balayage de surface.

L’usure par glissement ou frottement dépend de la durée du test, de la force normale
appliquée et de la vitesse de glissement ou de balayage qui affecte le taux de dissipation
de I’énergie de friction et change la température de I'interface [3]. Les réactions
chimiques et la température peuvent aussi jouer un role important car elles influencent le
comportement de la surface [2]. L’usure par glissement ou frottement ne peut pas étre
dissociée totalement de I'usure abrasive car une grande quantité de débris est générée
durant le test d’usure et ces débris peuvent grandement influencer le taux d’usure. La
résistance a 1’usure k, qui correspond au rapport du volume de la trace d’usure V sur la
force appliquée P et la distance parcourue s est donnée a I’équation (35).

%
k=—— 35
P-s (39)

Rayure

Le test de rayure est une méthode de caractérisation des propriétés tribologiques tres
répandue. Il permet d’évaluer I’adhésion et la résistance a la rayure des couches minces
[10,40,99-101]. Le test de rayure consiste a déplacer latéralement une pointe de diamant

sur la surface d’une couche mince en appliquant une force normale sur celle-ci.

Les deux formes les plus utilisées du test de rayure sont le test a charge constante, ou
une force normale constante est appliquée le long de la rayure, et le test a charge
progressive, ol la force normale augmente progressivement. Les pointes le plus souvent
utilisées sont les pointes coniques et sphériques de différents rayons de courbure. De

facon générale, pour le test de rayure, plus la dureté de la couche est élevée, plus la force
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normale doit étre grande pour observer une rayure sur la couche. Aussi, plus la dureté de

la couche étudiée est €levée, plus le rayon de courbure de la pointe doit étre petit.

La nanorayure permet I’évaluation des propriétés tribo-mécaniques des couches tres
minces, d’épaisseur de I'ordre de quelques centaines de nanomeétres et moins. La
résistance a la rayure est évaluée en calculant le taux de pénétration b de la pointe dans
la couche, défini comme le rapport de la profondeur de pénétration sur la force normale
appliquée. La profondeur de pénétration qui est enregistrée est la somme des
déplacements plastique et élastique de la surface de la couche en contact avec le sommet

de la pointe.

Le test de rayure permet aussi d’évaluer le coefficient de friction des couches minces et
d’étudier son comportement selon la force appliquée. Lorsque la force normale atteint la
force critique, des fissures commencent a se former, des morceaux de revétement se
détachent et on observe une augmentation du coefficient de friction. L’évolution du
coefficient de friction lors d’un test de rayure a charge progressive nous renseigne aussi

sur les différents mécanismes d’usure.
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ITI Chapitre. Méthodologie expérimentale

Le développement et le perfectionnement des appareils de caractérisation des propriétés
mécaniques et tribologiques des dernieres décennies ont grandement contribué a I’essor
et a I'utilisation des couches minces dans I’industrie. Ce troisieme chapitre est consacré

a la méthodologie de caractérisation des propriétés nano-tribo-mécaniques.

Les résultats présentés dans ce mémoire ont été obtenus a ’aide d’un appareil de
caractérisation des propriétés nano-tribo-mécaniques appelé Tribolndenter. Cet appareil
permet d’effectuer quatre catégories d’analyses: la nanoindentation, la nanorayure,

’usure et I’imagerie de surface.

La premiere partie de ce chapitre traite de la méthodologie de caractérisation des
propriétés mécaniques alors que la seconde partie concerne la méthodologie de

caractérisation des propriétés tribologiques.

3.1 Méthodologie de caractérisation des propriétés nanomécaniques

Cette section présente la méthodologie de caractérisation pour les tests de nanoindentation.
Dans un premier temps, le fonctionnement du TriboIndenter et ses diverses composantes
sont décrits. Les méthodes et les résultats des différentes calibrations nécessaires au bon
fonctionnement de I’appareil sont expliquées. Le cceur de cette section est la présentation de

la méthodologie de nanoindentation, sa précision et ses limitations.

3.1.1 Le fonctionnement du TriboIndenter
Les composantes externes du Tribolndenter sont présentées a la figure 3.1: (A)
Plateforme anti-vibration, (B) Enfermement acoustique, (C) Composantes €lectroniques

et (D) ordinateur et cartes de contrdle.
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Figure 3.1 : Composantes du TriboIndenter.

Composantes principales

Les tests sont réalisés avec la partie interne du TriboIndenter instaliée sur la base,
illustrée a la figure 3.2. Les composantes internes sont: (1) le TriboScanner, (2) le
systeéme de déplacement, (3) les composantes optiques et (4) la base. On retrouve la base

a ’intérieur de I’enfermement acoustique (B) illustré sur la figure 3.1.

Figure 3.2 : Base du TriboIndenter.

La composante principale du TriboIndenter est le transducteur. Il est la composante

active durant les tests d’indentation et de rayure et la pointe en diamant est montée sur
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celui-ci. 11 est positionné au-dessus de 1’échantillon a I’aide de la sonde piézoélectrique

qui est montée sur un systeme de déplacement mécanique.

Triboscanner

Le TriboScanner (1) est une sonde piézoélectrique. Il s’insére sur le plateau de
déplacement selon I'axe z (2). Il est utilisé pour le positionnement précis de la pointe
avant et apres les tests ainsi que pour I'imagerie. Le positionnement précis est effectué a
I’aide d’un cylindre piézoélectrique qui se déplace selon les axes x, y et z. Lors d’un test
typique d’indentation, I’approche grossiere est réalisée par les plateaux x, y et z. Ensuite,
le TriboScanner prend la reléve pour le positionnement précis de la pointe en diamant

juste avant et apres le test. La précision sur le positionnement est = 20 nm.

Le TriboScanner, présenté a la figure 3.3, est aussi utilisé pour ’imagerie de la surface
des échantillons avant et apres les tests. Les images des tests peuvent contenir un grand
nombre d’informations quantitatives et qualitatives en plus de nous informer sur les

modes de défaillance.

Figure 3.3 : Image du TriboScanner et du Transducteur.

Transducteur
Le transducteur est le cceur de 1’appareil. C’est la partie noire située au pied du
TriboScanner, présentée sur la figure 3.3. Un transducteur 2D a été utilisé pour cette

étude. Il permet de faire les tests d’indentation en déplacant la pointe selon ’axe des z et
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les tests de rayures en la déplacant selon I’axe des x et z. Le principe de fonctionnement
du transducteur 2 D lors d’un test d’indentation est identique a celui du transducteur 1 D.

Le modele 1D est utilisé€ pour illustrer le fonctionnement.

Le fonctionnement du transducteur est basé sur une conception capacitive a trois plaques
qui permet d’enregistrer le déplacement et la force appliquée par la pointe sur
I’échantillon. Cette conception est présentée a la figure 3.4. Elle procure une sensibilité
élevée et une force linéaire. Les plaques du transducteur du haut et du bas sont deux
électrodes alimentées par un signal continu déphasé de 180° I’un par rapport a I’autre.
La distribution du champ électrique entre les deux plaques paralleles est uniforme et
linéaire car les électrodes sont suffisamment rapprochées par rapport a leur dimension

latérale.

Figure 3.4 : Schématisation d’une vue en coupe du transducteur 1D.

Lorsque le signal appliqué sur ces plaques est de méme amplitude mais de signe opposé,
le champ électrique est nul sur la plaque du centre. L’opération du transducteur est

schématisée sur la figure 3.5.

L’impédance d’entrée du démodulateur synchrone est beaucoup plus grande que
I’'impédance de sortie du transducteur, ce qui fait en sorte que le voltage de I’électrode
centrale sera fonction de sa position entre les deux électrodes. Le déplacement de la
plaque centrale se fait donc de facon linéaire en variant le sens et I’amplitude du champ

électrique. La force est appliquée par le transducteur de fagon électrostatique sur la
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pointe en diamant. La force maximale, environ 10 mN est atteinte lorsque le voltage CC
maximum ( 600 V ) est appliqué sur I’€électrode du bas, ce qui attire la plaque centrale

vers le bas.

CHAHVIN

9-4:%: CorvEPLATE 1

foe : mawm“ I
SYNCHRONOUS

OCILLATOR TRANSDUCER DEMODULATOR

Figure 3.5 : Schématisation de I’opération du transducteur.

Systeme de déplacement

Le systeme de déplacement en x, y et z (2) est utilisé pour le positionnement grossier des
échantillons. Les échantillons a tester sont montés sur une plaque magnétique qui
s’insere sur le plateau de positionnement en x et y. Le systeme de déplacement en z est
monté sur le pont de la base. Les déplacements en z, se font par sauts de 13 nm. Le
TriboScanner et le systeme optique (3) sont fixés au systeme de déplacement en z pour

que la pointe et le microscope se déplacent ensemble.

Systeme optique

Le microscope (3) posseéde un objectif de 10 X couplé a un zoom pouvant atteindre
jusqu’a 10 X. L’image est dirigée vers un capteur d’image CCD et envoyée en format
vidéo sur I’écran de I’ordinateur. Le controle de la position du microscope et du zoom se
fait a partir de Pordinateur. La principale utilit€¢ du microscope est de repérer les

échantillons et de choisir les endroits a tester sur un échantillon.
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Base
La base du TriboIndenter (1) est congue pour minimiser la dérive et les transferts de
bruit aux instruments de mesure. Sa fonction principale est de supporter les composantes

internes du Tribolndenter.

Le contrdle du Tribolndenter est fait a partir du logiciel fourni par Hysitron. Ce logiciel
utilise quatre cartes de contréle qui communiquent avec les différents contréleurs :

transducteur, plateau, piezo et microscope.

Géométrie de la pointe

Les tests d’indentation sont effectués avec la pointe de Berkovich alors que les tests
tribologiques ( tests de rayures et d’usure), sont réalis€s avec une pointe conique de
rayon de courbure de moins de 1 um et d’angle au sommet de 60°. La figure 3.6
présente des images SEM de ces deux types de pointes, en plus d’une image d’une

pointe cubique et d’une pointe conique de rayon de courbure de plus de 3 pm.

La géométrie de la pointe de Berkovich est concue spécialement pour les tests
d’indentation. La pointe cubique possede des angles tranchant a 90° et elle est idéale
pour effectuer des indentations dans des couches trés minces, < 100 nm, et dans des
couches tres dures. En raison de sa géométrie pointue, cette pointe concentre localement
les contraintes et augmente les déformations plastiques. Les pointes coniques peuvent
étre utilisées pour les tests d’indentation et de rayure. Celles dont le rayon de courbure
est de moins de 3 um sont recommandées pour les matériaux durs, alors que celles de

plus grand rayon de courbure sont employées pour les matériaux plus mous comme les

polymeres.
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Pointe de Berkovich Pointe cubique

Pointe conique, < 1 pm Pointe conique, >3 um

Figure 3.6 : Images SEM des pointes de diamant.

3.1.2 Calibrations de ’appareil

Les calibrations se font en plusieurs étapes selon les différents tests utilis€s. La premicre
calibration a réaliser est une pseudo-indentation dans I’air. La constante de force
électrostatique du transducteur peut varier selon la masse de la pointe utilisée et selon les
variations de la position du transducteur lorsque le TriboScanner est retiré puis remis en
place sur P’appareil. L’indentation réalisée dans I’air permet d’évaluer la constante de
force é€lectrostatique du transducteur pour ensuite soustraire cette composante lors du

test d’indentation.
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La seconde calibration a pour but de déterminer la distance entre la pointe et le point
focal du microscope. Cette distance est calculée en faisant une indentation a 10 mN dans
un échantillon d’aluminium pour obtenir une indentation visible au microscope optique.
La distance entre la pointe et le point focal est ensuite enregistrée comme parametre
d’opération dans le logiciel. Cette distance doit étre calculée chaque fois que la pointe

est changée ou que le TriboScanner est démonté.

