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Résumé

Cette thése présente quelques approches expérimentales destinées & mesurer les proprié-
tés mécaniques de films de polyméres ultraminces, d’épaisseurs comprise entre 20 et quelques
centaines de nanométre. Nous présentons principalement la conception et I’exploitation d’une
expérience de démouillage de films ultraminces sur substrat liquide. Nous montrons dans un
premier temps que cette technique permet une mesure simple des propriétés viscoélastiques des
films de polyméres au dessus de Tj. Les résultats obtenus sur des films ultraminces mettent
en évidence que le module au plateau caoutchoutique du polystyrene n’est pas affecté par le
confinement, alors méme que la viscosité est fortement réduite lorsque ’épaisseur des films est
comparable au rayon de gyration des polyméres. Divers phénomeénes liés au mouillage ou au dé-
mouillage de films sont également abordés. Dans une seconde partie, nous présentons une autre
expérience fondée sur une instabilité mécanique sur des films vitreux. Une simple observation
des motifs induits permet de suivre I’évolution du module élastique dans le domaine vitreux.
Enfin, une étude portant sur les possibilités d’investigations des effets de surface et d’interface

par AFM sur des élastoméres chargés est présentée dans une troisiéme partie.

Abstract

This thesis describes a few experimental approaches designed to measure the mechanical
properties of ultrathin polymer films (with thickness between 20 and a few hundreds of nanome-
ters). Our experiences aim to understand the effect of confinement and of the surfaces on their
properties. We present mainly the conception and the use of a dewetting experiment of thin
films on a liquid substrate. The technique is shown to allow a direct and simple measurement of
the viscoelastic properties of the polymer films above T},. The results obtained on ultrathin films
bring evidence that the rubbery plateau of polystyrene is unaffected by the confinement up to a
fraction of the coil size. For the same films, the viscosity is found to be greatly reduced as com-
pare to the bulk value. Some other phenomenon encountered during the wetting or dewetting
of polymer films are also discussed. In a second part, we present another experiment based on
a wrinkling instability occuring in the glassy state. A simple observation of the wrinkles allow
to follow the variations of the elastic modulus. Finally, we report an AFM study that aims to

investigate the effect of the surfaces and the interfaces in a filled elastomer.






Introduction

Des polymeéres en couche mince sont utilisés dans beaucoup de domaines in-
dustriels et se retrouvent aussi bien dans les objets de la vie courante que dans les
technologies de pointes. Ce succes s’explique a la fois par la facilité avec laquelle
on peut leur donner la forme de films minces, et par leurs propriétés physiques.
Suivant les applications, on se sert par exemple de leurs propriétés mécaniques
modifiables a souhait pour absorber des chocs, de leurs propriétés électriques
pour réaliser des isolants a 1’échelle des composants de la microélectronique, de
leur imperméabilité vis a vis de 'oxygéne pour protéger les aliments ou bien des
objets chimiquement sensibles (écrans plats, écrans flexibles ...). Si I'utilisation
de couches polymeéres micrométriques est d’utilisation courante, ces couches ne
sont toutefois pas assez minces pour permettre la miniaturisation de certains sys-
téemes. Or, quand on cherche & diminuer ’épaisseur de ces films de polyméres des
propriétés anormales sont observées. Par exemple, alors que la stabilité des films
minces sur un substrat est essentielle pour toutes les applications, ils se rompent
spontanément de fagon anormalement rapide lorsqu’ils sont plus fins que 100 nm
[108].

Les propriétés des polymeéres sont gouvernées par leur proximité a la transition
vitreuse (T}) : les polyméres vitreux sont rigides et fragiles, alors qu’au dessus de la
température de transition, ils sont mous, extensibles et s’écoulent s’ils ne sont pas
réticulés. Or, il a été observé que des films ultraminces (d’épaisseur inférieure a 100
nm) présentaient une température de transition vitreuse significativement plus
basse que celle du polymeére en volume [76]. Par suite, I’ensemble des propriétés
des films ultraminces de polymeéres doivent étre affectées lorsqu’ils sont en couche
trés mince. La caractérisation et la compréhension des déviations de ces propriétés

consitituent un enjeu scientifique, dont les applications sont & priori multiples. Il

19
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s’agit de décrire un systéme confiné, c’est-a-dire dont les dimensions sont réduites
jusqu’a atteindre des tailles caractéristiques des objets qui le composent. Les
échelles ol sont observées des déviations dans les films de polyméres sont en effet

de 'ordre de la taille caractéristique des macromolécules.

Les films ultraminces constituent une géométrie modéle des milieux confinés,
dans la mesure ou leur épaisseur sélectionne une échelle de distance caractéris-
tique. Leurs propriétés se retrouvent dans des systémes hétérogénes comme les
nanocomposites. En effet, les distances entre les hétérogénéités peuvent étre trés
faibles, et une partie importante de la masse se retrouve dans un état confiné.
Parmi la diversité des matériaux composites, les polyméres peuvent servir de ma-
trice, et on peut penser que, dans ce cas, les phénoménes observés dans les films
minces puissent étre en partie transposés dans ces systémes plus complexes. Des
variations de T, en fonction de la distance a des particules rigides permet, par
exemple, d’expliquer certaines propriétés macroscopiques [10].

L’étude de la transition vitreuse en milieu confiné présente aussi un intérét
scientifique trés important, dans la mesure ot cette transition est encore trés mal
décrite théoriquement. Depuis une cinquantaine d’années, différentes théories ont
vu le jour, mais aucune n’est véritablement satisfaisante. La plupart mettent en
jeu des domaines de petites tailles, a I'intérieur desquels il existe des mouve-
ments coopératifs. La transition vitreuse se manifeste lorsque la majorité de ces
domaines acquiert une dynamique suffisamment rapide. En confinant le systéme
jusqu’a la taille de ces domaines, on s’attend effectivement & observer des dévia-
tions par rapport au volume. L’étude des milieux confinés permettrait peut-étre
d’apporter de nouveaux éléments sur la transition vitreuse elle-méme, voire de va-
lider ou de rejeter certaines théories. Cet objectif semble cependant encore assez
lointain : d’'une part aucune théorie n’est capable aujourd’hui de rendre compte
de la diversité des phénoménes observées, d’autre part un consensus expérimental

n’est pas encore atteint sur I’ensemble des caractéristiques dynamiques observées.

Depuis les expériences de Keddie et al. [76] qui ont mis en évidence une réduc-
tion de T, sur des films ultraminces de polystyréne (PS) déposés sur un substrat
de silicium, de trés nombreuses études ont été rapportées sur ces systémes, uti-
lisant une trés grande variétés de techniques (voir pour une revue les références

[51] et [2]). De nombreuses techniques convergent quantitativement [105] 51] vers
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les résultats obtenus par Keddie et al. : la température de transition vitreuse est
réduite pour des films de PS sur du silicium. Cette réduction est significative pour
des films inférieurs & 50 nm : elle est de 'ordre de -20 K & 20 nm. Malgré des
études contradictoires [58, 85], 124], 42] 13|, [77], qui ne mettent pas en évidence de
réductions de la température de transition vitreuse, il semble que les propriétés
dynamiques de films ultra-minces soient bien affectées par le confinement.

Les différences et contradictions entre les études portant sur la transition
vitreuse de films de PS reflétent certainement la complexité de la dynamique

dans les films ultraminces.

Si la dynamique est complexe, c’est d’abord parce qu’elle est inhomogéne. En
utilisant une technique de fluorescence, Ellison et al ont pu mesurer la tempéra-
ture de transition vitreuse en fonction de la distance a la surface ot aux interfaces
[44]. Leurs résultats montrent que I’écart & la valeur de T}, en volume dépend for-
tement de cette distance. Une couche trés proche de la surface présente une forte
réduction de T}, alors qu’une couche plus profonde est moins affectée. Les proprié-
tés dynamiques sont donc inhomogénes dans le film. Or, la plupart des techniques
expérimentales utilisées ne permettent pas de mesurer des propriétés en fonction
de la distance a la surface. Une certaine moyenne est effectuée sur I’épaisseur du
film, mais cette moyenne dépend a priori de la technique utilisée. Certains au-
teurs observent un élargissement de la zone de transition vitreuse [13] [75], lequel
pourrait étre lié a cette dynamique hétérogéne. Il convient donc d’analyser 1’en-
semble des résultats publiés en se posant la question cruciale du type de moyenne
effectuée [50]. Par ailleurs, la dynamique dans les films ultraminces semble étre
anisotrope. Les simulations montrent en effet que la dynamique est plus affec-
tée dans la direction perpendiculaire & la surface du film que dans la direction
paralléle [I5]. Dans la direction perpendiculaire aux surfaces, la dynamique se-
rait ralentie [I42]. En fonction de la technique utilisée, la sensibilité de la mesure
aux directions des mouvements doit étre prise en compte, ce qui rend délicate la
comparaison entre les différentes études.

La principale origine de la complexité de la dynamique en milieu confiné reste
cependant liée a celle de la transition vitreuse et a la richesse-méme de la dy-
namique dans les polyméres. En effet, les propriétés dynamiques des polyméres

font intervenir des échelles de longueurs s’étalant sur plusieurs ordres de gran-
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deurs : depuis les mouvements a I’échelle du monomeére jusqu’aux mouvements de
la chaine entiére. Ces échelles de longueur sont associées a des temps caractéris-
tiques s’étalant sur une trés large gamme et la dynamique compléte du systéme
est associée a un spectre de temps caractéristiques. T, est certes une des gran-
deur relativement simple & mesurer, puisque la plupart des propriétés du systéme
sont modifiés & Tj; mais elle n’est qu'un moyen indirect d’accéder a la dyna-
mique du systéme. En principe, il faudrait, pour caractériser la dynamique en
milieu confiné, mesurer ce spectre de temps en fonction de la température et de
la distance a la surface... Pour des polyméres en volume, 'ensemble des travaux
effectués au cours de la seconde moitié du 20e siécle ont permis de caractériser
cette dynamique complexe. Aucun argument ne permet d’affirmer que les liens
existant entre les différents aspects de la dynamique en volume soient simplement
transposables en milieu confiné. Au contraire, on peut trouver des arguments qui
ameénent a penser que certains modes doivent étre plus affectés que d’autres par
le confinement [97, 46]. Il semble donc crucial d’identifier quels aspects de la

dynamiques sont révélés lors des expériences.

Les différences existant entre les films supportés et les films suspendus [118§]
illustrent d’une certaine maniére le fait que la dynamique dans un film et la
dynamique dans le volume revétent des caractéristiques différentes. Les réductions
de T}, observées sur des films suspendus sont beaucoup plus grandes que dans le cas
de films sur substrat. Si le role de la nature du substrat semble qualitativement
bien décrit - des interactions répulsives tendent a induire une réduction de T
tandis que des interactions attractives tendent a augmenter 7T} - les trés grandes
amplitudes des réductions de 7T, observées sur des films suspendus restent mal
comprises. Le fait que Tj, pour des trés longues chaines en film suspendus dépende
de la taille de ces chaines laisse penser que les mécanismes régissant la transition
vitreuse sont différents pour ces films. 7, est en effet indépendant de la masse,
pour les systémes en volume fortement enchevétrés. Il semble que le role des
surfaces et des interfaces nécessite encore des efforts expérimentaux, en particulier

sur des films suspendus.
Parmi I'ensemble des techniques mises en oeuvre pour caractériser les films
ultraminces de polymeéres, de celles qui permettent d’accéder aux propriétés méca-

niques des films ultraminces ont été particuliérement délaissées. Des expériences
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de mécanique & ces petites échelles sont, en quelque sorte, un défi expérimental,
puisque les techniques classiques sont inadaptées. Pourtant, il semble particulié-
rement intéressant de pouvoir accéder aux propriétés mécaniques de ces systémes.
En effet, elles varient trés fortement avec la température ou le temps, et reflétent
I’ensemble du spectre de temps du systéme. L’évolution des propriétés mécaniques
des polymeéres avec le temps et la température a d’ailleurs été parmi les princi-
paux fondements expérimentaux de ’ensemble des connaissances actuelles sur ces
systémes.

Sur des films ultraminces, les études visant a mesurer des propriétés méca-
niques ont utilisé principalement deux types d’expériences : des techniques a sonde
locale et des expériences de démouillage. Les premiéres utilisent généralement un
contact avec une pointe pour tenter de faire une mesure de propriétés de surface
(voir par exemple les références [58] et [1], ou pour une revue la référence [71]).
L’interprétation de ces expériences est cependant délicate, dans la mesure ot une
nouvelle interface est créée lors du contact, et que la couche de surface sondée
n’est pas controlée [71].

Pour les expériences de démouillage, des ouvertures de trous dans des films
ultraminces supportés (voir par exemple la référence [109)]) ou suspendus [29] [116]
ont été étudiées systématiquement. L’idée de ces expériences est que la cinétique
de démouillage doit refléter les propriétés mécaniques de ces systémes. Cependant,
il s’agit de phénomeénes complexes et généralement délicats a décrire, qui n’ont pas
jusqu’a présent pu conduire a des résultats probants sur les propriétés mécaniques.

Enfin, quelques expériences originales de mécaniques ont été rapportées dans
la littérature. Sharp et al ont par exemple suivi 'enfoncement de particules d’or &
la surface d’un polymére [125], Johannsmann et Hamdorf ont mesuré la relaxation
d’une surface initialement ondulée [63], O’Connel et McKenna ont suivi le gon-
flement de membranes sous une pression controlée [99]. Ces quelques exemples
illustrent le besoin d’imaginer des expériences de mécanique concues spéciale-
ment pour ’étude des films ultraminces. Les résultats sont encore préliminaires
et incomplets, et méritent d’étre confirmés et complétés.

Il parait crucial, pour effectuer une expérience de mécanique, de s’affranchir
d’un substrat pour pouvoir accéder aux propriétés mémes du film. Par ailleurs,

comme nous ’avons évoqué, les films ultraminces suspendus, s’ils semblent plus
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simples car symétriques, présentent des propriétés encore plus surprenantes que
les phénoménes observés sur des films supportés sur un substrat. La deuxiéme
nécessité qui semble s’imposer est de réaliser des mesures non pertubatrices, afin
d’éviter les problémes d’interprétation rencontrés avec les techniques a sonde
locale.

Notre objectif au cours de cette thése a été de mettre au point des expériences
de mécanique adaptées a des films ultraminces et obéissant a ces deux contraintes.
Différentes voies ont été explorées et sont présentées dans ce manuscrit. Chacune
des expériences décrites dans les trois parties permet de caractériser qualitative-
ment les propriétés mécaniques de polyméres en films en situation confinée.

L’une des techniques que nous avons mises au point consiste 4 mesurer la
réponse en déformation a des contraintes de surface exercées sur un film déposé
sur un substrat liquide. Ce type d’expériences, que 'on dénommera démouillage,
s’est révélé particuliérement adapté a la caractérisation mécanique des films ul-
traminces. Non seulement celles-ci permettent de mesurer quantitativement les
propriétés mécaniques, mais elles donnent accés & une grande partie du spectre
de temps au dessus de T}. Cette voie est donc celle sur laquelle la majeure partie
des efforts a été concentrée. Elle fait 'objet de la premiére partie de ce manuscrit.
Tout au long du chapitre 1, la technique sera décrite et validée sur des films épais.
Le chapitre 2 regroupe l'essentiel de ces expériences sur des films plus minces et
rassemble par conséquent les résultats les plus importants de cette thése. Au
cours des chapitres suivants, d’autres aspects de I'expérience de démouillage sont
présentés. Ils complétent cette étude en proposant en particulier des perspectives
de développement. Dans la partie 2, une autre approche expérimentale sur des
films déposés sur substrat liquide est présentée. Elle est fondée sur une instabilité
élastique que 1'on peut observer dans I’état vitreux. Enfin, la troisiéme partie pré-
sente une étude visant a caractériser par microscopie a force atomique (AFM) des
couches de polymeéres confinés, dans des élastomeéres chargés par des particules

de silice.
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Chapitre 1

Analyse du démouillage de films

viscoélastiques

1.1 Introduction

Lorsque le rapport surface/volume d’un corps devient grabd, les forces de
surface, qui découlent de I’existence d’une énergie de surface non-nulle, deviennent
importantes par rapport aux autres forces auxquelles est soumis ce corps. Pour
fixer les idées, la pression liée aux forces de surface s’exercant sur les bords d’un
film de 100 nm est de I'ordre de 10° Pa. Pour des liquides, ou l'élasticité est
négligeable, la capillarité détermine entiérement les formes d’équilibre [35]. Pour
des solides élastiques ou viscoélastiques, la capillarité induit des déformations
non négligeables des corps, a condition que les contraintes exercées ne soient pas
négligeables devant le module élastique. Avec I'ordre de grandeur donné ci-dessus,
on s’attend & ce qu'un film mince élastomérique (pour lequel le module est de
Iordre de 10° Pa) se déforme sous l'action des forces de surface. L’idée générale
des expériences de démouillage menées sur des films de polyméres au dessus de
T, se résume a utiliser les forces capillaires pour étudier les propriétés mécaniques
de ces films. Nous utiliserons le terme de démouillage pour qualifier la réponse

mécanique des films soumis & des forces capillaires tendant diminuer leur surface.

Les expériences de démouillage rapportées dans la littérature se sont focali-

sées jusqu’a présent sur I'étude de la cinétique d’ouverture de trous initiés dans
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un film. L’ouverture de trous dans des films de polyméres ultra-visqueux a été
analysée pour la premiére fois par Debregeas et al. en 1995 [36], sur des films de
PDMS suspendus. Les auteurs observent que 'ouverture de trous dans ces films
suit une cinétique exponentielle (le rayon du trou croit comme exp (2vt/n), ou
n est la viscosité et 7 la tension de surface). Ils montrent que, contrairement au
démouillage de liquides inertiels, la matiére n’est pas collectée dans un bourrelet,
mais est répartie uniformément dans le film, qui reste parfaitement plat. Ces ob-
servations ont été expliquées par un modele simple! [22] et par des simulations
numériques [20]. Un bourrelet est cependant prédit dans le cas d'un d’un film
déposé sur un substrat, ou le frottement entre le film et le substrat ne peut pas
étre négligé [22] 138].

La reproduction de ces expériences avec des films de polyméres d’épaisseurs
beaucoup plus faibles pour lesquels on peut s’attendre a des déviations des pro-
priétés mécaniques par rapport a celles du volume, ont été entreprises par plu-
sieurs groupes [30), 88, 89, B1], 112, 141l 84, 116, [117]. Si les phénoménes observés
sont globalement compris, de nombreuses difficultés ont été rencontrées dans ces
expériences, empéchant dans la plupart des cas d’établir des conclusions défini-

tives sur les propriétés mécaniques des films ultraminces.

Pour des films démouillant sur un substrat, Masson et Green [88], [89] ainsi que
Reiter et al [31], 112, 109] mettent en évidence plusieurs régimes de démouillage.
Les régimes observés ne semblent pas bien correspondre aux régimes prévus initia-
lement pas le modéle de Brochard et al. [22]. Si les comportements identifiés par
Masson et Green [88], [89] semblent cohérents avec le modéle, les valeurs utilisées,
celle de la viscosité par exemple, sont trés différentes des valeurs attendues. Les
résultats reportés par les groupes de Reiter et de Damman |31} 112} 109] ont mis
en évidence d’autres régimes, qui semblent refléter la complexité des phénomeénes

rencontrés dans ces expériences.

!La nature divergente de I’expansion du trou est due aux trés faibles dimensions du trou par
rapport a la taille du film. Ce résultat est en effet obtenu théoriquement avec un film infini. Pour
un film de taille finie, 'augmentation d’épaisseur provoquée par I’ouverture du trou conduit &
une saturation puis & une baisse de la vitesse qui s’annule lorsque la taille du trou tend vers le
rayon extérieur du film. On obtient ces résultats en considérant que le volume total est fixe, et

non ’épaisseur, comme supposé dans le modéle original [22].
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Les bourrelets qui se forment lorsque les films démouilllent sur un substrat
sont fortement asymétriques, avec un bord trés abrupt [109, 121]. L’origine de ce
bourrelet a été sujet a débats pendant quelques années [138, 120} 119, 126, 66, [65],
mais il apparait maintenant clair que le frottement sur le substrat et la viscoélas-
ticité des polymeres proches de Tj sont des ingrédients essentiels de la formation
de ces bourrelets [137, [138] 65]. Cependant, il semble difficile de déterminer des
propriétés viscoélastiques a partir de ces expériences. La suppression du frotte-
ment avec le substrat dans le cas de démouillage de films suspendus, ou comme
nous le présentons dans cette thése sur un substrat liquide, doit apporter une

grande simplification d’interprétation.

L’ouverture de trous dans des films suspendus a été étudié par Dutcher et
al. [116] 30] et par Xavier et al. [141]. Les deux groupes observent une ouver-
ture de trou sans formation de bourrelet, en accord avec les observations et les
prédictions de Brochard et al [36, 22]. Comme dans le cas des films de PDMS
de Debregeas et al., Dutcher et al. observent une croissance exponentielle des
trous initiés. Néanmoins, les viscosités rendant compte de leurs observations sont
trés inférieures aux viscosités en volume connues pour les polymeéres utilisés, et
les auteurs interprétent leurs résultats en invoquant un régime non-linéaire. La
valeur des contraintes appliquées sur le bord du trou reste pourtant faible et
semble contredire l'interprétation faite par les auteurs. Des résultats similaires
ont été rapportés par Xavier et al. avec différentes tailles de polyméres. Ces au-
teurs n’interprétent pas leurs résultats avec des concepts de viscosité non-linéaire,
mais mettent ’accent sur le réle important que la viscoélasticité doit avoir sur le

démouillage de films proches de T, [141].

En effet, & des températures proches de Ty, une trés faible dépendance de la
viscosité apparente mesurée lors de ces expériences avec la masse molaire des po-
lyméres est observée, ainsi qu’une grande différence avec la viscosité en volume.
Ces résultats confirment d’autres observations [I112] d’une faible influence de la
longueur des chaines quelques degrés au dessus de T},. Par ailleurs, c’est en incor-
porant la viscoélasticité dans leurs modéles que Vilmin et Raphaél ont réussi a
rendre compte des bourrelets et de certains des régimes de démouillage observés
par les groupes de Reiter et Damman [138, [137]. De maniére assez naturelle et

en accord avec les propriétés mécaniques des polyméres dans la région de T, [47],
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on peut tenter de conclure que la viscoélasticité gouverne le démouillage de films
de polymeres pres de la transition vitreuse.

Un autre phénomeéne rend les expériences menées sur substrats solides déli-
cates a interpréter. Le démouillage est en effet effectué sur le substrat utilisé pour
le spin coating de ces films. Il n’est donc pas possible de recuire les films fabriqués
par spin coating avant leur étude. Or, les films fabriqués par spin coating sont
a priori trés loin de 1’équilibre [I10]. Récemment, Vilmin et Raphael [138] 137]
ont réussi a rendre compte de la cinétique de démouillage aux temps courts ob-
servée par Roth et Dutcher [116] et par Damman et Reiter [111], en introduisant
une contrainte supplémentaire, a laquelle semblent étre soumis les films issus du
spin-coating. Par conséquent, afin de mesurer les propriétés intrinseéques des films
de polymeéres, il semble crucial de pouvoir recuire ces films avant ’étude de leur
démouillage.

Nous avons choisi, a la fois pour éviter les frottement et a la fois pour pour
pouvoir recuire les films, de ne pas étudier le démouillage sur un substrat so-
lide. Une alternative aux films suspendus est le démouillage sur substrat liquide.
Compte tenu de la trés grande viscosité des polyméres étudiés, les effets liés a
la viscosité du liquide sont parfaitement négligeables?, il n’y a donc pas d’inter-
action mécanique avec le substrat. Par rapport a 'ouverture de trous dans un
film suspendu, le démouillage sur substrat liquide présente quelques autres avan-
tages. Le niveau de contrainte appliqué est plus faible, ce qui évite de rencontrer
des régimes non-linéaires, mais surtout, l'utilisation d’un substrat liquide permet
d’étudier la réponse mécanique du film dans son ensemble. L’interprétation est
grandement simplifiée, car comme nous le verrons, la déformation du film est
homogéne.

Dans ce chapitre, nous présentons des résultats obtenus sur des films volontai-
rement épais (entre 60 et 500nm), pour lesquels nous n’attendons pas de déviation
des propriétés mécaniques. L’objectif de cette partie est en effet de valider notre
interprétation des expériences de démouillage d’un film sur substrat liquide en
comparant nos résultats a la viscoélasticité connue des polymeéres dans la région

de T, et au-dessus.

2Le rapport des viscosités est de 'ordre de 10%
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1.2 Analyse

1.2.1 Paramétre d’étalement - Contraintes

Considérons un film soumis aux seules forces de surfaces. On pourra raisonner
dans un premier temps sur un film libre, pour lequel I’énergie de surface est uni-
forme. A I'équilibre, la forme du systéme doit étre sphérique, afin de minimiser la
surface. [’état initial, un film mince, est par conséquent une forme trés éloignée de
I’équilibre. Aussi, bien avant de tendre vers une forme sphérique, le film devra se
contracter pour diminuer son rapport d’aspect (rapport des dimensions latérales
sur épaisseur). Cette simple analyse permet de comprendre pourquoi le détail de
la forme des bords n’est pas physiquement pertinent, tant que le rapport d’aspect
du film est grand. Ce raisonnement continue de s’appliquer si, au lieu d’un film
libre, on considére un film déposé sur un substrat, liquide ou solide, en situation
de démouillage. La forme n’est plus une sphére, mais une calotte sphérique (sub-
strat solide) ou bien une double calotte sphérique (substrat liquide). Dans tous les
cas, la forme de film mince est trés éloignée de la forme d’équilibre, et tant que le
rapport d’aspect reste grand, l'effet prépondérant des forces de surface se résume
a diminuer le rapport d’aspect. Notons que la situation est & priori différente en
situation de mouillage, dans la mesure ou la forme d’équilibre est elle-méme un

film trés mince.

Un raisonnement énergétique simple permet de déterminer les contraintes ap-
pliquées sur le film. Si le rapport d’aspect est grand, la surface latérale du film
est négligeable devant celle des faces du film. [’énergie libre a pression et volume
constants se réduit alors a F' = 2v;A pour un film libre, ou 77 est I'énergie de
surface du film, et A 'aire d’une face du film. Pour un film sur substrat, nous
devons également tenir compte du substrat dans 1’énergie libre, dans la mesure
ol la variation de surface pour le substrat est 'opposée de la variation de surface
du film. L’énergie libre devient F' = SA, ou S est le parameétre d’étalement défini
par S = —7s + 75 + Vs Vs €6 vy/s €tant respectivement les energies de surfaces
du substrat et de I'interface film/substrat. Notons qu’il est sous-entendu ici et
dans 'ensemble de ce qui suit que 1’énergie de surface du substrat est ’énergie de

surface du substrat sec. Un déplacement dx normal aux bords du film provoque
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une variation de surface dA = ldz, o [ est le périmétre du film. La variation
d’énergie correspondante est Sldx, ce qui implique qu’il s’exerce, sur le bord du
film, une force par unité de longueur d’intensité |S| et normale au bord du film.
Pour un film d’épaisseur h, on en déduit qu'une contrainte normale moyenne

|S|/h s’exerce sur les bords du film.

/i ké)\(z) VE

7 fim

7 Jiquid

film /liquid oo

Yin

F1G. 1.1: Représentation schématique d’un film sur substrat liquide (gauche). Schéma du
bord du film (droite).

On peut retrouver ce résultat en raisonnant sur la pression de Laplace, qui
permet de décrire localement les contraintes s’exercant sur le film. La différence
de pression de part et d’autre d’une interface est donnée par AP = ~vC, ou C est
la courbure de 'interface. Etant donné que la courbure plane est sur le bord, elle
est négligeable devant la courbure verticale (de 'ordre de 1/h). On en déduit que

leffet des forces de surface se résume & une contrainte de l'ordre de |S|/h 3.

1.2.2 Déformation homogéne

On considére un film mince soumis aux seules forces de surface, c’est a dire

soumis & une contrainte d’intensité S/h normale aux bords du film. La contrainte

311 s’agit en fait d'un résultat exact. En effet, on peut calculer explicitement la résultante
F, des forces de pression s’exercant sur le film, projetée sur un axe normal au bord : F, =
JAC(2)dz, ot C(z) est la courbure locale. Or, [7* C(z)dz = sinf(z) — sinf(z1). En appliquant
cette intégration de la courbure a un film tel que celui présenté sur la figure[1.1]: on obtient F, =
g —f sin by 45/, —v¢18in 0. Enfin, I'équilibre des forces sur la ligne triple (relation d”Young)
donne 7, = vysin6; + v/ 8infz, ce qui conduit finalement F, = S. La contrainte moyenne
appliquée sur le bord du film et dans la direction normale au bord est donc rigoureusement
oy = S/h.
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appliquée sur les faces du film est nulle dans la mesure ou les intéractions mé-
caniques entre le film et un substrat liquide sont négligeables. Etant donné le
grand rapport d’aspect, les contraintes verticales sont nulles également dans le
film [82]. Si I'épaisseur du film est constante sur le bord, il est donc soumis & une
contrainte plane homogéne d’intensité S/h. La déformation du film sous 'effet de

cette contrainte est par conséquent, elle aussi, homogéne?.

Une maniére simple de décrire cette déformation consiste a décomposer les
contraintes appliquées (o,, = S/h, oy, = S/h, 0,. = 0) en la somme d’une
contrainte appliquée sur les faces 0., = —S/h et d’une pression uniforme p = S/h
(voir figure . En négligeant la compressibilité®, le terme de pression uniforme
ne conduit & aucune déformation, et la déformation se réduit & la réponse a
la contrainte normale aux face o,, = —S/h. Le démouillage d’un film sur un
substrat liquide est donc analogue & un test de traction & contrainte imposée®. La

déformation est celle d’une simple extension : €,, = €, €, = €, = —€9/2. Nous

Fi1G. 1.2: Représentation schématique de la décomposition des contraintes appliquées en

une contrainte de traction et une pression uniforme.

4On se limite ici & la situation de démouillage dans laquelle la forme du film est stable.
En situation de mouillage en effet, le bord est instable et la déformation du film ne sera plus
homogéne (voir le chapitre 4).