Evaluation de la fonction d’aire

La troisiéme calibration consiste a déterminer la fonction d’aire qui décrit la géométrie
de la pointe. Cette calibration est trés importante puisqu’elle peut avoir un effet directe
sur les résultats [102-103]. La pointe de diamant utilisée pour faire les indentations est
une pointe de Berkovich de forme pyramidale a base triangulaire avec un angle au
sommet de 142.3 degrés. La fonction d’aire utilisée pour décrire 1’aire de contact de la
pointe projetée sur 1’échantillon, A(h,), est fonction de la profondeur de contact A,.. Pour
une géométrie parfaite, 1’aire de contact de la pointe projetée sur I’échantillon est décrite

par :
A=245h’ (36)

L’évaluation de la fonction d’aire nécessite un échantillon de calibration dont le module
d’Young est connu et constant selon les différentes profondeurs d’indentation. Pour un
échantillon de calibration fait de silice fondue, le module réduit donné par |’équation

(22) correspond a E, = 69.6 GPa et est défini de la facon suivante :

Lk s
Er E Echantillon E Indenteur
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ou vest le coefficient de Poisson.
Vichantilion = 0.170 Vindenteur = 0.07

Ecchanition = 72 GPa Eingenteur = 1140 GPa réf. [104]

L’évaluation de la fonction d’aire est réalisée a I’aide de plusieurs indentations faites en
utilisant toute la gamme de forces permise par 1’appareil dans le but de faire varier la
profondeur de contact k.. Pour chaque indentation, on évalue I’aire de contact projetée A

en réarrangeant I’équation (32) de la section 2.1.3 de la fagon suivante :

2
A= Z(i] (38)

Dans cette derniere équation, E, du matériau est connue et S, la rigidité de contact, est
évaluée pour chaque indentation au moment initial du déchargement. On trace ensuite
sur un graphique les différentes valeurs de A en fonction de 4. Un polyndme du sixiéme
degré, qui correspond a la fonction d’aire, est alors utilisé pour corréler une courbe aux

différents points. La fonction d’aire est donnée par :
5 A 1 A 1
Alh, )= C,h? +Ch +C,h/* +C,h/* + C,h/® + C.h/'® (39)

ot Cy a Cs sont des constantes. Les résultats présentés dans ce mémoire ont été obtenus

avec la fonction d’aire suivante :

A(h,)=25,1847h% +9,769TE*h,

5. 5 54 61 % w6 Y (40)
—3,2405E7h/? +3,6094E™h/* + 4,0399E™"h/* —4,4612E™"h '
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Cette fonction a été réalisée a 1’aide de 200 indentations pour des forces allant de 10000
UN a 50 uN par incréments de 50 uN. La figure 3.7 présente la fonction d’aire A(h.) qui

a été calculée en utilisant les résultats compris entre 45 nm et 180 nm.

Figure 3.7 : Aire de contact projetée en fonction de la profondeur de contact.

Accommodation machine

Lors d’un test d’indentation, la profondeur mesurée est la somme de la profondeur
d’indentation dans I’échantillon et de I’accommodation (déplacement) de 1’instrument de
mesure [105]. L’accommodation de I’instrument de mesure est appelé «accommodation
machine» et doit étre soustrait des résultats pour ne pas surestimer la profondeur de

pénétration.

L’accommodation machine C,, a peu d’influence pour de faibles charges et pour des
échantillons de faible module d’Young. Elle devient plus importante pour des charges

élevées et pour des échantillons de module d’Young élevé. L’accommodation C,, lors
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d’un contact entre un indenteur possédant une symétrie axiale et un milieu élastique

isotrope, est donnée par:
C=—=—— (41)

ot h est le déplacement de I’indenteur par rapport a I’échantillon. On identifie

I’accommodation a I’inverse de la rigidité donnée a I’équation (23), C = 1/S.

Pour compenser le déplacement élastique que subit la structure de I’indenteur, on doit

ajouter I’accommodation machine C,,, pour obtenir I’accommodation totale :

N

= Clﬂ + C(' = Cﬂl + A - [ (42)

C
toral 2 Er \/Z

En substituant la dureté de I’échantillon, donnée par 1’équation (28), dans la derniere

€quation, on obtient:

C,u=C, + (43)

total — “m [
2 E" Pmax

On peut, a partir de 1’équation (43), évaluer I’accommodation machine C,, en tracant le

graphique de I’inverse de la rigidit€ mesurée, Ciya en fonction de 1/,/P__ a ’aide de

max
plusieurs indentations faites a charge élevée. Le résultat obtenu doit correspondre a une

ligne droite dont I’ordonnée a I’ origine est I’accomodation machine.

L’accommodation machine a été calculée a I’aide de 100 indentations dans I’échantillon

de calibration de silice fondue pour des charges de 10 000 uN a 5 000 uN par saut de
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SOuN. Les résultats sont présentés sous forme graphique a la figure 3.8. Sur ce
graphique, 1’accommodation machine est évaluée a 3.5 nm/mN, (0,0035 nm/uN) pour la

pointe de Berkovich et le transducteur 2D.

0,020 1

— 0,015

z

=

£

£ 0,010+

W

~ 0,005 Equation de la droite en rouge:

g y= 1254 X + 0.0035

0,000 [

""0,0000 0,0025 0,0050 0,0075 0,0100 0,0125 0,0150
1 /racine(P__)

Figure 3.8 : Evaluation de I’accommodation machine.

La valeur 3.5 nm/mN est insérée dans les constantes de 1’appareil pour soustraire
I’accommodation machine des résultats obtenus. On peut identifier plusieurs causes et
contributions a 1’accommodation machine: le transducteur, la rigidité¢ de la plaque
centrale et la quantité d’époxy pour tenir les pieces peuvent varier d’un instrument a

[Pautre.

La préparation des échantillons peut aussi influencer I’accommodation machine. Les
échantillons ne doivent jamais €tre montés sur un papier collant ou avec une colle
épaisse et non rigide. Pour la présente étude, les échantillons ont été collés sur des

disques AFM a I’aide d’une quantité minimale de colle contact.
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3.1.3 Méthodologie de la nanoindentation

La premiere partie du test d’indentation consiste a déterminer sur I’échantillon, a 1’aide
du microscope optique, les zones ol seront effectués les tests d’indentation. Les résultats
présentés dans ce mémoire ont été obtenus a I’aide d’une fonction de chargement
triangulaire. Pour cette fonction, la durée du segment de chargement et de déchargement
a été gardée constante a 5 secondes. Cette fonction est illustrée a la figure 3.8 pour une

indentation de force maximale de 1000 uN.

Figure 3.8 : Fonction de chargement triangulaire.

Test d’indentation

Lors du démarrage du test, le piézo approche la pointe sur la surface de 1’échantillon et il
garde la pointe sur la surface en exercant une force de 1’ordre du uN durant 60 secondes
dans le but de modéliser et de compenser sa dérive. Ensuite, I’indentation est réalisée par

le transducteur selon la fonction de chargement choisie.

Les différents parametres de contrdle du piézo déterminent de quelle facon la rétroaction
se fait lorsque la pointe est gardée sur la surface de 1’échantillon. Les gains intégraux et
proportionnels déterminent la force avec laquelle le piézo répondra a un changement de

force percu par le transducteur dans la boucle de rétroaction. On peut fixer la force
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exercée pour conserver la pointe sur 1’échantillon. Cette force est couramment fixée a 2

UN et moins.

A partir des données d’indentation, on trace la courbe P(h) et on modélise la partie du
déchargement de cette courbe a I’aide de la formule (30) présentée a la section 2.1.3. Le
logiciel d’analyse nous permet de sélectionner la partie de la courbe qui sera utilisée
pour la modélisation. Les résultats ont €t€ obtenus en utilisant la partie comprise entre

20% et 95% de la courbe de déchargement illustrée en vert sur la figure 3.10.

Figure 3.10 : Traitement de I’information d’un test de nanoindentation.

Pour chaque indentation, on évalue la profondeur h; avec I’équation (29) et la

profondeur de contact h. a ’aide de la formule (26). L’aire de contact projetée est
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calculée avec I’équation de la fonction d’aire A(h.) et la dureté et le module d’Young

sont obtenus a I’aide des formules (31) et (32).

Sources d’erreurs
Les différentes sources d’erreur susceptibles d’affecter les résultats sont :
e I’erreur sur I’évaluation de la fonction d’aire;
e I’erreur sur I’accommodation machine;
e La géométrie imparfaite du sommet des pointes;
e Les erreurs provoquées par I’échantillon;
o Les effets de surface;
e La résolution de I'instrument de mesure;

e e contact initial lors de I’approche de la pointe.

Les résultats de H et E, obtenus a 1’aide de charges élevées (> 2000 uN) sont tres bien
définis et contiennent peu ou pas de bruit comparativement a ceux obtenus a faible
charge. La résolution spécifiée pour le Tribolndenter est de 0,2 nm pour la profondeur et

de 0,1 uN pour la force.

La figure 3.11 présente les différents niveaux de bruit en fonction des charges
appliquées. On observe sur cette figure que pour une charge d’environ 10 000 uN (a), le
bruit est imperceptible et qu’il commence a se manifester environ a 1 000 uN (b). Plus
on diminue la charge, plus le rapport signal sur bruit devient petit. Le niveau moyen de
bruit se situe entre 2 et 3 uUN, il ne dépasse jamais 10 puN et il est négligeable face a la

dérive du piezo.

Un autre phénomene qui diminue la qualité des indentations a faible charge est un
comportement élastique que I’on observe sur le graphique (c) et plus particulierement

sur le graphique (d). Ce comportement élastique vient du fait que la contrainte o
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appliquée par pointe n’atteint pas la contrainte limite d’élasticité du matériau 0j;,. Une
autre contribution au comportement élastique vient de la géométrie de la pointe qui n’est

pas parfaite en raison de son sommet plus arrondi.

(a) H (GPa) = 8,84 E, (GPa)=70,3 |(b) H(GPa)=10.39 E, (GPa) = 70,6

(c) H (GPa) = 14.93 E, (GPa) = 83,5 |(d) H (GPa) = --- E, (GPa) = ---

Figure 3.11 : Analyse du bruit pour des tests d’indentation a différentes charges dans
silice fondue; (a) 10 000 uN, h.= 180.6nm (b) 1 000 uUN, h; =46.5 nm (c) 500 uN, h, =
25.0 nm (d) 250 uN, he = 13.2 nm.

Le rayon de courbure moyen des pointes de Berkovich est typiquement entre 100 et 200

nm. Lorsque la profondeur de contact 4. est de I’ordre de 20% du rayon de courbure de
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la pointe, il est courant d’observer un comportement élastique. Par conséquent, les
indentations dont la profondeur de contact est plus petite que 20 a 40 nm ne sont pas

utilisées pour I'évaluation des propriétés mécaniques.

La figure 3.12 présente un graphique sur lequel on peut observer I’excellente
reproductibilité de la courbe de chargement et déchargement pour les différentes charges

effectuées a des profondeurs de contact de plus de 50 nm.

10 000 4N
T - 9000 4N ' *
10000{| . g 000 4N /1
. 7 000 4N 7
Z 8000 6000 uN g
P 5 000 uN
5 60009 4000 4N
5 3000 4N
S 40007 2 000 N ‘
<
LE 2000+
0 M “"A’: : T T T
0 50 100 150 200 250

Déplacement normal (nm)

Figure 3.12 : Force normale en fonction du déplacement normal pour la silice fondue.

Erreurs sur la fonction d’aire

La fonction d’aire décrite par 1’équation (40) est illustrée a la figure 3.14. On peut y
observer un point d’inflexion autour de 45 nm. En voyant I’allure de cette fonction
d’aire pour les profondeurs de moins de 45 nm, on comprend pourquoi les résultats

obtenus a ces profondeurs ne sont pas significatifs.



Figure 3.14 : Fonction d’aire; Aire de contact projetée en fonction de la profondeur de contact.

Les résultats de dureté et de module réduit pour les indentations qui ont servi au calcul

de la fonction d’aire sont présentés sur le premier graphique de la figure 3.15. On

observe que la dureté apparente augmente lorsque la profondeur de contact diminue.
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Figure 3.15 : Module réduit E,, dureté H et recouvrement élastique R en fonction de la

profondeur de contact pour échantillon de calibration en silice fondue.
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Cette augmentation de la dureté apparente se comprend mieux lorsqu’on analyse le
deuxieme graphique de cette figure qui présente le recouvrement élastique de
I’indentation. La portion élastique du travail d’indentation augmente pour les petites
profondeurs de contact car la partie supérieure de la pointe qui est en contact avec
I’échantillon est moins coupante dans la région du sommet jusqu’a une profondeur

évaluée a moins de 50 nm.

L’échantillon peut aussi influencer les résultats selon sa rugosité de surface. Une
indentation faite au sommet d’une aspérité surestime 1’aire de contact réelle et la sous-
estime lorsqu’elle est faite dans un creux. Les propriétés mécaniques du substrat doivent
aussi €tre considérées. Un substrat mou, sur lequel on dépose une couche dure aura un
effet sur la courbe P(h) méme si la profondeur d’indentation ne dépasse pas 10% de
I’épaisseur du film. La présence de contamination en surface et dans le film, son

homogénéité et son uniformité auront aussi une influence importante sur les résultats.

Conditions expérimentales du test de nanoindentation

Pour chaque échantillon, 100 tests de nanoindentation ont €t€ réalis€s pour des charges
de 100 uN a 10000 uN par incréments de 100 uN. En raison des limitations présentées
dans ce chapitre, seul les résultats possédant des profondeurs de contact d’environ 50 nm
et plus sont présentés. La fonction de chargement utilis€e est identique a celle présentée
a la figure 3.9 et la durée du chargement et du déchargement a ét€ conservée constante a

10 secondes.
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3.2 Méthodologie de caractérisation des propriétés nanotribologiques

Les propriétés tribologiques des matériaux déterminent leurs comportements lors des
contacts statiques et dynamiques. Cette section du troisitme chapitre présente la
méthodologie de caractérisation des propriétés nanotribologiques. Dans un premier
temps, la méthodologie expérimentale du test de nanorayure est décrite. Dans un second
temps, le fonctionnement du Tribolndenter en mode imagerie est expliqué et finalement,

le test d’usure, qui est une variante de I’'imagerie de surface, est présenté.