5En toute rigueur, si I’hypothése d’incompressibilité est valide pour un polymére fondu, elle
ne l'est pas en dessous de la transition vitreuse. Cependant, la sensibilité de notre dispositif ne
nous permet pas de mesurer des déformations dans le domaine vitreux. C’est pourquoi, a partir
du moment ou notre mesure est réalisée, le module élastique est beaucoup plus faible que le
module de compression, et nous pouvons négliger la compressibilité du systéme, sur toute la

gamme de déformation accessible.
6Si les déformations restent petites devant I’unité, on peut négliger les variations de 1’épais-

seur du film, et la contrainte reste constante. Dans le cas d’un écoulement visqueux, les dé-
formations peuvent atteindre des valeurs arbitrairement grandes, et cette approximation n’est

plus justifiée.
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avons choisi de travailler avec la définition de Hencky [64] pour la déformation :

() () a

A représente 'aire du film, les indices 0 correspondant & I’état initial. Un telle
définition de la déformation permet de conserver naturellement, méme pour des
grandes déformations, la relation d’incompressibilité : > €; = 0, et garantit une
cohérence entre déformation et taux de déformation : ¢ = d (In(h/hg)) /dt = h/h.

1.2.3 Conséquences
1.2.3.1 Conséquences générales

Plusieurs conséquences directes de la simple extension pourront étre vérifiées

expérimentalement.

— La déformation est homogéne, les déplacements sont par conséquent affines.
On en déduit que la forme plane du film doit rester homothétique a la forme
initiale.

— L’épaisseur du film initialement homogéne doit rester homogéne.

— Les contraintes appliquées ne dépendent que de I’épaisseur du film et du
parametre d’étalement. Pour des films de méme épaisseur, on s’attend donc
a ce que la déformation soit indépendante des dimensions planes du film.

Par ailleurs, les variations de la contrainte avec I’épaisseur doivent permettre

de vérifier la linéarité de la déformation avec la contrainte. La contrainte exercée
étant S/h, on s’attend a ce que cette déformation varie en 1/h, si les propriétés

mécaniques du films sont indépendantes de 1’épaisseur.

1.2.3.2 Film élastique

Le cas d’un film élastique est particuliérement simple. La déformation est en
effet proportionnelle a la contrainte appliquée : ¢¢ = 0/E = —S/hE. On peut
d’ores et déja calculer des ordres de grandeur attendus : pour un film vitreux, £ ~
1 GPa, ce qui conduit, pour un film de 100 nm soumis & un paramétre d’étalement
typiquement de ordre de 10 mN/m, a une déformation de 'ordre de 1074, Cette

déformation est trés faible par rapport a la sensibilité de notre dispositif, qui limite
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la mesure des déformations & 1073, Pour un film caoutchoutique en revanche,
E ~ 1 MPa, et la déformation est de l'ordre de 107!. Cette déformation est

facilement mesurable.

1.2.3.3 Film visqueux newtonien

Dans le cas d’un film visqueux et newtonien, o = né. Avec 0 = —S/h et é =
h/h, on obtient i = —S/n. En situation de démouillage (S < 0), on prévoit donc
que I'épaisseur d’un film newtonien doit augmenter linéairement avec le temps.
La viscosité d’un fondu de polymére dépendant fortement de la température et
de la longueur du polymeére, il sera toujours possible de trouver une gamme de

température qui conduit a une variation d’épaisseur non négligeable.

1.2.3.4 film viscoélastique

Les films de polymeéres dans une large gamme de température ne peuvent
pas étre réduits a des films élastiques ou newtoniens (typiquement, pour des
temps raisonnables, la viscoélasticité doit étre prise en compte entre T, — 10 et
T, + 50). Pour des petites déformations, la contrainte appliquée est constante et
la déformation est par conséquent simplement proportionnelle & la complaisance
extensionnelle D(t) du matériau (D(t) = J(t)/3), J(t) étant la complaisance de
cisaillement). En notant hy I’épaisseur initiale, on s’attend donc & observer une
déformation €(t) = —SD(t)/hg. La figure |L.3] montre 'allure de cette fonction de
complaisance, pour un matériau polymeére monodisperse.

Pendant le régime d’écoulement, ou bien pour des films trés minces, la défor-
mation atteint des valeurs de I'ordre de I'unité. Dans ce cas, il n’est plus possible
de considérer comme constante la contrainte appliquée. La variation d’épaisseur
n’est en effet plus négligeable pendant le démouillage, et la contrainte diminue
en méme temps que la déformation augmente. Cet effet complique 1égérement la
description du démouillage en terme de fonction de complaisance, mais il reste
possible, & partir des déformations mesurées, de calculer la complaisance a partir
de l’équation constitutive suivante [47] :

e(t) = /_ Dt —t) dadi/t/)dt/. (1.2)
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F1a. 1.3: Allure de la fonction de complaisance D(t) d’un matériau polymeére monodisperse.
On peut distinguer, en fonction de ’échelle temporelle, 4 domaines : I’état vitreux, la zone
de transition, le plateau caoutchoutique de complaisance D, et ’écoulement ou D(t) ~ t/Tjg
(Mo est la viscosité élongationnnelle) . Pour des masses moléculaires suffisamment élevées
(pour le PS, M > M, ~ 45000 kDa), seul le dernier domaine dépend de la longueur des
chaines. Le temps de reptation 7,. correspond au changement de régime plateau/écoulement

(1. = ToD.).

Avec la définition la contrainte appliquée o(t) est donnée par
o(t) = H (t)ogexp (—e€(t)), (1.3)

ou H (t) est la fonction de Heavyside et o est la contrainte initiale (o9 = [S|/ho).

Si la fonction € (¢) est connue, la complaisance D(t) est solution de ’équation :

! / dE (t,) / /
e(t)=00|D({t)— | D(t—1t) o exp (—e(t))dt'| . (1.4)
0
Cette équation peut étre résolue numériquement, a partir de la série de points
expérimentaux e [i] et de la dérivée numérique Ae [i]. Le calcul est effectué suivant

I’équation ci-dessous :



Détails expérimentaux 37

. 1 . . . .
Dfi] = — |eld] + > " Dli— j] Ae[j]exp (—e[f])| - (1.5)
0 j<i
Dans ce qui suit, a chaque fois que la déformation atteint des valeurs su-
périeures a 0.1, les points expérimentaux sont corrigés par la procédure décrite

ci-dessus. Dans ce qui suit, on notera epsilon la déformation corrigée suivant

’équation

1.3 Détails expérimentaux

Aprés un rapide résumé de la démarche adoptée, ce paragraphe précisera les

différentes étapes des expériences.

1.3.1 Résumé du protocole expérimental.

Des films de PS, d’épaisseurs variables sont fabriqués par spin coating
sur du mica fraichement clivé a partir de solutions de PS dans du toluéne. Les
films sont recuits au dessus de T, pendant des durées trés longues devant leur
temps de reptation (1.3.2.3). A température ambiante, les films sont découpés
et décollés de leur substrat par flottage dans l'eau (1.3.2.4). Ils sont transférés
sur un bain de glycérol, sur lequel une mesure de 1'épaisseur par ellipsométrie
est effectuée (1.3.2.5)). L’aire initiale du film est mesurée simultanément. Le film
est ensuite transféré sur un bain de glycérol chauffé (1.3.3.3) & une température
supérieure a Ty, ou le démouillage est étudié. Le démouillage du film est suivi par
une caméra . L’aire du film en fonction du temps est obtenue par analyse

d’image, et la déformation en fonction du temps est calculée selon 1’équation

1.3.2 Echantillons
1.3.2.1 Polymeéres utilisés.

Nous avons utilisé trois PS de masses différentes, achetés & Polymer Source

Inc.. Le tableau [I.I] résume les trois polymeéres utilisés. Ils ont des masses supé-
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rieures a la masse entre enchevétrements (M, ~ 18000 kDa [47]) et & la masse
critique’. (M, ~ 33000 kDa).

Echantillon M, M, /M, R,

(kDa) (nm)
PS56 94.0 1.04 6.4
PS286 286 1.06 14.7
PS1407 1407  1.05 32.6

TaB. 1.1: Polymeéres utilisés. Les valeurs de M,, et M,,/M, sont données par le fabri-
cant. Celles du rayon de gyration ont été calculées par l’expression suivante Ry(nm) =
0.87v/M ,(kDa) (Cette expression a été développée par Tujeta et al. [I36], d’aprés les
données de Cotton et al. [27]).

1.3.2.2 Spin-coating

Les films minces et ultraminces sont préparés par spin-coating sur mica (voir le
paragraphe suivant), a partir de solutions de PS dans du toluéne. Le spin coating
permet d’obtenir des films dont 1’épaisseur est uniforme®.

La figure montre I’évolution de ’épaisseur du film obtenu par spin-coating
en fonction de la concentration de la solution initiale. Pour des solutions trés
diluées, cette variation est linéaire, mais il faut noter que la reproductibilité de
la technique est médiocre. Pour expliquer ce manque de reproductibilité, I’éva-
poration du solvant pendant le spin-coating peut étre évoquée dans la mesure
ou le spin coating est réalisé dans des conditions de température et d’humidité
non controlées. Par ailleurs, le volume de solution déposé sur le substrat avant le

spin-coating n’est pas non plus controlé.

"La masse critique est la masse en dessous de laquelle T, dépend de la masse (effet des
bouts de chaines) et en dessous de laquelle il n’existe pas de plateau caoutchoutique [47]. Pour

M > M., la reptation est le mécanisme dominant de I’écoulement [39].
811 faut noter que I'uniformité en épaisseur est délicate & obtenir pour des films dont ’épais-

seur est supérieure & 500nm. La vitesse de rotation de la tournette n’a que relativement peu
d’influence sur I’épaisseur, mais une vitesse suffisamment élevée est nécessaire, toujours pour
des questions d’homogénéité en épaisseur. Prés des bords, on note parfois une légére variation
d’épaisseur (de 'ordre de 10%). Enfin, I'utilisation de substrats circulaires est cruciale pour

limiter ces effets de bords.
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F1G. 1.4: Variation de I’épaisseur de films de PS1407 obtenus par spin coating & 3500
tours/min, mesurée par ellipsométrie sur glycerol aprés décollage, pour différentes concen-
trations de la solution initiale. Les barres d’erreurs montrent la variabilité des épaisseurs
obtenues par spin-coating. La variation est linéaire avec la concentration pour des solutions
trés diluées, et on observe une déviation lorsque la concentration augmente (ici pour ¢ >
3%). Pour ce polymére, la concentration critique (c*) est de 1’ordre de 2.5-1072. On peut
penser qu’il existe un lien entre la déviation observée et ¢*, ce qui tendrait & indiquer que

la viscosité de la solution initiale joue un réle dans 1’épaisseur du film obtenu.

Afin de s’affranchir du manque de reproductibilité de la fabrication des films,

I’épaisseur est systématiquement mesurée par ellipsométrie apreés le spin-coating.

1.3.2.3 Recuit

Les films obtenus par spin-coating sont a priori trés loin de I'équilibre [I10].
En effet, le solvant s’évapore rapidement pendant les premiéres secondes du spin-
coating. La concentration en polymére augmente donc rapidement et le film passe
la transition vitreuse a une concentration donnée, atteinte pendant les premiers
instants. A partir de cet instant, la structure du polymére est quasiment figée.
Cette structure est celle d’un polymére soumis & un fort taux de cisaillement et
a une évaporation rapide du solvant. Elle doit par conséquent étre trés éloignée

de la structure du polymeére a équilibre. Nous reviendrons sur ce point dans la
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partie [3

Par ailleurs, il peut rester a I'issue du spin coating une quantité de solvant non
négligeable dans le film. Afin d’évaporer le solvant encore présent et de retrouver
une structure plus proche de celle de ’équilibre (au moins reproductible), les films
obtenus par spin coating sont recuits de maniere systématique au dessus de T},
dans une étuve sous vide. La durée du recuit a été choisie de sorte que les résul-
tats expérimentaux ne dépendent pas de la durée du recuit (cf partie . Alinsi,
méme si on ne peut garantir qu’'un état d’équilibre est atteint, ce recuit garantit
la reproductibilité des films vis & vis de nos mesures. Notons que les durées de
recuit utilisées sont trés grandes devant le temps de reptation du polymére (par
exemple, pour le PS286, un recuit de 8 jours a 403K a été utilisé, alors que le
temps de reptation est de 'ordre d’une dizaine de minute). Dans cette partie,
nous ferons I’hypothése que les contraintes résiduelles éventuelles présentes dans
le film aprés le spin-coating sont relaxées pendant le recuit. Cette hypothése sera
justifiée par 'adéquation de nos résultats avec les propriétés mécaniques du PS

en volume, et sera discutée en détail dans la partie

Le recuit permet également d’obtenir un trés bon état de surface des films de
PS. En effet, en 'absence de recuit, les films présentent une rugosité importante,
comme le montre des images AFM de la figure Les motifs apparaissant sur les
films non recuits sont de I'ordre de 10nm et peuvent étre attribués a I’évaporation
du solvant pendant le spin-coating.

Aprés le recuit, la descente en température vers 'ambiante a été également
controlée (0.5K/min), afin de garantir une histoire thermique constante. Nous
verrons dans la partie que cette histoire thermique joue un role important
lorsqu’on étudie le démouillage proche de la transition vitreuse.

Le refroidissement hors-équilibre du film (on suppose que le film est & 1'équi-
libre au dessus de T, et hors-équilibre en dessous) doit faire apparaitre des
contraintes résiduelles, dans la mesure ou le substrat (que I’on suppose infini-
ment rigide) se contracte beaucoup moins que le PS entre 373 K et ambiante.
Le film, vitreux & température ambiante, est donc sous une contrainte de 1'ordre
de EAaAT, ou E est le module élastique du vitreux, A« la différence de co-

efficient d’expansion linéaire, et AT la différence de température depuis 1’équi-



Détails expérimentaux 41

200 400 800 1000 200 400 800 1000nm
=]

g

1000 nm

-5 0 5 10 15 nm

-1.0 0.0 1.0 20 nm

F1a. 1.5: Images AFM (hauteur) d’un film de PS286 d’épaisseur 100 nm. Gauche : 1uym x
1pm |, film recuit sous vide & 403 K pendant 8 jours, rugosité (racine de ’écart quadratique
moyen) : 0.32 nm. Droite : 1luym X lpm , film non recuit mais placé sous vide pendant 24h.

Rugosité : 2.41 nm

libre®. Lorsque le film est décollé de son substrat, cette contrainte est libérée et
le décollage doit s’accompagner d’une déformation du film. Cette déformation
est de l'ordre de 1.5%. En premiére approximation, cette déformation relaxe la

contrainte résiduelle d’origine thermique.

1.3.2.4 Deécollage

Le flottage des films est une étape clé de la préparation des échantillons. En
effet, pour étudier le démouillage sur substrat liquide, le film doit étre décollé de
son substrat. La technique de flottage consiste & immerger le film sur son substrat
dans 'eau et a se servir du caractére hydrophile du substrat et du caractére
hydrophobe du film de PS pour faire pénétrer une couche d’eau entre le film et
le substrat (voir la figure [1.6)).

Le film de PS est, préalablement au flottage, découpé a I'aide d’une lame de
rasoir en petits morceaux de taille millimétrique. Par soucis de simplicité, et dans

la mesure on la forme du film ne joue aucun role lors du démouillage (seule importe

9Nous supposons ici que le vitreux est un solide élastique de module E constant depuis

I’équilibre.



42 Analyse du démouillage de films viscoélastiques
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Fia. 1.6: Flottage d’un film.

la déformation du film), ces petits morceaux ont une forme approximativement
carrée.

Le choix du substrat utilisé, le mica, a été réalisé en fonction de cette étape de
décollage. Sur certains substrats, il est en effet impossible de décoller un film. Sur
des lames de verre, le flottage n’est possible qu’avant le recuit. Sur un substrat en
silicium, le flottage n’est jamais possible. Les raisons qui conduisent a la possibilité
de flottage ou non restent assez mystérieuses, méme si on peut penser que la
rugosité et 1’état chimique de la surface du substrat jouent un role.

Notons tout de méme que la qualité de la surface est importante. Le flottage
est en effet plus aisé sur une lame de verre traitée juste avant par un mélange de
peroxide d’hydrogéne et d’acide sulfurique. De méme, nous avons systématique-

ment réalisé le spin-coating sur du mica fraichement clivé.

1.3.2.5 ellipsométrie

L’épaisseur des films est mesurée systématiquement par ellipsométrie, juste
aprés l'étape de flottage. Il est en effet difficile de mesurer 1’épaisseur du film
de PS sur mica, les indices du mica et du PS (1.6 et 1.585) étant trop proches
pour obtenir un bon contraste. La mesure de ’épaisseur est en revanche possible
apres le flottage, lorsque le film est déposé sur un liquide. Si I'indice de ’eau (1.33)
permet un contraste d’indice suffisant, 'amplitude des fluctuations de surface est,
sur ’eau, trop importante pour réaliser une mesure. Sur du glycérol en revanche, la
viscosité du liquide atténue les fluctuations de surface, et la mesure est possible!®.
Le contraste d’indice est moins bon (l'indice de la glycérine vaut 1.46), mais reste

suffisant pour effectuer une mesure précise.

107] faut néanmoins moyenner la mesure sur une dizaine de rotations de ’analyseur.
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Toutes les mesures d’ellipsométrie sont effectuées sur un ellipsométre SEN-
TECH Instruments GmbH SE400, a longueur d’onde fixe (632.80nm), dont I’angle
d’incidence varie entre 70° et 45°. Le laser n’est pas focalisé, et la taille du fais-
ceau est de quelques dixiémes de millimétres. L’épaisseur mesurée est donc une
moyenne sur une large portion du film. L’ajustement est effectué sur I’ensemble
des angles testés (tous les 5° entre 70° et 45°), avec pour unique paramétre ajus-
table I’épaisseur du film. Le meilleur ajustement fournit une mesure de I’épaisseur
du film avec une précision de 'ordre de 2%. Il a été vérifié que les épaisseurs mesu-
rées par ellipsométrie étaient en excellent accord avec une mesure AFM effectuée

sur le bord d’un film.

1.3.3 Dispositif
1.3.3.1 Substrat liquide

Le film flotté sur 'eau peut facilement étre transféré sur un autre liquide,
qui est utilis¢ pour le démouillage. La glycérine a été utilisée de maniére sys-
tématique comme substrat liquide. Le choix du liquide est limité par plusieurs
contraintes. Outre sa température d’ébullition élevée (~570K) qui permet d’étu-
dier le démouillage de films de PS & T" > T}, la viscosité relativement élevée de
la glycérine évite au film de glisser trop rapidement sur la surface du liquide. La
glycérine est parfaitement miscible avec ’eau, ce qui rend possible le transfert du
film de I’eau sur la glycérine. Deux bains de glycerol successifs ont été utilisés afin

"1 avant le transfert sur le bain

d’obtenir un film flottant sur du glycérol "pur
chauffé. Par ailleurs, le film de PS doit pouvoir flotter a la surface du liquide.
La gravité étant négligeable pour des films aussi minces que ceux étudiés, c’est
principalement la capillarité qui va conduire ou non a I'immersion du film. il a
par exemple été observé qu’un film de PS déposé a la surface d’un bain de PDMS
coule systématiquement. Ce résultat peut étre expliqué en considérant la valeur
extrémement faible de la tension de surface du PDMS (~ 20mJ/m?).

La principale limitation sur le choix du liquide est liée a la plastification pos-

HTe glycérol étant trés hygroscopique, il contient toujours une fraction non négligeable d’eau.
Le glycérol utilisé restant au contact de ’air ambiant, on suppose qu’un état d’équilibre est

atteint, ce qui permet d’obtenir des résultats reproductibles.
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sible du PS par le liquide choisi. Ce point est crucial pour notre étude, dans la
mesure ol si le substrat liquide pénétre dans le film, les propriétés mécaniques
du PS seront fortement modifiées. En particulier, on s’attend alors a ce que la
température de transition vitreuse soit abaissée, et a ce que la viscosité soit ré-
duite [47]. Si un gonflement ou une solvation du film est facilement observable
(variation de I’épaisseur, des dimensions planes et de 'aspect du film), la présence
d’une fraction faible du substrat liquide dans le film est difficilement détectable.
Nous n’avons jamais observé pour du PS sur de la glycérine le moindre indice de
gonflement. Par ailleurs, il est possible d’estimer la fraction volumique d’équilibre
de glycérol dans du PS, & partir des paramétres de solubilité du PS et du gly-
cérol. Le glycérol est un liquide trés polaire et protique, dont les paramétres de
solubilité sont trés voisins de ’eau. La minimisation de I’énergie libre de mélange

de Flory-Huggins'? [48] conduit a une fraction volumique de mélange inférieure a

121 ’énergie libre par unité de volume Ag ce met sous la forme :

Ag = kT (X12¢1¢2 +¢1lngr + % In ¢2> , (1.6)

ou kp est la constante de Boltzmann, xi2, le paramétre d’interaction de Flory, ¢, et ¢o les
fractions volumiques du glycérol et du PS, et /N le nombre de monoméres du PS. Pour ¢ < ¢o,

cette énergie libre se réduit au premier ordre en ¢; a :

A
kB—gT ~ X121 + 6110 ¢y — 1. (1.7)

En minimisant cette énergie, la fraction volumique d’équilibre de glycérol dans le PS est donnée

par :
¢1 ~ exp (7)(12) . (18)

Le paramétre d’interaction est généralement estimé & partir des parameétres de solubilité de
Hildebrandt §; et ds : x12 = Vi (01 — 62)2 /RT, ou V,, est le volume molaires. En utilisant
des valeurs tabulées pour les paramétres de solubilités (33 MPal/2 pour le glycérol et 17.5
MPa'/2 pour le PS [I9]), on obtient : ¢; ~ 10~* 4 298K et 7-10~* a 373K. Les variations
des paramétres de solubilité avec la température sont en effet négligeables. Notons par ailleurs
que d’autres méthodes d’évaluation du paramétre de solubilité existent, séparant par exemple
les différents types d’interactions (dipoles induits, dipoles-dipoles, et liaisons hydrogéne). Ces
évaluations plus fines conduisent dans le cas du mélange PS/glycérol a des fractions volumiques
encore plus faibles car le glycérol fait des liaisons hydrogéne, mais pas le PS. Nous concluons
que la fraction volumique & 1’équilibre de glycérol dans le PS est inférieure & 1073, mais est

probablement beaucoup plus faible.
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1073. Une si faible plastification du PS conduirait, en suivant la théorie du volume
libre & une réduction de T, de 'ordre de 0.5K [47]. A partir de cette estimation, il
semble raisonnable de penser que le glycérol ne pénétre quasiment pas dans le PS,
et que nous pouvons supposer que les propriétés mécaniques des films de PS que
nous étudions sont celles du fondu pur. Enfin, 'adéquation entre nos résultats et
les valeurs parfaitement connues des propriétés mécaniques du PS fournissent un

autre argument indirect qui justifie cette hypotheése.

1.3.3.2 Visualisation et mesure des déformations

Le premier objectif du dispositif est de permettre une bonne visualisation du
film déposé sur un liquide. Etant donnée la taille millimétrique des dimensions
latérales du film, une visualisation a ’aide d’une simple caméra est la technique
la plus adaptée. Un contraste optimal est obtenu si le film est éclairé en géométrie
spéculaire!'®, car le contraste est alors directement proportionnel a la différence de
réflectivité entre le substrat liquide et le film. En lumiére blanche et avec un cap-
teur CCD ayant une large étendue spectrale, le contraste est donc proportionnel
a la différence des coefficients de réflexion4.

Nous avons utilisé une caméra numérique Sony XCS-SX910 pour visualiser les
films flottants. Pour I’éclairage, une ampoule standard a été placée en réflexion
spéculaire (voir le shéma de la figure [1.7)).

Le bain contenant le film est placé dans une enceinte isolée et thermostatée
(voir le paragraphe suivant). Le couvercle de cette enceinte est transparent et
a été incliné par rapport a ’horizontal. Cette disposition permet d’éviter que
le couvercle en verre soit également en réflexion spéculaire. En effet, le contraste

entre le film et le liquide est considérablement réduit avec un couvercle horizontal.

13Ceci nous oblige & travailler avec un angle d’incidence non nul (~ 15—20°). Dans la mesure
ou la profondeur de champ de la caméra est suffisamment importante, ce qui est le cas en
pratique, ceci ne conduit pas & des difficultés supplémentaires sur la mesure de 'aire du film.
En effet, si 'aire mesurée sur les images dépend de 'angle d’incidence, seules les aires relatives
sont pertinentes. Pour les analyses de la forme du film il est néanmoins nécessaire de corriger

I'image afin de s’affranchir de cet angle d’incidence.
4Comme nous travaillons & des épaisseurs plus faibles que la longueur d’onde, le contraste

dépend également beaucoup des interférences se produisant dans le film (voir pour plus de
détails ’annexe .
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FiG. 1.7: Dispositif expérimental. La caméra et la lampe sont placées en réflexion spéculaire.
Le couvercle de I'enceinte thermostatée est incliné pour éviter la réflexion spéculaire de
la lampe sur le verre. La température est contrélée par un double asservissement : la
température du bain-marie sur lequel est posé le bain de glycérol est asservie par un
thermocouple immergé. L’air situé au dessus du bain est chauffé par un courant d’air
chaud circulant dans le couvercle, dont le chauffage est asservi par un thermocouple situé

juste au dessus du bain.

La figure montre I'image d’un film que 'on peut obtenir dans ces condi-
tions. Le contraste de I'image est suffisant pour procéder & une analyse d’image.
Deux procédures d’analyse ont été développées. Une procédure automatique basée
sur un seuillage permet d’obtenir une trés bonne précision sur la mesure de 'aire
relative du film. Cependant, cette procédure de seuillage nécessite un contraste
constant pendant la durée de 'expérience. Lorsque les déformations sont impor-
tantes, de grandes variations de contrastes sont observées dues au changement
d’épaisseur (voir 'annexe , et il n’est plus possible d’utiliser cette procédure
automatique. Une procédure semi automatique a été développée pour traiter ces
expériences : a partir d'un contour grossier du film établi manuellement, le contour

est détecté, et 'aire du film est calculée & partir de ce contour.

L’incertitude de la mesure de I'aire du film provient de plusieurs sources. L’er-
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reur la plus directe est celle liée a I'analyse d’image. Pour les deux procédures uti-
lisées, 'erreur commise est proportionnelle au périmétre du film, ’erreur relative
est donc donnée par A/a, ou A est 'incertitude absolue sur la position du contour
et a , et vaut typiquement de 1 a 2 pixels. Pour des tailles caractéristiques de
films de quelques centaines de pixels, ’erreur introduite par ’analyse d’image est
donc inférieure a 1%. Le bruit obtenu sur les courbes de démouillage montre que
I'incertitude sur laire est d’environ 0.5%, lorsque le contraste reste constant. Par
ailleurs, il peut exister d’autres sources d’erreurs, en particulier lorsque I’épais-
seur du film évolue beaucoup. Le contraste étant modifié par les changements
d’épaisseurs, des erreurs sur la mesure de 'aire plus difficiles a quantifier sont
possible. Cependant, lorsque 1’épaisseur varie beaucoup au cours de I’expérience,
Paire varie également beaucoup, et les petites erreurs sur 'aire du film sont par

conséquent beaucoup moins génantes.

o

F1G. 1.8: Image d’un film de PS (150 nm) flottant sur un bain de glycérol (gauche). Su-

perposition de 'image du film et du contour du film, résultat de ’analyse de 'image.

La déformation du film et I'épaisseur sont déduites de I'aire du film et de
I’épaisseur initiale. Afin de vérifier la cohérence de cette mesure, nous avons com-
paré I’évolution de I'épaisseur d’un film calculée par la mesure de l'aire avec des
mesures d’ellipsométrie réalisées simultanément. Pour ce faire, nous avons, a diffé-
rents temps du démouillage, sorti le film du bain de glycérol chaud afin de réaliser
la mesure d’ellispométrie. Sur la figure [I.9) nous comparons I’épaisseur mesurée

par ellipsométrie avec ’épaisseur déduite de la mesure de 'aire du film. Une treés
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bonne correlation est observée. Elle permet de valider la mesure de I’épaisseur in
situ par la mesure de l'aire du film. Par ailleurs, elle permet également de véri-
fier que le volume de I’échantillon est conservé. En cas d’un gonflement du film
par exemple, I'épaisseur calculée aurait augmenté plus lentement que 1’épaisseur

mesurée.

150
140 HH
130 —
120 -
110 -
100 |

90 H

Epaisseur mesurée par ellipsométrie (nm)

T I L ] T I T
100 120 140
Epaisseur calculée d’apres les mesures d’aire (nm)

Fi1G. 1.9: Epaisseur mesurée par ellipsométrie & différents instants du démouillage en fonc-
tion de I’épaisseur déduite des mesures de 'aire du film. Une trés bonne correlation est
observée. Le fait que le dernier point ne soit pas aligné n’est pas justifié, et une erreur

expérimentale inconnue est probablement & mettre en cause.

1.3.3.3 Température

Les propriétés mécaniques des polymeres proches de T; et au dessus de T
varient trés rapidement avec la température. Il est par conséquent crucial de
controler précisément la température du film. Une difficulté vient du fait que
le film est déposé a la surface d’un liquide, ot un fort gradient de température
existe si I'air au dessus de la surface et le liquide lui-méme ne sont pas a la
méme température. Un systéme de controle de température effectué par un double
asservissement et un double chauffage a donc été concu.

Le bain de liquide sur lequel est déposé le film est chauffé au contact d’un

bain-marie'® (voir figure [1.7)), qui posséde une grande inertie thermique et ga-

15Ce bain-marie est également constitué de glyérol, afin d’éviter que des vapeurs d’huile ne
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rantit une bonne stabilité de la température. Ce bain marie est chauffé par une
plaque chauffante controlée par un asservissement sur la température mesurée
par un thermocouple immergé dans le bain-marie, sous le bain ou s’effectue le
démouillage. Le bain-marie est agité constamment afin d’obtenir une bonne ho-

mogénéité de la température.

La température de 'air situé entre le bain et le couvercle est asservie par un
thermocouple situé juste au dessus du bain de glycérol. Le couvercle est constitué
de deux plaques de verre espacées de 1.5 mm. Entre les deux plaques, est établi un
flux d’air comprimé que I'on chauffe au préalable grace a une résistance chauffante.
L’inertie thermique de I’air est beaucoup plus faible : on enregistre par exemple
une chute de température de quelques degrés si on ouvre le couvercle pendant 2
secondes. Le retour a la température de consigne est également rapide, sa durée
est inférieure a la dizaine de secondes. Ce détail a son importance dans la mesure
ou pour déposer le film sur le bain de glycérol, nous devons ouvrir le couvercle

pendant quelques secondes.

Le temps zéro de 'expérience est fixé au moment ot le film est déposé sur le
substrat. L’épaisseur trés mince du film permet a la température de diffuser en
moins d’une seconde dans toute I’épaisseur du film. L’équilibre thermique est donc
atteint trés rapidement, aussi rapidement que la température de I’air retrouve sa

valeur de consigne.

Le dispositif expérimental mis au point permet in fine d’obtenir une tempé-
rature controlée et homogéne, dont les variations temporelles et spatiales sont de
lordre de 0.5K.

1.4 Déformation homogeéne et linéaire

Dans cette partie, des résultats expérimentaux validant ’analyse effectuée

dans la partie [I.2] sont présentés.

viennent gonfler le film.
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1.4.1 Homogénéité de la déformation

Plusieurs observations expérimentales permettent de vérifier que la déforma-
tion du film en situation de démouillage est celle attendue d’aprés 'analyse : la
déformation homogéne correspondant & une simple extension.

— Epaisseur uniforme. La figure [1.10| montre deux images prises pendant le

démouillage. Alors que I’épaisseur du film a beaucoup augmenté, la couleur

reste uniforme, ce qui montre que 'épaisseur du film est uniforme (voir

Pannexe .

FiG. 1.10: Image d’un film de PS1406 d’épaisseur initiale de 93 nm, démouillant & 438K
sur du glycérol. Gauche : image du film aprés 500s (épaisseur : 178 nm). Droite : image
du film aprés 1500s (épaisseur : 270 nm). L’uniformité de la couleur du film indique que

I’épaisseur est uniforme.

— Contrairement au démouillage sur un substrat solide (ou quasi-solide), pour
lequel les frottements entre le film et le substrat provoquent apparition de
bourrelets [109] 138], le bord du film reste plat, comme le montre la figure
LIT

— Conservation de la forme. Dans le cas d’une déformation extensionnelle
homogéne, les déplacements sont affines, et la forme plane du film reste
homothétique a la forme initiale. La figure [1.12]illustre cette conservation
de la forme!S.

— Influence de la taille du film. Nous vérifions sur la figure [I.13] que les di-

mensions planes du film n’ont aucune influence sur la déformation. En effet,

16Cette figure & été réalisée pour un démouillage proche de Ty, ot les déformations restent
faibles. Notons que méme dans le cas ou la déformation est grande devant I'unité (cas des

expériences dans le régime d’écoulement) cette observation reste valable.
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F1G. 1.11: Profil du bord du film de PS286, mesuré avec un profilométre tactile et par AFM
(en insert), aprés 2 heures de démouillage & 378K. L’épaisseur initiale du film est 225nm.
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F1G. 1.12: Analyse de la forme globale du film. Gauche : Coutour du film & ¢ = 0 (extérieur)
et a ¢t = 1000s (intérieur), pour un film de PS286 d’épaisseur initiale de 70 nm démouillant
a 410K. Droite : superposition des deux contours. Les dimensions du contour intérieur
ont été multipliées par 1.52. L’excellente superposition montre que la forme du film reste

homothétique a la forme initiale.

pour une déformation homogéne, l'aire du film A(¢) reste proportionnelle a

Iaire initiale Aqg.
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74 O A,=18.2 mm?
7 0 A,=745mm?

FiG. 1.13: Déformation en fonction du temps pour des films de PS286 d’épaisseur initiale
101nm, & 378K. L’aire initiale du film varie entre 2 et 18 mm?2. Les trois films proviennent

du méme échantillon.

Ces observations montrent que la déformation du film est bien homogene et
correspond & une simple extension. Le démouillage d’un film sur substrat liquide

est donc I'équivalent d’une expérience de traction uniaxiale.

1.4.2 Linéarité
1.4.2.1 Régime visqueux, T'> Tyg

A T > T, et plus précisément, pour des temps longs devant le temps de
reptation, le film de polymére peut étre considéré comme un liquide newtonien,
de viscosité extensionnelle!” 7g = D.7,, o D, est la complaisance au plateau
caoutchoutique, et 7, le temps de reptation [39]. On montre que dans cette ap-

proximation, 1'épaisseur doit augmenter linéairement avec le temps (voir partie

1.2.3.3)). La figure montre des exemples de résultats obtenus a haute tempé-

17% = 310, o1l 1) est la viscosité de cisaillement a la limite des taux de cisaillement nuls [16]



Déformation homogeéne et linéaire 53

rature aux temps longs. L’épaisseur mesurée augmente bien linéairement avec le
temps. Ceci nous permet d’affirmer que les mesures se situent dans le domaine
linéaire et newtonien. En suivant notre analyse, la pente de ces droites est —S/n.
Par conséquent, si le paramétre d’étalement S est connu, le démouillage d'un film
newtonien permet une mesure de la viscosité.

2 et pour un film de

Avec un paramétre d’étalement valant environ 5mJ/m
100nm, la contrainte appliquée sur le film est de I'ordre de 5.10*Pa. Cette valeur
est trés inférieure au module élastique du plateau caoutchoutique (~ 1MPa).

Il est donc cohérent d’observer un régime linéaire pour le niveau de contrainte

appliqué.

418K
412K
407 K
398 K

Epaisseur (nm)

0 2000 4000 6000 8000
Temps (s)

Fia. 1.14: Epaisseur en fonction du temps de films de PS286 démouillant a différentes
températures. Aprés un court régime viscoélatique, on obtient des droites, dont les pentes

augmentent avec la température.

1.4.2.2 Régime viscoélastique, 7'~ Tg

Proche de T,, on peut également vérifier la linéarité de la réponse viscoélas-

tique.
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Les déformations dans ce régime sont faibles et on peut négliger les variations

de I’épaisseur du film et donc de la contrainte appliquée.

La figure[I.15] montre la réponse en déformation a la contrainte appliquée pour
des films de différentes épaisseurs. On peut distinguer deux régimes distincts.
Pendant les 80 premiéres secondes de I'expérience, on observe une augmentation
de l'aire du film. Sur la figure [1.15] cette augmentation se traduit par une baisse
de la déformation. L’aire de référence est choisie par mesure de simplicité comme
le maximum de l'aire mesurée. Il apparait que cette augmentation de 'aire du
film est indépendante de I'épaisseur et que la variation est toujours de l'ordre
de 1.5%. On peut par ailleurs noter que Daire initiale (avant le transfert sur le
bain chaud) est toujours identique & I’aire mesurée dans les premiers instants a
chaud. Or, le film subit un échelon de température de I'ordre de 80K, et doit
par conséquent présenter une dilatation thermique. Compte tenu de la valeur du
coefficient d’expansion linéaire du PS (8 x 107° [19]), cette dilatation doit étre
de 1.3%. On peut donc raisonnablement attribuer ce premier régime, ot 'aire du

film croit, a la dilatation thermique de I’échantillon.'8

Une fois ce régime transitoire passé, I’aire du film diminue avec le temps avant
d’atteindre un plateau ou elle diminue logarithmiquement. Ceci se traduit sur la
figure par une augmentation de la déformation. On observe cette fois-ci une

dépendance importante de la déformation avec I’épaisseur.

Afin de vérifier la dépendance de la déformation mesurée avec I’épaisseur,
la réponse en déformation est multipliée par I'épaisseur du film. En effet, les
contraintes exercées par les tensions de surface sont —S/h. On constate sur la
figure que les réponses en déformation pour des films d’épaissseurs variables
se superposent parfaitement dans ce régime. Les contraintes appliquées sur le film
varient donc bien en 1/h, et on peut conclure que la réponse en déformation est
linéaire avec la contrainte appliquée. Ce résultat est attendu dans la mesure ou
les défomations mesurées restent petites devant 'unité, la contrainte appliquée

reste donc petite devant le module élastique caoutchoutique.

18Le fait que cette dilatation ne soit pas "instantanée" est liée & ’état vitreux des films a
Iinstant initial. Cette question sera discutée en détail dans la partie [1.6| consacrée a ’étude de

I'influence de I’histoire thermique.
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F1a. 1.15: Déformation en fonction du temps mesurée sur des films de PS286 & 378K. Aprés
un premier régime ou l'aire augmente (la déformation baisse) correspondant a I’expansion
thermique du matériau, on observe une déformation qui dépend de I’épaisseur et qui atteint

un plateau.

1.5 Comparaison avec la viscoélasticité en volume

1.5.1 Le paramétre d’étalement.

La déduction des propriétés mécaniques du PS a partir des expériences de
démouillage sur substrat liquide nécessite la mesure du paramétre d’étalement S.
Connaissant les tensions de surface ypg et 7g du PS et du glycérol qui sont bien
tabulées dans la littérature, la seule inconnue reste 1’énergie d’interface glycé-
rol/PS, notée ypg;c. Le moyen le plus simple de mesurer une énergie d’interface,
méme s’il est relativement peu précis consiste a& mesurer 'angle de contact 6
formé par une goutte de glycérol sur une surface de PS'®. En effet, la loi d’Young

donne vgcos = pg — Yps/a. On en déduit que S = —yps/a — Yps + 7@ =

“Notons que les autres techniques de mesures d’énergie d’interface ne sont pas adaptées au

systéme PS/glycérol, & cause de la trés grande viscosité du PS méme & 30 K au dessus de T,.
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F1G. 1.16: Déformation normalisée par 1’épaisseur (mémes données que la figure La
superposition des points expérimentaux dans le second régime montre que la réponse en

déformation mesurée est linéaire avec la contrainte —S/h appliquée.

Ya (1 -+ cos 6) — Q’yps.

Les mesures de 6 & température ambiante que nous avons effectuées conduisent
a0 =78 (£1). Avec 7 = 63.4 mJ/m* et yps = 40.1 mJ/m” [19], on obtient S =
—3.6(%£1) mJ/m?. L’incertitude relative sur la valeur de S est donc trés grande.
Par ailleurs, il ne nous a pas été possible de déterminer S aux températures ou
est étudié le démouillage (difficultés liées au bon controle de la température sur
les trois phases mises en jeu pour la mesure). Méme si les variations des énergies
de surface avec la température sont relativement faibles [19], 'extrapolation de
S sur 100K n’est pas véritablement pertinente, & cause de sa valeur faible. Par
ailleurs, le glycérol étant un liquide & haute énergie de surface, il est difficile de
travailler avec des surfaces de glycérol propres [35], & moins de travailler en salle
blanche. Il est donc fortement plausible que la tension de surface effective du bain

de glycérol utilisé pour étudier le démouillage soit plus faible que celle du glycérol
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pur?’.

Nous verrons par la suite quune valeur de S de l'ordre de 5mJ/m? permet
de rendre compte de nos résultats de démouillage. Cette valeur parait cohérente,
compte tenu des difficultés énoncées ci-dessus, avec la mesure par angle de contact.

Par la suite, nous présenteront des résultats on les grandeurs mécaniques (pla-
teau caoutchoutique, viscosité ...) sont normalisées par S. Nous ferons ’hypothése
que S ne varie que peu sur la gamme de température testée. Cette hypothése est
justifiée par la cohérence de nos résultats, en particulier avec la dépendance en
température de la viscosité (voir partie [L.5.3).

1.5.2 Démouillage et fonction de complaisance

Dans le régime linéaire, la réponse en déformation & un échelon de contrainte
est donnée par la fonction de complaisance extensionnelle D(t) [47]. Il a été vérifié
que la réponse en déformation est linéaire avec la contrainte appliquée. Aussi,
cette réponse doit refléter cette fonction de complaisance.

Par rapport a ’analyse effectuée dans la partie [1.2.3.4] il faut noter une dif-
ficulté liée a la définition de I'instant ou ’échelon de contrainte est effectué. En
effet, pour notre expérience de démouillage, I’échelon de contrainte est appliqué
avant 'étude du mouillage (il est appliqué au moment o le film est transféré
sur le bain de glycérol froid?!). Le film est donc vitreux au moment ou 1’échelon
de contrainte est appliqué, et la réponse en déformation est alors arbitrairement
lente. Les déformations résultantes, tant que le matériau reste vitreux sont donc
trés faibles et ne sont pas mesurables avec notre dispositif. Lorsque le film est
déposé sur le bain de glycérol chaud, ’échantillon subit un échelon de tempéra-
ture. Les temps caractéristiques de la fonction de complaisance deviennent alors

comparables aux temps expérimentaux. La déformation est alors mesurable, et

29Paradoxalement, une meilleure reproductibilité peut étre obtenue avec une surface de gly-
cérol "polluée" qu’avec du glycérol pur, a 'instar des valeurs de tension de surface des solides

de haute énergie, qui se polluent trés rapidement.
21Un premier échelon de contrainte est réalisé lors du transfert sur I’eau, et un second lors du

transfert sur le glycérol. Nous verrons cependant qu’a 1’état vitreux ces échelons de contraintes
successifs n’ont pas de conséquences sur les mesures : seule compte la contrainte appliquée lors

du transfert sur le glycérol.
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proportionnelle a une fonction de complaisance apparente ol le temps zéro est
celui de I’échelon de température. Nous verrons dans la partie [1.6| comment nous
pouvouns relier cette fonction de complaisance apparente a la réponse en déforma-
tion a un échelon de contrainte. En anticipant les conclusions de cette analyse,
on considére ici que la fonction de complaisance apparente est peu différente de
la fonction de complaisance du matériau, et tend vers celle-ci aux temps longs.

En interprétant la déformation mesurée comme une fonction de complai-
sance? : €(t) = —SD(t)/h pour des déformations faibles devant 1'unité?®. La
figure montre un exemple de la fonction de complaisance apparente obtenue.
On retrouve les différents régimes détaillés dans la partie : une zone de
transition aux temps courts, un plateau élastique , et enfin un écoulement aux
temps longs.

La mesure quantitative des propriétés mécaniques (plateau élastique, visco-
sité) suppose la connaissance du paramétre d’étalement S, mesure qui se heurte
a des difficultés (voir paragraphe précédent). Notre démarche consistera a esti-
mer le paramétre d’étalement & partir des valeurs connues du PS en volume.
La cohérence trouvée pour le paramétre d’étalement permettra de conclure sur
I’adéquation entre les valeurs que nous mesurons et les grandeurs mécaniques.

Aussi, plutét que de chercher a mesurer les propriétés mécaniques, nous allons
chercher & estimer ce paramétre d’étalement a partir des valeurs connues pour le
PS en volume, du plateau et de la viscosité.

Le module au plateau peut étre obtenu a partir de la figure [1.16] : la valeur
de hepratean = —S D, est de 'ordre de 8-10 nm. D’aprés les données obtenues par
Plazeck sur le PS en volume avec des techniques classiques de mécanique [104],
D, ~ 2 x 107% Pa, on obtient pour S une valeur d’environ —5 mJ/m?.

La valeur de S peut également étre estimée & partir de la viscosité du PS.
Aux temps longs (¢t > 7,.), la fonction de complaisance atteint un régime linéaire :

D ~ t/mg, ou 7 est la viscosité extensionnelle & taux de cisaillement nul. Sur la

220n suppose que la contrainte et la déformation sont nulles avant le transfert sur le liquide.
Le recuit est suffisamment long pour que le contraintes résiduelles aient relaxées (voir le chapitre
3). Des contraintes d’équilibre pourraient cependant exister sur un film sur substrat. On néglige

ici ces contraintes et prenons comme état de référence le film recuit sur substrat.
ZPour des déformations plus importantes, €(t) n’est plus directement proportionnel & D(t),

mais D(t) peut néanmoins étre recalculé, par I’équation
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Fia. 1.17: Déformation en fonction du temps d’un film de PS286 démouillant & 403K
(cercles vides). Les cercles pleins correspondent a la déformation corrigée pour tenir compte
de la variation de la contrainte, en accord avec ’équation Cette correction n’est signi-
ficative que pour les grandes valeurs de la déformation. Aux temps courts, la déformation
atteint le plateau caoutchoutique. Au temps longs, la déformation corrigée atteint un ré-

gime linéaire, correspondant au régime d’écoulemement visqueux.

figure [[.17, on observe effectivement que la déformation corrigée é(t) tend vers
une variation linéaire. La pente de cette droite vaut € = 8.3-107°s~1. La viscosité
extensionnelle se déduit de la relation : € = oy /7g = |S|/hoTlo. Avec 7y = 820 MPa,
tel que reporté dans la littérature?*, on obtient pour le paramétre d’étalement une
valeur de —4.9 mJ/m?. Ce résultat est cohérent a la fois avec la valeur estimée
a partir du plateau caoutchoutique de la fonction de complaisance et avec les
estimations du parameétre d’étalement détaillées dans la partie [1.5.1}

Si la mesure du plateau et de la viscosité nécessite de connaitre la valeur

24Cette valeur a été calculée & partir des données de viscosité extensionnelles de la référence
[3] pour des masse molaires encadrant celle que nous avons utilisée a la méme température
expérimentale (403 K). L’extrapolation a été effectuée en accord avec la dépendance de la

viscosité avec la masse molaire : 7 ~ M2:3,
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précise du paramétre d’étalement, nos expériences permettent d’effectuer une
mesure indépendante du temps de reptation 7,. En effet, selon le modéle de Doi-
Edwards rendant compte de la viscoélasticité des fondus de polyméres enchevétrés
[39], le temps de reptation peut étre estimé a partir du plateau et de la viscosité
indépendamment du niveau de contrainte, car 7, ~ oD, (le préfacteur étant trés
proche de I'unité). En utilisant cette expression, nous trouvons pour le PS286 un
temps de reptation de 'ordre de 1600 s. Cette valeur est en bon accord avec des
mesures mécaniques en volume?’.

Pour résumer cette discussion, nos résultats sont en accord quantitatifs avec
les propriétés mécaniques du PS, reportées dans la littérature, méme si une com-
paraison directe de la fonction de complaisance apparente que nous mesurons
avec la fonction de complaisance du PS n’est pas pertinente en particulier pour
les temps courts (voir partie . Dans ce qui suit, nous continuons de vérifier
que les propriétés mécaniques que nous mesurons par ’étude du démouillage sur
des films relativement épais suivent les dépendances attendues en fonction de la

longueur des chaines et de la température.

1.5.3 Reégime visqueux

La viscosité des polyméres dépend de la température et de la longueur des
chaines. Dans le domaine linéaire, la dépendance en température de la viscosité,
ainsi que de 'ensemble des temps caractéristiques suit la loi empirique de Volger-
Tamman-Fuchs [47] :

n = 1o(My) exp ( (1.9)

T-Tp)

Pour le PS; les valeurs des paramétres B et Tj sont tabulées [104] : B = 1456.3
K et Ty = 323.4 K. Le paramétre 19 dépend seul de la longueur des chaines. La
mesure de la viscosité, effectuée a partir des pentes de la variation linéaire de

I’épaisseur avec le temps, doit donc suivre cette loi en fonction de la température.

25 A partir des valeurs obtenues par Plazeck [104] de la viscosité et de la fonction de com-
plaisance sur du PS (M, = 47 kg/mol), extrapolées pour notre masse moléculaire (M,, = 286
kg/mol), le temps reptation vaut 1750 s. D’aprés les valeurs rapportées par Bach et al. [3],
7. = 3380 s.
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Ceci est vérifié sur la figure [L.18] ol les pentes sont tracées en fonction de la
température réduite 1/(T — Tp). Les points expérimentaux sont ajustés par une
fonction exponentielle selon I’équation avec pour unique parameétre ajustable
le facteur n9(M,). Les ajustements effectués sur les trois longueurs de chaines
testées sont excellents, ce qui prouve que la variation mesurée de la viscosité avec
la température est en accord avec la dépendance connue sur des échantillons en
volume.

La variation du paramétre 7y en fonction de la masse molaire du PS est pré-
sentée également sur la figure La variation observée est en accord avec la

dépendance empirique en masse pour les polymeéres enchevétrés : ny ~ M4 [39].
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F1G. 1.18: Viscosité normalisée par le paramétre d’étalement. 1/]S| est 'inverse de la pente
du meilleur ajustement linéaire obtenu sur des courbes h(t) similaires a celles présentées
sur la figure La viscosité est tracée en fonction de la 1/ (T —Tp), ou Ty = 323.4
K correspond au paramétre intervenant dans 1’équation de VFT (équation . Chaque
série de points correspond & une longueur de chaines (ronds : PS1406, triangles : PS286,
carrés :PS54). Chaque série est ajustée par ’équation avec B = 1456.3 K (données de
la référence [104]). En insert, le parameétre ng(M,,)/|S| du meilleur ajustement est tracé
en fonction de la masse molaire du PS. La ligne sur la figure correspond & la variation

attendue de la viscosité en fonction de la longueur des chaines : g ~ M34.

Nous retrouvons donc par 1'étude du démouillage dans le domaine visqueux
(t > 7.) les variations connues de la viscosité des polyméres enchevétrés avec

la température et avec la longueur des chaines. Rappelons que les valeurs des
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viscosités mesurées sont en accord avec celles mesurées par des techniques clas-
siques de mécanique sur des échantillons en volume. Nous pouvons donc conclure
qu’en déterminant le taux d’augmentation de I’épaisseur du film (h) pendant le

démouillage, nous mesurons la viscosité extensionnelle newtonienne du polymeére.

1.5.4 Reégime Viscoélastique

Pour les temps courts de la fonction de complaisance (¢t < 7,.), la fonction
de complaisance ne dépend pas de la longueur des chaines, pour des polymeéres
enchevétrés [47]. Ceci est vérifié sur la figure [1.19] La fonction de complaisance
apparente des deux polyméres les plus longs (PS286 et PS1407) ne présente pas
de différence significative. Pour le polymére le plus petit, les temps courts sont
superposables (les échantillons ont subi la méme histoire thermique), mais, aux

temps longs, on observe le début du régime d’écoulement.

he (t)
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F1G. 1.19: Déformation he(t) & 378.5K en fonction du temps pour trois longueurs de chaines
différentes : PS54, PS286, PS1406. On retrouve bien une fonction de complaisance indé-

pendante de la longueur des chaines. Pour le PS54, le plateau élastique n’est pas marqué,

et on observe la transition vers ’écoulement aux temps longs.

Ces résultats sont parfaitement compatibles avec les variations de la fonction

de complaisance attendues en fonction de la longueur des chaines.
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La dépendance en température de la fonction de complaisance aux temps
courts est plus délicate a interpréter que celle concernant la viscosité. Les résultats

seront présentés et discutés dans la partie [1.6.4]

1.6 Temps courts : influence de I’histoire ther-

mique.

Dans cette partie, nous envisageons une caractéristique particuliére de notre
expérience. L’échelon de contrainte est appliqué sur le film a température am-
biante, lors du transfert sur le bain glycérol. Lorsque le film est transféré sur le
bain chauffé, il subit un échelon de température trés brutal. Nous verrons que cet
échelon de température conduit, parce que le film est vitreux avant 1’échelon, a

un retard sur la réponse en déformation.

1.6.1 Viscoélasticité et variations de température a I’équi-
libre

Nous cherchons a décrire ’évolution de la déformation d’un film soumis &
un échelon de contrainte effectué a une date ty, puis & un échelon de tempé-
rature & une date ¢;. Afin de conserver un formalisme implicant la fonction de
complaisance, nous supposons, de maniére analogue au principe de superposition
temps/température, que les variations de la dynamique du systéme en fonction
de la température peuvent étre décrites par un simple facteur d’échelle sur le
temps. Autrement dit, il existe un temps caractéristique 7(7"), permettant de
renormaliser 1’échelle de temps de la fonction de complaisance : si D() est la
fonction de complaisance & une temparature Ty, D(t7(1y)/7(11)) est la fonction
de complaisance a la température T7. Avec ce formalisme, I'expérience décrite ci
dessus (échelon de contrainte o & to suivi d’un échelon de température (77 — Tp)

a la date t1) peut s’écrire comme suit :

ooD ((t — to) :g@) si tg<t<t
€(t) = °

oD t—t1+(t1—to)%) siot>th

(1.10)
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Il apparait alors naturel de construire un temps réduit? ¢ (¢,#') qui correspond
au temps écoulé du point du vue du matériau a I’équilibre a une température T e

ou est définie la fonction de complaisante D(t), depuis la date ¢/, :

tt,t) = T(Tref)/ﬂ %

La réponse en déformation a un échelon de contrainte réalisé a la date ¢ est

(1.11)

alors simplement gD (f (¢, to)). Par suite, on peut définir une nouvelle équation
phénoménologique constitutive, semblable & celle introduite par Miyamoto et al.

[95], qui prend en compte les variations de la température :

e(t) = / d(;f;/)p (E(t,t)) dt’ (1.12)

—o0
Si le temps caractéristique du systéme est toujours celui de ’équilibre, alors
notre premiére approximation qui consiste & assimiler I’échelon de température a
I’échelon de contrainte est pleinement justifiée. En effet, a température ambiante,
le temps caractéristique est beaucoup plus long que le temps de 'expérience. Par
conséquent, les transferts successifs sur I'eau puis sur le glycérol n’ont aucune
portée, comme on pouvait s’y attendre. Tout se passe comme si ’échelon de
contrainte était appliqué au méme moment que ’échelon de température.
Cependant nous ne pouvons pas raisonner uniquement sur les temps de d’équi-
libre, et des précautions doivent étre prises afin d’envisager 1'effet de 1’échelon de

température. Plus précisément, toute I’histoire thermique doit étre controlée.

1.6.2 Résultats expérimentaux

Afin de mesurer 'importance de ’histoire sur les expériences de démouillage,
des échantillons ayant des histoires thermiques trés différentes ont été préparés.
Deux types d’échantillons ont ét¢ étudiés : les uns ont subi une trempe depuis
la température de recuit vers 'ambiante, et les autres ont été refroidis lente-
ment (& 0.2K/min) aprés le recuit. Au sens du vieillissement physique [130], les

échantillons trempés sont "jeunes", et ceux refroidis lentement sont "vieux".

26Le concept de temps réduit a été introduit par Gardon et Narayanaswamy [57].
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Les résultats des expériences de démouillage sont présentés sur la figure I
apparait clairement, quelle que soit la température de démouillage, une différence

nette sur la réponse en déformation mesurée.
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F1a. 1.20: Déformation en fonction du temps pour des films de PS286 de 70nm, démouillant
a 374K (symboles vides) ou a 378K (symboles pleins). Pour chacune des deux températures,

un échantillon "jeune" (triangles) et "vieux" (cercles) ont été étudiés (voir le texte pour
les détails).

Les temps trés courts de 'expérience montrent une différence trés marquée
entre les deux histoires thermiques. Rappelons que lors de ces temps trés courts,
nous mesurons l’expansion thermique du film. Alors que celle-ci n’est pas détec-
table sur les échantillons "jeunes", I'expansion thermique est relativement lente

(~ 100s) sur les échantillons vieux.
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1.6.3 Discussion
1.6.3.1 Variations de température hors-équilibre

Le temps réduit de Péquation [I.11] est valide tant que le systéme est en équi-
libre & chaque instant avec la température 7' : le temps caractéristique 7(7") ne
dépend alors que de la température. Lorsque le temps caractéristique de varia-
tion de la température est plus court que le temps caractéristique 7(7"), I’équilibre
structurel a la température n’est plus réalisé. Le temps caractéristique du maté-
riau n’est alors plus 7(7") : il dépend alors également du temps et de I'histoire
thermique du systéeme depuis I'équilibre. Le modele phénoménologique présenté
dans la partie précédente reste valide a condition de remplacer 7 (7' (¢”)) par
7(T,t”) dans ’équation Toute la complexité du hors-équilibre est alors dis-
simulée dans les variations de ce temps caractéristique. Notons que ceci découle
de ’hypothése selon laquelle il existe a chaque instant un temps caractéristique
7 rendant compte de ’échelle de temps de la toute la dynamique du systéme?7.

Les temps caractéristiques pour un systéme vitreux sont, par définition de
Iétat vitreux, trés longs devant les temps expérimentaux. Il en résulte que les
temps caractéristiques du vitreux ne sont pas ceux de l’équilibre. En suivant
I'idée simple qu’'un systéme hors-équilibre évolue vers ’équilibre suivant sa propre
dynamique, on peut conclure que le temps caractéristique d’un systéme vitreux
subissant un échelon de température, comme dans notre expérience, évoluera vers
I’équilibre avec une dynamique qui s’accélére. Le temps de mise a I’équilibre doit
dépendre fortement du temps caractéristique avant ’échelon.

Nous pouvons donc interpréter qualitativement les résultats expérimentaux
de la figure Les temps caractéristiques avant 1’échelon de température sont
plus lents pour le film jeune que pour le film vieux. Le temps de retour a 1’équi-
libre, suite a un échelon de température, est donc beaucoup plus court pour les
films jeunes que pour les vieux. Ceci est donc qualitativement en accord avec les

résultats présentés figure [1.20

2711 n’existe pas de justification de cette hypothése. Au contraire, les systémes de polymeéres
sont par exemple caractérisés non par un temps caractéristique, mais par tout un spectre de
temps. L’hypothése considérée revient & dire que la distribution de temps reste toujours pro-

portionnelle & un temps caractéristique 7.
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1.6.3.2 Résultats du modéle TNM.

Afin d’aller un peu plus loin dans la discussion, le modéle TNM, détaillé dans
I’annexe a été appliqué avec des paramétres de la littérature aux histoires
thermiques utilisées expérimentalement. La figure présente les résultats ob-
tenus. Sur cette figure, on obtient une différence trés significative entre les deux
histoires thermiques testées. Les systéme jeunes rejoignent 1’équilibre en quelques
secondes alors que les systémes vieux rejoignent ’équilibre en une centaine de
secondes. Une petite différence est observée en fonction de la température d’ar-
rivée. En supposant que les minima de déformation des courbes de la figure [1.20
correspondent au retour a I’équilibre, nous obtenons un accord quantitatif sur les

4 histoires thermiques étudiées.
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F1a. 1.21: Résultats des simulations du modéle TNM (voir I’annexe |B| pour les détails).
Gauche : variations des temps caractéristiques. Droite : fonction de retour & ’équilibre.
L’histoire thermique utilisée pour la simulation est similaire & celle subie par les échantillons
de la figure[1.20]: échantillons trempés (notés T sur la figure) et refroidis a 0.2K /min (notés
L sur la figure), subissant un échelon vers 374K (L374 et T374) ou vers 378K (L378 et T378)

Ces simulations montrent que la dynamique de retour a 1’équilibre est systé-
matiquement trés accélérée pour un échelon positif au dessus de 7T},. Les résultats
présentés figure invitent & faire 'approximation d’un retour a I’équilibre bru-

tal : il existe un temps en dessous duquel le systéme est encore vitreux (temps
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de relaxation trés long) et au dessus duquel il est a 1’équilibre. En suivant cette
hypothése, I'effet de 1'histoire thermique sur nos échantillons doit se manifester
par un simple décalage temporel. Sur les courbes de déformations présentées fi-
gure [[.22] la déformation est tracée en fonction du temps, mais le temps ¢t = 0
a été fixé au minimum de la courbe de déformation, correspondant a la fin de
I’expansion volumique observée. L’allure des courbes obtenues ne dépend plus
de I’histoire thermique, mais on constate ’existence d’un facteur d’échelle sur le

temps entre les deux histoires thermiques, plus marqué a 374K qu’a 378K.
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F1a. 1.22: Déformation en fonction du ¢ — ¢, (mémes données que la figure , tmin
correspondant au temps ou la déformation mesurée est minimum. Ce temps est liée & la

fin de I'expansion volumique du film.