3.2.1 Test de nanorayure

Le principe d’opération du Tribolndenter pour le test de nanorayure est semblable a
celui du test d’indentation. La force qui fait déplacer la pointe le long de I’axe des x est
appliquée de facon électrostatique sur le transducteur 2D schématisé sur la figure 3.16.
Le principe de fonctionnement du transducteur 2D est semblable a celui du 1D. Comme
pour I’indentation, le déplacement est mesuré par la variation de la capacité des

condensateurs latéraux a trois plaques.

Figure 3.16 : Schématisation du transducteur 2D
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Fonction de chargement

Les fonctions de chargement pour les tests de rayure sont caractérisées par une durée,
une longueur selon 1’axe des x ainsi que par la fagcon dont la force normale est appliquée
sur I’échantillon. On décrit parfaitement ces fonctions de chargement a I’aide des
graphiques de la force normale et du déplacement latéral de la pointe en fonction du
temps. Les tests de rayure présentés dans ce mémoire ont été réalisés avec la fonction de
chargement a force progressive présentée a la figure 3.17. La longueur totale de la

rayure est de 8 um (de —4 um a 4 um). La force normale qui augmente linéairement est

appliquée a partir de 8 secondes et elle atteint sa valeur maximale apres 38 secondes.

Figure 3.17 : Fonction de chargement pour rayure de 8 um a charge progressive.

Les résultats présentés dans le mémoire sont ceux compris entre 8 et 38 secondes
lorsque la pointe est active sur I’échantillon. Au début du test, pour le premier segment,
la pointe se déplace de O a -5 um en appliquant une force nulle. Ce segment est utilisé
pour calculer I’inclinaison de la surface de ’échantillon et du transducteur par rapport a
la normale. Lors de ’analyse des résultats, on soustrait du déplacement normal total la

contribution venant de I’inclinaison de 1’échantillon et du transducteur.
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Calibrations

Le test de rayure nécessite une calibration du déplacement latéral de la pointe similaire a
la calibration du test d’indentation. La calibration de la constante électrostatique du
transducteur selon 1’axe des x est réalisée en effectuant une pseudo-rayure dans I’air tout
en appliquant une force normale nulle et en déplagant latéralement la pointe. La
calibration consiste a trouver une zone ou la variation de la force électrostatique peut
étre compensée par le logiciel. La distance maximale pouvant étre calibrée est environ

de 10 um.

Sources d’erreur

La résolution de I’appareil est la méme que pour les tests de nanoindentation. Le bruit
sur la mesure du déplacement latéral est de moins de 10 nm et est négligeable devant la
longueur totale du test ( 8 wm). L’amplitude du bruit sur la mesure de la force latérale est
de 7 uN. L’accommodation machine fait augmenter la profondeur de pénétration de la
méme facon que pour les tests d’indentation. La qualité de 1’échantillon influence aussi

I’erreur.

Exemple de nanorayure

Durant les tests de rayure, on enregistre la force et le déplacement normal et latéral de la
pointe. La figure 3.18 présente les résultats obtenus pour un test de nanorayure effectué
dans I’échantillon de calibration appelé FQ « fused quartz ». Sur le graphique (a), on
observe la force normale donnée par la fonction de chargement, en (b), le déplacement
normal n’a pas été corrigé pour l’inclinaison de I’échantillon et de I’appareil et on
observe une courbure du premier segment (de O a 8 secondes), en (c), la force latérale
utilisée pour le calcul du coefficient de friction, en (d), le déplacement latéral de la
pointe, en (e), I’évolution du coefficient de friction durant le test de rayure et finalement,
en (f), on observe les mémes résultats qu’en (b) mais avec une correction faite pour

I’inclinaison.
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Figure 3.18: Test de rayure a chargement progressif pour I’échantillon de calibration.
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Conditions expérimentales du test de nanorayure

La résistance a la rayure des échantillons a été évaluée a 1’aide de tests de nanorayure
effectués aux charges de 3000, 6000 et 9000 uN et cinq répétitions ont ét€ exécutées
pour chaque force. Une pointe conique de rayon de courbure de moins de un [im a été
utilisée. La longueur des rayures et la vitesse de la pointe ont ét€ conservées constantes a
8 um et 0,267 um/s. Le taux de pénétration moyen b (nm/uN) tel que défini au chapitre

précédent a été évalué.

3.2.2 L’imagerie de surface

Avec le Tribolndenter en mode imagerie, le TriboScanner est utilisé pour réaliser des
images de la surface des échantillons. Le piezo balaye la surface et les variations de
topologies vues par la pointe sont enregistrées par le transducteur. De cette fagon, il est

possible de reconstituer en trois dimensions la surface de I’échantillon.

Les différents parametres d’imagerie ont été calibrés a I’aide d’images d’un échantillon
de calibration formé de grilles de carrés de 10 a 1 um. Selon la rugosité et la régularité
de la surface, une force comprise entre 1 et 2 uN est appliquée pour garder la pointe en
contact avec I’échantillon. Lors de I'imagerie, la résolution des images de surfaces

dépend surtout de la taille de I'image et de la vitesse de balayage.

La taille des images peut aller de la centaine de nm jusqu’a environ 50 um. Sur les
figures 3.19 et 3.20, on observe dans ’ordre les images d’une nanorayure et d’une
nanoindentation. L’image des surfaces nous permet de mieux comprendre les différents
mécanismes actifs lors des tests de caractérisation. Elle permet de déceler la présence de
fissures, de délamination du film et de contamination. Elle peut aussi permettre

’observation de la taille des grains et de la rugosité de surface.
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Figure 3.20 : Image de 2 um X 2 pm d’une indentation sur une couche mince de Si0;.

Note : Sur les représentations en 3D des tests de rayure, d’indentation et d’usure présentés aux figures

3.19,3.20, 3.21 et & 'annexe I, ’axe des z a été agrandi d’un facteur de 6.66X.
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3.2.3 Le test d’usure

Le test d’usure par frottement est réalisé a ’aide de la fonction d’imagerie. L usure par
frottement est provoquée en effectuant plusieurs images a répétition au méme endroit sur
un échantillon. La force normale permise est comprise entre 1 UN et 100 uN. Les
différents parametres des tests de rayure sont: la force normale appliquée sur
I’échantillon par la pointe, la taille des images, la vitesse de balayage de la pointe et le

nombre d’images successives qui servent a recréer I’ usure.

La figure 3.21 présente 'image 3D d’un test d’usure sur une couche mince de SiOs.
Pour ce type de test, le taux d’usure ¢ donné par I’équation (44) a été évalué en calculant
le rapport de la profondeur de la trace d’usure sur la force appliquée. La profondeur est

mesurée grace a I’information contenue dans I’image 3D en analysant le profil de la

trace d’usure.

¢ = (44)

Figure 3.21 : Image de 20 um X 20 wm d’un test d’usure sur une couche mince de SiO,.
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Conditions expérimentales du test d’usure

Tous les résultats d’usure présentés au chapitre 4 ont été obtenus en appliquant une force
normale de 100 uN et en effectuant une série de 100 images successives d’une surface
de 10 um X 10 um. La vitesse de balayage était de 20 um/s et une image correspond a

256 lignes (256 aller-retour de la pointe par image).
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3.3 Description des échantillons

Cette section a pour but de décrire les différents types d’échantillons analysés et de
donner quelques informations sur leur méthode de fabrication. Les échantillons peuvent

étre divisés en deux catégories, les substrats et les couches minces simples.

Substrats

Un total de huit substrats ont été caractérisés : c-Si, BK7, FS, FQ, verre type A(1), type
A(2) et type B et le polycarbonate (PC), ces substrats sont indentifiés plus en détails ci-
dessous. Le premier substrat, c-Si d’orientation cristalline (100) a été choisi en raison de
sa trés grande utilisation en microélectronique et dans plusieurs autres applications

technologiques comme les MEMS.

Les sept autres échantillons sont transparents et couramment utilisés pour des
applications optiques. Le BK7 est un borosilicate employé en raison de sa transmission
élevée et constante dans le spectre du visible jusqu’a environ 350 nm. L’échantillon FS,
fait de silice fondue est trés semblable a I’échantillon FQ « fused quartz » fait aussi de
silice fondue. La seule différence entre ces deux échantillons vient de la méthode de

fabrication. L’échantillon FQ est le standard de Hysitron de E, connu.

Les deux types de verre les plus communs sont le verre « crown » et le verre « flint ».
Les verres utilisés comme substrat étaient de type « crown » et ils ont été classés en type
A, peu d’impureté, et en type B, moins pur. Deux échantillons différents de type A ont
été analysés et un échantillon de verre de type B. Finalement, le polycarbonate a aussi
été caractéris€ en raison de ses propri€tés mécaniques et optiques intéressantes. Il
absorbe peu dans le visible et il est utilisé par exemple, dans des applications optiques

comme les verres de lunette [106].



64

Couches minces

Dans le but de caractériser les propriétés tribomécaniques de couches minces sur une
grande étendue de valeurs, des échantillons de composition différente ont i€ analysés:
Si0,, TiOs, SiNj 3, SixNy, Ta,0s, TiN et nc-TiN/SiN| 3. Ces revétements ont €t€ d€posés
par différentes méthodes : PECVD et PVD (DIBS, IAD et FCAD).

Au moins un type de tous ces revétements a €t€ déposé a ’aide des équipements du
LaRFIS. D’autres échantillons ont aussi €té déposés par des partenaires extérieurs dans
le but de comparer les diverses méthodes de fabrication (CNRC, OCLI et Denton

Vacuum).

Les différentes compositions des matériaux étudiés ont été€ choisies pour différentes
raisons. Les couches de SiO,, TiO,, Ta;Os, SiNj 3 et SixNy sont utilisées dans un grand
nombre d’utilisations optiques et couvrent une grande gamme d’indices de réfraction
allant de 1.46 a 2.43. Ces matériaux sont aussi des diélectriques grandement utilisés en
microélectronique. Les couches de TiN et SiN, 3 sont trés dures et elles sont employées
comme revétement fonctionnel, passivation, barriere et couche décorative. Finalement,
les nanocomposites nc-TiN/SiN; 3 ont été étudiés en raison de leurs propriétés tribo-

mécaniques intéressantes.

Le tableau 3.1 présente les différents échantillons analysés. A moins d’avis contraire,
I’épaisseur des couches déposées était de ’ordre de 1 wm pour respecter la regle d’art
qui veut que la profondeur maximale d’indentation ne doit pas dépasser 10% de
I’épaisseur totale de la couche mince afin d’éviter I’influence du substrat. L’épaisseur de
tous les revétements, sauf le TiN, a €t€ €valuée par ellipsométrie. L’ €paisseur du TiN et
des nanocomposites a €t€é obtenue par I’observation de sections au microscope

électronique.
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Parmi les couches minces simples, trois échantillons de couches de SiO, fabriqués par
différentes méthodes ont été analysés. Deux échantillons : PECVD HMDSO et PECVD
SiCly [107-109] ont été fabriqués par le LaRFIS avec la méthode PECVD. La différence

majeure entre ces deux échantillons vient des précurseurs utilisés pour la déposition de

la couche. Le HMDSO est un organosilicié possédant la composition suivante :

(Si(CHa1)3),0. Le troisieme échantillon analysé PVD IBS a été€ fourni par le CNRC et

fabriqué par DIBS.

Tableau 3.1 : Méthode de fabrication des échantillons

'Echantillon Matériau Méthode Gaz

Condition Substrat |

Si0; PECVD |HMDSO+O; [p=76 mT; Vg =-455V Type A2
Si10, PECVD | SiCltOAAr |p =50 mT; Vg =-300 V FS

SiO, DIBS |0, Type Al
TiO, FCA 0, FS
TiO, |DIBS |0, Type Al
TiO, PECVD | TiCQl+Ox+Ar | p = 50 mT; Vg -=300 V FS
TiO» IAD Oy+Ar Courant d’ions 3 A FS
TiO, 1AD O,+Ar Courant d’ions 2 A FS
TiO, IAD O,+Ar Courantd’ions 1 A FS
Ti0, IAD O+Ar Aucun courant d’ions FS
Ta,Os4 IAD O>+Ar Courant d’ions 3 A FS
Ta,Os5 IAD O,+Ar Courantd’ions 1 A FS
Ta,Os |IAD O,+Ar Aucun courant d’ions FS
Ta,Os |DIBS O, Type Al
Ta,0s |PECVD |O,+Ar p=50mT; Vg =- 600 V c-Si
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PECVD | Ox+Ar p=50mT; MW =300 W c-Si

PECVD |SiH4+N; |p=60mT; Vp=-600V;T=300°C |c-Si

PECVD |SiH4+N; |[p=60mT, Vg=-600V;T=450°C |[c-Si

PECVD |SiH4+N; |[p=40mT;Vg=300V; MW=0W [c-Si

PECVD |SiH4+N>  |p=40mT;Vg=300V; MW=30W |c-Si

PECVD |[SiH4+N; [p=40mT;Vg=300V; MW=50W [c-Si

PECVD |SiH4+N:; [p=40mT;Vg=0V; MW =50W |c-Si

PECVD |N; + TiCly |p=60mT; Vg=-600V; T=300°C |c-Si

PECVD [N; + TiCly |p=60mT; Vg=-600V;T=450°C |c-Si

PECVD |N; + TiCly | p=60mT; Vg=-600V;T=300°C |c-Si
+SiHy

PECVD |N; + TiCly |p=60mT; Vg=-600V;T=450°C |c-Si
+SiH4

L’épaisseur de tous les échantillons était d’environ 1 um sauf pour I’échantillon de TiO,

PVD FCA qui avait une épaisseur de 736 nm.

TiO,

Un total de 7 échantillons de couches minces d’oxyde de titane ont été Etudiés.
L’échantillon de TiO, PVD IBS a é€t€ réalisé sur le méme équipement que I’échantillon
de SiO, PVD IBS. Un autre échantillon, PECVD, a été fabriqué en utilisant le TiCl4
comme précurseur et il a €t€ réalisé sur le méme équipement que 1’échantillon de SiO,

PECVD SiCl, [107-109].

SiN1,3 et SiXNy
Les échantillons de SiNj 3 et de Si,N, ont ét€ déposés dans deux systeémes PECVD. Les
échantillons de SiN;3 T = 300 °C et T = 450 °C ont été réalisés a deux températures

différentes sur un systeme PECVD développé pour I’étude des revétements durs comme
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le TiN. Les autres échantillons ont été réalisé€s sur un systeme développé pour les

applications optiques des revétements de SiyNy [110].

Tazos
Six échantillons de Ta,Os ont été €tudiés. Trois €chantillons ont été déposés par la

méthode IAD, un par DIBS et deux par PECVD.

TiN
Les deux échantillons de TiN : T = 300 °C et T = 450 °C ont été fabriqués par PECVD

dans le réacteur développé pour I’étude des revétements durs.

nc-TiN/SiN1,3

Les nanocomposites sont composés de 2 phases distinctes : des nanocristaux de taille de
quelques nm d’un matériau dur dans une matrice amorphe constituée d’un matériau plus
mou. Les nanocomposites étudiés sont formés de nanocristaux de TiN de taille de 8 a 10
nm dans une matrice de SiN; 3 [44]. La distance entre les nanocristaux est d’environ | a
2 nm. Cette structure permet d’améliorer les propriétés tribo-mécaniques et est idéale

pour les revétements fonctionnels.
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IV Chapitre. Résultats

Cette section a pour but de présenter et d’analyser les différents résultats obtenus lors de
la caractérisation des propriétés nano-tribo-mécaniques des couches minces. Dans un
premier temps, plusieurs types de substrats ont été caractérisés pour mieux comprendre

le comportement des systémes couche/substrat.

La deuxieme partie de ce chapitre présente et analyse les résultats de la caractérisation
des propriétés nano-tribo-mécaniques des couches minces de différentes compositions
fabriquées par une variété de méthodes de déposition. Les relations entre les propriétés
mécaniques, les méthodes et les conditions de déposition des couches minces sont mises

en évidence. Le chapitre est termin€ par les résultats des échantillons nanocomposites.

4.1 Résultats et discussion des propriétés tribo-mécaniques des substrats

Une grande variété de substrats ont ét€ caractérisés dans le but d’améliorer les
connaissances sur leurs propriétés mécaniques et tribologiques. Pour réaliser la
caractérisation des propriétés tribo-mécaniques des couches minces, il est nécessaire
d’avoir une bonne connaissance du comportement des différents substrats utilisé€s car la
combinaison substrat et couche mince forme un systtme mécanique qui influence les

résultats des tests de caractérisation.

4.1.1 Nanoindentation

Pour tous les échantillons testés avec la nanoindentation, 4 types de graphiques sont
présentés. Le premier présente les courbes de la charge normale appliquée, P en fonction
de la profondeur de pénétration, P(h) lors du chargement et du déchargement de la
pointe, pour une indentation de force maximale de 5000 uN. Pour ne pas alourdir les

résultats, 1l a été décidé de présenter seulement les courbes a 5000 uN, méme si les
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courbes ont €t€ obtenues pour toutes les charges utilisées. Les trois autres types de
graphiques sont : la dureté H, le module réduit E, et le recouvrement é€lastique R en
fonction de la profondeur de contact h.. Tous les résultats obtenus avec des charges

donnant une profondeur de contact de 50 nm et plus sont présentés sur ces graphiques.

Sur la figure 4.1, on observe que la profondeur finale d’indentation pour 1’échantillon de
silictum est plus petite que pour les oxydes. Cette faible profondeur finale du silicium
s’explique par des valeurs de H et de E, plus €levés pour cet échantillon. On observe

aussi un comportement tres €lastique présent a la fin de la courbe de déchargement.

On observe une décroissance de H, E, et R en fonction de la profondeur 4. pour tous les
échantillons. Les différentes causes responsables de cette décroissance sont énumérées

au chapitre précédent (section 3.1.1) et sont décrites en détail par Mencik [105].

Pour I’échantillon c-Si, ’augmentation de la dureté aux faibles charges vient entre autres
des effets de surface. Pour certains échantillons cristallins, lorsque le volume
d’interaction entre la pointe de diamant et I’échantillon est petit, il y a une plus grande
probabilité de faire le test dans une zone avec une faible concentration de dislocations et
défauts ce qui diminue les déformations plastiques. Pour de faibles volumes
d’interaction, la contrainte nécessaire pour produire des dislocations est plus élevée.

Ceci explique I’augmentation de H, E, et R pour le silicium.

On observe la méme décroissance de H, E, et R avec I’augmentation de A, pour les
substrats amorphes : BK7, FS et FQ. Les causes de ces décroissances sont énumérées a
la section 3.1.3 et sont plus importantes a faible charge. La méthode de fabrication ainsi
que le polissage des échantillons peut aussi influencer les résultats. Dans tous les cas, la

décroissance observée ne dépasse pas 15% de la valeur moyenne mesurée.
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Les mémes mesures ont été effectuées pour les différents types de verre et pour

I’échantillon de polycarbonate. Les résultats sont présentés aux tableaux 4.1 et 4.2.
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Figure 4.1 : Courbes de la force en fonction du déplacement ; dureté , module réduit et
recouvrement élastique en fonction de la profondeur de contact pour les différents

substrats.

Les travaux W,, W, et W, décrit a la figure 2.6 ont été évalués pour les substrats a 1’aide
des courbes P(h). Le travail total d’indentation W, modifie la surface pour que la pointe
de diamant pénetre jusqu’a sa profondeur maximale. Le travail plastique W, modifie la
surface de I’échantillon de facon permanente par des déformations de sa structure tandis

que le travail élastique W, est associ€ a 1’accommodation temporaire de 1’échantillon
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sous I’action du chargement de la pointe et se dissipe principalement sous forme

d’énergie thermique lors du déchargement.

Le tableau 4.1 présente les résultats des calculs des aires sous la courbe pour les courbes
de chargement et de déchargement des substrats obtenus en appliquant une force
maximale de 5000 uN. Les erreurs sont évaluées a partir de la répétitivité des mesures et

correspondent a deux écarts types.

Tableau 4.1 : Travail d’indentation pour les différents substrats.

Substrat W, (pJ) @) W,(pD) @)  W.(pD  +p))

L’analyse du travail d’indentation nous renseigne sur le comportement élasto-plastique,
sur les propriétés mécaniques des matériaux et sur la facon dont ils réagissent sous
I’effet d’une charge. Sur la figure 4.1, on observe que le silicium présente une meilleure
résistance a la déformation lors du chargement comparativement au BK7, a la FS et au
FQ. Ceci se traduit par une plus petite profondeur de pénétration et un travail
d’indentation plus petit. Les différents résultats du travail d’indentation et de la
profondeur maximale d’indentation pour le silicium sont presque identiques a ceux

obtenus par H. Sjostrom (1996) [111].
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Le comportement lors du déchargement pour les échantillons de BK7, FS et FQ est
presque linéaire entre 95% et 5% de la charge maximale pour plusieurs matériaux. II est
courant d’observer un comportement plus élastique lors de la fin du déchargement et

surtout pour les derniers 5%.

Le tableau 4.2 présente la moyenne des résultats obtenus lors de I’évaluation de H, E, et
R pour les différents tests d’indentation effectués sur les 8 substrats. L’erreur a été
calculée de facon statistique et correspond a deux fois I’écart type des populations des

résultats.

Tableau 4.2 : Moyenne des résultats d’indentation pour les différents substrats.

Substrat  H (GPa)  +(GPa) E,(GPa) +(GPa) R(%)  +(%) |
10,9 0,9 143 15 65 0
10 1 70 3 60 £
10 1 67 5 61 5
9,1 0,9 69,8 0,9 58 2
0718 0,02 3’2 0,4 52 4

Lorsqu’on compare les résultats de dureté avec le travail d’indentation, on s’ apergoit que
plus la dureté est élevée, plus le travail total d’indentation est petit en raison de la plus
faible pénétration de la pointe. Le silicium est I’échantillon le plus dur et son module
d’Young est pres du double de celui des oxydes de silicium. Parmi les oxydes de
silicium, c’est le borosilicate, BK7, qui présente les meilleures propriétés mécaniques,
suivi par les deux oxydes de silicium pur. Les verres possédent en général des duretés

plus basses.
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Pour les verres, on observe que les additifs utilisés lors de leur fabrication (Na, K, Ca,
Mg, Pb et B) ont pour effet de diminuer leurs propriétés mécaniques. La présence
d’impuretés provoque un comportement moins €lastique. Pour le verre de type B, la
faible valeur de H et I’erreur élevé sur E, sont attribuables a I’échantillon qui posseéde

une rugosité de surface €levée et une structure poreuse.

Les résultats des échantillons FS et BK7 présentés au tableau 4.2 sont en accord avec
ceux publiés par U. Beck et al. [112], on note un léger écart pour le module d’Young du
BK7 qui est évaluée 94 GPa par Beck. Les résultats obtenus pour les verres de type A

correspondent avec ceux publiés par Chiang, Marshall et Evans [16].

4.1.2 Nanorayure

Tous les échantillons présentés a la section précédente ont €t€ caractérisés a I’aide de la
nanorayure. Pour ce faire, des tests a différentes charges ont été réalisés. Dans le but
d’éviter de présenter des résultats redondants, seuls les résultats obtenus pour la force
maximale de 6000 uN sont présent€s. Pour chaque échantillon, les rayures ont été

réalisées avec les conditions décrites a la section 3.2.1.

La figure 4.2 présente, sur le premier graphique, la profondeur de pénétration de la
pointe conique en diamant lorsqu’elle traverse I’échantillon sur la longueur du test de
rayure et 1’évolution du coefficient de friction en fonction de la force normale sur le

deuxiéme.

En analysant les résultats de profondeur de pénétration de la figure 4.2, ont peut faire un
rapprochement intéressant entre la profondeur de pénétration de la pointe dans
I’échantillon et la dureté de celui-ci. En effet, plus la dureté de I’échantillon est élevée,

plus la profondeur de pénétration est faible. Les taux de pénétration b, qui correspondent
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au rapport moyen de la profondeur de pénétration sur la force appliquée, sont présentés

au tableau 4.3.
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Figure 4.2 : Profondeur de pénétration et coefficient de friction en fonction de la force

normale pour les différents substrats.

Tableau 4.3 : Taux de pénétration pour les différents substrats.

Substrat b (nm/uN) * (_nm/uN)i—P H(GPa)
0,04 0,01 10,9

0,048 0,008 10

0,049 0,008 10

0,05 0,01 9,1

0,058 0,007 6,5

0,058 0,007 6,0

0,061 0,009 2,4

0,62 0,02 0,18

Sur le deuxiéme graphique de la figure 4.2, on observe que le coefficient de friction diminue
abruptement dans les premiers instants du test de rayure. La friction élevée au départ du test

vient de I’accommodation des deux surfaces en contact. Au début de la rayure, le contact se
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produit aux sommets des aspérités et lorsque la charge augmente, les aspérités subissent des

déformations plastiques et la rugosité des surfaces en contact diminue.