L’existence de ce facteur d’échelle montre que les temps caractéristiques in-
tervenants dans la fonction de complaisance dans la zone de transition sont eux
aussi dépendant de I'histoire thermique. Si l'effet prépondérant de I’histoire ther-
mique aprés un échelon de température positif est de créer un retard par rapport

a l’échelon de température, 'ensemble des propriétés du systéme ne peut se ré-
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sumer a ce retard. En particulier, la fonction de complaisance garde une trace de
I’histoire thermique jusqu’a atteindre le plateau caoutchoutique. Notons qu’un tel
facteur d’échelle peut difficilement étre prédit par le modéle TNM (voir 'annexe
B).

Nous observons que le volume et la fonction de complaisance suivent des re-
tours a l'équilibre différents : le volume rejoint 1’équilibre plus rapidement que
la fonction de complaisance. Ceci souligne le fait que le retour a 1’équilibre des
systémes vitreux dépend assez fortement de la propriété considérée. Nos résul-
tats semblent en accord avec certaines expériences réalisées en volume et mon-
trant une différence entre le retour a I’équilibre du volume, de 'enthalpie et des
propriétés mécaniques (pour un petit résumé des expériences résalisées, voir la
référence [128]). Notons que cette question fait encore 'objet de débats dans la
littérature[129], 41].

Enfin, soulignons que les calculs que nous avons effectués a partir du modeéle de
TNM ménent a la conclusion que ce type d’échelons positifs vers des températures
situées au dessus de Tj; a tendance a étre beaucoup plus sensible aux parameétres
du modéle que ne le sont les échelons négatifs. Une étude plus approfondie de tels
échelons pourrait permettre de mieux contraindre les paramétres utilisés, afin de
valider ou non ce type de modéles phénoménologiques. Expérimentalement, les
échelons de température positifs dans la région de T, ont été trés peu étudiés
[92, T0T]. A notre connaissance, il n’existe pas de références reportant d’échelon
positifs vers une température au-dessus de T,. Pour des échantillons en volume,
il existe en effet une difficulté a réaliser ce type d’expériences : la diffusion de la
chaleur aprés le saut doit étre prise en compte, car les temps mis en jeu pour
équilibre thermique ne sont pas négligeables devant ceux du retour a I’équilibre
structurel. Le cas des films minces est de ce point de vue intéressant, car ’équilibre

thermique peut étre atteint en moins d’une seconde.

1.6.4 Fonction de complaisance apparente et variations de

température

Les temps courts de la fonction de complaisance apparente que nous mesurons

sont affectés par I'histoire thermique. Les réponses mélangent temps d’équilibre



70 Analyse du démouillage de films viscoélastiques

et temps de mise a ’équilibre. Pour des échantillons partant du méme état vitreux
(méme histoire thermique), on s’attend & ce que les variations de la dynamique

observées aux temps courts soient plus faibles que celles d’équilibres.

La figure [1.23 montre les variations de la fonction de complaisance apparente
pour différentes températures au dessus de 7,. On observe une variation des
temps caractéristiques en fonction de la température. Cependant, en appliquant
les facteurs d’échelle sur le temps donné par la loi VFT, on observe que les
fonctions de complaisance se superposent aux temps longs mais pas aux temps
courts. Ainsi, comme on peut le prévoir, 'effet de I’histoire thermique est effacé
aux temps longs sur la fonction de complaisance, et aux temps courts, les temps
caractéristiques mesurés suivent une variation avec la température, qui est plus

faible que celle d’équilibre.
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Fi1a. 1.23: Fonction de complaisance apparente hé (normalisée par |S|) en fonction du
temps, obtenue pour des films de PS54 & différentes températures au dessus de T, (voir
la légende de la figure de gauche). La fonction de complaisance apparente est tracée en
fonction du temps sur la figure de gauche, et en fonction du temps réduit art a 383K. Les
facteurs de décalage ar ont été calculés d’apreés ’équation de VET ar = n(T)/n(383).
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1.6.5 Conclusions sur les temps courts

Dans cette sous-partie, nous avons mis en évidence le fait que les temps courts
de T'expérience de démouillage (la zone de transition de la fonction de complai-
sance) étaient fortement dépendants de I'histoire thermique du systéme. Cet effet
peut étre interprété en considérant la nature hors-équilibre du film vitreux juste
avant 1’échelon de température.

Les temps caractéristiques de la fonction de complaisance apparente mesurés
pendant le démouillage dépendent a la fois des temps d’équilibres et des temps de
retour a la I’équilibre. Notre protocole expérimental ne permet pas de différencier
ces deux aspects. Nous ne pourrons donc pas interpréter de maniére non-ambigiie
une modification de la dynamique aux temps courts visible sur des films ultra-
minces (voir le chapitre suivant).

Néanmoins, cet effet offre des perspectives intéressantes : le vieillissement des
films vitreux pourraient étre étudié par des expériences de démouillage. Certains
résultats montrent en effet que le vieillissement de films ultra-minces différe du
vieillissement en volume ([105, 106, 114]). Par ailleurs, le cas d’un échelon de
température positif au dessus de T offre une manifestation spectaculaire des

phénomeénes liés au vieillissement des verres.

1.7 Conclusion

Les résultats présentés au cours de ce chapitre montrent que 1’étude de la
déformation globale d’un film sur un substrat liquide conduit a la mesure d’une
fonction de complaisance apparente. Il a été vérifié que la déformation du film
restait homogéne, ce qui simplifie de maniére considérable 'interprétation des
expériences de démouillage : la contraction observée d’un film déposé a chaud
sur un substrat liquide est I’équivalent d’une expérience de traction a contrainte
imposée.

Nos résultats soulignent I'importance de la viscoélasticité pour le démouillage
proche de T, et sont en trés bon accord avec la viscoélasticité des polymeéres en
volume.

Si les temps courts mesurés proches de Tj sont délicats & interpréter a cause
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de l'influence de I'histoire thermique des films, notre expérience de démouillage
permet la mesure de la fonction de complaisance sur un large domaine temporel.
En particulier, nous pouvons mesurer la viscosité et le plateau caoutchoutique
des films de polymeéres.

Cette technique a été concue afin de pouvoir s’appliquer a des polymeéres
ultra-minces. Les résultats obtenus sur des films plus minces sont présentés dans

le chapitre suivant.



Chapitre 2

Propriétés de films ultraminces

2.1 Introduction

Un trés grand nombre d’études rapportent, ces dix derniéres années, des dé-
viations de propriétés dynamiques dans les films ultraminces de polymére (voir
par exemple pour une revue la référence [2]). Comme rappelé dans I'introduction
générale de cette thése, la température de transition vitreuse est le plus souvent
décalée vers les basses températures. Ces réductions de T, semblent aujourd’hui
faire I'objet d’'un consensus, méme si certaines contradictions ne sont pas encore
levées. Nombreuses sont les études qui ont porté sur la valeur méme de 7}, mais
plus rares sont les travaux expérimentaux qui se sont attachés a mesurer d’autres
aspects de la dynamique de ces films. Or, la dynamique des polymeéres en milieu
confiné ne se réduit sans doute pas a la simple valeur de 7},. L’étude des propriétés
mécaniques devrait permettre de caractériser des aspects de la dynamique et de

la structure des films ultraminces jusqu’a présent peu étudiés.

Au cours du chapitre 1, nous avons montré que le démouillage de films minces
de polymeéres sur substrat liquide permettait la mesure d’une fonction de com-
plaisance apparente. Si les temps courts correspondant a la transition vitreuse ne
sont pas les temps d’équilibre et sont délicats & interpreter, la fonction de com-
plaisance apparente rejoint la fonction de complaisance a I’équilibre sur le plateau
caoutchoutique. Le démouillage de films minces sur substrat liquide permet donc

une mesure du plateau caoutchoutique et de la viscosité. Un trés bon accord avec

73
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ces propriétés en volume a été établi sur des films dont 'épaisseur est supérieure
a quelques centaines de nanométres. I.’application de la technique expérimentale
développée dans le chapitre précédent a des films de polymére allant jusqu’a une
vingtaine de nanomeétres ne pose pas de difficulté majeure. L’observation de la
déformation du film est méme facilitée par 'augmentation des forces de surface
résultant de la décroissance de 'épaisseur. Nous présentons donc dans ce cha-
pitre les résultats que nous avons obtenus sur des films plus minces, concernant
le plateau caoutchoutique dans un premier temps, et la viscosité dans un second

temps.

2.2 Viscoélasticité proche de 7|,

2.2.1 Résultats

La figure présente les résultats de démouillage obtenus dans la zone de
transition vitreuse (7,+7). La fonction de complaisance D(t) est mesurée sur des
films d’épaisseur initiale comprise entre 20 et 150 nm. Pour les films plus épais,
la fonction de complaisance est similaire & celle du polymére en volume (voir
partie . On observe pour des films plus minces une fonction de complaisance
légérement plus rapide : le temps caractéristique est réduit d’un facteur 4 pour
un film de 20 nm. En revanche, le module au plateau caoutchoutique n’est pas
modifié jusqu’a des épaisseurs de 28 nm. Pour la plus faible épaisseur testée, on
constate une déviation aux temps longs par rapport au plateau caoutchoutique
en volume!. Cependant, avant cette inflexion, la complaisance au plateau est 1a

encore comparable & celui des autres films.

I'En anticipant les résultats de la partie suivante ol nous verrons que la viscosité de films
ultraminces est fortement réduite, cette augmentation de la fonction de complaisance aux temps

longs est compatible avec une forte réduction du temps de reptation.
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F1a. 2.1: Déformation hé(t) pour des films de PS1407, démouillant & 378K (les épaisseurs
initiales sont indiquées sur la légende). Ces courbes correspondent d’aprés le chapitre 1 &

la fonction de complaisance D(t), normalisée par le paramétre d’étalement.

2.2.2 Discussion
2.2.2.1 Dynamique

La réduction du temps caractéristique de la fonction de complaisance aux
temps courts est délicate & interpréter. En effet, ces temps courts dépendent a la
fois des temps caractéristiques d’équilibre et des temps caractéristiques de retour
a I'équilibre (voir la partie [L.6).

Dans le contexte des nombreuses études portant sur la transition vitreuse
décrites dans la littérature, il est pourtant tentant d’interpréter la réduction des
temps caractéristiques observée en termes de réduction de T,. Notons que cette
interprétation n’est strictement valide que si le systéme était a I’équilibre au début
de I'expérience, ce qui n’est pas le cas. Nous envisageons tout de méme ci-dessous
cette interprétation, qui nous permettra de discuter un peu plus finement nos

résultats.
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Les courbes de la figure se superposent si I’échelle de temps est normalisée
par un facteur de décalage. La figure montre la superposition obtenue, avec
comme référence la fonction de complaisance du film le plus épais?. A partir des
facteurs de décalage ar de I’échelle des temps, il est possible de remonter a un
décalage de température AT, en utilisant 1’équation de VFT (équation . On
suppose pour cela que ce modéle continue de s’appliquer pour un film ultramince,

mais avec un paramétre Ty qui dépend de P'épaisseur : To(h) = Ty + AT (h). 1l

vient :
T —Ty)?
ar(r) = LTl (2.1)
T — To + m

ol B et Ty les paramétres du modéle®. Les décalages de température corres-
pondant aux décalages temporels mesurés sont représentées sur la figure La
réduction de T}, qui serait associée est donc extrément faible : au plus quelques
degrés pour un film de 20 nm. Ces tres faibles décalages sont en contradiction
apparente avec les décalages de T, rapportés dans la littérature, qui sont généra-
lement au moins 10 fois plus importants.

Comme annoncé au début de cette discussion, cette contradiction apparente
doit étre liée au fait que les temps courts mesurés mélent temps d’équilibre et
temps de mise a I’équilibre. Or ce dernier temps dépend de I’écart a T}, mais il est
surtout sensible a I’age du matériau vitreux (voir la parte . Si I’état de départ
pour les films ultraminces est comparable, alors ce temps de mise a ’équilibre
pourrait étre similaire pour tous les films testés et limiterait la réduction du temps
caractéristique apparent. Cependant, si T est abaissée pour les films ultraminces,
les propriétés de vieillissement du systéme vitreux doivent également présenter
une déviation par rapport au systéme en volume, et il n’est pas évident que 1’état
du systéme vitreux avant ’expérience ne dépende pas de 1’épaisseur.

Ellison et Torkelson ont étudié¢ par fluorescence le vieillissement physique de
polymeéres en fonction de la distance a la surface [106]. Les auteurs rapportent
que la relaxation structurale est ralentie prés de la surface libre, et que ce ra-

lentissement est encore plus important & l'interface avec le substrat. En nous

2Pour ce film, on retrouve la fonction de complaisance en volume, comme montré dans le

chapitre 1.
30n rappelle que ces deux paramétres sont bien tabulés pour le PS en volume.
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F1a. 2.2: Gauche : Fonctions de complaisance de la figure pour lesquelles 1’échelle des
temps & été multipliée par un facteur de décalage afin d’obtenir une superposition des
courbes sur la fonction de complaisance d’un film épais. Droite : Décalage de température

apparent, déterminé a partir des facteurs de décalage temporel selon I’équation

fondant sur ces résultats, les films les plus minces doivent étre les plus jeunes au
sens du vieillissement physique, pour une histoire thermique donnée. On devrait
donc s’attendre & ce que le temps de mise a I’équilibre soit plus rapide pour les
films les plus minces. Nous observons effectivement une réduction du temps ca-
ractéristique effectif, mais il nous est impossible de dissocier le temps de retour &
I’équilibre du temps caractéristique effectif. La faible variation du temps effectif
mesuré, relativement aux grands décalages de Tj, invite néanmoins a penser que

ce temps est plus sensible au temps de retour a 1’équilibre.

Pour conclure sur la dynamique proche de Ty, la faible réduction observée des
temps caractéristiques mis en jeu n’est pas incompatible avec les réductions de
T,, ni avec le ralentissement de la relaxation structurelle observé pour les films
ultraminces. Nous ne pouvons cependant pas conclure sur ces deux phénomeénes,
dans la mesure ou ils sont indissociables par la simple observation d’un film

démouillant proche de Tj.



78 Propriétés de films ultraminces

2.2.2.2 Module au plateau

Les résultats présentés sur la figure montrent que le module au plateau
caoutchoutique, obtenu sur les fonctions de complaisance, n’est pas modifié jus-
qu’a des épaisseurs d’une vingtaine de nanométres. La fonction de complaisance

au plateau D, est donnée par [39)] :

6 M,

L= , 2.2
15 pkpT (22)

ou M, est la masse de monomeéres entre enchevétrements, et kg la constante de
Boltzmann. L’interprétation de nos résultats est donc directe : la densité d’enche-
vétrements n’est pas affectée par le confinement, méme pour des films d’épaisseur
h < R, (R, = 32.7 nm, pour le PS1407).

A notre connaissance, aucune expérience mesurant le module au plateau ca-
outchoutique de films ultraminces n’a a ce jour été rapportée, a 'exception des
travaux de O’Connell et McKenna [99, 100] dont nous avons fait mention dans
lintroduction de ce chapitre. Ces auteurs prétendent mesurer une fonction de
complaisance fortement réduite pour des films ultraminces dans le régime caou-
tchoutique, ce qui est par conséquent en trés forte contradiction avec nos résul-
tats, ainsi qu’avec la discussion précédente sur les enchevétrements dans un film
ultramince. La réduction de complaisance observée est trés importante : un fac-
teur 100 pour un film de 20 nm. L’expérience consiste a appliquer une pression
sur des membranes circulaires de rayon variant entre 1 et 5 um. Sous l'effet de
la pression, ces membranes se déforment et leur rayon de courbure est mesuré
par AFM. La fonction de complaisance est directement déduite de la relation
contrainte/déformation mesurée.

Une interprétation alternative de leurs résultats peut étre obtenue en tenant
compte de la tension de surface du polymére. En effet, I’énergie mécanique ap-
portée par la pression extérieure appliquée se répartit entre I’énergie de surface
lice & 'augmentation de la surface de la membrane et I’énergie élastique liée &
la déformation associée. En notant R le rayon de la membrane, et & la fléche
au centre de la membrane déformée, la déformation € dans le plan de la mem-
brane est donnée par € ~ £2/R?. T augmentation de surface AA, associée a cette

déformation, est de l'ordre de &2, soit AA ~ R%e. On en déduit une estimation
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de I'énergie de surface! : E, ~ 2yR%. L’énergie élastique® E, est, quant & elle,
donnée par hR?e?/D,, ou D, est la complaisance du plateau caoutchoutique. Le
rapport des énergies E./F; est donc de 'ordre de he/2vD,. Pour une déformation
typique de 1072, une tension de surface de 40 mJ/m?, une complaisance de 1075
Pa~! ce rapport est de I'ordre de 1072 pour un film de 40 nm. Par conséquent,
méme en tenant compte des préfacteurs, I'énergie élastique reste négligeable de-
vant ’énergie de surface, pour des films dont I’épaisseur est inférieure & 100 nm,
ce qui remet en cause 'interprétation des résultats faite par les auteurs en terme
de complaisance caoutchoutique. La prise en compte de ’énergie de surface de-
vrait permettre d’expliquer la réduction observée de la complaisance au plateau.
Cette interprétation permettrait de réconcilier nos résultats avec ceux publiés par
O’Connell et McKenna. Nous concluons que la complaisance caoutchoutique ne

serait donc pas affectée par le confinement.

Les résultats obtenus sur le plateau caoutchoutique apportent de nouveaux
éléments au débat sur les enchevétrements proches d’une surface. Dans la limite
ou h — 0, un polymére a deux dimensions ne peut pas s’enchevétrer [32] [123],
comme lillustre la figure La question est de savoir si cet effet, intrinséque-
ment lié a la dimensionalité du systéme, peut se propager a une distance finie de
la surface. Il semble évident que la portée de cet effet ne peut excéder le rayon
de gyration R, = b\/N_/G du polymeére, ot N est le nombre de monomeéres de la
chaine et b une taille caractéristique du monomére. De méme, pour un film plus
mince que le rayon de gyration du fragment de chaine entre deux enchevétrements
R, ~ b\/m, N, étant le nombre de monomeéres entre deux enchevétrements,
on peut s’attendre a ce que la densité d’enchevétrement soit affectée. Le facteur
\/W entre ces deux longueurs caractéristiques peut étre relativement grand
pour de trés longues chaines : pour le PS1407 que nous avons étudié, ce facteur
est d’environ 10. Nos résultats indiquent, étant donné les valeurs de R, et R,
(respectivement 32 et 3 nm), que ce serait plutot la longueur entre enchevétre-

ments qui gouvernerait le role du confinement sur la densité d’enchevétrement.

4Le facteur 2 rend compte des deux surfaces.

50n néglige I'énergie de flambage qui est dominée par I’énergie élastique de "stretching"
pour des déformations € > h?/R?, ce qui est largement vérifié lors des expériences décrites par
O’Connell et McKenna.
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La question mérite cependant d’étre approfondie, par I'intermédiaire des résultats

publiés par différents auteurs.

F1G. 2.3: Dans une monocouche, les chaines de polymeéres ne peuvent se croiser (a), contrai-
rement & une bicouche (b). Figure tirée de la référence [123].

Brown et Russel ont discuté I'effet des surfaces sur les enchevétrements, en se
basant sur des arguments de volume occupé par les chaines proches de la surface
[23]. Le rayon de gyration d’un polymére proche de la surface est en effet affecté
dans la direction perpendiculaire mais pas dans la direction paralléle, comme le
montrent de nombreuses simulations (voir par exemple [86]), ainsi qu'une étude
expérimentale par SANS [73]. Le volume occupé par une chaine proche de la
surface est donc plus faible, cette déviation ayant lieu sur une épaisseur de l'ordre
de R,. Brown et Russel en déduisent que le recouvrement de cette chaine par
d’autres chaines doit étre plus faible que pour une chaine non perturbée par la
surface, et par suite, que les enchevétrements doivent étre moins denses lorsque la
distance a la surface est inférieure au rayon de gyration R,. Récemment, Itagaki et
al. ont tenté de mettre en évidence cet effet expérimentalement par une astucieuse
technique de fluorescence [69]. Jusqu’a des épaisseurs de films de h ~ 2R, les
auteurs n’ont pas observé de reduction de recouvrement des chaines. Ces résultats,
obtenus avec un confinement relativement faible, ne permettent cependant pas
véritablement de conclure sur la réduction de recouvrement des chaines prédite
par Brown et Russel.

Si et al. [127] ont par ailleurs établi une nuance entre le recouvrement des
chaines et les enchevétrements. Si les arguments de Brown et Russel semblent
convaincants pour affirmer que les chaines s’interpénétrent moins lorsqu’elles sont
proches de la surface, ils ne permettent pas d’affirmer que les enchevétrements
sont moins denses. En effet, une chaine peut s’enchevétrer sur elle-méme. Dans le
modéle développé par Lun Si et al., la densité d’enchevétrement n’est pas affectée
par le confinement : seuls les enchevétrements interchaines sont moins denses.

Ce modéle rend compte de leurs résultats, ce qui permet de penser que leurs
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hypothéses sont vérifiées. Cependant, les degrés de confinement explorés sont re-
lativement faibles : h/R, ~ 1, et la réduction relative du taux d’enchevétrement
interchaines correspondante n’est que de 0.1. Les conclusions de ces auteurs de-
mandent donc & étre vérifiées.

La distinction entre enchevétrements inter-chaines et intra-chaine ne semble
pas pertinente dans le cas du module caoutchoutique : dans la mesure ot le temps
caractéristique de désenchevétrement est plus long que le temps expérimental,
les deux types d’enchétrements doivent contribuer a 1'élasticité entropique des
chaines. Nos résultats contredisent donc les conclusions de Brown et Russel qui
prévoient une réduction du taux d’enchevétrement sur une distance caractéris-
tique de lordre de R,%; mais cette contradiction apparente peut a priori étre
levée si on considére la distinction entre enchevétrements intra et interchaines.
Seuls les enchevétrements interchaines seraient moins dense. Nos résultats tendent
en revanche & valider I’hypothése de Lun Si et al. selon laquelle la densité totale
d’enchevétrement reste constante.

Vladkov et Barrat [140] ont récemment réussi a déterminer, par une simulation
de dynamique moléculaire, une longueur entre enchevétrement en fonction de la
distance a la surface. Malgré la faible longueur des chaines étudiées (M ~ 2M.,),
les auteurs présentent des résultats montrant que, prés d’une surface libre, la lon-
gueur entre enchevétrements augmente légérement. A une profondeur z/R, = 0.55
une augmentation de 10% de la longueur entre enchevétrement est observée, at-
teignant 40% a z/R, = 0.4. A z/R, = 1, la valeur en volume est retrouvée. Sil'on
se fonde sur ces résultats, le complaisance au plateau coutchoutique devrait aug-
menter significativement pour un film de 20 nm ou les distances a la surface sont
toujours faibles devant RR,. Nous observons au contraire un plateau caoutchou-
tique comparable, a 10% prés, a la valeur en volume. Il faut néanmoins relativiser
cette contradiction dans la mesure ot 'on peut se demander si la faible longueur
des chaines utilisées pour les simulations de Vladkov et Barrat est suffisante pour
permettre des enchevétrements intrachaines.

La distance caractéristique en dessous de laquelle 'effet de la surface sur les
enchevétrements se fait sentir est, au vu de nos résultats, nécessairement petite

devant R,. S’il est possible que la nature des enchevétrements (intra ou inter-

Nos résultats atteignent des degrés de confinement de l'ordre de h/R, ~ 0.7,
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chaine) soit affectée sur une distance de l'ordre de R,, il semble que la densité
totale des enchevétrements ne soit affectée que sur une distance plus faible. Cette
longueur pourrait étre la longueur caractéristique entre deux enchevétrements
R, . Cette hypotheése serait compatible a la fois avec nos expériences et avec les

résultats de Vladkov et Barrat pour qui cette distance est peu différente de R,.

2.3  Viscosité de films ultraminces

Aux temps longs, ou & haute température, nous avons conclu, au cours du
chapitre 1, que I'épaisseur du film augmente linéairement pendant le démouillage.
A partir de cette augmentation d’épaisseur, nous avons pu mesurer la viscosité
de films relativement épais. Dans cette partie, nous faisons une analyse similaire,

mais pour des films plus minces.

2.3.1 Résultats
2.3.1.1 Réduction de viscosité

La figure montre les résultats d’expériences de démouillage réalisées dans
le domaine visqueux, c’est a dire & t > 7,. Pour les films les plus épais, une
augmentation linéaire de I'épaisseur avec le temps est observée, a l'instar des
résultats présentés dans la partie On rappelle que, conformément a notre
analyse, la pente de ces droites est donnée par —S/7g. Lorsque I’épaisseur initiale
est petite, la variation n’est plus linéaire et I'incrément d’épaisseur est plus rapide.
Ceci indique que la viscosité est réduite pour des films trés minces.

Il semble naturel de faire I'hypothése selon laquelle la viscosité des films ne
dépend, pour un polymére et pour une température donnée, que de 1'épaisseur”.
Ainsi, pour une épaisseur donnée atteinte pendant le démouillage, nous devrions
observer une pente commune, indépendante de ’épaisseur initiale et du temps.

Afin de vérifier cette hypothése, nous avons, pour chacune des courbes de

démouillage, déterminé I'inverse de la dérivée de I’épaisseur par rapport au temps.

"Cette hypothése est justifiée par la nature stationnaire du régime d’écoulement visqueux a

contrainte imposée, et sera vérifiée expérimentalement.
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FiG. 2.4: Epaisseur en fonction du temps de films de PS1407 d’épaisseur initiale variant
entre 23 et 145 nm (voir légende). Le démouillage s’effectue a 443K sur du glycerol. Par

soucis de clarté, seuls les temps courts sont représentés. L’insert montre les résultats en
pleine échelle.

Les temps courts sont tout d’abord écartés car ils contiennent une réponse
viscoélastique. Plutot que de supprimer les points ou ¢ < 7,, nous avons pré-
féré nous servir d’un critére portant sur la déformation. En effet, comme nous
le verrons dans cette partie, le temps de reptation est diminué pour des films
trés minces, alors que nous avons établi que le module au plateau caoutchoutique
restait constant méme pour des épaisseurs de films de 20 nm. Les points expéri-
mentaux pour lesquels la déformation était inférieure a 2.5 fois celle au plateau
ont été supprimés avant la dérivation. Ainsi, cette opération est effectuée sur les

points expérimentaux situés dans le régime d’écoulement visqueux®.

L’inverse des dérivées de ’épaisseur par rapport aux temps des courbes de la

811 a été établi au cours du chapitre 1 que le plateau élastique correspondait & une déformation

normalisée ehg ~ 8nm. Les points supprimés correspondent & ehg < 20 nm, ce qui équivaut a
h — h0 < 20 nm.
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figure est présenté sur la figure 2.5 Les courbes se superposent, ce qui prouve
la validité de I’hypothése évoquée ci-dessus : la viscosité mesurée par dérivation
de I’épaisseur par rapport au temps ne dépend que de I’épaisseur. Nous pouvons
en déduire que les expériences présentées se situent dans un régime stationnaire et
linéaire, et que les propriétés mécaniques des films minces de PS peuvent, dans le

régime visqueux, étre réduites a une viscosité effective qui dépend de I’épaisseur.
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Fia. 2.5: Viscosité effective en fonction de ’épaisseur obtenue d’aprés les données pré-
sentées figure (PS1407, 443K). La viscosité (normalisée par le paramétre d’étalement)
est 'inverse de la dérivée de I’épaisseur par rapport au temps. Techniquement, les points
expérimentaux sont, dans un premier temps, extrapolés pour obtenir des points égale-
ment espacés en épaisseur : t = ¢(h). La fonction ¢ est convoluée par une gaussienne
de largeur 12 nm, et ensuite dérivée numériquement pour obtenir la viscosité effective :
Ner(h)/]1S] = ¢'(h). Les temps courts contenant une réponse élastique, la dérivation est
effectuée uniquement sur les points expérimentaux pour lesquels la déformation est plus de

2.5 fois supérieure a la déformation au plateau caoutchoutique.

La figure montre que la viscosité effective du film sature a une valeur
proche de la valeur en volume pour des films dont I’épaisseur est supérieure a 300
nm. On observe, pour des films plus fins une forte de réduction de la viscosité : un

film de 100 nm est, pour ce polymére relativement long (PS1407), trois a quatre
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fois moins visqueux qu’un film de 300 nm.

2.3.1.2 Role de la longueur du polymeére.

Les échelles d’épaisseur sur lesquelles sont observées les réductions de viscosité
semblent relativement grandes. On peut s’attendre a une réduction de la viscosité
sur une couche de surface, dont la taille doit étre gouvernée par la taille caracté-
ristique de la chaine : le rayon de gyration R,. Afin de tester cette hypotheése, des
expériences similaires a celles réalisées ci dessus ont été menées sur des films de
polymeére de longueurs différentes. Les films de PS286 présentent une réduction
de la viscosité similaire a celle observée sur le PS1407, mais cette réduction se
produit pour des épaisseurs de films plus faibles. La comparaison de la variation
de la viscosité effective avec I’épaisseur est effectuée sur la figure [2.6] ou la visco-
sité effective est tracée en fonction du rapport h/R,. Il apparait que la réduction
de viscosité se produit pour des valeurs de h/R, similaires, ce qui tend & montrer

que c’est le rayon de gyration qui gouverne I’échelle d’épaisseur de ce phénoméne.

| | |
0 5 10 15 20
h/R,

F1G. 2.6: Viscosité effective en fonction de ’épaisseur (voir figure pour les détails de
la mesure), pour des films de PS286 a 410 K (carrés) et de PS1407 & 443 K (cercles).