On observe pour les forces de 1000 a 6000 UN une augmentation du coefficient de
friction. La planarisation des surfaces qui se produit dans les premiers instants a pour effet
d’augmenter I’aire des surfaces en contact ce qui augmente le coefficient de friction. Les
débris générés par le test de rayure contribuent aussi a I’augmentation du coefficient de
friction. Le coefficient de friction plus élevé pour le silicium s’explique par la génération
de nanocristaux et par la surface du fond de la rayure qui est plus rugueuse. Les images 3D

des tests de rayures de Py, = 6000 UN sont présentées a la figure 4.3.

Figure 4.3 : Images des tests de rayures ( P = 0 a 6000 uN) des différents substrats.




76

La taille des images est de 15 um par 15 um et elles nous permettent d’observer la
largeur de la rayure ainsi que la surface de 1I’échantillon. Le trait encerclé en rouge sur
les images est un artefact causé par le mauvais contrdle de la pointe lors du

déchargement qui survient a la fin du test de rayure.

4.1.3 Usure

Les tests d’usure ont été réalisés avec les conditions décrites au chapitre précédent. Une
fois le test d’usure complété, une image en trois dimensions de 20 pm X 20 pm ou de 30
um X 30 um permet d’évaluer la profondeur moyenne de la marque d’usure. La
profondeur moyenne est évaluée a partir des mesures des profils de la marque d’usure en
différents endroits. Les mémes images 3D peuvent aussi servir a I’évaluation de la
rugosité de surface qui joue un rdle important dans les différents mécanismes actifs lors

du frottement des deux surfaces.

Le test d’usure est beaucoup plus long a réaliser que le test d’indentation; la durée totale
du test d’usure, sans compter I’image finale de la surface, est de plus de trois heures et
demie pour les parametres décrits au chapitre 3.2.3. Le tableau 4.4 présente les résultats
des tests d’usure pour les échantillons : Si, FQ et les verres de type A(1) et A(2). Le taux
d’usure ¢ a été obtenu a partir des profils des images 3D des marques d’usure présentées

a la figure 4.4.

Tableau 4.4 : Taux d’usure pour différents substrats.

—

‘ Substrat ¢(10'15 m*/N) + (10" ms/N)i
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Le silicium est le substrat avec la dureté la plus élevée, il posseéde une surface tres lisse
et résiste le mieux au test d’usure. Le FQ résiste aussi treés bien au test d’usure alors que
les verres posseédent plus de défauts de structure qui ont tendances a se déformer et a se

détacher sous I’effet du frottement de la pointe.

Si (30 um X 30 pm) FQ (20 um X 20 pm)

Verre A(1) (30 pm X 30 pwm) Verre A(2) (20 pm X 20 pm)

Figure 4.4 : Images 3D de la trace d’usure pour différents substrats.
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4.2 Résultats et discussion des propriétés nano-tribo-mécaniques des couches minces

Les propriétés nano-tribo-mécaniques des couches minces ont €té caractérisées a I’aide
des tests d’indentation, de nanorayure et d’usure. Cette section est le cceur du travail de
caractérisation. Elle présente et discute les différents résultats obtenus lors de la

caractérisation des couches de Si0,, TiO,, SiNj 3, SixNy, Ta,Os et TiN.

4.2.1 Couches minces de Si0O,

Indentation

On observe, sur le premier graphique de la figure 4.5 qui présente les courbes P(h), que
la profondeur finale d’indentation Ay est presque la méme a 80 nm pour les trois couches
de Si10,. Si la méthode d’évaluation de la dureté des échantillons avait été basée sur la
taille de I’indentation observée au microscope, la valeur de H aurait été la méme pour les
trois échantillons. Une telle méthode est couramment utilisée pour les tests de
microindentation et peut donner des résultats faussé€s qui ne tiennent pas compte du

comportement élastique de 1’échantillon.

On observe un comportement plus élastique pour I’échantillon PECVD SiCls. Ce
comportement élastique peut venir du chlore qui est présent dans le précurseur utilisé et
qui se retrouve dans le film ( = 2 % atm.) tel que démontré dans les travaux de S.

Larouche [107].

Sur chacun des trois derniers graphiques de la figure 4.5, on observe une augmentation
de la duret€é, du module réduit et du recouvrement €lastique lorsque la profondeur de
pénétration diminue. Les phénoménes responsables de ces augmentations sont bien
décrits pour les substrats au chapitre 3. Plus la charge diminue, plus les effets de surface
et la géométrie de la pointe sont importants. Ces derniers effets ont tendance a diminuer

les déformations plastiques ce qui explique I’augmentation de H, E, et R. L’échantillon
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testé peut aussi avoir une grande influence selon la méthode de fabrication, la rugosité
de sa surface, sa densité, sa pureté et selon la qualité de I’interface entre la couche mince

et le substrat.

Pour les charges élevées, la profondeur de pénétration dépasse 10% de I’épaisseur de la
couche et le substrat et son interface avec la couche commencent a avoir une influence
sur les résultats. Cette influence fait en sorte que la dureté des couches minces
d’épaisseur de 1 um doit étre évaluée a partir des résultats dont la profondeur 4. est de

100 nm et moins.
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Figure 4.5 : Courbes de chargement en fonction du déplacement; duret€, module réduit et

recouvrement €lastique en fonction de la profondeur de contact pour les couches minces de Si0;.
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Des images d’une l'indentation de force maximale de 10000 uN sur I’échantillon
PECVD HMDSO sont présentées a I’annexe 1. Le tableau 4.5 présente les résultats du
calcul du travail élasto-plastique d’indentation a partir des courbes P(h). On constate que
le travail élastique W, est plus grand pour I’échantillon PECVD SiCly alors que le travail

plastique W, est a peu pres identique pour les trois échantillons.

Tableau 4.5 : Travail d’indentation pour les couches minces de Si0,.

Echantillon  W,(pJ) +(pI W,(p)) +p)) W.p) +p))

Le tableau 4.6 présente les valeurs moyennes de H, E, et R obtenues a partir des

graphiques de la figure 4.4 pour les profondeurs comprises entre 50 nm et 100 nm.

Tableau 4.6 : Moyenne des résultats d’indentation pour les couches minces de SiO,.

+(GPa) E,(GPa) +(GPa) R(%)  +(%)

L’échantillon qui présente les propriétés mécaniques les plus intéressantes est PVD IBS.

Il est le plus dur et son module d’Young élevé témoigne d’une structure compacte.
L’échantillon PECVD HMDSO présente aussi de bonnes caractéristiques mécaniques.
En général, une couche mince de SiO, de bonne qualité possédera un module réduit
d’environ 70 GPa et une dureté variant entre 8 et 9 GPa. L’échantillon PECVD SiCl,
présente un faible module, une dureté un peu basse et un comportement élastique en
raison de la présence d’impuretés (Cl) [107] et de sa prédisposition a réagir avec

I’humidité.
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Ces résultats sont en accord avec ceux publiés par U. Beck et al. [112] qui évaluent la
dureté a 7,9 et le module d’Young a 75,2 pour une couche mince de 1 um de SiO;

déposée par la méthode PECVD.

Rayure et usure
La résistance a la rayure a €té évaluée pour les trois mémes couches d’oxyde de silicium.

Les résultats des tests de nanorayures sont présentés sur la figure 4.6.

Le premier graphique illustre la pénétration totale qui correspond a la somme des
déformations plastiques et élastiques. Les profondeurs de pénétration des tests de
rayures sont en accord avec les résultats de dureté présentés au tableau 4.6. On observe,
sur le deuxieme graphique de cette figure, I’évolution du coefficient de friction en
fonction de la force normale appliquée. L’échantillon le plus mou possede un coefficient

de friction plus faible en raison du chlore qu’il contient et qui agit comme lubrifiant
[113].
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Figure 4.6 : Profondeur de pénétration et coefficient de friction en fonction de la force

normale pour les couches minces de SiOs.

Le tableau 4.7 présente le taux de pénétration moyen pour les tests de nanorayure.

Comme pour les tests d’indentation, le substrat peut influencer la pénétration de la
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pointe durant le test de rayure si la profondeur de contact dépasse 10% de 1’épaisseur de
la couche. Pour les faibles charges, la rugosité et les effets de surface peuvent modifier

la pénétration de la pointe.

Pour éliminer ces différentes causes d’erreur, le taux de pénétration est évalué pour des

profondeurs de contact comprises entre 50 nm et 100nm.

Tableau 4.7 : Taux de pénétration pour les couches minces de SiOa.

~ Echantillon bmm/puN)  +mmpuN) | H(GPa)
| |

Les résultats des tests d’usure sont résumés au tableau 4.8. L’échantillon PVD IBS

présente la meilleure résistance a 1’usure par frottement.

Tableau 4.8 : Taux d’usure pour les couches minces de SiO..

Echantillon B0 mN) (105 mN)

i

4.2.2 Couches minces de TiO;

Indentation

Un total de sept échantillons de couches minces d’oxyde de titane, déposés par quatre
méthodes différentes, ont été caractérisés. La figure 4.7 présente les résultats des tests

d’indentation réalisés sur les quatre échantillons dépos€s a 1’aide de différentes

techniques.
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La méthode de déposition IAD, évaporation assistée par bombardement par faisceau
d’ions d’argon, utilise un courant d’ions qui vient bombarder la surface de I’échantillon.
Les différents courants d’ions utilisés auront comme effet de varier la microstructure du
film déposé. Pour la méthode IAD, les effets de la variation du courant d’ions sur les
propriétés mécaniques ont été étudiés pour des courants de 0 a 3 amperes. Les résultats
des tests de nanoindentation des échantillons IAD sont présentés aux tableaux 4.9 et

4.10.

L’échantillon PECVD, déposé a partir de la synthése du TiCls, présente un
comportement €élastique semblable a I’échantillon SiO, PECVD SiCly qui a été réalisé
sur le méme systeme de déposition. Les courbes de chargement et de déchargement des
échantillons PVD FCA et IAD 3 A sont presque identiques. Leur déplacement maximum
humax est semblable, mais la profondeur finale Ay d’indentation est de 78 nm pour IAD 3 A

et 89 nm pour PVD FCA en raison d’un comportement plus élastique pour I’échantillon
IAD 3A.

Le tableau 4.9 présente les résultats du travail d’indentation. Le travail total
d’indentation est le méme pour les échantillons PVD FCA et IAD 3 A, alors que les
travaux plastiques et €lastiques sont différents. Le travail élastique est plus grand pour la
couche IAD 3 A et une bonne partie de ce travail élastique se manifeste a la fin de la

courbe de déchargement.

On peut classer les quatre échantillons IAD en deux catégories selon le régime
dominant: plastique dominant et élastique dominant. Les échantillons IAD 3 A et No
IAD ont un comportement €lastique plus important alors que pour les €chantillons 1 A et

2 A, les déformations sont dominées par un comportement plastique.
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Figure 4.7 : Courbes de chargement en fonction du déplacement; dureté, module réduit et

recouvrement €lastique en fonction de la profondeur de contact pour les couches minces de TiO..

Tableau 4.9 : Travail d’indentation pour les couches minces de TiOo.

~ Echantillon

WD) @) WD ()

W, (p))
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Tableau 4.10 : Moyenne des résultats d’indentation pour les couches minces de TiO».

~ Jchantillon  H(GPa) +(GPa) E,(GPa) +(GPa) R(%)
\

Le tableau 4.10 présente les valeurs moyennes de H, E, et R évaluées pour les
profondeurs de contacts comprises entre 50 nm et 100 nm pour tous les échantillon sauf
PVD FCA qui a été évalué entre 50 et 74 nm en raison de son épaisseur de 736 nm.
L’échantillon PECVD se démarque par sa faible dureté et son petit module réduit. Des
analyses ERD ont révélé la présence de chlore dans la couche (= 4 % atm.) venant du
TiCly utilisé comme précurseur dans la méthode PECVD, tel que présenté dans les

travaux de S. Larouche [107].

Des résultats de dureté et de module réduit semblables pour des couches minces de TiO»
fabriquées par la méthode sol-gel ont été publiés par Jamting [60] et Wenxiu [61] qui ont
observé des duretés allant de 3 4 9 GPa et un module réduit entre 50 et 90 GPa, selon la

température de recuit et la concentration atomique de titane.

Les résultats du tableau 4.10 nous renseignent sur 1’influence des différents courants
d’ions sur la structure du film. Le film, No IAD, déposé avec un courant d’ion nul, est
celui qui possede le plus grand comportement €lastique. Son faible E, comparativement
aux échantillons avec un courant d’ions, suggére une structure moins dense. Lorsque
I’on augmente le courant d’ions a 1 ou 2 A, la structure du film devient plus dense, E,

augmente et le comportement devient moins €lastique.
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Le module réduit est, de facon générale, plus €levé pour le TiO, que pour le Si0,. Le
recouvrement €lastique moyen est plus faible pour les couches de TiO, a 48% en

moyenne comparativement a 63 % pour les couches de SiO-.