L’épaisseur est normalisée par les rayons de gyration respectifs des polymeéres : 14.7 et 32.6

nm (voir table .

Ce résultat nous invite a considérer que la viscosité est réduite proche de la
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surface sur une couche dont I'épaisseur est de I’ordre de R,. Nous discuterons dans
la partie plus en détail les interprétations possible de cette dépendance en
h/R,.

Afin de confirmer cette dépendance en h/R,, des résultats sur des masses
molaires plus grandes et plus courtes seraient intéressants. Cependant, il est ex-
périmentalement délicat d’explorer des gammes de masses plus faibles, dans la
mesure ol les faibles valeurs de R, demanderaient de travailler avec des épais-
seurs trop faibles pour que l'expérience soit réalisable’. Des masses plus ¢élevées
conduisent & des viscosités trés importantes, qui sont donc difficilement mesu-
rables dans la zone de température accessible, notre dispositif ne supportant pas

des températures supérieures a 180° C.

2.3.2 Discussion
2.3.2.1 Analyse des résultats

Viscosité effective et viscosité locale Il semble raisonnable de penser que la
réduction de viscosité observée est due a 'effet prépondérant des surfaces lorsque
Iépaisseur diminue. A l'instar de la température de transition vitreuse qui est
inhomogéne lorsqu’on se rapproche de la surface [44] [43], la viscosité est a priori
inhomogéne sur ’épaisseur du film. Dés lors, la viscosité mesurée est effective :
c’est une certaine moyenne réalisée sur I’épaisseur, et il convient de définir plus
précisément la grandeur mesurée lors du démouillage. Un modéle & deux couches
pourrait étre envisagé : le centre du film resterait comparable au volume, tan-
dis que sur une couche de surface d’épaisseur Ry, la viscosité serait plus faible.
L’amplitude de la réduction de viscosité observée pour h ~ R, invite & penser
que sur cette couche de surface, la viscosité est négligeable par rapport a celle
du volume. Un tel modéle pourrait rendre compte des résultats présentés pour

h > R,, mais il est certainement trop grossier pour décrire la viscosité effective

9Les vingt premiers nanométres de I’expérience contenant un régime viscoélastique, et les
films d’épaisseurs inférieures & 15 nm étant difficilement manipulables, 35 nm constitue la limite

basse des épaisseurs qu’il est possible d’étudier.
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lorsque 1'épaisseur tend vers R,'°.

Afin de pouvoir discuter nos résultats, il semble naturel d’introduire une vis-
cosité locale n(z,h) [140], ot z est la distance repérée perpendiculairement au
film, par rapport au centre du film. Cette grandeur dépend a priori également de
I'épaisseur dans le cas d'un film!'*. Notons que cette viscosité locale n’a de sens
qu’a des échelles ol le milieu peut étre assimilé a un milieu continu. Par ailleurs,
cette définition suppose implicitement que le milieu reste isotrope. Cette hypo-
thése n’est peut-étre pas vérifiée prés de la surface ou la structure des chaines
dans les directions paralléles et perpendiculaires a la surface sont peut-étre diffé-
rentes. Malgré cette restriction, nous allons utiliser ce concept de viscosité locale

afin d’envisager la moyenne effectuée lors de la mesure.

Ecoulement dans un film hétérogéne Considérons un film dont les proprié-
tés mécaniques sont hétérogénes sur ’épaisseur. La nature de I’écoulement est
a priori modifiée par ces hétérogénéités d’épaisseur. Rappelons que nous avons
établi dans le chapitre 1 que la déformation du film était affine, et par suite,
que l’écoulement était de type bouchon (la vitesse v dans le plan du film est
constante sur 1’épaisseur). Si la viscosité est hétérogéne suivant 1’épaisseur, on
s’attend donc a 'apparition d’un cisaillement non nul et, par conséquent, & une
dépendance verticale de la vitesse plane. Les contraintes de cisaillement et les
contraintes élongationnelles restent du méme ordre de grandeur. Le taux de ci-
saillement est donc de l'ordre du taux de déformation élongationnel. Ce dernier
est de 'ordre de v/R, ot R est une taille caractéristique du film, et le taux de
cisaillement varie comme Av/h, ou Av est la variation caractéristique de la vi-
tesse sur 1’épaisseur. On en déduit que Av/v ~ h/R. La variation relative de la
vitesse sur ’épaisseur est donc de 'ordre du rapport d’aspect du film, qui est
négligeable devant I'unité. Aussi, nous pouvons négliger cette variation de vitesse

et faire 'approximation que I’écoulement est toujours un écoulement bouchon,

YPour h < 2R, ce modéle en couche prédit une viscosité effective constante, égale a la

viscosité de la couche de surface.
"Pour un film, en effet, un point situé & une profondeur z d’une des surfaces est également

situé & une profondeur h — z de l'autre surface. Lorsque h est de 'ordre de la distance carac-
téristique sur laquelle se font sentir les effets de la surface, nous ne pouvons évidemment pas

écarter 'effet de I'autre surface.
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méme dans un film hétérogéne.

Cette conclusion est confirmée par 1’observation, dans la mesure ou les carac-
téristiques expérimentales de I’écoulement bouchon sont conservées, méme pour
les films les plus minces que nous avons testés : ’épaisseur est uniforme, et la
forme initiale est conservée.

Pour un écoulement bouchon dans un film hétérogéne, la déformation est uni-
forme, mais la contrainte n’est plus uniforme sur I’épaisseur du film. On peut écrire
la relation contrainte/déformation localement : o (2, h) = n(z, h)é = n(z, h)h/h.
La contrainte restant en valeur moyenne égale & —S/h, 'intégration de la relation

précédente sur I’épaisseur conduit a

. h/2
-5 = h/h/ n(z, h)dz.

—h/2

On en déduit que la viscosité effective mesurée est simplement la valeur moyenne

de n(z) réalisée sur I’épaisseur du film :

h/2
Ner(h) = %/—hm n(z, h)dz (2.3)

Modélisation de la viscosité locale La réduction de viscosité observée et
les arguments cités plus haut nous invitent & introduire un modele simple ou
la viscosité serait fortement réduite sur une couche de surface d’épaisseur R,.
Pour des films d’épaisseurs importantes comparativement a Ry, on s’attend a ce
que I'écoulement dans le film puisse étre décrit par la viscosité en volume mais
avec une contrainte répartie sur une épaisseur effective h — 2R,. Dans ce cas la
viscosité effective tend vers une forme hyperbolique : 7.¢(h) =75 (1 — 2R, /h), ou
7o est la viscosité en volume. Afin de rendre compte de la réduction de viscosité
observée pour des films de l'ordre de R, il nous faut décrire plus précisément
la forme de la fonction n(z, k). Nous faisons I’hypothése supplémentaire que la
coopérativité entre les deux surfaces est négligeable!?, c’est a dire que la viscosité
locale ne dépend que de la distance a la surface la plus proche. La viscosité locale
ne dépend que de z et doit varier depuis zéro a la surface (z — h/2) vers la

valeur en volume avec une distance caractéristique R,. Nous faisons I'hypotheése

12Cette approximation, valide dans le cas h > R,, est certainement fausse pour h ~ R,
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simplificatrice que le film est symétrique par rapport a son plan médian'3. Un

exemple arbitraire pour la fonction 7(z) est obtenu avec une exponentielle étirée :

n(z)="o |1 —exp| — <W2T_g|z|>ﬁ . (2.4)

Cette forme particuliére pour 7(z) autorise une transition plus ou moins rapide
en fonction de la valeur de 'exposant 3 d’un régime trés confiné vers le régime
asymptotique décrit ci-dessus. La figure montre l'allure de 7(z) le long de

I’épaisseur du film.

F1G. 2.7: Allure de la la viscosité locale donnée par I’équation avec 3 = 3.4, pour deux

films d’épaisseurs respectives 2 et 5 R,.

La viscosité effective prévue par ce modéle ne dépend plus que de h/R,. Elle

est donnée par :

U] (Rig) = U_QRQ o [1—exp (—zﬁ)} dz. (2.5)

La figure montre les ajustements réalisés sur les données. Pour les trois
conditions expérimentales représentées, le modéle rend compte de maniére satis-
faisante de la variation observée de la viscosité effective avec ’épaisseur. Notons
que l'ajustement est uniquement effectué sur les paramétres g et 7y, et que les

valeurs obtenues pour 7g sont en accord avec la valeur obtenue sur des films épais

13Les interfaces air/film film /liquide sont & priori différentes. Elles sont, du point de vue des
interactions mécaniques, équivalentes, ce qui fournit un argument permettant de justifier cette

hypothése.
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(cf partie [1.5.3), & la précision expérimentale prés. Le paramétre § du meilleur

ajustement vaut environ 3.4 pour les trois ajustements .

40 —
_ﬁf\ 30 —
=
=
20
ol
=
10
—O— PS1407 (T = 443K)
—— PS1407 (T = 433K)
Ny —— PS286 (T =410K)
T T T T T
0 5 10 15 20
h/R,

F1G. 2.8: Viscosité effective en fonction de I’épaisseur réduite h/R, pour trois situations
expérimentales différentes (voir légende). Dans chacun des cas, les données expérimentales
sont ajustées par ’équation Les meilleurs ajustements sont reprénsentés sur la figure
en lignes noires continues, et sont obtenus avec les paramétres suivant : pour le PS286 a
410K, Mg = 3.43 - 10'%.m~! et 8 = 3.21; pour le PS1407 & 433K, 7jgp = 4.41 - 10'%.m~! et
B = 3.32; pour le PS1407 & 443K, iy = 1.49 - 10'%.m~! et 3 = 3.49

Les valeurs de 79 obtenues par ces ajustements permettent de normaliser les
courbes de viscosité en fonction de I'épaisseur par la viscosité en volume mesu-
rée', qui dépend de la température et de la longueur des chaines. La figure
montre la réduction de viscosité obtenue aprés normalisation. La superposition

des courbes est excellente, ce qui renforce la conclusion établie précedemment :

14La normalisation aurait pu également se faire & partir des données présentées dans la partie
Cependant, & cause de l'erreur expérimentale sur la valeur de la viscosité (de l'ordre de
10 &4 20%), il est plus cohérent de normaliser les courbes de viscosité par la valeur de 7jg issue
de l’ajustement. Notons que cette valeur de 7jg est indépendante de la forme exacte de 7(z), car
pour h > Ry, la viscosité effective est une fonction hyperbolique, quelque soit 7(z). La valeur de
Mo utilisée pour la normalisation des viscosités est donc relativement indépendante des détails

du modéle.
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La réduction de viscosité ne dépend que du rapport h/R,.

1.0
0.8 -
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3
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=
0.4
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—o— PS1407 (T =433K)
0.2 - —+ PS286 (T =410K)
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0 5 10 R, 15 20

F1G. 2.9: Réduction de viscosité en fonction de 'épaisseur réduite h/R, pour les trois
situations expérimentales de la figure[2.8] La viscosité effective est normalisée par les valeurs
de 75 correspondant au meilleur ajustement (voir figure . L’ensemble des points est,
de nouveau ajusté par 1’équation [2.5] avec pour seul paramétre ajustable 3. Le meilleur

ajustement est obtenu pour § = 3.37, et est tracé en trait plein sur la figure.

I’ajustement par l’équationest également trés bon. La valeur de 3.4 (+0.3)
obtenue pour 'exposant § montre que la viscosité de la couche d’épaisseur R,
proche de la surface est négligeable devant celle du polymeére en volume. Un
modéle en couche, avec une couche centrale assimilable au polymére en volume
et des couches de surface d’épaisseur R,, rend donc bien compte des données

expérimentales.

Variations de température Sur la figure [2.9|sont représentées les réductions
de viscosité mesurées sur du PS1407 a deux températures différentes (443 et 433
K). Nous n’observons pas de différences significatives quant a la variation de
neft(h) /To avec I’épaisseur pour ces deux températures. Ceci tendrait a indiquer
que, pour une épaisseur h donnée, la variation de la viscosité avec la tempéra-
ture est comparable a celle de la viscosité en volume. Or si T, est réduite, on

pourrait s’attendre a ce que la variation de n(h) avec la température soit diffé-
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rente que celle du volume'®. Nos résultats ne permettent cependant pas d’établir
une conclusion forte sur cette question. En effet, il faudrait, pour observer une
différence significative, comparer des expériences réalisées a des écarts a T} suffi-
samment différents. La loi de VF'T conduit & un facteur de 3.4 entre 443 et 433
K, si 'on utilise les valeurs en volume pour les paramétres B et Ty. Si Tg est
réduit arbitrairement de 20 K, le rapports des viscosités de 433 K a 433 K vaut
3.0. L’écart relatif sur la réduction de viscosité serait donc de 10% entre les deux
températures, ce qui est en dessous de la précision expérimentale. Afin de pouvoir
conclure sur la dépendance en température de la réduction de viscosité, il semble
donc nécessaire de disposer de résultats expérimentaux sur une large gamme de
températures, et a plus basse température, afin d’augmenter 1'écart relatit a 7.
L’expérience de démouillage sur substrat liquide ne permet malheureusement pas
d’obtenir ces résultats : la gamme de viscosité accessible est trop étroite pour pou-
voir faire varier considérablement la température. Avec des chaines plus courtes,
il doit étre possible d’obtenir des mesures a des écarts a T}, plus faibles, mais la ré-
duction de viscosité pour les chaines plus courtes intervient & des épaisseurs trop
petites pour pouvoir étre étudiée confortablement. D’autres techniques expéri-
mentales devraient idéalement étre envisagées afin de caractériser la dépendance
en température de la réduction de viscosité observée.

Nous avons mesuré pour deux températures différentes la réduction de visco-
sité pour le PS1407, mais cette réduction de viscosité est similaire pour les deux
températures testées, a l'incertitude expérimentale prés. Si la couche de surface
présentait une 7T}, plus basse, alors on aurait pu s’attendre a ce que la réduction de
viscosité soit plus faible si I'écart a Tj est grand. Toutefois, les écarts & T, ne sont
sans doute pas assez différents pour nous permettre de conclure. Des expériences

complémentaires devraient viser a clarifier cette question.

2.3.2.2 Interprétation

La partie nous a permis de conclure que leffet des surfaces et du confi-

nement était négligeable sur le module au plateau caoucthoutique pour des films

5En supposant que la dynamique continue de suivre la loi de VFT avec une température Tp
plus faible, la viscosité d’un film ultramince devrait varier plus lentement avec la température

que la viscosité en volume.
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d’épaisseur supérieure a 20 nm. Le réseau d’enchevétrements du polymére est
donc en premiére approximation inchangé a ces échelles. Par conséquent, en res-
tant dans le cadre de la théorie de la viscoélasticité linéaire [39] ou 75 = 74/ D,
nous pouvons interpréter la réduction de viscosité observée comme une réduction
du temps de reptation. En effet, la densité du réseau d’enchevétrements restant
identique a celle du volume, le cotit entropique qui gouverne la contrainte élastique
n’est pas affecté par la surface aux échelles que nous considérons (h ~ R).
L’origine de la forte réduction du temps de reptation n’est pas clairement
identifiée. Nous tentons cependant, dans la discussion ci-dessous, de proposer dif-
férents arguments susceptibles d’expliquer la réduction du temps de reptation a
proximité d’une surface, et, en particulier, sur une distance de I'ordre de Rz,. Nous
essaierons également de confronter nos résultats avec certains travaux expérimen-

taux ou théoriques portant sur la dynamique des films & 7" > T,.

Nature des enchevétrements. Nous avons établi dans la partie que la
densité des enchevétrements est constante en premiére approximation pour des
films dont I'épaisseur est de I'ordre de R,. Le temps de reptation est gouverné
dans le cadre de la théorie de la viscolélasticité linéaire par la longueur du tube
de reptation et par la diffusion de la chaine dans le tube [39], lequel dépend
essentiellement du réseau d’enchevétrement. Pour une chaine en volume, le réseau
est homogeéne et caractérisé uniquement par la densité des enchevétrements. Il
semble donc que ce ne soit pas le tube mais la diffusion de la chaine qui soit
affectée par la proximité des surfaces libres. Nous envisagerons cette hypothése
dans les paragraphes suivants.

Cependant, prés d’une surface, le réseau d’enchevétrements, méme si sa den-
sité reste constante, pourrait étre modifié. En effet, les arguments de Brown et
Russel [23], précisés par Lun Si et al, montrent que la nature des enchevétrements
doit étre modifiée sur une distance caractéristique de I'ordre de R, proche de la
surface. La proportion d’enchevétrements interchaines doit diminuer au profit des
enchevétrements intrachaines, cet effet résultant du confinement de la pelote dans
la direction perpendiculaire & la surface. Si nous avons conclu que le module au
plateau caoutchoutique était insensible a la nature des enchevétrements, on peut

se poser la question de savoir si la viscosité en dépend.
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Pour les chaines en volume, cette distinction entre enchevétrements intra-
chaines et interchaines n’est pas pertinente dans la mesure ol les premiers sont
largement majoritaires'®. Nous ne disposons donc pas de preuve expérimentale
d’une différence d’effet sur la viscosité entre les enchevétrements intrachaines et
interchaines. Ils pourraient pourtant autoriser d’autres modes que la reptation au
sein de la chaine et ainsi contribuer au temps de reptation effectif. Considérons
par exemple un enchevétrement intrachaine formé par une boucle et schématisé
sur la figure La chaine n’a pas besoin de glisser & l'intérieur de son tube, car
il suffit d’une rotation de la boucle pour défaire cet enchevétrement. Un tel mode
doit contribuer a la relaxation de la contrainte élastique et donc, puisqu’il est a
priori plus rapide que la reptation, tendre a diminuer le temps de reptation effec-
tif. Il s’agit d’un mode de relaxation fortement dépendant de la structure locale,
et certainement négligeable dans le cas d’une chaine en volume. Le confinement
de la chaine di a la surface doit rendre ce type particulier d’enchevétrements plus
fréquent. On peut cependant douter que ce mécanisme soit dominant quant a la
réduction de viscosité observée, dans la mesure ou ce type d’enchevétrement reste

vraisemblablement plutot rare.

<

FiG. 2.10: Représentation schématique d’un enchevétrement intrachaine formant une

boucle.

16Cette affirmation peut étre justifiée par un argument d’occupation du volume. Une chaine
s’étend sur un volume de V, ~ R ~ b*N*/2, mais le volume occupé par la chaine est simplement
V, ~ Nb3. La fraction volumique des maillons propres a la chaine est donc donnée par V,/V, ~
1/ V/N. En premiére approximation la proportion d’enchevétrements interchaines est égale a
cette fraction volumique, et vaut donc 1v/N. Etant donné que N est nécessairement grand pour
que la chaine soit enchevétrée (N > 102), on peut conclure que la fraction d’enchevétrements

interchaines est négligeable pour une chaine située en volume.



Viscosité de films ultraminces 95

Par ailleurs, les enchevétrements intrachaines pourraient accélerer le méca-
nisme de reptation, dans la mesure ot un enchevétrement interchaine défait cor-
respond & deux enchevétrements pour la chaine. La figure illustre cet effet.
L’enchevétrement numéro 2 et également ’enchevétrement n°5. Lorsque la chaine
défait le 2, elle défait aussi le 5, et par la méme accélére la reptation globale de
la chaine, en diminuant la longueur effective du tube. Cet effet ne se produit
toutefois que si la boucle créée n’est pas trop grande, car dans le cas contraire,
la chaine aura eu le temps de refaire un enchevétrement avec une autre chaine en

lieu et place de I'enchevétrement intrachaine défait.

F1G. 2.11: Représentation schématique d’une chaine présentant un enchevétrement intra-
chaine (n°2 et 5)

La nature probablement différente des enchevétrements proches de la surface
pourrait donc contribuer & réduire la viscosité des films ultraminces, sur une
couche d’épaisseur R,. L’accroissement de la proportion d’enchevétrements in-
trachaines est une des raisons possibles de la réduction du temps de reptation
observée, mais il semble délicat de prévoir 'amplitude de la réduction produite

par ces mécanismes.

Influence de la mobilité en surface. De nombreux auteurs ont proposé
d’interpréter les réductions de T, par 'existence d’une couche liquide a la surface.
Les simulation mettent en effet en évidence que l'interface avec I'air (ou le vide)
présente une largeur spatiale de 'ordre de quelques monomeéres [125]. La densité

dans cette zone interfaciale est plus faible et la mobilité doit y étre beaucoup plus
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grande que dans le volume.

Une chaine située a une distance inférieure a R, de la surface présente des
points de contact avec celle-ci. Quelques portions de la chaine ont alors une mo-
bilité qui pourrait étre fortement accrue. Autrement dit, le coefficient de diffusion
proche de la surface libre est sans doute plus faible que loin de la surface. Le mé-
canisme de reptation au sein d’un tel milieu hétérogéne demande une description
plus beaucoup plus fine, mais pourrait étre accéléré par les zones de fortes mobi-
lités. Le modéle proposé par De Gennes [34] pour rendre compte de la réduction
de T;, peut, dans une certaine mesure, étre transposé pour décrire la reptation. Le
mode décrit est celui d’une chaine glissant sur elle-méme. Les points de contacts
avec la surface diminuent beaucoup le temps caractéristique d’un tel mode. De
maniére analogue, dans le cas de la reptation, les points de contact avec la sur-
face pourraient accélérer le mécanisme. Cet effet serait & approfondir, mais peut
contribuer & la réduction observée du temps de reptation sur une couche d’épais-

seur Ry, voire en étre responsable & part entiére.

Oxydation en surface 1l a été proposé par Serghei et al. que les réductions de
T, observées, en particulier sur le PS, pourraient étre dues & une conséquence de
'oxydation des chaines [124]. En effet, pendant le recuit & haute température et en
présence d’oxygéne, des chaines en surface pourrait étre scindées par 'oxydation.
Aprés un recuit & 1072 bar, les auteurs observent en effet une réduction T, pour
des films de 20 nm, alors que la valeur de T} reste semblable a celle du volume
lorsque le recuit est effectué a 107° bar, ou bien sous atmosphére d’azote. Si
les chaines de PS sont effectivement coupées a cause de I'oxydation, alors T},
pourrait étre abaissée. Cependant, il convient de noter qu’il faudrait des chaines
trés courtes pour provoquer les décalages de T} trés importants décrits dans la
littérature et en particulier pour les films suspendendus!”. Cette oxydation, si
elle a lieu, semble également ne pas rendre compte des différences de réduction
de T, existant entre les films supportés et les films libres, ni de la réduction de
T, observée pour le s-PMMA, ni de I'augmentation pour le i-PPMA [61] 62]. La

1"D’apres les valeurs de T}, en fonction de la masse molaire du PS rapportées dans la littérature
[25], un décalage de T, de 20 K serait obtenu si la masse molaire effective des chaines était de
Pordre de 5 kg/mol.
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vraisemblance de l'oxydation des chaines de PS est délicate a discuter, et des
études visant & prouver ol a rejeter cet effet semblent nécessaires afin que 1'on
puisse conclure.

Si les chaines sont, méme légérement, oxydées en surface, alors le temps de rep-
tation effectif est largement diminué, comme I’est celui d’'un mélange de chaines de
longueurs différentes [47] : les petites chaines contribuent beaucoup a la relaxation
de la contrainte, puisqu’elles peuvent défaire trés rapidement les enchevétrements
faits avec les longues chaines. On en déduit qu’une telle oxydation pourrait rendre
compte de la réduction observée du temps de reptation. Certains arguments ex-
périmentaux indiquent néanmoins que cette hypothése est & rejeter. En effet, il a
été montré que la viscosité effective mesurée pendant le démouillage sur substrat
liquide dépendait uniquement de 1’épaisseur. Au cours d’une seule expérience de
démouillage un film au départ trés mince explore une grande gamme d’épaisseurs.
Si la scission de chaines était responsable de la réduction de viscosité décrite dans
ce chapitre, le film initialement mince devrait conserver une faible viscosité tout
au long de 'expérience. Or un tel film retrouve une valeur semblable a celle du vo-
lume lorsque I'épaisseur est au dessus d’une dizaine de R,. Nous en déduisons que
I'oxydation des chaines de PS, si elle a lieu pendant le recuit, avant I’expérience
de démouillage, est un phénomeéne négligeable. Si l'oxydation avait lieu pendant
I'expérience de démouillage!'®, alors nous devrions observer une diminution de la
viscosité avec le temps. Or, nos expériences montrent que celle-ci est constante si
les films sont suffisamment épais, et ne dépend que de I’épaisseur sinon. Ces ob-
servations indiquent que l'oxydation des chaines est marginale pendant la durée
de 'expérience.

Etant données les conséquences dramatiques, sur la viscosité, d’une faible
fraction de chaines courtes [47], nos observations mettent en doute la possibilité
d’une oxydation méme partielle des chaines de surface. A I’heure actuelle, aucune
autre interprétation possible des résultats obtenus par Serghei et al n’a cependant

été avancée.

Roéle des surfaces ou des intrefaces Comparativement aux efforts expéri-

mentaux effectués dans la zone de transition vitreuse des films ultraminces, peu

18Le film est alors porté & chaud dans I’air : ’oxydation est donc plus efficace.
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d’études ont concerné les propriétés dynamiques des films fondus. Par une tech-
nique de fluorescence, Franck et al ont réussi & mesurer le coefficient de diffusion
de films ultraminces de PS non enchevétrés [53]. Le coefficient de diffusion mesuré
décroit avec I'épaisseur en dessous de 150 nm. En utilisant la technique de SIMS
en mode dynamique [143] [142|, Zheng et al ont réussi a mesurer le coefficient de
diffusion en fonction de la distance a une interface PS/Si, et montrent que ce co-
efficent de diffusion décroit beaucoup plus fortement que dans le cas de Franck et
al. L’interface perturbe la diffusion sur des échelles de 'ordre 10 R,. Par ailleurs,
en utilisant la technique d’XPCS sur des films de PS sur silicium, Kim et al [77]
ont montré que les ondes capillaires étaient en accord avec la viscosité en volume
du PS, jusqu’a 80 nm. L’ensemble de ces travaux met donc en évidence soit une
baisse de la mobilité, soit une absence de déviation pour des films sur substrat.
Malgré les différences significatives entre les résultats publiés, il est tentant de
conclure que la dynamique des chaines en fondu est ralentie par la présence du
substrat.

La situation expérimentale que nous avons étudiée est originale dans la mesure
ou le substrat liquide est mécaniquement équivalent & l'air ou au vide, mais, du
point de vue des forces de surface, équivalent a4 un substrat plutot répulsif. Nous
avons établi que dans ce cas, la viscosité est réduite, et, par suite que la reptation
est plus rapide. La comparaison avec les mesures de diffusion dans les films sur
substrat permet de conclure que, pour des chaines en fondu, le substrat joue
un role fondamental. Sur un substrat solide, les contacts d’'une chaine avec le
substrat doivent avoir une trés faible mobilité, bloquant de ce fait la reptation de
la chaine'?. Sur un substrat liquide, ces mémes contacts bénéficient au contraire
d’une plus grande mobilité, ce qui accélére la reptation.

Il convient de noter toutefois une contradiction intéressante entre nos résultats
et certaines mesures de diffusion . Par la technique de SIMS, Pu et al ont montré
[107] que le coefficient de diffusion des chaines situées a une distance de l'ordre
de R, de la surface était également réduit. Cette baisse de mobilité, observée prés

d’une surface libre, est donc en contradiction apparente avec nos résultats. Afin

19Cette interprétation peut également rendre compte des observations que nous présentons
dans le chapitre suivant : la relaxation des contraintes résiduelles sur substrat est anormalement

lente au dessus de 7.
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de lever cette contradiction, il convient d’analyser plus finement I'expérience de
SIMS. Un échantillon comprenant plusieurs couches successives de PS deutéré
et de PS hydrogéné est fabriqué. Aprés un recuit, 'expérience de SIMS donne
acceés a la fraction volumique en chaines deutérées en fonction de la distance & la
surface. L’élargissement de la couche initiale permet aux auteurs de déterminer
un coefficient de diffusion. Les seuls déplacements mesurés sont donc perpendicu-
laires & la surface. Etant donné que les chaines proches de la surface ne peuvent
diffuser que dans une seule direction, la géométrie impose une chute apparente
du coefficient de diffusion perpendiculaire. Cet effet est d’ailleurs prédit par les
simulations numériques (voir par exemple [I5] ou [140]). De telles expériences ne
permettent donc pas véritablement de conclure sur la mobilité des chaines proches
de la surface. Le coefficient de diffusion mesuré par cette technique ne saurait étre
relié simplement & la viscosité extensionelle que nous mesurons.

Supposons que la mobilité des chaines soit anisotrope. La relation entre la
contrainte et le taux de déformation est celle d’'un fluide anisotrope, que ’'on
pourrait décrire par deux parameétres de viscosité : une viscosité paralléle 7 et
une viscosité 7, . La viscosité extensionnelle est alors la somme des viscosités de
cisaillement dans les différentes directions : 7.¢ = 2n + n.. La réduction de la
viscosité effective mesurée atteignant des valeurs de 0.1 pour h ~ R, il n’est pas
possible de rendre compte de nos observations avec une viscotité dans la direction
perpendiculaire qui augmente.

On ne peut donc pas vraiment lever la contradiction apparente entre une chute
de la viscosité et une augmentation du coefficient de diffusion dans la direction
perpendiculaire a la surface. Des efforts supplémentaires sembles nécessaires pour

tenter de concilier ces mesures contradictoires.

Reptation et dynamique de Rouse. La reptation de polyméres confinés a
été, il y a une vingtaine d’année, discutée par De Gennes [33|, qui conclut que
les surfaces ne doivent affecter la reptation que sur des distances de l'ordre de
la taille du monomére. Semenov a repris cette discussion en prenant en compte
les interactions monomeéres-monomeéres dans le cadre d’'un modéle de reptation
généralisé [122]. Tl prédit une augmentation de la viscosité, lorsque 1’épaisseur

de la couche est de l'ordre de R,. Nos résultats montrent clairement un effet
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contraire & ces prédictions. Parmi les hypothéses du modéle, le fait de supposer
une structure similaire a celle du volume et de ne pas tenir compte d’'une zone
de faible densité ou de forte mobilité proche de la surface pourrait expliquer la
contradiction entre ces études théoriques et la réduction de viscosité présentée
dans ce chapitre.

Ngai prédit également un ralentissement des modes de Rouse pour une chaine
confinée [97]. Ces conclusions semblent confirmées par une expérience de cicatrisa-
tion d’interface rapportée par Frakhraai, Valadkhan et Forrest [46]. Ils observent
en effet que, malgré une réduction de 7T, I'interface entre deux films ultraminces
met de plus en plus de temps a se cicatriser lorsque I’épaisseur des films diminue.
Or si les modes de Rouse sont ralentis par le confinement, le temps de reptation
doit par suite étre augmenté. Une fois encore, le lien entre les différentes parties
de la dynamique établi pour les polyméres en volume semble mis & mal dans le
cas de polymeéres confinés. Si la structure proche de la surface est affectée, méme

des modes de Rouse plus lents pourraient donner lieu a une reptation plus rapide.

Lien avec les réductions de 7, Nous terminons cette discussion en envi-
sageant les liens entre la réduction de viscosité que nous avons observée et les
décalages de T; rapportés dans la littérature. Une réduction de T, indique en
effet que la mobilité dans les films ultraminces est globalement accrue. La com-
paraison entre les deux phénoménes n’est pourtant pas directe. La dynamique
des polyméres implique en effet différentes échelles spatiales et temporelles : la
dynamique doit étre décrite par un ensemble de temps caractéristiques, allant des
temps associés aux mouvements a petites échelles impliqués dans I’état vitreux, a
des temps associés a des mouvements a I’échelle de la taille de la chaine, impliqués
dans le mécanisme de reptation. Si le confinement affecte ce spectre de temps,
comme le montre les réductions de T}, sa forme globale est & priori modifiée.
Pour les polyméres en volume, il a été largement mis en évidence que I'ensemble
de la dynamique restait proportionnel a un temps caractéristique arbitraire. Ses
variations avec la température et la pression rendent compte de maniére satisfai-
sante de I’évolution du spectre de temps. Aucun argument ne permet en revanche
de penser qu’un seul facteur permettrait de transposer le spectre de temps du

systéme en volume a celui du systéme confiné.
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Cette question a été récemment ouvertement posée par Forrest et al. [46] [45].
Pour cette raison, il ne semble pas nécessairement pertinent de comparer les dé-
calages de T et la réduction de viscosité. Si les deux phénomeénes ont pour origine
commune un accroissement de la mobilité, celle-ci peut se manifester différem-
ment sur ces deux parties extrémes du spectre de temps. Par ailleurs, nous avons
vu précédemment que d’autres mécanismes pouvaient contribuer a la réduction

du temps de reptation, indépendamment d’une réduction de 7.

Il convient par ailleurs de marquer une distinction entre les décalages de T}, de
films déposés sur substrat et ceux de films suspendus. Pour les premiers, T, (h) ne
dépend pas significativement de la longueur des chaines [76]. Les seconds exhibent
en revanche une dépendance avec la masse [29, 118 : en dessous d’une masse
critique (M,, ~ 370 kg/mol), les décalages de T, ne dépendent pas de M,, et au
dessus, la réduction de T, est d’autant plus forte a épaisseur fixée que la masse
est grande. La présence d’un substrat sur une des surfaces est la seule différence
entre les deux situations. Le cas d’un film sur substrat liquide est une situation
un peu particuliére : du point de vue des interactions énergétiques, le substrat
liquide du systéme PS/Glycérol est un substrat répulsif, qui devrait donner lieu a
des réductions de T, du méme ordre que celles rapportées sur le systéme PS/silice.
Du point de vue des interactions mécaniques, en revanche, un film sur substrat
liquide est équivalent & un film libre. La comparaison entre le substrat liquide et
les deux autres types de systémes peut donc permettre d’apporter de nouveaux

éléments de réponse a la question du role du substrat.

Afin de comparer la réduction de viscosité mise en évidence par les expériences
de démouillage présentées dans ce chapitre avec les réductions de T, décrites dans
la littérature, faisons ’hypothése que le spectre de temps peut se transposer en
bloc pour un film d’épaisseur donnée. Supposons également que la variation des
propriétés dynamiques du systéme avec la température soit décrite par une rela-
tion similaire a celle du volume, mais avec une température de transition vitreuse
dépendante de I'épaisseur. Une réduction du temps de reptation est, dans cette
hypothése, équivalente & une augmentation de la température, ou plus précisé-
ment, équivalente a une augmentation de I'écart en température a T,,. En utilisant
la relation de VFT (équation , on détermine de maniére analogue a la par-
tie le décalage de température correspondant a la réduction de viscosité
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mesurée (voir I’équation [2.1). Les décalages de températures correspondant sont

représentés sur la figure 2.12l Sur le méme graphique ont été rapportées les don-
nées de Keddie et al.?* [76] obtenues par mesure de T, sur des films sur substrats®

par ellispométrie, ainsi que celles rapportées par Dalnoki-Veress et al. [29] obte-
nues elles sur des films suspendus de PS. Seuls les points correspondant a une

masse molaire proche de la plus grande masse molaire que nous avons utilisée ont

été portés sur la figure [2.12
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FiG. 2.12: Décalage de température calculé & partir des meilleurs ajustements des réduc-
tions de viscosité de la figure et selon I’équation ol ar est ici simplement égal &
n(h)/To. Sur la figure on également été représentés le meilleur ajustement des décalages de
T, mesurés par Keddie et al sur du PS de différéntes masses déposé sur du silicium [76],

ainsi que les décalages de T,; mesurés sur des films de PS suspendus de masse 1250 kg/mol,

rapportés par Dalnoki-Veress et al [29].

Le décalage de température correspondant a I’ajustement de Keddie et al. pour
des films supportés est en bon accord, tant au niveau des amplitudes de décalage
qu’au niveau de l'allure de la variation, avec les données que nous rapportons

sur le PS286. Cependant, les résultats de Keddie et al. ne dépendent pas de la

20Ces données ont été confirmées par plusieurs groupes [105] B1].
210n rappelle que dans ce cas, les réductions de T, sont indépendantes de la longueur des

chaines.
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longueur des chaines alors que cette étude met en évidence une dépendance de la
réduction de viscosité en N'/2. La similarité entre le décalage de température du
PS286 déduit de la réduction de viscosité et les données de Keddie et al., parait
donc étre une simple coincidence : d’ailleurs le décalage de température du PS1407
est beaucoup plus important. Notons que que pour des masses comparables a
celle du PS286, les résultats obtenus par Dalnoki-Veress et al [29] sur des films

suspendus sont similaires a ceux obtenus sur des films supportés.

L’amplitude des réductions de T} correspondant aux données de la référence
[29] concernant les films suspendus est comparable aux décalages de T, que nous
déduisons de la réduction de viscosité, comme le montre la figure 2.12] La tran-
sition semble moins brutale dans notre cas : nous observons un effet d’épaisseur
jusqu’a environ 170 nm pour le PS1407, alors qu’au-dessus de 100nm, aucun dé-
calage de T, n’a jusqu’a présent été rapporté dans la littérature. On peut avancer
que la mesure de la viscosité est assez précise comparativement a la mesure de 7T}, :
un trés faible décalage de T} est difficile 4 mettre en évidence, comparativement a
une faible réduction de la viscosité. Il semble donc qu’en premiére approximation
la réduction du temps de reptation observée sur des films sur substrat liquide soit
comparable a la réduction de T observée sur des films suspendus. On peut en
déduire que la présence du substrat liquide n’influence que peu la dynamique du
film, et que c¢’est par conséquent la nature solide des substrats qui joue un roéle

sur les réductions de 7.

Des différences subsistent cependant entre les réductions de T}, décrites par
Dalnoki-Veress et al. et nos résultats. Outre 'allure brutale de la variation de
T,(h), la dépendance avec la longueur des chaines observées est logarithmique,
alors que la réduction de viscosité ne dépend que N'/2. Malgré la similarité des
des courbes de la figure [2.12] ce désaccord sur la dépendance en masse améne a de
penser que l'interprétation de nos résultats en terme de réduction de 7;, n’est pas
si directe. Si la dépendance en N'/2 de la réduction de viscosité est confirmée pour
des chaines plus longues que celles que nous avons pu tester, on devrait observer
des différences significatives avec les réductions de Tj. Cette différence quant a
la dépendance en masse indique que nos hypothéses relatives au déplacement
en bloc du spectre de temps et & une variation en température similaire a celle

du volume ne sont pas vérifiées. La dynamique globale d’un film de polymére est
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donc modifiée par les surfaces. L’amplitude comparable des effets laisse penser que
réduction de viscosité et réduction de T}, ont la méme origine ; mais les différences
manifestes, en ce qui concerne la dépendance en N et l'allure des variations,
tendent & indiquer que le spectre de temps est différemment affecté aux temps
courts (transition vitreuse) et aux temps longs (7). Des études supplémentaires

devraient viser & clarifier cette question.

Afin de clore la discussion sur les liens entre réduction de 7 et réduction de
74, rappelons que la dépendance en masse de T,(h) rapportée dans le cas de films
libres est délicate a interpréter. En effet, dés lors que les chaines sont suffisam-
ment longues (plus longues que la masse entre enchevétrements), la température
de transition vitreuse des polyméres en volume est indépendante de la taille des
chaines. Le fait que les réductions de T, dépendent de la masse pour les longues
chaines, donne & penser que la transition vitreuse observée sur des films ultra-
minces suspendus n’est pas tout a fait comparable a la transition vitreuse du
systéme en volume. Les tres fortes réductions de Tj, observées dans les films sus-
pendus seraient intrinséques a la nature polymére du sytéme??, et peut-étre en
rapport avec les réductions de viscosité présentées dans ce chapitre. Un mode
plus rapide que ceux responsables habituellement de la transition vitreuse a été
évoqué pour expliquer ces effets de masse inattendus [34]. Ce mode a la particula-
rité de faire intervenir le rapport h/R, puisqu’il est directement li¢ aux nombres
de contacts que fait une chaine avec la surface. Nous avons discuté précédem-
ment le fait que ces contacts avec la surface pouvaient expliquer les réductions
de viscosité. Si les réductions de viscosité et les réductions de T, dans les films
suspendus sont causées par l'accroissement de mobilité di aux contacts avec la
surface, alors il n’est pas surprenant de retrouver des effets comparables en pre-
miére approximation sur ces deux grandeurs. Des efforts supplémentaires, tant
théoriques qu’expérimentaux, semblent nécessaires pour que ’on comprenne la

globalité de la dynamique accélérée des films ultraminces suspendus.

22En opposition aux systémes vitreux plus simples qui présentent également de faibles déca-

lages de Tj; en milieu confiné [2].
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2.4 Conclusion

Les expériences de démouillage de films de PS sur substrats liquides ont été
effectuées sur des films aussi minces que possible, ce qui permet d’explorer une
large gamme entre 20 nm et quelques centaines de nanométres.

Nous nous sommes focalisés sur deux paramétres essentiels de la mécanique
des polyméres : le module au plateau caoutchoutique et la viscosité. Pour ces
deux grandeurs, en effet, ’expérience de démouillage sur substrat liquide permet
une mesure précise. Jusqu’a 20 nm, soit pour des films d’épaisseur inférieure au
rayon de gyration, le module au plateau est semblable a sa valeur en volume.
En revanche, nous trouvons que la viscosité est fortement réduite a ces mémes
épaisseurs. Nous avons mis en évidence que cette réduction de viscosité ne dé-
pendait que du rapport h/R,. Cette conclusion permet d’introduire une viscosité
locale qui décroit fortement sur une distance caractéristique R, & proximité de la
surface.

Ces résultats permettent de discuter la structure des polymeéres proches d’une
surface. Ainsi, le plateau restant constant, la densité d’enchevétrement n’est pas
affectée par la surface, a I’échelle de la taille de la chaine. Il est en revanche
possible qu’une modification de la nature des enchevétrements contribue a la
réduction de viscosité observée.

L’origine de la réduction de viscosité n’est pas encore été établie et appelle a
des efforts théoriques et expérimentaux. Il semble toutefois que ce phénoméne soit
de nature différente de celle des réductions de T,;, méme s’il n’est pas invraisem-
blable que l'origine en soit commune. La confrontation avec les quelques études
sur les films minces réalisées a T > T}, est délicate dans la mesure o1, suivant la
technique utilisée, les grandeurs mesurées ne sont pas facilement comparables.

Il serait intéressant de pouvoir retrouver cet effet de réduction de viscosité avec
d’autres polymeres. Contrairement aux réductions de T, qui semblent dépendre
de la nature du polymeére [2], cet effet ne pourrait dépendre que du degré de

confinement des chaines.
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Chapitre 3

Contraintes résiduelles

3.1 Introduction

La technique de la tournette (spin-coating) est un procédé produisant des films
hors d’équilibre. En effet, ces films passent la transition vitreuse pendant le spin-
coating, lorsque la concentration en polymeére atteint une valeur suffisamment
élevée!. Dés lors, la structure du polymére est figée en premiére approximation.
Cette structure est a priori celle d'un polymére fortement hors d’équilibre |28]
83, 110], dans la mesure ou se produisent a la fois une évaporation trés rapide du
solvant, et un fort drainage du solvant vers les bords du substrat.

Peu d’études ont porté sur le spin-coating en lui-méme, alors qu’il s’agit de
I'unique technique utilisée pour fabriquer des films ultraminces. Il convient tou-
tefois de noter quelques travaux, dont les expériences menées par Richardson et
al. [115, 113, 114], qui observent des relaxations structurales dans des films de
polymeére apreés le spin-coating. Certains auteurs invoquent un role éventuel de
ce procédé de fabrication pour expliquer les propriétés inhabituelles des films ul-
traminces [91, 110]. Une forte réduction de la densité d’enchevétrement pourrait

par exemple conduire a une réduction de T,%

ILe PS devient vitreux a température ambiante pour des fractions volumiques en solvant

inférieures & une valeur typique de 0.2
2Néanmoins, dans une étude menée sur du polystyrene "freeze-dried" [7], Bernazzi et al.

montrent qu’il faudrait une trés forte réduction de la densité d’enchevétrement pour expliquer

les réductions de T}, observées dans les films ultraminces.
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Récemment, Reiter et al [I11] 139] ont réussi a interpréter des expériences de
démouillage en faisant appel aux contraintes résiduelles introduites par Vilmin et
Raphaél dans des modéles de démouillage [138] [137]. Leur analyse indique que le
spin-coating introduit des contraintes résiduelles, qui accélérent le démouillage.
Ces auteurs observent une relaxation de ces contraintes résiduelles sous T, a
des échelles de temps étonnamment courtes comparativement aux échelles de
temps mises en jeu dans les polyméres vitreux [I11]. Néanmoins, les contraintes
résiduelles ne sont observées dans ces expériences que par l'intermédiaire d’un
modéle. Les prédictions du modéle s’avérent vérifiées par 'expérience, tant sur
la cinétique de démouillage que sur louverture de trous, indiquant de ce fait
la vraisemblance de 'existence et du role des contraintes résiduelles dans des
échantillons issus du spin-coating.

L’étude du démouillage de films ultraminces sur substrat liquide permet la
mesure directe des déformations du film au dessus de 7, (voir le chapitre 1). Si le
film est précontraint a cause du procédé de fabrication, nous devrions observer une
déformation additionnelle, et donc étre en mesure de caractériser les contraintes
résiduelles issues du spin-copating. Il apparait donc intéressant d’étudier des films
non recuits par la technique de démouillage sur substrat liquide, afin de pouvoir

discuter plus directement 1'état des films issus du spin-coating.

3.2 Description des contraintes résiduelles

3.2.1 Définition

Les contraintes résiduelles sont couramment invoquées en mécanique pour
rendre de compte des propriétés de matériaux solides hors-équilibre. L’objectif
est de décrire un systéme hors-équilibre par un systéme a I’équilibre mais soumis
a une contrainte. Le concept de contraintes résiduelles peut & priori s’appliquer
a tout systéme dont les propriétés mécaniques évoluent en fonction de grandeurs
physiques comme la température, la pression, ou bien encore si la composition
évolue dans le temps (comme lors de I’évaporation de solvant). Des contraintes
résiduelles dites "thermiques" sont par exemple invoquées dans le cas ol un ma-

tériau est soumis a des variations de température sans avoir la possibilité de se
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dilater.

Dans le travail de Vilmin [I37], une contrainte o homogéne est introduite
pour rendre compte des propriétés de polyméres en couches minces. Toutefois,
I’extension de la notion de contraintes résiduelles a un systéme viscoélastique
n’est pas sans poser quelques problémes et mérite certainement une définition
plus précise, que nous allons essayer de formuler.

Nous nous limitons au cas ou ce matériau hors d’équilibre posséde une struc-
ture similaire & celle d’un systéme a I’équilibre, mais contraint®. Cette hypothése
revient a supposer que I’'on peut atteindre 1’état hors-équilibre considéré par une
déformation (éventuellement complexe) du systéme a 1’équilibre.

Considérons un élastomeére étiré & chaud par une force extérieure donnant lieu
a une contrainte homogéne oy non nulle dans tout le systéme. La déformation de
cet élastomeére vaut oy/E., ou E, est le module caoutchoutique. L’élastomére est
ensuite refroidi rapidement au dessous de 7T}, la force extérieure étant maintenue.
Lorsque I'équilibre thermique est atteint, la force extérieure est alors supprimée.
L’élastomeére se déforme d’'une quantité dépendant de son module élastique vi-
treux. Cette déformation est extrémement faible si la contrainte appliquée est de
I'ordre du module de I'élastomeére au dessus de Ty, car le module de I'élastomeére
vitreux est plus élevé de plusieurs ordres de grandeurs. Notre élastomére a alors
une déformation non nulle par rapport a son état de départ (avant Papplication de
la contrainte au dessus de T,), mais n’est soumis & aucune contrainte extérieure.
Ce paradoxe apparent est parfaitement expliqué par des modéles viscoélastiques
dépendants de la température a l'instar de celui présenté dans la partie [1.6.1
(voir en particulier I’équation . Cependant, par souci de simplification, on
peut rendre compte des propriétés de notre élastomeére vitreux en prenant comme
nouvel état de référence pour la déformation, I’élastomére soumis a la contrainte
extérieure og, et en considérant que le systéme est soumis & une contrainte ré-
siduelle —o(. Dés lors que 'on supprime la contrainte extérieure, la contrainte
résiduelle —o s’applique, provoquant la déformation —oq/F, ot E est le module
de ’élastomeére vitreux. Pour I’élastomére vitreux, il s’agit simplement d’un chan-
gement de ’état de référence, qui ne crée pas de difficulté tant que 'on reste dans

le domaine linéaire.

3La notion de contrainte résiduelle n’a pas véritablement de sens dans le cas contraire.
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L’intérét de I'introduction de cette contrainte résiduelle se manifeste si on ré-
chauffe I’élastomere vitreux au dessus de Tj. Les temps caractéristiques de mise
a équilibre de la structure raccourcissent, et, en ’absence de contraintes exté-
rieures, notre élastomére va se déformer pour reprendre sa forme de départ. La
déformation vaut —og/FE., c’est & dire exactement 'opposée de la déformation
de départ. En choisissant comme état de référence, pour la déformation, 1’élas-
tomere vitreux étiré, tout se passe donc comme si ’élastomere au dessus de T,

étalt soumis a la contrainte —oy.

Ce qui précéde pourrait nous amener a conclure que les contraintes résiduelles
ne sont pas physiques mais correspondent a un simple changement d’état de
référence. Pourtant, il est possible de les mesurer. Supposons que 'on réchauffe
I'élastomeére au dessus de T}, a déformation imposée. Tout au long de I'expérience,
il faudrait appliquer sur cet élastomére la contrainte oq afin de conserver sa forme.
Cette expérience de pensée nous améne a la définition suivante : les contraintes
résiduelles sont les contraintes qu’il faut appliquer sur chaque élément de volume
d’un systéme afin de conserver un état donné. Dans le cas d’élastoméres ou de
systémes viscoélastiques, les contraintes résiduelles ne sont qu’une simplification
conceptuelle d’une équation constitutive prenant en compte les changements de
propriétés du matériau avec la température, ou bien encore la pression. Néan-
moins, dans le cas ol le systéme est mis en forme par un procédé de fabrication
donné, dans des conditions ou le systéme est hors d’équilibre - ce qui est le cas
du spin-coating - ’état de référence pour la déformation est & priori inconnu.
Cette méconnaissance de I'état de référence pour la déformation rend naturelle
I'utilisation du concept de contraintes residuelles pour décrire les propriétés de

ces systemes.

Les relations contraintes/déformation d’un systéme soumis & des contraintes
résiduelles sont donc conservées a condition de les ajouter aux contraintes. Notons
que dans le cas général elles sont & priori inhomogénes. Pour conclure, la notion
n’a de sens que si les temps caractéristiques de retour a I’équilibre sont longs par
rapport au temps de 'expérience, et si la structure du systéme peut étre a tout

instant similaire a celle du systéme a 1’équilibre, mais déformé.
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3.2.2 Contraintes résiduelles dans les polyméres

Les contraintes résiduelles sont liées a une structure hors-équilibre du systéme.
Si nous nous restreignons & une structure accessible par une déformation élastique
et ayant dans le domaine vitreux des temps de relaxation infiniment longs, les
contraintes résiduelles correspondent & la structure d’un caoutchouc étiré : les
chaines ne sont plus isotropes entre les points d’enchevétrement. On peut donc
s’attendre a ce que les contraintes résiduelles dans un polymére soient de I'ordre
du module au plateau, c’est & dire de 'ordre de 10° Pa.

Le spin-coating peut introduire d’autres écarts a 1’équilibre que I'anisotropie
des chaines. Il a par exemple été évoqué que les films produits par spin-coating
pourraient posséder une densité d’enchevétrements plus faible que le matériau a
I'équilibre [91]. La notion de contrainte résiduelle ne peut pas rendre compte de
ce genre d’écart a la structure d’équilibre, dans la mesure ou I’état correspondant
ne peut pas étre atteint par une déformation du systéme a I’équilibre. D’ailleurs
un tel changement de la structure modifie les propriétés mécaniques du polymeére.

Pour un polymeére enchevétré, les contraintes résiduelles ont la possibilité de
relaxer dans la mesure ot les chaines peuvent défaire et refaire leurs enchevé-
trements. C’est le temps de reptation qui gouverne la dynamique de ces mou-
vements. Par conséquent, on peut s’attendre & ce que les contraintes résiduelles
liées & ’anistropie des chaines relaxent avec pour temps caractéristiques le temps
de reptation [137].

Lorsque les films sont recuits au dessus de 7, pendant une durée supérieure au

temps de reptation, on s’attend donc a ce que les contraintes résiduelles relaxent.

3.3 Reésultats expérimentaux

Si un film présente des contraintes résiduelles, créées par le spin-coating, alors
le démouillage de ce film sur un substrat liquide doit étre modifié. En effet,
ces contraintes résiduelles s’ajoutent aux contraintes de surface. La réponse en
déformation mesurée par I'expérience de démouillage doit donc refléter la somme
des contraintes de surface et des contraintes résiduelles.

Nous présentons ici des résultats d’expériences de démouillage réalisées sur des
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échantillons ayant subi des recuits de plus en plus longs, afin de mettre en évidence
le fait que les films issus du spin-coating présentent des contraintes résiduelles.
Avant de caractériser plus en détail ces contraintes résiduelles par une étude de

films non-recuits en fonction de I’épaisseur.

3.3.1 Caractérisation des contraintes résiduelles

La figure présente la réponse en déformation mesurée lors du démouillage
de films de 135 nm préparés par spin-coating et ayant subi des recuits pendant des
durées variées. Il apparait que la durée du recuit modifie 'amplitude de la défor-
mation au plateau caoutchoutique. Nous pouvons interpréter ce résultat de facon
relativement simple grace a la notion de contraintes résiduelles. En supposant que
les propriétés mécaniques d’un film non (ou pas assez) recuit sont identiques a
celles d’'un polymére a I'équilibre, la déformation sur le plateau caoutchoutique
est en effet D, (o, + S/h), ou o, représente les contraintes résiduelles supposées
ici uniformes et planes, et ot D, est la complaisance extensionnelle du plateau
caoucthoutique. Les variations observées de la déformation sur le plateau en fonc-
tion de la durée du recuit doivent, dans cette hypothése, étre liées a la variation
de o,.

Pour des temps de recuit longs, un état limite est atteint. La déformation
au plateau est alors comparable a celles présentées tout long du chapitre 1. La
cohérence des résultats du chapitre 1, et ’accord trouvé avec les propriétés des
polymeéres en volume, indiquent que lorsque la durée du recuit est suffisamment
longue (typiquement 8 jours pour le PS286 a 403 K), les contraintes résiduelles
peuvent étre négligées. Ce résultat est parfaitement compatible avec le fait que les
contraintes résiduelles doivent relaxer avec pour temps caractéristique le temps
de reptation.

Par suite, ’écart observé sur la figure [3.1| entre la réponse en déformation d’un
film recuit pendant 8 jours et celles des films recuits pendant des durées plus
courtes, doit représenter la déformation liée aux contraintes résiduelles. En nous
fondant sur cette interprétation, et en continuant de supposer que les propriétés
mécaniques (et en particulier le module au plateau) sont conservées, nous pouvons

conclure qu’un film non recuit présente des contraintes résiduelles de I’ordre de 2 &
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F1a. 3.1: Déformation en fonction du temps pour des films de PS286 recuits pendant des
durées variées (voir légende) démouillant & 378K sur du glycérol. La température du recuit
est de 403 K, et ’épaisseur des films est de 135 nm (+ 2 nm).

3.10° Pa. Cet ordre de grandeur est parfaitement compatible avec des contraintes
résiduelles ayant pour origine une anisotropie des chaines, car il est de 'ordre du
module caoutchoutique.

Par ailleurs, les résultats du chapitre 1 concernant la caractérisation de la
déformation sont conservés ici : épaisseur uniforme, formes homothétiques. La
réponse en déformation est indépendante de ’aire du film et de la position du film
prélevé sur le substrat. On peut directement conclure de ces derniéres observations
que la contrainte résiduelle est homogéne?, et qu’elle est négative : elle tend &
contracter le film.

L’image que I'on peut dés lors se faire d’un film issu du spin-coating et non

recuit est donc celui d’un polymére étiré selon les dimensions planes dans son

4La contrainte résiduelle est homogéne dans le plan du film. Les contraintes peuvent étre
hétérogénes dans 1’épaisseur, mais nous ne pouvons étre sensible & une telle inhomogénéité dans

la mesure ou seule compte la contrainte moyenne sur 1’épaisseur.
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domaine caoutchoutique.

3.3.2 Relaxation des contraintes résiduelles.

La variation observée sur la figure des contraintes résiduelles en fonction
de la durée de recuit ne peut pas étre examinée de maniére trés quantitative. En
effet, les échantillons ayant subi un refroidissement lent aprés le recuit, le temps
de recuit donné dans la légende de la figure présente une incertitude absolue®. 11
apparait au moins qualitativement que la déformation d’un échantillon non recuit
est 4 & 5 fois plus importante que la déformation d’un échantillon recuit pendant
une heure. Ce résultat indique que la majeure partie des contraintes résiduelles
est relaxée pendant les premiers instants du recuit. Cette observation parait en
bon accord avec I'hypothése que les contraintes résiduelles relaxent avec le temps
de reptation, dans la mesure ou le temps de reptation a la température de recuit
est, pour ce polymére, de 'ordre de 10 minutes.

En revanche, on constate que la relaxation compléte des contraintes résiduelles
prend un temps beaucoup plus long. Aprés 8h de recuit, il reste encore environ un
dixiéme des contraintes résiduelles de départ qui n’a pas relaxé. Pour atteindre un
état stationnaire pour la déformation au plateau il faut attendre plusieurs jours
de recuit. Ce résultat n’est en revanche pas compatible avec une simple relaxation
de ces contraintes gouvernée par le temps de reptation du polymeére.

On peut conclure que, si une fraction importante des contraintes résiduelles re-

laxe rapidement, la relaxation compléte demande des temps anormalement longs.

3.3.3 Contraintes résiduelles dans des films non recuits
3.3.3.1 Réponse en déformation de films non recuits

La figure montre la réponse en déformation obtenue avec des expériences
de démouillage de films non recuits et d’épaisseurs différentes. La déformation me-
surée est grande par rapport a la déformation relative aux contraintes de surface,

en accord avec les résultats de la figure Aussi la variation de la déformation

°Le temps passé dans la descente en tempérture & des tempétatures supérieures a T, n’est

pas compté. Pourtant il peut contribuer & la relaxation.
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avec I'épaisseur, visible sur la figure |3.2] est-elle principalement due a la variation
des contraintes résiduelles avec I’épaisseur. On constate que celles-ci augmentent

sensiblement lorsque I’épaisseur diminue.
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FiG. 3.2: Déformation en fonction du temps pour des films de PS1406 non-recuits, passés
sous vide pendant 2h et démouillant & 378K sur du glycérol. L’épaisseur initiale des films

est donnée sur la figure.

3.3.3.2 Analyse des résultats

Pour aller plus loin, et extraire des données expérimentales la réponse a la
contrainte seule, nous devons soustraire & la déformation mesurée la réponse en
déformation & la contrainte de surface. Dans la pratique, cette opération est un
peu délicate a réaliser, dans la mesure ou la contrainte de surface n’est pas fixée,
mais dépend de I'épaisseur. Etant donnés les grandes valeurs atteintes par la
déformation dans ces expériences, il n’est pas possible de négliger la variation

de la contrainte de surface. Néanmoins, cette variation dépend uniquement de la
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valeur de la déformation. Il est donc possible de calculer la réponse a la contrainte
résiduelle, par une démarche similaire a celle présentée dans la partie [I.2.3.4] Le
film est en effet soumis a une contrainte® H(t) (o,(t) + |S|/ho exp (—¢)), on H est
la fonction de Heavyside, et o, représente la contrainte résiduelle, homogéne dans

I’échantillon. A partir de I’équation constitutive :

dt’

on isole les termes dépendant de o,.. On peut alors définir une grandeur dépendant

€(t) = /t Dt -9y (3.1)

—0o0

uniquement de o,., que 1’on note ¢(o,) :

b(02) = 0,(0) + ﬁ /0 D(t—t) Mé—yl)dt’. (3.2)

Cette grandeur vaut exactement o, si 0,.(t) = cste. D’aprés ’'équation constitu-

tive, on obtient une expression pour ¢(o,) accessible expérimentalement” :

(o) = ;(3) _ % (1 _ ﬁ /0 D(t—1t) ded—g)dt’) | (3.3)

On peut donc & partir des données expérimentales calculer ¢(o,.), connaissant la

fonction de complaisance D(t), obtenue dans les mémes conditions expérimentales

mais avec un film recuit®. Pour les résultats présentés figure les fonctions ¢(o,.)