Rayure et usure

Les tests de rayure ont €té réalisés sur les quatre échantillons de TiO, déposés par
différentes méthodes. Les courbes de la profondeur de pénétration et de 1’évolution du
coefficient de friction en fonction de la force normale appliquée sont présentées a la
figure 4.8. On observe que comme pour les échantillons de Si0,, la résistance a la rayure

des couches de Ti0, est fonction de 1a dureté des échantillons.
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Figure 4.8 : Profondeur de pénétration et coefficient de friction en fonction de la force

normale pour les couches minces de TiO,.

La courbe de I’échantillon PVD FCA comporte quelques petites irrégularités, plus
visibles sur le graphique de I’évolution du coefficient de friction et la courbe de
I’échantillon PVD IBS possede de grosses irrégularités. Ceci s’explique par la présence
et agglomération de particules dans ces couches et par une rugosité de surface élevée.
Pour I’échantillon PVD FCA, on observe que la couche mince est composée de

particules de taille de moins de 0,1 um. Pour I’échantillon PVD IBS, on observe de

grosses particules dont le diametre varie entre 0,1 et 0,75 wm. Ces particules témoignent
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d’un dépdt mal contrdlé. On peut relier ces discontinuités au détachement de particules

lors du test d’usure.

Le tableau 4.11 présente le taux de pénétration pour les couches minces de TiO,. On
peut relier le faible taux de pénétration de I’échantillon PVD FCA avec son faible

coefficient de friction.

Tableau 4.11 : Taux de pénétration pour les couches minces de TiO,.

" Echantillon b (nm/pN) + (nm/uN)

Le taux d’usure moyen des couches minces de TiO, est présenté au tableau 4.12. Les
résultats obtenus pour le test d’usure sont en accord avec ceux du test de
nanoindentation. En effet, plus I’échantillon est dur, plus la profondeur de la trace

d’usure est petite.

Tableau 4.12 : Taux d’usure pour les couches minces de TiO».

Echantillon  g(10"m/N)  +(10" m'/N) |




4.2.3 Couches minces de Ta>0;s

Indentation
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L’étude des propriétés nano-tribo-mécaniques a été réalisée sur six revétements de

Ta,Os. Trois méthodes de déposition différentes ont été utilisées pour la fabrication des

échantillons et I’effet de la variation du courant d’ions est étudié pour les échantillons
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Figure 4.9 : Courbes de chargement en fonction du déplacement; dureté, module réduit et

recouvrement €lastique en fonction de la profondeur de contact pour les couches minces de Ta;Os.

La figure 4.9 présente les résultats des tests de nanoindentation pour les trois méthodes

de déposition. Sur le premier graphique, on observe deux comportements distincts.

L’échantillon IAD 3 A présente un comportement plus €lastique. Son déplacement
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maximum est semblable a ’échantillon PVD IBS, mais son déplacement final est plus

petit. On observe un comportement tres plastique pour I’échantillon PECVD RF.

Le tableau 4.13 présente les résultats des travaux d’indentation. On constate un
comportement élastique élevé pour les échantillons IAD qui possedent un travail
élastique plus grand que leur travail plastique contrairement aux échantillons déposés
par les autres méthodes. L "augmentation du courant d’ions a pour effet d’augmenter la
densité des couches ce qui diminue la pénétration de I’indenteur et le travail total
d’indentation. L’échantillon PECVD MW offre tres peu de résistance aux déformations

et la presque totalité des déformations et du travail d’indentation sont plastiques.

Tableau 4.13 : Travail d’indentation pour les couches minces de Ta,Os.

~ Echantillon ) 7 7 +(pJ ) ”

Les valeurs moyennes des résultats d’indentation pour les couches minces de Ta,Os sont
présentées au tableau 4.14. On remarque les tres faibles valeurs de dureté et de
recouvrement €lastique pour I’échantillon PECVD MW. Des analyses FTIR révelent que

ces propriétés mécaniques sont associées a une structure poreuse qui contient beaucoup
d’H,0.
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Tableau 4.14 : Moyenne des résultats d’indentation pour les couches minces de Ta,O:s.

Echantillon H (GPa) =+ (GPa) E, ((ii’a) i(GPaj R (%) i (%)

Rayure et usure

La résistance a la rayure a été évaluée pour les trois échantillons d’oxyde de tantale
déposés a I’aide de différentes méthodes. Les résultats sont présentés a la figure 4.10 et
au tableau 4.15. De facon générale, on observe que le coefficient de friction est
beaucoup plus élevé pour les couches mince de Ta,Os que pour les autres matériaux
étudiées, ce qui fait que ce type de revétement n’est pas idéal pour les applications

tribologiques. Les oxydes de tantale ont aussi les taux de pénétration les plus élevés.

’é\ 350 T T 1,0 - IAD 3 A
£ = IAD3A - « PECVDRF
g %0091« PECVDRF = 087 - PVDIBS
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Figure 4.10 : Profondeur de pénétration et coefficient de friction en fonction de la force

normale pour couches minces de Ta,Os.
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Tableau 4.15 : Taux de pénétration pour les couches minces de Ta;Os.

H (Gi’a)

Echantillon b (m/pN) £ (Om/pN)

Le tableau 4.16 présente les résultats des tests d’usure. Parmi tous les types de
revétement étudiés, le Ta,Os présente la moins bonne résistance a ’usure par frottement.
Cette mauvaise résistance a I’usure est explicable par un coefficient de friction élevé de

ces revétements.

Tableau 4.16 : Taux d’usure pour couches minces de Ta,Os.

Echantillon ] (10'15 m‘/lq)iii(im{x/mi

4.2.4 Couches minces de SiN, ; et SiyN,

Les tests de nanoindentation ont €té réalisés sur un total de six échantillons PECVD de
couches minces de SiNj3 et SixNy qui sont divisés en deux catégories. La premiere
catégorie SiN| 3 est composée des échantillons T = 450 °C et T = 300 °C, réalis€s sur un
systtme PECVD fabriqué pour étudier les couches dures. La deuxieme catégorie SixNy,
comprend les échantillons PECVD RF, PECVD MW 1, PECVD MW2 et PECVD MW3,
réalisés sur un systeéme développé pour étudier les propriétés optiques. La concentration
de Si, N et H de ces échantillons a été variée pour obtenir des indices de réfraction allant
de 2.9 2 1.6 [110]. Les résultats des tests d’indentation sont présentés a la figure 4.11 et

aux tableaux 4.17 et 4.18.
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Figure 4.11 : Courbes de chargement en fonction du déplacement; dureté, module réduit

et recouvrement élastique en fonction de la profondeur de contact pour les couches

minces de SiN| 3 et SixN.

Au tableau 4.17, on remarque que pour les €chantillons SixNy, le travail €lastique varie

trés peu contrairement au travail plastique. Les résultats montrent que 1’ajout d’une

puissance micro-onde (RF/MW) durant la déposition de la couche augmente le

comportement plastique de I’échantillon. En effet, plus la puissance micro-onde est

élevée plus la portion plastique du travail d’indentation est grande.
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Tableau 4.17 : Travail d’indentation pour les couches minces de SiNj 3 et SixNy.

Kchantillon  W,(pJ) +@) W,(p) +@p) W.p) +pJ)

Le tableau 4.18 présente les valeurs moyennes de H, E,, et R. On observe une
dépendance des propriétés mécaniques avec le mode de déposition. Pour le mode de
déposition RF seulement, on obtient de meilleures propriétés mécaniques que pour
RF/MW et MW seulement. 1l a aussi été démontré par FTIR que plus la puissance MW
est importante, plus il y a de ’hydrogene dans la couche et les échantillons sont plus

poreux, ce qui provoque une diminution de H et E,.

Tableau 4.18 : Moyenne des résultats d’indentation pour les couches minces de SiN| 3 et Si,Nj.

 Xchantillon  H(GPa) +(GPa) E,(GPa) *(GPa) R (%)

La température de déposition a aussi une effet important sur les propriétés mécaniques,

une augmentation de la température provoque une augmentation de H et E, Les résultats

obtenus sont facilement comparables avec ceux publiés par U. Beck et al. [112], qui ont
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caractérisé des revétements de SiN; 3 fabriqués par PECVD avec des duret€és moyennes

de 14,5 GPa et des modules d” Young de 145 GPa.

Rayure et usure
La résistance a la rayure et a I'usure a été évaluée pour les trois échantillons de SiN| 3

présentés a la figure 4.11. Les taux moyens d’usure et de pénétration, sont présentés au

tableau 4.19.

Tableau 4.19 : Taux de pénétration et d’usure pour les couches minces de SiNj 3.

 Echantillon 5 (nm/uN)  + (mm/uN) S0 mYN) (10 mN)  H (GPa)
25
20
18

4.2.5 Echantillons de couches minces de TiN

Indentation

Les propriétés nano-tribo-mécaniques de deux é€chantillons de nitrure de titane ont été
caractérisées. Les échantillons de TiN ont été déposés a deux températures différentes
sur le systeme PECVD utilisé pour la déposition de couches dures de SiN, 3. Les valeurs
moyennes des tests de nanoindentation sont présentées au tableau 4.20 afin de pouvoir

les comparer avec celles des nanocomposites présentées a la section 4.3.1.

Tableau 4.20 : Moyenne des résultats d’indentation pour les couches minces de TiN.

Echantilon  H (GPa) +(GPa) E,(GPa) +(GPa) R (%)
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Les valeurs présentées au tableau 4.20 sont en accord avec celles publiées dans la
littérature [114]. W. D. Sproul et al. ont caractérisé différents échantillons de TiN de
dureté allant de 26 a 32 GPa [98]. Etant donné sa dureté trés élevée et son excellente
résistance a la rayure et a 'usure, les couches minces de TiN sont idéales pour les

applications tribologiques.

Rayure et usure

Les taux de pénétration et d’usure sont présent€s au tableau 4.21.

Tableau 4.21 : Taux de pénétration et d’usure pour les couches minces de TiN.

Echantillon 5 (nm/iN) £ (mm/uN) @10 mIN) £(105mIN)  H (GPa)

—

11 3 28
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4.3 Résultats et discussion des propriétés nano-tribo-mécaniques de nanocomposites

Les structures nanocomposites présentent beaucoup d’intérét pour I’étude des propriétés
tribo-mécaniques [115-122]. Elles permettent d’obtenir des propriétés tribo-mécaniques
jugées impossibles a atteindre auparavant. La structure nanocomposite étudiée (nc-

TiN/SiNj 3) est composée de nanocristaux de TiN dans une matrice amorphe de SiNj 3.

4.3.1 Les nanocomposites

Indentation

Les propriétés mécaniques des nanocomposites ont €té étudiées sur deux échantillons
présentés a la section 3.3. Ces échantillons ont été déposés sur le méme systeme PECVD
ayant servi a la fabrication des échantillons SiN;3 et TiN. Les résultats des travaux
d’indentation sont inscrits au tableau 4.22. On remarque les tres faibles valeurs du travail
plastique s’expliquant par le fait qu’il est difficile de déformer plastiquement cette
structure. On observe que le nanocomposite réalis€ a la température de 450 °C résiste
mieux a la force appliquée sur celui-ci. Son travail total, élastique et plastique, est plus

petit que ceux de I’échantillon déposé a 300 °C.

Tableau 4.22 : Travail d’indentation pour les nanocomposites nc-TiN/SiNj 3.

Echantillon W, (pJ) +@)) W, (@) +@) W)  +(pJ)

La structure amorphe de SiN| 3 est caractérisée par une plus faible dureté et est un milieu
ou les fissures peuvent plus facilement se propager lorsque le matériau est soumis a une
contrainte. Toutefois, la propagation de ces fissures qui résulte en des déformations

plastiques est bloquée par la haute densité de nanocristaux de TiN. Pour se propager, les
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fissures doivent se diviser, dévier et contourner les nanocristaux ce qui arréte leur

propagation [44].

Le tableau 4.23 présente les valeurs moyennes des résultats de nanoindentation. Comme
on pouvait s’y attendre, le recouvrement élastique des échantillons nanocomposites est

tres grand en raison de leur résistance élevée aux déformations plastiques.

La structure nanocomposite permet d’obtenir des valeurs de dureté plus élevées que pour
une simple couche mince de TiN ou de SiN, 3. L’augmentation de la duret€ vient du fait
qu’il est tres difficile de propager les fissures dans la structure nanocomposite et qu’il

n’y a presque pas de dislocations dans des cristaux de petite taille ~ 10 nm [115].

Tableau 4.23 : Moyenne des résultats d’indentation pour les nanocomposite nc-TiN/SiN 3.

Echantilon  H (GPa) +(GPa) E,(GPa) +(GPa) R (%)

(%)
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V Chapitre. Analyse des résultats

Dans ce travail, il est clairement démontré que les propri€tés tribo-mécaniques des
différentes couches minces dépendent de la méthode de fabrication. Cette section a pour
but de tirer des relations générales entre les résultats obtenus a partir des courbes P(h) et
les propriétés tribo-mécaniques des matériaux €tudiés. Ces mémes propriétés sont aussi

mises en relation avec les résultats des tests d’usure.