6Les contraintes de surface et les contraintes résiduelles sont toutes deux négatives, et, par
facilité, les expressions développées dans cette partie seront systématiquement et implicitement

exprimées en valeur absolue.
"Les équations dans le texte sont écrites en unités de contrainte. Expérimentalement, nous

n’avons acceés qu’a des grandeurs normalisées par le paramétre d’étalement : SD(t). Il suffit donc
de diviser les équations par S pour obtenir des équations ne faisant intervenir que des grandeurs
directement accessibles par ’expérience. La contrainte est donc exprimée sur les figures comme
I’inverse d’une unité de longueur. Des ordres de grandeur peuvent étre obtenus avec une valeur

typique de 5 mJ/m? pour le paramétre d’étalement.
8Ceci pose néanmoins des problémes, notamment concernant I’histoire thermique. Dans cette

partie, notre analyse suppose que I’histoire thermique est effacée dés le début de ’expérience. 11
est impossible d’en tenir compte pour exploiter nos résultats, tout comme il est impossible de
préparer des échantillons non recuit avec une histoire thermique controlée. L’histoire thermique
influe sur les temps courts de la fonction de complaisance D(t) (voir la partie, que l'on utilise
pour obtenir les résultats présentés dans cette partie. Des essais effectués avec les deux histoires
thermiques présentées dans la partie [1.6|ont montré que des résultats "aberrants" étaient obte-
nus avec des échantillons "vieux". La fonction de complaisance d’échantillons "jeunes" a donc

servi de référence pour les résultats présentés dans cette partie.
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ont été calculées® et sont présentées sur la figure [3.3, On observe une variation
de la contrainte résiduelle avec 1'épaisseur : la contrainte résiduelle diminuent
lorsque I’épaisseur augmente. Cependant, avant de commenter plus en détails
cette variation, il faut analyser lallure des courbes ¢(o,) de la figure 3.3 En
effet, cette fonction est égale a la valeur de o, uniquement dans le cas ot o, reste
constante. Il apparait sur ces courbes que cette hypothése n’est pas vérifiée, en
particulier pour les films les plus minces, pour lesquels o, chute quasiment d’un

ordre de grandeur.

3.3.3.3 Modélisation

Afin de pouvoir interpreter les courbes ¢(o,), on peut envisager un modéle
simple. La contrainte résiduelle relaxe a priori pendant 'expérience, et on suppose
cette relaxation exponentielle. Les courbes ¢(o,) ne s’annulant pas aux temps
longs, on peut également penser que seule une fraction a des contraintes rési-

duelles relaxe. On modélise donc les contraintes résiduelles par :
o, =09l —a+aexp(—t/7)] (3.5)

Par ailleurs, le temps caractéristique de cette relaxation doit étre de l'ordre du
temps caractéristique de la fonction de complaisance. On modélise donc la fonc-
tion de complaisance par D(t) = Dgexp (—t/7). Ce modéle trés simpliste conduit
a I’équation suivante pour la fonction ¢(o,) (le temps est normalisé par 7 et les

contraintes par o) :
~ (I —a+ta)exp(—t)
= e )

Cette fonction tend vers 1 en ¢t = 0 et tend vers 1 — « en l'infini. La figure [3.4

(3.6)

montre I'allure de cette fonction. On constate que les caractéristiques des courbes

9L’expression discrétisée de I’équation utilisée pour le traitement des résultats se met

sous la forme suivante :

o Ol i 1(11 i

¢(UT)[Z] = = eref[i] :

S huetreti]  ho 2 reti — J‘]Ae[i]) , (3.4)

Ol hyer €t €rer sont ’épaisseur et la déformation corrigée de référence, mesurées sur un film
longuement recuit. €[i] et Aefi] sont la déformation et sa dérivée numérique, mesurées sur un

film non-recuit, d’épaisseur initiale hg.
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F1G. 3.3: Fonction ¢(o0,), définie équation et calculée d’aprés ’équation et & partir
des données expérimentales de la figure La fonction de référence utilisée pour le calcul
est obtenue sur des films recuits démouillant dans les mémes conditions expérimentales.

Toutes les mesures ont été interpolées linéairement avant le calcul.

¢(o,) obtenues expérimentalement sont globalement similaires a celles découlant
du modéle simpliste présenté. Cette observation indique que les ingrédients es-
sentiels de ce modéle sont vérifiés expérimentalement : une fraction seulement
des contraintes résiduelles relaxe avec le temps caractéristique de la fonction de

complaisance.

3.3.3.4 Interprétation des résultats expérimentaux

L’allure des courbes ¢(o,) de la figure est comparable a celle résultant du

modeéle présenté, au moins pour les films les plus fins'?. Méme si des précautions

OPour les films plus épais, la croissance de ¢(o,.) aux temps longs est délicate & interpréter,
et pourrait provenir de l'incertitude sur la fonction de complaisance utilisée. En premiére ap-

proximation on peut quasiment considérer que ¢(o,.) est quasiment constante étant donnée sa
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Fia. 3.4: Allure de la fonction a(t) de I’équation , pour o = 0.8

doivent étre prises concernant ces résultats qui demanderaient a étre vérifiés par
des études plus systématiques'!, nos résultats semblent vérifier qualitativement
le modéle présenté ci-dessus.

La figure montre les variations en fonction de I'épaisseur des contraintes
résiduelles initiales (0,.(0)), c’est a dire celles correspondant aux valeurs de ¢(o,)
aux temps courts sur la figure Sont également représentées sur cette figure les
contraintes résiduelles non relaxées : les valeurs aux temps longs de ¢(0,); ainsi
que la fraction a des contraintes qui relaxent pendant 'expérience. On constate
que les contraintes résiduelles initiales dépendent trés fortement de 1’épaisseur
alors que les contraintes non relaxées varient approximativement selon une loi de

puissance : o, ~ h~/2,

3.4 Discussion

3.4.1 Origine des contraintes résiduelles

L’expérience de démouillage sur substrat liquide permet de mesurer directe-

ment les contraintes résiduelles issues du spin-coating. La valeur des contraintes

faible variation pour les films plus épais.
"Pour des films non recuits, une plus grande variabilité de la réponse en déformation a en

effet été observée, comparativement au démouillage de films recuits.
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F1G. 3.5: Contraintes résiduelles initiales (carrés), correspondant a la valeur moyenne aux
temps courts des courbes de la ﬁgure et des contraintes résiduelles non relaxées (cercles)
pendant l'expérience, correspondant aux valeurs finales des courbes de la figure |3.3] Pour
I’échantillon le plus épais, on n’atteint pas véritablement de plateau, la valeur finale a été
représentées. Les barres sont indicatives, mais montrent I’ordre de grandeur de ’incertitude
sur les valeurs, compte tenu des difficultés d’exploitations des résultats et de la sensibilité

de la figure 3 la fonction de complaisance choisie comme référence.

résiduelles obtenue laisse penser que leur origine est reliée a I’élasticité entropique
des polyméres fondus : les chaines sont anisotropes, étirées dans les directions

planes.

Les contraintes résiduelles étant homogénes et isotropes dans les directions
planes, nous pouvons écarter les effets liés a la force centrifuge pendant le spin-
coating, car celle-ci est plus importante sur les bords. L.e mécanisme d’apparition
de ces contraintes doit par conséquent impliquer ’évaporation du solvant. Pen-
dant I’évaporation, le systéme passe la transition vitreuse, fixant ainsi les points
d’enchevétrements. A cette étape, la structure pourrait encore étre isotrope. Le
solvant continue néanmoins & s’évaporer, ce qui doit provoquer un effondrement

des chaines dans la direction normale au substrat. Dans les directions planes, les
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points d’enchevétrements sont fixes, car le polymeére ne peut que difficilement glis-
ser sur le substrat. On obtiendrait alors I’équivalent en premiére approximation
d’un caoutchouc étiré. Ce mécanisme, s’il est assez simpliste et seulement intuitif
pourrait expliquer nos résultats, dans la mesure ou il conduirait a des contraintes

résiduelles contractantes et homogénes.

3.4.2 Relaxation des contraintes résiduelles
3.4.2.1 Relaxation sur substrat solide

Nos résultats en fonction de la durée de recuit indiquent qu’une fraction des
chaines relaxe anormalement lentement. Cette observation indique que le temps
de reptation en volume n’est plus le temps terminal d’un film mince sur substrat,
mais qu’il existe des modes encore plus lents. D’autres études ont mis en évidence
des modes anormalement lents dans les films ultraminces de PS fondus [74]. Ce-
pendant, compte tenu des résultats présentés au chapitre 2, ou il apparait que le
temps de reptation de films démouillant sur substrat liquide est plus court que le
temps de reptation en volume, ce mode anormalement lent doit étre attribué a
la présence du substrat solide. Cette hypothése est compatible avec les résultats
de Franck et al, qui indiquent que le coefficient de diffusion de films ultraminces
sur substrat est réduit par rapport a la valeur du volume [53].

Une maniére simple d’interpréter ces modes lents sur substrat se résume a
considérer la reptation d’une chaine proche du substrat. L’interaction avec le
substrat peut provoquer l’adsorption de quelques monomeéres sur celui-ci, ralen-
tissant de ce fait la reptation de la chaine. La conséquence d’un tel mécanisme
serait donc de modifier la reptation. Dans un film mince sur substrat, la repta-
tion pourrait étre ralentie prés du substrat sur une couche de I'ordre du rayon de
gyration.

Une des conclusions importantes des résultats présentés avec recuit sur sub-
strat solide réside dans le fait que, méme s’il est nécessaire d’appliquer des temps
de recuit tres longs, les contraintes résiduelles sont totalement relaxées lors du re-
cuit. Ce résultat nous permet de valider I’étude présentée dans les deux chapitres
précédents, dans la mesure ou la structure du polymére aprés recuit semble étre

indépendante de I’étape de fabrication par spin-coating.
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3.4.2.2 Relaxation sur substrat liquide

Sur substrat liquide, les expériences de démouillage que nous avons réalisées
ne sont pas compatibles avec une contrainte résiduelle constante, au moins pour
des films de quelques dizaines de nanomeétres. Nous avons pu interpréter nos
résultats en considérant une relaxation d’une fraction de la contrainte résiduelle
avec, pour temps caractéristique, celui de la fonction de complaisance dans la

zone de transition.

Il semble, au vu des résultats présentés figure [3.3] que les contraintes rési-
duelles mesurées sur le plateau ne soient qu’une fraction des contraintes rési-
duelles issues du spin-coating. Ainsi, le spin-coating introduirait des contraintes
résiduelles de grande intensité pour des films trés minces, et qui relaxeraient avec
des temps associés a la transition vitreuse. Malgré les apparences, ce phénomeéne
est a dissocier de la relaxation sur substrat discutée précédemment, qui concernait
les contraintes mesurées sur le plateau caoutchoutique. L’origine de ces contraintes
supplémentaires mises en évidences aux temps courts sur la figure n’est pas
clairement identifiée. Le fait qu’elles relaxent avec des temps correspondant a la
transition indiquent qu’elles doivent étre associées & une déformation de I’état
vitreux, mais dont les temps caractéristiques restent trés grands a température

ambiante.

Une autre possibilité d’interprétation des résultats de la figure réside dans
le fait que la fonction de complaisance des films non recuits peut étre différente de
celle du film recuit. Si tel est le cas, I’analyse développée dans la partie précédente
n’est plus justifiée, et la premiére relaxation observée pourrait étre un artefact du
traitement des résultats. Cependant, si la fonction de complaisance est modifiée,
nous ne pouvons plus décrire les propriétés des polyméres issus du spin-coating

au sens des contraintes résiduelles.

Si nous écartons ces contraintes qui relaxent rapidement, les contraintes qui ne
sont pas relaxées pendant 'expérience sont elles d’origine élastique et similaires
a celles observées lors d’un recuit sur substrat. L’observation d’une dépendance
relativement faible avec I'épaisseur reste néanmoins délicate a interpréter étant
donné la complexit¢ du spin-coating. Nous pouvons tenter de reprendre notre

hypothése selon laquelle ces contraintes résiduelles sont liées a une anistropie des
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chaines provoquée par I'évaporation. L’évaporation n’est certainement pas ho-
mogéne dans tous le film et, par suite, les contraintes résiduelles sont également
hétérogénes dans le film. Or, la contrainte résiduelle mesurée est une contrainte
moyenne sur 1'épaisseur du film. Si une zone prés de la surface (ou I'évapora-
tion est la plus importante) est plus contrainte que ’ensemble du film, on arrive
a une dépendance naturelle de la contrainte résiduelle avec I'épaisseur, qui doit
augmenter lorsque I’épaisseur diminue'2. Cet effet pourrait expliquer I’augmenta-
tion de contrainte résiduelle observée pour des films ultraminces, méme s’il s’agit

uniquement d’une proposition d’interprétation.

3.4.3 Propriétés des films non-recuits

Nous avons pu interpréter la majeure partie de nos résultats grace au concept
de contraintes résiduelles, avec I’hypothése que les propriétés des films non recuits
étaient similaires a celles du polymére a 1’équilibre. Les différences de temps carac-
téristiques entre les films recuits et les films non recuits ne sont pas significatives,
ce qui valide cette hypothése, avec les restrictions mentionnées au paragraphe
précedent sur les temps courts.

En revanche, nous ne pouvons pas vraiment encore conclure sur la structure
des enchevétrements du fondu. L’hypothése selon laquelle les polymeéres issus du
spin-coating sont moins enchevétrés empécherait de décrire ces systémes avec le
concept de contraintes résiduelles, dans la mesure ou les propriétés mécaniques
du systéme lui-méme serait modifiées. Il pourrait pourtant s’agir d’une alter-
native a l'interprétation de nos résultats : si la densité d’enchevétrement était
réduite, la complaisance au plateau serait plus élevée, et la déformation rela-
tive aux contraintes de surface plus élevée également. Il faut cependant souligner
la trés grande amplitude des contraintes résiduelles mesurées : pour un film de
135 nm, celles-ci sont 10 fois plus élevées que les contraintes de surface. Dans
I’hypothése ot 'effet observé serait lié & une augmentation de la complaisance
provoquée par une réduction du taux d’enchevétrement, cela signifierait qu’il y

aurait 10 fois moins d’enchevétrements. Une telle réduction n’est sans doute pas

12Notons que dans le cas d’une couche contrainte, la contrainte devrait varier en 1/h, alors

que nous observons une dépendance en h~1/2,
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plausible, et nous concluons qu’une telle modification de la structure ne peut ex-
pliquer complétement nos résultats. En revanche, il est possible que cet effet, s’il

existe, augmente la valeur apparente des contraintes résiduelles.

3.5 Conclusion

L’expérience de démouillage sur substrat liquide permet de mesurer relati-
vement directement les contraintes résiduelles présentes dans les matériaux fa-
briqués par spin-coating. Nous avons pu vérifier des hypothéses concernant la
structure d’un polymeére aprés le spin-coating. Nos résultats indiquent en effet
que les chaines sont étirées dans la plan du substrat, de maniére homogéne et
isotrope dans les directions planes.

Nous montrons que le recuit permet de relaxer la majeure partie des contraintes
résiduelles rapidement, mais qu’il faut attendre des temps anormalement longs
pour les relaxer entiérement.

Enfin, nous avons cherché & mieux caractériser les contraintes résiduelles is-
sues du spin coating en fonction de I'épaisseur des films. Il apparait que les
contraintes résiduelles liées & un étirement des chaines augmentent lentement
lorsque 1’épaisseur diminue. Pour des films trés minces, nos résultats indiquent
qu’il existe un écart a I’équilibre plus important, qui relaxe trés rapidement au
dessus de Tj. Des études supplémentaires seraient nécessaire pour caractériser cet
autre type de contraintes résiduelles. Un paralléle avec la relaxation ultra rapide
des contraintes observées par Reiter et al [IT1] est relativement séduisant, mais
laisse en suspend la question de I'origine de cet écart a ’équilibre, pour lequel le
terme contrainte résiduelle est peut-étre inapproprié. Des études systématiques
sur des films d’épaisseurs variées et avec des chaines de tailles variées permet-

traient peut-étre d’éclaircir cette question.



Chapitre 4

Mouillage de films sur substrat

liquide

4.1 Introduction

Les chapitres précédents traitent du démouillage de films minces et ultra-
minces de polyméres sur un substrat liquide. Nous avons pu montrer que ce phé-
nomeéne est relativement simple, dans la mesure ou les déformations du film sont
homogénes dans ’échantillon. Nous avons pu mesurer les propriétés mécaniques
de films dont ’épaisseur était de 'ordre du rayon de gyration. Il est cependant
relativement difficile expérimentalement de travailler avec des épaisseurs encore
plus fines, puisque I'épaisseur augmente pendant 'expérience, et ce d’autant plus
rapidement que le film est mince. La déformation au plateau caoutchoutique d’un
film de PS de 10 nm déposé sur du glycérol est en effet de 'ordre de I'unité! Au
plateau, I’épaisseur d’un tel film aura donc atteint 20nm. Afin d’étudier des films
d’épaisseurs encore plus minces, il faudrait pouvoir diminuer les forces de surfaces,
mais la valeur de 5 mJ/m? du systéme PS/Glycérol est déja faible!. Une alterna-
tive consiste a travailler en situation mouillante (avec un parameétre d’étalement
positif). Dans cette nouvelle situation, ’analyse présentée dans le chapitre 1 n’est

cependant plus tout a fait valide : en effet, comme nous le verrons en détail dans

'L’ajout de surfactant pourrait offrir un degré de liberté supplémentaire pour jouer sur
la valeur du paramétre d’étalement. Cependant, les surfactants pourraient interagir avec les

chaines de PS, et nous n’avons pas exploré cette voie.
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cette partie, il n’est plus possible de simplifier I'effet des forces de surface par une
contrainte de valeur S/h appliquée sur les bords. Le phénoméne de mouillage se

révéle plus compliqué a décrire.

Parmi les systémes possibles?, des films polybutadiéne avec pour substrat
liquide du Polyetylénoxyde, ont été étudiés. Ce systéme offre la particularité d’étre

en situation mouillante, et d’étre trés au dessus de Tj,.

4.2 Reésultats

4.2.1 Détails expérimentaux
4.2.1.1 Protocole utilisé

Du polybutadiéne (PBD) acheté & Polymer Source Inc (1.1-10° g/mol, 68%
cis, 27% trans, 5% vinyl) a été utilisé a la place du PS. Le PBD est fondu a tempé-
rature ambiante (7, ~ 200K). Le substrat liquide de glycérol a été remplacé par
du Polyethylene glycol (PEO), qui est incompatible avec le PBD 3. Le mouillage
de films de PBD est étudié a 343K. La procédure utilisée est semblable dans ses
grandes lignes a celle décrite dans le chapitre 1 pour les films de PS démouillant
sur un substrat de glycérol. Le film de PBD est décollé dans 1’eau, puis transféré
sur un substrat liquide d’eau/PEO (mélange 30,/70) ou est effectuée la mesure
d’épaisseur par ellipsométrie*, avant d’étre transféré sur un bain de PEO pur.
Finalement, un dernier transfert sur un bain de PEO & chaud marque le début

de 'expérience.

2Le choix du systéme polymére/substrat est limité par différents impératifs (voir la partie

1.3.3.1)). En particulier, le substrat doit étre miscible avec ’eau et immiscible avec le polymeére.
Comparativement & un liquide simple le mélange de deux polymeéres est en effet trés défa-

vorable.
4Un tel mélange est utilisé afin d’obtenir un substrat liquide avec un contraste d’indice de

réfraction suffisamment élevé pour pouvoir effectuer une mesure précise par ellipsométrie et une

viscosité suffisamment élevée pour limiter les fluctuations de surface.
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4.2.2 Caractérisation mécanique du PBD

Le PBD étant a température ambiante trés au dessus de T, on peut s’attendre
a observer un régime visqueux & des temps relativement courts. Afin de pouvoir
interpréter les résultats présentés dans ce chapitre, nous avons mesuré par une
technique classique les propriétés mécaniques du PBD utilisé. La fonction de
relaxation présentée figure montre que le régime visqueux n’est atteint qu’a
des temps relativement longs : le temps terminal est de 'ordre de 6500 s a 343
K. Le plateau caoutchoutique est mal défini, et une décroissance lente de G(t)
est observée aux temps intermédiaires, indiquant une large distribution de temps

caractéristiques.
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F1a. 4.1: Fonction de relaxation G(t), obtenue a 343 K dans le domaine linéaire sur un
échantillon volumique de PBD (mesure effectuée sur un rhéomeétre ARES). Aux temps trés
longs, G(t) décroit exponentiellement avec un temps caractéristique de 6500 s. L’intégration
de G(t) conduit & une estimation de la viscosité de cisaillement de 3.6 - 10 Pa.s & 343K.

La viscosité élongationelle est donc de I'ordre de 107 Pa.s.
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4.2.3 Deformation initiale.

Juste aprés le décollage sur 'eau, contrairement au PS, le film de PBD se
contracte de maniére trés significative (voir la figure [.2). Cette déformation ini-
tiale ¢; a été mesurée systématiquement sur des films d’épaisseurs initiales va-
riées®. Les résultats présentés figure montrent une forte dépendance en épais-
seur pour ces films. Les films de PBD étant fondus, ils doivent a priori étre a
I’équilibre. Nous avons voulu nous assurer que nos résultats ne dépendaient pas
du protocole de fabrication. Sur la figure [£.3] se superposent des points expéri-
mentaux obtenus sur des films préparés par spin-coating, recuits a 343 K pendant
8h, ou non recuits (simplement mis sous vide pendant 2h pour évacuer le solvant
résiduel), et sur des films préparés par dip-coating. Les films d’histoires différentes
donnent lieu & des déformations initiales similaires pour une épaisseur initiale don-
née. On peut en déduire que les films sont a 1’équilibre au moment du décollage.
Néanmoins cette déformation initiale pose quelques problémes d’interprétation

qui seront discutés ci-dessous.

ey

FiG. 4.2: Gauche : image d’un de film de PBD de 70 nm prédécoupé sur le substrat de
mica avant le décollage. Droite : image du méme film flottant sur I’eau aprés décollage (les

deux images sont a la méme échelle).

5Iépaisseur initiale est calculée & partir de la mesure de la déformation initiale et de ’épais-

seur mesurée apres décollage.
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F1a. 4.3: Déformation initiale ; = In Ay/A;, avec Ay l'aire mesurée sur le mica et A; Paire
mesurée sur I’eau, en fonction de I’épaisseur. La mesure est effectuée en moins de 3 minutes
aprés le décollage. Des films préparés de différentes maniéres ont été étudiés : films obtenus
par spin-coating recuits & 343 K et non recuits, films préparés par dip-coating (non recuits).

4.2.4 Contraction sur l’eau.

Si on laisse le film de PBD sur I’eau, il continue de se contracter. La variation
de I’épaisseur du film avec le temps n’est cependant pas linéaire. La déformation
croit de plus en plus lentement avant de saturer aux temps trés longs (voir la
figure . En nous basant sur les résultats obtenus sur le PS, I’épaisseur du film
de PBD devrait croitre linéairement aux temps longs. Avec une viscosité que I'on
peut estimer & 10% Pa.s & température ambiante, et un paramétre d’étalement de
lordre de 1073 4 1072 J/m?, P’épaisseur devrait croitre a une vitesse d’au moins
107 m/s. Sur I’échelle de temps testée (10%), nous devrions donc observer une
augmentation de I’épaisseur plus que significative (10 ym!). La saturation visible
sur la figure [4.4] compte tenu la grande incertitude sur la mesure aux temps
longs (le film a atteint une épaisseur de 2 pm), nous permet d’affirmer que cette
variation d’épaisseur est inférieure a 500 nm. Ceci implique que la viscosité a été

sous-estimée®, et que le paramétre d’étalement est trés faible. Dés lors, il semble

6Une viscosité anormalement élevée pourrait étre la conséquence d’une réticulation des

chaines en surface, le PBD pouvant lentement se réticuler. Pour cette expérience les échelles de
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que la grande amplitude de la déformation mesurée et représentée sur la figure
ne puisse pas étre interprétée simplement comme la réponse en déformation

a la contrainte appliquée par le paramétre d’étalement sur 1’eau.
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FiG. 4.4: Déformation en fonction du temps pour un film de PBD d’épaisseur initiale
380 nm, déposé sur de 'eau & température ambiante. En insert, les mémes données sont

représentées sur une plus grande échelle de temps.

4.2.5 Déformation sur le PEO
4.2.5.1 Contraction aux temps courts

Le transfert sur le PEO est réalisé rapidement (10 minutes). On observe sys-
tématiquement une contraction du film au début de 'expérience. Aprés un temps
variant typiquement entre 1000 et 8000 s, le film se dilate. Un exemple de la
déformation mesurée en fonction du temps est présenté sur la figure 4.5 Nous
n’avons pas réussi a obtenir de résultats trés reproductibles concernant le temps
au bout duquel le film commence a se dilater. Néanmoins, il ne semble pas y

avoir de corrélation forte entre ce temps et ’épaisseur initiale du film de PBD

temps testées sont en effet trés grandes (une semaine).



Résultats 131

(voir la figure [4.6). Ce changement du sens de variation de la déformation est

trés surprenant, et nous essaierons dans la discussion qui suit d’en proposer des

interprétations.
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F1a. 4.5: Déformation en fonction du temps d’un film de PBD d’épaisseur initiale 70 nm.
Le film se contracte avant de se dilater. En insert, I’épaisseur calculée a partir de 'aire du
film est représentée. Le calcul de l'aire n’a pas été entrepris aux temps plus longs dans la

mesure ot la forme du film n’est plus conservée.

4.2.5.2 Expansion aux temps longs

Aprés la phase de contraction, 'aire du film augmente. La figure montre
quelques images réalisées pendant cette expansion. La forme n’est plus conservée,
et I'épaisseur n’est plus uniforme. Si on attend suffisamment longtemps, le film
continue de s’étendre et finit par étre quasiment invisible. Nous pouvons en dé-
duire que le substrat de PEO est un substrat mouillant pour le PBD : le paramétre
d’étalement est positif. Les films de PBD déposés sur du PEO nous permettent
donc d’étudier le phénoméne de mouillage d’un film sur substrat liquide, lequel

phénomeéne semble trés différent du démouillage.
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Fi1G. 4.6: Temps ou se produit le changement du sens variation pour la déformation, tracé
en fonction de I’épaisseur initiale. On n’observe pas de corrélation claire entre ce temps et

I’épaisseur initiale du film.

La technique de colorimétrie (voir 'annexe permet d’obtenir les profils de
I’épaisseur de film. Des exemples de ces profils sont présentés sur la figure On
constate qu'un film initialement homogéne en épaisseur, commence a se déformer
par les bords. L’épaisseur du film sur les bords varie fortement et diminue jusqu’a
atteindre de trés faibles dimensions, que nous ne pouvons plus mesurer (h < 40
nm). Pendant que le film continue de s’étendre, les bords deviennent moins raides
et I'épaisseur au centre du film diminue lentement. On passe ainsi contintiment
d’un profil rectangulaire a un profil parabolique. Notons que 1’épaisseur au centre
continue d’augmenter légérement méme aprés le début de la période d’expansion,
ce qui laisse penser que la contraction du film et son expansion sont le résultat

de deux phénoménes différents en compétition.

A partir des profils mesurés, nous pourrions en principe déterminer la vitesse
radiale, en utilisant la conservation du volume. La précision est cependant trop
faible pour que cette mesure soit vraiment pertinente. Un moyen propre de suivre
I’expansion consiste a s’intéresser a I’épaisseur au centre du film. La figure 4.8
montre les résultats obtenus : aprés une premiére phase ou I’épaisseur continue
légérement d’augmenter, 1’épaisseur au centre décroit linéairement en premiére

approximation.
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F1G. 4.7: Film de PBD d’épaisseur initiale 205 nm. En haut de la figure, images du film &
différents instants de l’expansion : 2700 s (correspond au changement du sens de variation
de la déformation), 6300 s, 10500 s, 16800 s. Pour chaque image un profil est calculé par

colorimétrie (voir annexe suivant le trait noir représenté sur les images.

Nous essaierons d’interpréter les caractéristiques de ce phénomeéne de mouillage

dans la discussion qui suit.

4.3 Discussion

Aux temps trés longs, on observe un étalement du film qui se poursuit jus-
qu’a ce que le film atteigne une épaisseur trés faible. Cette observation permet
d’affirmer que le paramétre d’étalement du systéme PBD sur PEO est positif aux
temps longs. Avant de discuter les caractéristiques particuliéres du phénomeéne de

mouillage décrites ci-dessus, nous envisageons des hypothéses susceptibles d’expli-
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F1G. 4.8: Epaisseur déterminée par colorimétrie au centre du film (méme expérience que les
résultats présentés sur la figure |4.7). Le temps est compté a partir du maximum de la dé-
formation : les barres d’erreur horizontales indiquent I’incertitude sur ce temps. Les barres

d’erreur verticales dépendent principalement de la qualité du profil obtenu par colorimétrie.

quer la premiére phase de contraction, qui semble non cohérente avec le mouillage

observé aux temps longs.

4.3.1 Contraction aux temps courts
4.3.1.1 Evolution du paramétre d’étalement

La premiére phase de contraction pourrait étre la réponse a& un parameétre
d’étalement négatif. Puisque ce dernier est positif aux temps longs, cela néces-
site que le paramétre d’étalement change de signe pendant ’expérience, avec un
temps caractéristique de lordre de 10% s. Le substrat liquide est homogéne et
peu visqueux : sa tension de surface n’a aucune raison d’étre modifiée pendant
I'expérience. Les tensions de surface du film, et de l'interface film/bain pour-
rait éventuellement étre modifiées. En effet, la valeur de ’énergie interfaciale du
PBD dépend de la fraction en groupements vinyls [I35] et on pourrait imaginer
qu’une ségrégation des groupements vinyls ait lieu. Cependant, si tel était le cas,

nous devrions observer une variation de la tension de surface du PBD sur cette
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échelle de temps. Une mesure d’angle de contact d’une goutte de PEO sur un
film de PBD nous a permis d’établir que ’angle d’équilibre est atteint en moins
de 5 minutes & température ambiante. Cette observation rend peu vraisemblable
I’hypothése d’un changement de signe du parameétre d’étalement sur ’échelle de
temps expérimentale.