Dans ce chapitre, il est démontré que lorsque la dureté H augmente, le travail plastique
W, et la profondeur de pénétration maximale £,,,, diminuent et le recouvrement €lastique
R augmente. Méme si la dureté est considérée depuis longtemps comme une
caractéristique primaire que doivent posséder les matériaux résistants a ’usure, il y a des
évidences qui suggerent que le module d’Young a aussi une influence importante sur les
propriétés tribo-mécaniques. Pour des échantillons de méme dureté, plus le module

d’Young est petit, plus le taux d’usure sera petit.

Les ratios H/E, et H‘?/E,.2 qui correspondent dans I’ordre a la tension de défaillance
€lastique et a la résistance aux déformations plastiques sont présentés et des relations

entre ces ratios et H et E sont démontrées.

5.1 Synthese des résultats
La figure 5.1 présente la dureté, H en fonction de la profondeur maximale, A, Le
deuxieme graphique de cette figure présente H en fonction du recouvrement élastique R.

On observe, que lorsque H augmente, A,,,, diminue et R augmente.

Des relations semblables a celles illustrées sur la figure 5.1 ont été énoncées par
Karlsson et al. [124] qui ont observé une diminution de h,,,, lorsque les contraintes

mécaniques du film et H augmentent . De fagon générale, on observe une augmentation
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de H dans le matériau lorsque 1’énergie des liaisons interatomiques et la densité

augmentent et lorsque la quantité d’ impuretés et de défauts diminue.
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Figure 5.1 : Dureté en fonction : de la profondeur de la pénétration maximale a 5000 uN

et du recouvrement élastique.

Le tableau 5.1 présente des résultats de méme H et de E, différents pour différents

échantillons.

Tableau 5.1 : Echantillons de méme dureté

Fchantillon Comp H E.  R(%) HWE, ¢ (10° H/E

| osition (GPa) (GPa) m/N)  (GPa)

PVD IBS TiO; 8,1 119 40| 0,07 117| 0,04 143
IAD 3A Ta,Os 8,3 101 54| 0,08 109| 0,06 202
No IAD TiO, 8,7 93 57| 0,09 98| 0,08 221
PECVDHMDSO | Si0, 8,3 66 62| 0,13 69| 0,13| 233
PECVDRF | Ta,0Os 7,5 148 34| 0,05 130| 0,02 101
IAD 2A TiO, 7,3 115 45| 0,06 121| 0,083 153
IAD 1A Ta,05 7,7 101 52| 0,08 Nd| 0,04 200
PECVD SiCl, | SiO; 7.4 53 68| 0,14 711 0,14 291
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Les résultats du tableau 5.1 démontrent que des films avec la méme dureté peuvent
présenter différentes résistances aux déformations plastiques selon leur composition
chimique et selon la méthode de fabrication choisie. Ces dernieres observations nous
permettent de concevoir les couches minces en fonction des propriétés tribo-mécaniques

nécessaires aux diverses applications.

On observe au tableau 5.1 que le travail élastique W,, le recouvrement élastique R et la

résistance aux déformations plastiques H’/E,? diminuent lorsque E, augmente.

Les effets de la variation du module d’Young sur les courbes de chargement et de
déchargement pour une méme dureté sont présentés sur le graphique de la figure 5.2. On
observe sur ce graphique qu’une augmentation de E, correspond a une diminution de la
profondeur maximale d’indentation 4, et du travail élastique d’indentation W, alors

que la profondeur finale sy augmente. Les mémes évidences sont démontrées dans les

travaux de Musil (2002) [13-125].

= Ta,0. PECVDRF H=75(GPa)E = 148 (GPa)
« TiO, IAD 2A H=7,3(GPa)E, =115 (GPa)
+  8i0, PECVD SiCl, H= 7,4 (GPa) E = 53 (GPa)
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Figure 5.2 : Courbes de chargement en fonction du déplacement pour des couches

minces de méme dureté.
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Ces résultats expérimentaux démontrent clairement que le comportement mécanique des
couches minces dépend fortement de H et de E, et que les différentes valeurs de H et E,

peuvent étre obtenues selon le choix de la composition de la couche mince et selon la

méthode de déposition.

Ratios H/E, et H/E,?

Il est assez courant d’observer dans la littérature le classement des taux d’usure des
matériaux de dureté semblable en fonction de leur ratio H/E, [1]. La figure 5.3 illustre le
taux d’usure en fonction du ratio H/E, pour des échantillons de H compris entre 7,3 et
8,7 GPa. On observe sur ce dernier graphique ainsi qu’au tableau 5.1 que pour des

échantillons de méme H, le taux d’usure diminue lorsque E, diminue, c’est-a-dire

lorsque le ratio H/E, augmente.

Notons qu’il faut étre prudent lors de I’analyse des taux d’usure car plusieurs autres
mécanismes peuvent faire augmenter ou diminuer le taux d’usure. Le ratio H/E,, aussi
appelé indice de plasticité, est reconnu par Leyland et Matthews [I] comme
correspondant au comportement €lastique limite lors d’un contact de surface. Le ratio
H/E, est défini comme la tension de défaillance €lastique et pour une méme dureté, plus

ce ratio est €levé, meilleure est la résistance a 1’usure.
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Figure 5.3 : Taux d’usure en fonction du ration H/E,.
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A T’aide des valeurs de H et E,, il est facile de calculer le ratio H"‘,/E,.2 qui est
proportionnel a la résistance de la couche aux déformations plastiques [13,123]. On
observe que plus le ratio est élevé, plus la résistance aux déformations plastiques est
grande. Par conséquent, une faible valeur de E, devient désirable en permettant de

distribuer la charge sur une plus grande surface.

Les résultats expérimentaux obtenus sont tous en accord avec ces affirmations. Les
graphiques de la figure 5.4 présentent 1’évolution du recouvrement €lastique, R et du travail
plastique d’indentation, W, en fonction du ratio H‘?/E,.2 pour tous les échantillons étudiés. On
observe que plus le ratio HYVE? est élevé, plus la résistance aux déformations plastiques de

la couche est grande, ce qui correspond a une augmentation de R et a une diminution de W,
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Figure 5.4 : Recouvrement élastique et travail plastique d’indentation en fonction du

ratio H“?/E,.2 .

Dureté
Le premier graphique de la figure 5.5 illustre I’effet de ’augmentation de H sur les
courbes P(h). On observe que l'aire entre les courbes et la profondeur finale Ay

diminuent avec I’augmentation de H. On observe aussi que lorsque H augmente, la pente

des courbes de chargement et de déchargement augmente.
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Les trois graphiques suivants illustrent le comportement du travail plastique
d’indentation W, de la profondeur finale d’indentation Ay et du ratio H'/E,? en fonction
de la dureté H. L’analyse de I’effet de H sur W, montre que pour des indentations faites
avec la méme force maximale, P, = 5000 uN, W, diminue lorsque H augmente. On
observe la méme relation entre hy et H sur le troisieme graphique. Pour une méme
charge, Ay diminue lorsque H augmente. Sur le quatriéme graphique, on observe que la

résistance aux déformations plastiques HYE? augmente lorsque H augmente.
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Figure 5.5 : Courbes de chargement en fonction du déplacement pour différents H ;

travail plastique, profondeur finale d’indentation et ratio H’/E,? en fonction de la dureté.
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Recouvrement élastique
L’analyse de l’effet du recouvrement élastique est faite en deux parties. Dans la
premiere, on analyse le cas des films possédant un H différent et un R semblable et on

analyse le cas inverse dans la seconde partie.

En général, E, augmente si H augmente, c’est la situation la plus simple. La résistance aux
déformations plastiques HYE? augmente avec H puisque le ratio H/E, est
approximativement constant pour les échantilions de méme R, tel qu’illustré au tableau 5.2.
Les résultats de ce tableau nous permettent d’affirmer que des films avec le méme
recouvrement €lastique R peuvent posséder une résistance aux déformations plastiques
HYE? wres différente et que des couches minces de duretés différentes peuvent avoir le
méme recouvrement élastique R si leur tension de défaillance élastique H/E, est

approximativement constante.

Tableau 5.2 : Echantillons de méme recouvrement élastique et de dureté différente.

Echantillon  Composiion R (%) H (GPa) E,(GPa) H/E,  HY/E}(GPa)
NolAD |10, | 57| 87 93| 0,09 0,08
PECVDMW2 [SiN, | 58 2] 119 0,10 0,12
T=30C [TN | & 28] 271 0,10 0,30
PECVDHMDSO[Si0, | 62| 83| 66| 0,13 0,13

PECVDRF  |SiN, 64 18] 152 0,12 0,25
T=300C ‘ 62 20| 156| 0,13 0,33

T=450C  |SiN;; 63 25| 188] 0,13 0,44
T=300C |ncTiNSIN; 65 30| 240] 0,13 0,47
| nc-TiN/SiN; 1 65 45| 350 0,13 0,74

La deuxieme partie de cette analyse porte sur les films du tableau 5.1 possédant
différentes valeurs de R et le méme H. Pour une méme dureté, une couche mince avec

un R élevé permet des profondeurs maximales de pénétration plus grandes,
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comparativement 2 une couche mince avec un R plus petit. Par conséquence, pour les
couches minces de méme H, le comportement €lastique et la résistance aux déformations

plastiques HY/E? augmentent lorsque R augmente.
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Conclusion

Ce projet a contribué & trois aspects de la méthodologie de caractérisation des propriétés
tribo-mécaniques par (1) le développement d’une méthodologie robuste, (2)
I’application de cette méthodologie a la caractérisation des couches minces de
différentes compositions et (3) 1’observation de relations entre les diverses propriétés

tribo-mécaniques.

Pour la premiere fois dans I’histoire du laboratoire, ce travail décrit de facon tres
détaillée la méthodologie de mesure des propriétés élasto-plastiques et nano-tribo-
mécaniques a I’aide de la technique d’indentation dynamique. Cette méthode est basée
sur la compréhension de I’interaction de la pointe avec le matériau de la couche et sur
I’analyse appropriée des effets externes (appareil de mesure) et internes (échanﬁl]on) sur

la courbe P(h).

La méthodologie de mesure a été appliquée a 1’étude des propriétés tribo-mécaniques de
différentes catégories de matériaux utilis€s pour la fabrication de couches minces

optiques, fonctionnelles, dures, isolantes, décoratives etc.

Dans ce travail, il a été¢ démontré que les propriétés tribomécaniques des couches minces
varient selon la composition, méthode de fabrication, pureté, densité et selon la rugosité
de surface de la couche. Parmi toutes ces variables, il est mis en évidence que la

méthode de fabrication posséde un effet déterminant sur les propriétés tribo-mécaniques.

La méthodologie de caractérisation est un outil efficace pour étudier les effets de la
méthode de déposition sur les propriétés des échantillons. Une de ses grandes forces est
qu’elle permet I’optimisation des méthodes de fabrication en analysant I’effet sur les

propriétés tribomécaniques de la variation de différents parametres de déposition.
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La validité des résultats de caractérisation des propriétés tribo-mécaniques obtenues
pour les substrats et les couches minces a €t€ vérifiée en comparant les résultats

expérimentaux avec ceux rapportés dans différentes publications.

Cette approche nous permet de prédire le comportement des couches minces dans leurs
différentes applications. Les valeurs mesurées de duret¢ H et du module réduit E,
permettent d’évaluer la résistance du revétement aux déformations plastiques exprimée
par le paramétre H'/E,” et la tension de défaillance élastique exprimée par le ratio H/E,
qui caractérisent le comportement tribo-mécanique des couches minces. Il a été
démontré que 1’augmentation de H entraine une augmentation de H'/E,>. Nous avons
observé€ au chapitre précédent que lorsque HYE? augmente, le recouvrement €lastique R
et le travail €élastique W, augmentent alors que la profondeur finale h;, la profondeur
maximale A, et le travail plastique W, diminuent ce qui correspond a une augmentation
de la résistance aux déformations plastiques. Les effets de H et E, sur la courbe P(h) ont

aussi été mis en évidence.

En plus des propriétés élasto-plastiques, la technique de nanoindentation a été utilisée
pour I’évaluation des propriétés tribologiques. En effet, il a été prouvé que pour des
échantillons de méme H, plus la tension de défaillance élastique H/E, est grande,
meilleure est la résistance a I'usure. 1l a aussi été montré que des échantillons de dureté
différente peuvent présenter le méme recouvrement €lastique R si leur rapport H/E, est
approximativement égal. Pour ces échantillons de méme R et de rapport H/E, semblable,

la résistance aux déformations plastiques des échantillons est fonction de H.

A la lumigre des résultats présentés dans ce mémoire, il serait intéressant dans des
travaux futurs d’appliquer la méthodologie de caractérisation des propriétés nano-tribo-
mécaniques au développement de nouveaux types de matériaux possédant une dureté
tres élevée et un faible module d’Young, permettant ainsi d’optimiser la résistance aux

déformations plastiques. Dans les différentes applications ou des surfaces sont en
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contact avec des couches minces, le futur appartient aux matériaux présentant des
résistances aux déformations plastiques élevées combinées a des faibles taux d’usure.

Les couches minces nanocomposites sauront sfirement remplir plusieurs attentes.

Comme il arrive souvent dans les projets de recherche, méme si le travail est exhaustif, il
reste encore plusieurs questions ouvertes. Les questions suivantes devraient é&tre
abordées dans des travaux futurs pour parfaire nos connaissances des propriétés tribo-
mécaniques mais aussi pour permettre d’optimiser les revétements en fonctions
d’applications spécifiques. Dans ce contexte, il serait intéressant de poursuivre les
travaux par une analyse théorique de la distribution des contraintes mécaniques autour
de la pointe de facon a mieux comprendre son interaction avec I’échantillon. La
méthodologie de caractérisation devrait étre appliquée a la caractérisation de structures
plus complexes comme les structures multicouches et les couches inhomogenes. II sera
aussi pertinent d’€étudier plus a fond les liens entre la microstructure des couches minces

et leurs propriétés €lasto-plastiques.
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Annexe I

Image 3D d’une indentation de force de 10000 uN sur I’échantillon PECVD
HMDSO
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Figure A.2 : Image de la surface 10um X 10um; profil de la surface; image de la surface

2um X 2um et image 3D de la surface 2um X 2um pour un test d’indentation de force
maximale de 10000 uN sur PECVD HMDSO.
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Annexe I1

Tribological Properties of PECVD Optical Coatings

M.-A. Raymond, S. Larouche, O. Zabeida, L. Martinu, and J.E. Klemberg-Sapicha,
Groupe de Recherche en Physique et Technologies des Couches Minces (GCM),
Department of Engineering Physics, Ecole Polytechnique,

C.P. 6079, Succ. Centre-ville, H3C 3A7, Montreal, Quebec, Canada

ABSTRACT

Beside their optical performance, the optical coatings must frequently satisfy numerous
requirements regarding their mechanical characteristics. This includes active functional
tribological properties such as scratch-, wear-, and abrasion resistance in different
environments. In the present work, plasma-enhanced chemical vapor deposition
(PECVD) was applied to fabricate high index (TiO,), intermediate index (Ti102/Si0;
mixtures) and low index (Si0,) single layer materials, as well as more complex
multilayer and inhomogeneous optical filters.  Tribological properties were evaluated
using the pin-on-disc tribometer and “nano-tribological” testing, followed by scanning
electron microscopy and profilometry analysis of the wear track. The film systems are
compared with the behavior of different optical substrates, such as glass, fused silica,
polycarbonate and c-Si. We show that inhomogeneous coatings provide a higher wear

resistance than their multilayer counterparts.

INTRODUCTION

In numerous optical coating applications the surface of the coating is subjected to a
static or dynamic contact. In this case, control of friction and wear plays an important
role.  Such situation arises during handling of optical components (transfer or
mounting), and in many applications related to optical filters, screens, ophthalmic lenses,

windows for energy control, OLEDs, decorative coatings, automotive parts, and others.
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Inadequate tribological properties can represent a limiting factor for optical coating

applications.

To meet the tribological requirements, the coatings have to possess a suitable
combination of properties in terms of hardness, Young’s modulus, stress, adhesion and
thermal stability. These properties depend on the composition and microstructure, as
well as on the material homogeneity. The interface between the coating and the
substrates is decisive for the adhesion and the shear strength; roughness or texture,
chemical reactivity and shear strength must be considered for optimizing the film

surface properties [1-3].

The basic tribological properties are friction and wear, which are both the result of the
same process that takes place between two contacting surfaces in relative motion.
However, because of the complexity of the tribological contact, which should be
considered as a three body system, their interrelationships are not yet well understood.
Often, low friction corresponds to low wear, and high friction to high wear, however,
there exist numerous exceptions [4-6]. The way in which the removal of material from
the surface takes place is determined by several wear mechanisms; the basic ones are
adhesive, abrasive, fatigue and chemical wear. In “real” tribological conditions, it is
common that several wear mechanisms act at the same time [7]. There exists a wide
variety of methods for tribological evaluation, such as sliding or abrasive tests. The one
most frequently used is the pin-on-disc test, which is very suitable for materials

screening and for friction and wear mechanism analysis [2,8].

Plasma-enhanced chemical vapor deposition (PECVD) has become a very attractive
technique for the fabrication of optical coatings due to a fact that their optical and
mechanical properties can be controlled in a wide range (for review, see ref. 9). The
“static” mechanical characteristics of different high index (ny), medium index (nym) and

low index (np) materials were presented in our previous work [10]; this includes TiO»,
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SiN; 3, and Si0,. Their respective typical mechanical properties are as follows: (i)
hardness 11 GPa, 18 GPa, and 9 GPa, (ii) Young’s modulus 100 GPa, 150 GPa, and 90
GPa, (iii) compressive stress 100 - 200 MPa, 200 - 500 MPa, and 50 — 100 MPa,

depending on the ion energy applied during the deposition process.

In the present work, we systematically study the tribological properties of ny, np and nu,
films, namely, TiO, Si0; and TiO/S10, mixtures. The films appear as single layers or

as more complex multilayer, homogeneous and inhomogeneous optical systems.

EXPERIMENTAL METHODOLOGY

Film deposition

The optical coatings were deposited in an RF plasma system described earlier [11].
During the deposition, fused silica (FS), glass, c-Si, and polycarbonate (PC) substrates
were placed on the RF-powered (13.56 MHz) substrate holder-electrode. The coatings
evaluated in this work were TiO,, SiO, and TiO»/Si0O; mixtures obtained from
TiCly/Oy/Ar and SiCls/O,/Ar gas mixtures at a typical working pressure of 80 mTorr.
Optical behavior of these TiO,/SiO, multilayer and inhomogeneous filter systems is

described in more detail in another article in this volume [12].

Tribological characterization

Most of our tribological evaluations were performed using a home-made pin-on-disc
tribometer schematically illustrated in Fig. 1. In this set-up, a spherical ball, 3 mm
radius, was pressed against the substrate mounted on a rotating disc (10 — 200 rpm).
Four types of balls were used, namely 440 c high speed steel (HSS) with a hardness H =
900 MPa, Al,O3; (H = 17 GPa), Si3N4 (H = 17 GPa), and ruby sapphire (H = 18 GPa).
The applied normal force, F, ranged from 0.3 to 10.0 N. The friction coefficient, f, was
then obtained as F/Fr, where Fris the frictional force measured in parallel to the disc,

using a load cell. Typical sliding velocity, v, used in this work was v = 1.3 m/min.
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Top
view

Side
view

Figure 1: Schematic illustration of a pin-on-disc tribometer.

The wear rate, K, was calculated as K = V/F for a constant number of revolutions, while
the volume, V, of material removed from the sample was determined from the wear track
profile obtained by profilometry (Sloan DEKTAK 3030). The results presented in this
work consider a ruby sapphire ball, and a speed of rotation of 100 rpm during 30 min.

for a total of 3000 revolutions.

Complementary tribological measurements were performed using the “Nano-
triboindenter” (Hysitron, Inc.). In these experiments, a diamond cono-spherical tip with
a 3 um radius and a cone angle 60° was scanned 100 times following a raster pattern (4
um x 4 pum) across the sample surface with a 30 uN applied load. The load parameters

for both systems were chosen so as to keep a comparable Hertzian pressure.

In addition, film stress was calculated using the Stoney formula [8], and the radius of

substrate curvature was measured by profilometry.
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RESULTS AND DISCUSSION

A: Optical substrate materials

Before analyzing the tribological characteristics of different coatings, we evaluate the
properties of substrate materials. Tribological data for FS, glass, PC and c-Si are
summarized in Fig. 2. At a low applied force, F = 0.3 N (Fig 2a), the f values are very
low for FS and glass; these samples, investigated under the microscope and by the
profilometer, did not show any trace of wear. A more pronounced change in f can be
observed for F = 0.5 N (Fig 2b). The accommodation period of 50, 100, 400 and 1000
revolutions for PC, c-Si, glass and FS, respectively, can be attributed to plastic
deformation of asperities in the contact area, while the wear is due to material flow and
formation of wear debris. These debris participate in further scratching and removal of
material, resulting in abrupt changes and in larger scatter of the f values. Wear data for
different substrates are compared in Fig 2c. K is highest for PC, the softest material (H
= 200 MPa), FS and glass are more resistant (H = 11 GPa and H = 10 GPa,
respectively), while c¢-Si (H = 11 GPa) is a very brittle material forming hard particles

sliding in the contact zone and participating in the wear process.
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B: PECVD optical coatings

In the second series of experiments we evaluated the tribological properties of the
Ti0,/Si0, mixed materials with different refractive indices (see Fig. 3). The lowest and
most stable f values were found for SiO,. We observed that f increases with the TiO;
content in the films (subsequently increasing n). The highest f value is found for pure
TiO,, where important changes of f can be related to defect formation, material transfer
and surface roughness. In fact, the RMS roughness value measured by AFM for SiO,
was 0.8 nm, and 2.4 nm for TiO,. Even if f stabilizes beyond 2000 revolutions and the f
values for all materials are comparable, K appears to be substantially different (Fig. 3b).
The most wear resistant coating is SiO, (K = 0 pm’/N), while K subsequently increases
with the TiO, content. It is interesting to note that the wear rate follows the trend of the
intrinsic stress in the coatings, which in turn depends on the deposition process
parameters. For SiO,, the compressive stress varies from 20 to 60 MPa, while it changes
from 50 to 200 MPa for TiO,. Higher wear for TiO,-rich coatings can be explained in

terms of asperity deformation and crack growth mechanisms.
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refractive indices: (a) Friction coefficient, f, vs. the number of revolutions, and (b) wear

rate, K.

C: Multilayer and inhomogeneous optical systems

Tribological properties strongly depend on the coating microstructure, which in the case

of optical coatings follows the optical design. Our particular objective is to compare an

inhomogeneous (graded index) system, with no abrupt interfaces present, with a

multilayer optical stack. Examples of such systems are illustrated in Fig.4a: (i) the first

one consists of a sinusoidal n depth profile with 2.5 periods, a total thickness of ~ 1 pm,

in which n varies between 1.59 and 2.14, (ii) the second system is a 5 layer stack of TiO,

(n =2.20) and S10, (n = 1.46) with a comparable total thickness [12].
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different forces using a sapphire ball: (a) corresponding refractive index depth profiles,

(b) frictional force, F7, vs. the number of revolutions, and (c) wear rate, K.

Comparison of the tribological behavior for these two systems, (i) and (i1), is shown in

Figs. 4b and 4c.
for F =

At a higher force (F'= 0.5 N), the f values are comparable. However,

0.3 N, the measurements of f are more sensitive, and they exhibit distinct

changes when the ball possibly penetrates the multilayer system, and the effect of

individual layers can be observed.
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SEM observations show that the inhomogeneous coating (i) behaves as a block of
compact material with already compensated stresses, unlike the multilayer (ii) with
abrupt interfaces. The wear mechanisms are very different for these two systems: the
wear track for (i1) shows delamination and adhesive wear (Fig. 5b), compared to fracture

cavitation and abrasive wear for (i) (Fig. 5a). The wear rate ratio, R =

K(multilayer)/ K(inhomogeneous)’ 1s 2.4.

These results were also confirmed by a more detailed study using the “Nano-
triboindenter” where a smaller force and a smaller area, but a comparable Hertzian
pressures, are used. The profile across the worn area is shown in Fig. 6. We find that R

= 2.5, which is in excellent agreement with the pin-on-disc measurements.

Figure 5: SEM analysis for (a) inhomogeneous system (2.5 optical periods) and (b)

multilayer (5 layers).
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Figure 6: Line profiles of worn area for inhomogeneous (top) and multilayer (bottom)

optical system.

CONCLUSIONS

In the present work we systematically evaluated the tribological properties of different
PECVD coating materials with high, low and medium refractive indices (TiO,, SiO,,
Ti0,/S10; mixtures) on various technologically relevant substrates. We found that SiO,
exhibits a very low wear, while the latter one increases with the TiO, content, possibly
related to a higher stress and roughness. Inhomogeneous (graded index) coatings show
improved tribological properties (2.5 times higher wear resistance in the particular case
of this study) compared to multilayer systems, since they behave like a compact block of

material with no abrupt interfaces.

In general, the methodology of tribo-mechanical analysis of optical coatings is very
important for the evaluation of the performance of optical systems; it allows one to
simulate the working environment for which the optical coatings are destined, it
provides quantitative and semi-quantitative wear data for the comparisons of different
optical materials, and the results can be used for the optimization of the fabrication

process.
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