Par ailleurs, cette hypothése ne permettrait pas d’expliquer pourquoi la dé-
formation initiale est trés grande sur ’eau, alors que I’écoulement semble trés

lent.

4.3.1.2 Relaxation d’une déformation initiale

Le dépot du film sur le bain de POE s’effectuant dans les expériences que nous
avons menées toujours entre 10 et 15 minutes aprés le décollage, une interprétation
possible de la premiére phase de contraction pourrait étre obtenue en supposant
que le film est précontraint sur le substrat.

Considérons un film de polymeére & T° > T, sur un substrat solide. Si les
propriétés du film ne sont pas modifiées par la présence du substrat, alors les
contraintes présentes dans le film doivent relaxer avec le temps de reptation. La
résultante des contraintes appliquées est alors strictement nulle. Dés que le film
est décollé de son substrat dans 1’eau, il est soumis & un échelon de contraintes
de surface : Se,y/h. Cet échelon de contraintes est a priori trés faible, car un film
posé sur Ieau se contracte trés faiblement aux temps longs (voir figure . Nous
faisons ’hypotheése qu’il est faiblement négatif. Lorsque le film est transféré sur
le substrat mouillant de PEOQO, il est soumis a un nouvel échelon de contrainte
d’amplitude (Spgo — Sean)/h. Cet échelon est positif car le PBD mouille le PEO.
Etant donné que cet échelon de contrainte est supérieur en valeur absolue au
premier échelon, le film devrait commencer & se dilater dés le transfert. Or nos
résultats montrent que le film continue de se contracter pendant un temps variant
entre 10% et 5-10% s. L’hypothése d’un film initialement non contraint ne semble
donc pas étre valide.

Faisons ’hypothése que le film sur le substrat est soumis & une contrainte o
positive, associée & une déformation €, qui ne peut relaxer sur le substrat. Ceci
revient & supposer que la fonction de relaxation effective du film sur le substrat

ne s’annule pas aux temps longs : I’écoulement est bloqué par la proximité du
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substrat. Une telle contrainte pourrait exister a trés faible distance du substrat. Si
des maillons de la chaine sont piégés sur ce dernier, I’écoulement peut étre bloqué
et cette zone de faible portée fortement contrainte (ou déformée). La couche prés
du substrat jouerait pour le film le role d’une sorte de squelette déformé. Lorsque
le film est décollé de son substrat, ce squelette doit relaxer, ce qui provoque
une forte contraction de I’ensemble du film. Cette contraction se produit selon
la fonction de complaisance du systéme. Le temps terminal du sytéme (6500 s)
est comparable au temps de 'expérience. La déformation €; n’a donc pas eu le
temps de relaxer entierement au moment du transfert sur le PEO mouillant. Si
cette déformation €, est suffisamment grande, sa relaxation peut temporairement
dominer la réponse en déformation a la contrainte positive associée au mouillage
sur le PEQO. Si ces hypothéses sont vérifiées, alors elles pourraient conduire a une
premiére phase de contraction avant I’expansion du film lorsque ce dernier est
transféré sur le PEO.

Afin d’illustrer le mécanisme que nous proposons, l'histoire simplifiée des
contraintes ainsi que les différentes réponses en déformation et leur superposi-
tion sont schématisées sur la figure [4.9] Si la déformation initiale est suffisam-
ment grande et la relaxation suffisamment lente, on obtient un maximum pour la
déformation apres transfert sur le PEO mouillant.

L’interprétation que nous proposouns ici est certes trés spéculative, mais c’est
une des seules explications vraisemblables que nous pouvons proposer pour expli-
quer le changement de sens de variation de la déformation. Elle suppose 'existence
d’une contrainte et d'une déformation non nulles initialement. Les mesures de la
déformation initiale, juste aprés le décollage (voir figure , permet de donner
un ordre de grandeur pour la contrainte associée. On observe une déformation
d’environ 150 % pour un film d’épaisseur initiale de 100 nm. Le module élastique
pour les temps associés est, d’aprés la figure , de Tordre de 10® & 10* Pa. On
peut donc en déduire que la contrainte initiale serait, au plus, de 10* Pa. Remar-
quons qu’il s’agit d’une contrainte d’équilibre”. Le film ne peut cependant étre
contraint et déformé que trés proche de la surface, dans la mesure o1, en I’absence
de substrat, toutes les contraintes doivent relaxer aprés le temps de reptation. La

contrainte initiale doit par ailleurs étre au plus de 'ordre du module élastique

"La déformation initiale ne dépend pas du procédé de fabrication, ni du temps de recuit
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FiG. 4.9: Allure schématique de Ihistoire des contraintes appliquées dans ’hypothése ou
le film est contraint avant le décollage, avec une contrainte oy et une déformation €y. La
déformation € relaxe a partir de 'instant ¢; ou le film est décollé sur I'’eau. La contrainte
o1, appliquée par le paramétre d’étalement sur ’eau & l'instant ¢;, implique une réponse
en déformation €1 (t) = o1 D(t — t1) qui s’ajoute a la relaxation de og. Lorsque le film est
transféré sur le PEO & l'instant to, il est soumis & un un échelon de contrainte oo — o
qui implique la déformation ey(t) = (02 — 01)D(t — t2). La superposition de ces trois
déformations est représentée : on obtient un maximum si la déformation €q est suffisamment

importante.

puisqu’elle serait liée a une anisotropie des chaines proches de la surface. La va-
leur de 10* Pa suggére donc que cette contrainte s’exerce, pour un film de 100 nm,
uniquement sur quelques nanométres. Cet ordre de grandeur semble plausible :
a des distances trés proches de la surface, le substrat induirait une conforma-
tion des chaines différentes que celle en volume, ce qui a nécessairement un cofit
entropique.

La proposition d’interprétation ci-dessus demanderait quelques efforts expéri-
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mentaux pour étre vérifiée. Si elle se révélait juste, les conclusions sur les chaines
proches de la surface pourraient étre les suivantes : I'interface film substrat intro-
duit une déformation non négligeable sur une courte distance, cette déformation
ne pouvant relaxer que lorsque le film est libéré de son substrat®. Pour le mo-
ment cependant, sans disposer d’expériences supplémentaires, nous ne pouvons
pas conclure de facon définitive sur le phénoméne de contraction puis de dilatation

observé expérimentalement.

4.3.2 Mouillage
4.3.2.1 Stabilité du film : lien avec le démouillage

Nos observations montrent que le phénoméne de mouillage d’un film revét des
caractéristiques trés différentes du phénoméne de démouillage. Dans ce dernier
cas, nous avons au cours du chapitre 1 montré que la contrainte correspondant aux
forces de surface, appliquées sur les bords du film conduisait & une déformation
homogéne, et que le démouillage d'un film était similaire & une expérience de
simple extension. Dans le cas du mouillage, au contraire, les bords se déforment
beaucoup plus rapidement que le centre du film. L’épaisseur du film, qui chute
dans un premier temps prés des bords, tend aux temps plus longs vers une allure
parabolique, dont le rayon de courbure au centre du film augmente avec le temps.

Ces observations nous invitent a conclure que ’analyse développée dans le
chapitre 1 n’est plus valable dans le cas du mouillage. La principale hypothése
mise en défaut est le fait que les forces de surface puissent étre modélisées par
une contrainte moyenne d’intensité S/h s’appliquant sur les bords du films. Si
ceux-ci ne sont pas stables, il est clair que cette hypothése n’est pas vérifiée.
On peut réussir a comprendre, au moins qualitativement, pourquoi le bord du
film n’est pas stable dans le cas du mouillage. Considérons pour cela un bord

initialement droit, et envisageons une petite perturbation d’épaisseur effective h,,

8Un effet similaire devrait étre observé sur le PS recuit sur mica. Les expériences présentés
dans le chapitre 1 sont pourtant compatibles avec I’hypothése ques les films de PS sont ini-
tialement non contraints. L’ordre de grandeur des contraintes initiales estimés dans le cas du
PBD sont trés faibles, et si cet ordre de grandeur est conservé dans le cas du PS, les contraintes
initiales d’équilibres du PS pourraient étre négligeables. Cela expliquerait que ’on n’y soit pas

sensible dans les expériences de démouillage de films de PS.
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de ce bord comme schématisé sur la figure Cette perturbation est soumise &
une contrainte de Uordre de S/h,, qui est donc plus grande en valeur absolue que la
contrainte S/h a laquelle est soumis le reste du film. En situation de démouillage,
la perturbation s’écoulera en direction du reste du film, soumis & une contrainte
plus faible. Cet effet permet d’assurer la stabilité du bord : toute perturbation
du bord ne peut croitre. En situation de mouillage, en revanche, la perturbation
tend a se déformer en s’écartant du reste du film. De plus, en se déformant,
I’épaisseur de la perturbation doit diminuer et la contrainte devenir plus grande.
La perturbation doit donc croitre en situation de mouillage, ce qui permet de
montrer qualitativement que le bord est instable. Une analyse de 1'écoulement
pres du bord serait nécessaire pour montrer plus rigoureusement cet effet. Un tel
probléme, avec des conditions aux limites libres et dans une géométrie délicate a
formaliser, semble délicat a traiter. En revanche, les arguments simples ci-dessus

permettent d’expliquer de maniére satisfaisante cette instabilité.

S <0 (démouillage) S > 0 (mouillage)

F1G. 4.10: Représentation schématique d’une perturbation du bord du film. La contrainte
exercée sur la perturbation est en valeur absolue plus grande que la contrainte moyenne.
Dans le cas du démouillage, cette perturbation se résorbe et le bord reste stable, alors que

dans le cas du mouillage, cette perturbation croit.

L’observation permet de conforter I'interprétation, dans la mesure ou c¢’est sur
ces bords que le film commence a s’écouler et & s’étendre en premier, alors méme

que le centre du film n’a pas été modifié.
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4.3.2.2 Existence d’un film précurseur

Le bord instable donne naissance a un film d’épaisseur relativement faible qui
croit & partir du bord. A priori, on peut s’attendre a ce que ce film soit trés fin,
dans la mesure ou il s’étend d’autant plus rapidement qu’il est mince. Le film
ne peut pas cependant étre infiniment mince, et ressemble fortement aux films
précurseurs décrits dans de nombreuses expériences de mouillage. Nous prenons

le temps ci dessous de rappeler les principaux travaux effectués sur ce probléme.

Les études théoriques et expérimentales portant sur le mouillage liquide/liquide
sont beaucoup moins nombreuses que les travaux réalisés sur le mouillage li-
quide/solide. Néanmoins, certains aspects du mouillage liquide/solide sont une

aide importante a la compréhension de ce type de mouillage.

L’étalement d’'une goutte de liquide sur un substrat solide suit la loi de Tan-
ner [I33] : le rayon R de la goutte augmente comme ¢'/1°) et ne dépend pas du
paramétre d’étalement. Ce paradoxe s’explique par le fait que I’énergie apportée
par le paramétre d’étalement est intégralement consommeée dans un film précur-
seur d’épaisseur nanométrique qui couvre rapidement la surface du solide. Ce film
précurseur a été étudié théoriquement par De Gennes [37], et observé a la fois nu-
mériquement et expérimentalement [94], 102]. La dynamique d’étalement du film
précurseur d’une part, et de la goutte macroscopique d’autre part sont découplées
a condition que les échelles d’observation soient suffisamment éloignées, ce qui est
le cas avec une goutte millimétrique. Ainsi, ce n’est pas le paramétre d’étalement

qui est le moteur de I'étalement de la goutte, mais la gravité ou la capillarité.

L’épaisseur du film précurseur est de 'ordre du nanomeétre, voire dans de rares
cas de quelques dizaines de nanomeétres. A ces échelles, on ne peut plus négliger la
portée des forces de surface : 'énergie de surface n’est plus constante et dépend de
I’épaisseur du film. On rend compte de cet effet par I'intermédiaire de la pression
de disjonction [37, 35| T1(h) = —dP/dh, ou P est ’énergie par unité de surface :
lorsque h — 0, P = 75 et pour h — 00, P = v¢s+7s (77, Vs €t 7/ sont les énergies
de surface respectives du film, du substrat et de l'interface film/substrat). Les
forces de surface tendent a augmenter I’épaisseur du film, tandis que le paramétre
d’étalement tend a la diminuer. On aboutit ainsi a une épaisseur d’équilibre e

donnée par : S = P(e)+ell(e). Au dessus de cette épaisseur, le film tend a s’étirer
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pour augmenter sa surface, et en dessous, il tend & augmenter son épaisseur a
cause des forces de surface. Le film précurseur est donc instable pour h < e. Si S
est faible, I’épaisseur e peut atteindre des valeurs relativement élevées [70, [35].

Sur un substrat liquide, un film précurseur tout a fait similaire existe égale-
ment. Il a été étudié théoriquement et expérimentalement par Foda et Cox [49],
puis théoriquement par Joanny [70]. Dans le cas considéré par les premiers au-
teurs, un film d’huile sur de I'eau & une dimension, la dissipation a lieu dans le
substrat, a I'intérieur d’une couche visqueuse sous le film précurseur. La forme du
film précurseur, ainsi que sa dynamique dépendent essentiellement de la forme de
P(h) du systéme considéré. Pour un liquide de Van Der Waals, P(h) ne dépend
que des constantes de Hamaker. Pour un film polymére ou pour des liquides plus
complexes, I'énergie de surface P(h) est & priori inconnue. Il n’est & priori pas
évident de savoir si des termes entropiques liés aux conformations des chaines prés
de la surface contribuent de maniére significative a P(h). Si tel était le cas, la por-
tée de P(h) pourrait étre augmentée avec de trés longues chaines de polymeéres.
Un argument expérimental permet cependant d’indiquer que cette contribution
est négligeable [90] : on peut déposer sur un substrat un film d’épaisseur beau-
coup plus faible que le rayon de gyration. Si 'entropie des chaines dominait & ces
échelles, les chaines se sépareraient individuellement afin d’adopter une configu-
ration plus proche d’une chaine Gaussienne.

Les images que nous avons obtenues sur les films de PBD mouillant un sub-
strat de POE indiquent la présence de ce film précurseur (voir la figure s le
bord du film n’est plus visible, I’épaisseur devient si faible que le film se confond
avec le substrat. Le contraste n’est plus suffisant pour visualiser le film si ’épais-
seur est inférieure & 20 nm. Nous ne pouvons malheureusement pas caractériser
expérimentalement le profil de ce film précurseur. La connaissance de ce profil
pourrait pourtant permettre de déterminer P(h), et sa dynamique de caractéri-

ser la viscosité a ces échelles.
4.3.2.3 Etalement d’une goutte macroscopique ou d’un film sur sub-
strat liquide.

Le film précurseur s’étale sous I'action du paramétre d’étalement. Cet étale-

ment est relativement rapide, comme le montre la figure : environ 80% du
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volume du film s’est étalé en 'espace de 3h. Méme s’il semble délicat de pouvoir
déduire de la dynamique d’étalement une caractérisation de la viscosité du film
précurseur, il semble intéressant de discuter le moteur de I’étalement complet du

film, en le comparant a ’étalement d’une goutte marcroscopique.

Les études sur le mouillage liquide/liquide ont concerné des gouttes déposées
sur un liquide. La goutte constituant un réservoir pour le développement du film
précurseur, ce dernier peut s’étaler sans que la goutte ne s’étale. C’est en général
d’autres moteurs (la capillarité ou la gravité) que le parameétre d’étalement qui
provoquent I'étalement de la goutte macroscopique. Nous allons tenter de pas-
ser en revue les différents mécanismes responsables de I'étalement des gouttes
macroscopiques, afin de pouvoir discuter ’étalement du film observé expérimen-

talement.

En accord avec les expériences sur les gouttes, on peut faire 'hypothése que
I’étalement de la goutte macroscopique est indépendante de 'avancée du film
précurseur”. Dés lors, le paramétre d’étalement n’a plus d’influence sur I’étalement
de la goutte, et c’est soit la capillarité, soit la gravité qui constitue le moteur de
I’étalement. La vitesse d’étalement est limitée par la dissipation qui peut étre
dominante soit dans la goutte, soit dans le substrat. Nous envisageons dans ce
qui suit les lois d’échelles des puissances motrices et des puissances dissipatives
dans différentes situations expérimentales, pour des gouttes et pour un film (voir
la figure . La comparaison de ces deux énergies permet ensuite d’obtenir la

dynamique de I’étalement.

S S R

air

9 goutte h film
—\/ substrat liquide ’

F1G. 4.11: Notations utilisées pour décrire une goutte et un film.

9Ceci n’est bien str vrai qu’a la condition que les deux échelles de longueur soient vraiment

différentes.
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Moteur de I’étalement Pour une goutte déposée sur un liquide, 1’étalement
est provoqué par la gravité si la goutte est suffisamment volumineuse, soit par la
capillarité dans le cas contraire. La gravité domine si la taille de la goutte R est
supérieure a la longueur capillaire [, = \/W, oll v est la tension de surface et
p la masse volumique!?. Pour des gouttes de taille supérieure & I, la puissance
motrice de I'étalement de la goutte est donnée par P, = pgRV?/R® [4], ot V
est le volume de la goutte. Dans le cas d’une goutte plus petite que la longueur
capillaire, la capillarit¢é domine. On peut en rendre compte par une force par
unité de longueur sur le bord de la goutte qui vaut v (1 — cosf) ~ v62/2 [4], ou
0 est I'angle de la lentille. La puissance motrice associée a cette force vaut donc
P. = v?RR, que l'on peut réécrire en utilisant le fait que # ~ V/R?, sous la
forme P, ~ yRV?/R5.

Dans le cas d’un film et non d’une goutte, la puissance associée a la gravitation
vaut toujours P, ~ pgRV? /R3. La puissance de la force capillaire est en revanche
modifiée : en effet, le seul excédent de surface est lié au bord du film et est de
lordre de Rh, la puissance associée a la capillarité vaut alors P, ~ 7RV/ R2. On
peut en déduire que la gravité dominera non pas lorsque R > [., mais lorsque
VhR > l.. La conséquence est que pour un film trés mince, la gravité sera toujours
négligeable par rapport a la capillarité.

La capillarité elle-méme est extrémement faible pour un film présentant un
grand rapport d’aspect. L’énergie disponible pour provoquer ’écoulement du film
est en effet de l'ordre de vAR soit 107! J. Aux temps longs, la forme est parabo-
lique, et I’énergie de surface résultante est de 'ordre de yh2. L’énergie de surface
est donc beaucoup plus faible, et est négligeable par rapport a 'énergie capillaire

disponible au début du mouillage. On peut en déduire que les forces capillaires

107] ne s’agit pas véritablement de la tension de surface de la goutte mais d’une tension de
surface effective ~, rendant compte des deux interfaces : air/goutte (1) et goutte/substrat
(72). En effet, contrairement au cas d’une goutte posée sur un substrat solide, la forme de la
goutte n’est pas une calotte sphérique, mais une lentille (les deux interfaces sont des calottes
sphériques). Joanny [70], puis Brochard et al [2I] ont montré que le probléme était équivalent
a celui d’une goutte posé sur un solide & condition de travailler avec une tension de surface

1

effective v donnée par v~ = vy by Yo ! De meéme, la masse volumique p est également une

masse volumique effective, dépendant de la masse volumique de la goutte p, et de celle du
substrat ps : p = pg (1 — pg/ps)



144 Mouillage de films sur substrat liquide

ont travaillé pour aplatir le film.

Dissipation L’étalement est limité par la dissipation, qui peut étre dominante
soit dans le film, soit dans le substrat.

La dissipation visqueuse dans la goutte (ou dans un film) s’exprime comme
Pyy ~ nsV (R/R)Q, ou 7y est la viscosité de la goutte. La dissipation dans le
substrat, liée a ’écoulement provoqué par ’étalement du film dépend de la pro-
fondeur sur laquelle s’étend ’écoulement créé. Trois distances caractéristiques
sont & priori en jeu : le rayon R de la goutte, I'épaisseur L du substrat, et ’épais-
seur de la couche visqueuse v/vt, ol v est la viscosité cinématique du substrat.
En notant d la plus petite (:21e ces trois longueurs, la dissipation dans le sub-
strat s’écrit : Pyg ~ 1 (RR> /d, o i, est la viscosité du substrat. Notons que
ces deux dissipations s’expriment de la méme fagon dans le cas d’une goutte ou
d’un film. Le rapport des deux puissances permet de dissocier les deux cas : si
wLVd/R' > 1 alors la dissipation dans la goutte (ou le film) domine la dissipation
dans le substrat.

Dans notre cas expérimental, d correspond & R. LLe nombre sans dimension
défini ci-dessus est alors simplement le rapport entre le rapport d’aspect R/h de
la goutte ou du film et le rapport des viscosités. Ainsi, pour les films que nous
étudions, et pour lesquels le rapport d’aspect est de 1'ordre de 10%, la viscosité
dans le film domine toujours celle dans le substrat, car le rapport des viscosités
entre le polymeére est le substrat est supérieur a 10%.

L’énergie totale dissipée par 1'écoulement est de 'ordre de nhR?*/7%, ol T est
un temps caractéristique de la décroissance de 1’épaisseur du film. Il est intéres-
sant de comparer ’ordre de grandeur obtenu avec ’ordre de grandeur de I’énergie
capillaire disponible. Le rapport de I’énergie dissipée a I'energie capillaire dispo-
nible conduit au nombre sans dimension nR/y7%. Avec n ~ 107 Pa.s, v ~ 107!
mJ/m?, R~ 1 mm, et 7 ~ 103 s, ce nombre vaut 1. Ce serait alors la capillarité
qui serait le moteur de I’écoulement du film volumique. Il est cependant délicat
de donner une valeur numérique pour 7, dans la mesure ou le temps caractéris-
tique dépend de la position sur le film : ce temps est beaucoup plus court sur les
bords qu’au centre. Ce temps intervenant au carré, il est possible que le nombre

ci-dessus soit plus grand que 1. Si ce nombre est plus grand, cela signifie que le
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paramétre d’étalement participe également a I’étalement du film, et pas simple-
ment & celui du film précurseur. La comparaison grossiére de ces deux énergies

ne nous permet par de conclure.

Dynamique d’étalement d’une goutte La dynamique de I’étalement s’ob-
tient facilement en compensant la puissance motrice avec la puissance dissipée du

cas expérimental considéré.

Jusqu’a présent, différentes situation ont été envisagées expérimentalement.
Bacri et al ont étudié le mouillage de gouttes de PDMS a la surface de mélanges
d’eau et de glycérol [4]. Dans leur situation expérimentale, la dissipation a lieu
dans la goutte. Aux temps courts, lorsque le rayon est petit devant la longueur
capillaire, ils ont pu vérifier la loi d’échelles donnée par la compensation entre la
puissance dissipée dans la goutte (Py,) et la puissance capillaire (P,.) : R ~ t¥/4.
Ils observent ensuite une transition vers un régime gravitationnel (donné par la

compensation entre Py, et P,) : R ~ t'/2.

Les expériences de Fraaije et Cazabat [52] portent elles aussi sur des gouttes de
PDMS sur des mélanges eau/glycérol. Dans leur cas, la viscosité de la goutte était
plus faible et ils ont pu montrer que la dissipation dominante se produisait dans
le substrat, avec pour épaisseur de controle la profondeur du substrat. Pourtant
les auteurs n’observent pas les lois d’échelles attendues d’aprés les expressions
de Pjs et de Py : R ~ t1/6 en effet, ils obtiennent expérimentalement des lois
de croissances en R ~ t%*. Les auteurs interprétent ce désaccord en considérant
Pexistence du film précurseur. En effet, contrairement a4 Bacri et al qui visualisent
les gouttes & l'aide d’une caméra, ils observent ’étalement de la lentille par une
méthode interférométrique, sensible sur les bords de la goutte, sur des épaisseurs
allant de 100 nm a 1 pum. La puissance motrice pour le film précurseur variant
comme SRR, et la dissipation restant inchangée, on obtient une loi de croissance
en R ~ t'/2 pour le film précurseur. Le fait d’observer une loi expérimentale située
entre la prédiction pour le précurseur et la prédiction pour la goutte macrosco-
pique motive l'interprétation donnée par les auteurs : la gamme d’épaisseur située
entre 100 nm et 1 pum doit correspondre a la transition entre le film précurseur

et la goutte macroscopique.
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Etalement d’un film visqueux Pour les films trés visqueux que nous avons
étudiés, il ne semble pas évident de conclure sur la dynamique. En effet, la forme
du film est progressivement modifiée, ce qui complique 'analyse et 'obtention
de lois d’echelles. Qui plus est, toutes les lois d’échelles obtenues se fondent sur
I’hypothése que le volume de la goutte ou du film se conserve : on néglige le volume
du film précurseur. Si cette hypothése peut étre valide aux début du phénomeéne,
elle devient de moins en moins valide au fur et & mesure que 1’épaisseur au centre
du film diminue. Pour le dernier profil représenté sur la figure [4.7] il apparait que
la majorité du volume initial est dans le film précurseur.

En nous basant sur 'ordre de grandeur de la zone intermédiaire entre le film
précurseur et la goutte macroscopique estimé par Fraajie et Cazabat, nous se-
rions tentés de conclure que notre expérience se situe entiérement dans la zone
intermédiaire. Ceci est conforté par le fait que le volume du film semble avoir
disparu quasiment entiérement dans le film précurseur.

Ces arguments remettent en cause le role de la capillarité pour ’étalement
du film : en effet, si on se situe dans la zone intermeédiaire, on ne peut plus dis-
socier le film précurseur du reste du film : I'énergie apportée par le paramétre
d’étalement doit également servir & aplatir le film pour disposer du volume suffi-
sant pour couvrir la surface du substrat. Méme si 'ordre de grandeur déterminé
plus haut semblait correct, il repose sur ’hypothése d’une dissociation entre le
film précurseur et le reste film, et n’est donc pas strictement valide dans le cas
expérimental considéré. Une description plus fine de la forme du film pourrait
peut-étre résoudre le probléme, mais il convient de signaler la relative complexité

de la modélisation de cette expérience.

Avancée du film précurseur En considérant que I’épaisseur e du film pré-
curseur est constante on peut obtenir une mesure tres grossiére de l'avancée du
film précurseur a partir de la mesure de ’épaisseur h au centre. On suppose pour
cela que la variation d’épaisseur au centre du film est gouvernée par 'avancée
du film précurseur. Le volume du film précurseur eRI% est alors de l'ordre de
(ho — h)R2, ot hy et Ry sont les épaisseurs et tailles respectives du film au début
du mouillage. Avec ce modéle grossier, R; varie donc comme h — hg. Or, nous

avons déja mentionné que 'on s’attend a ce que le film précurseur s’étende sui-
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vant R]% ~ S/nt. Sous ces hypothéses, on prévoit donc que I’épaisseur au centre

diminue linéairement avec le temps :
ho — h(t) ~ —. (4.1)

La figure [4.8 montre I’évolution mesurée de I’épaisseur au centre. On observe une
variation linéaire en premiére approximation qui semble donc compatible avec la
loi de variation présentée ci-dessus. La variation d’épaisseur que ’on peut esti-
mer a partir des données de la figure est de 4-1071 m/s. Avec une épaisseur
effective pour e de 10 nm, la valeur en volume de 107 Pa.s pour la viscosité, et un
paramétre d’étalement de 10 mJ/m?, on obtient une valeur de 107! m /s pour le
coefficient directeur de ’épaisseur avec le temps. Avec beaucoup de précautions,
étant données les approximations effectués, nous concluons que nos résultats ex-
périmentaux semblent cohérents avec I'avancée d’un film précurseur tel que décrit
dans la littérature et rappelé ci-dessus. Le fait d’obtenir un accord satisfaisant
en ordre de grandeur ainsi que sur la variation attendue de I’épaisseur au centre
nous permet de rejeter avec un peu plus de poids 'hypothése selon laquelle la
capillarité gouverne I’étalement. Il semble que ce soit bien le film précurseur qui

provoque 'aplatissement du film.

4.4 Conclusions

L’étude d’'un autre systéme : le PBD sur un substrat de PEO a conduit a des
résultats inattendus.

Pour ce systéme, le paramétre d’étalement est positif et un mouillage est
observé aux temps longs. Ce phénoméne se révéle de nature différente de celle
du démouillage de films minces. Autant ce dernier était particuliérement simple,
autant le mouillage est une situation beaucoup plus compliquée a décrire. Un
paramétre d’étalement positif déstabilise en effet le bord du film, et un film pré-
curseur trés mince croit rapidement. Le film de départ se vide ainsi petit a petit
dans le film précurseur, en commencant par les bords.

Méme si beaucoup de travail expérimental et théorique serait nécessaire pour
résoudre le probléme posé par I’étalement d’un film sur substrat liquide, la dis-

cussion des phénomeénes observés ainsi que la variation de ’épaisseur au centre
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nous ont permis de conclure que les films étudiés se situaient dans une région
intermédiaire entre le film précurseur et les gouttes macroscopiques étudiées ces
trente derniéres années. Il semble que ce soit effectivement le développement du
film précurseur qui provoque l'aplatissement progressif du film de départ.

La précision relative de nos mesures et les manques de reproductibilité que
nous avons rencontrés nous empéchent d’aller plus loin dans I'analyse de ce phé-
nomeéne. La mesure du profil et de la dynamique de ’étalement du film précurseur
permettraient d’obtenir des données sur la viscosité en milieu trés confiné et sur
la pression de disjonction. Pour y parvenir, il semble nécessaire de développer
des outils expérimentaux permettant de mesurer des profils a des épaisseurs in-
férieures a 20 nm.

Enfin, 'existence de la phase de contraction du film qui précéde le mouillage
reste en partie énigmatique. Nous émettons dans ce chapitre une hypothése qui
pourrait rendre compte des observations. Le film de polymére, méme trés au des-
sus de Ty, serait déformé & des distances proches du substrat, et ne pourrait pas
relaxer cette déformation. Nous avons vérifié qu’il s’agissait d’'un phénoméne &
I’équilibre, différent a priori donc des contraintes résiduelles qui étaient 1'objet
du chapitre précédent. Des expériences complémentaires sur le PBD seraient évi-
demment nécessaires pour confirmer I'interprétation que nous proposons. Si notre
hypothése est pertinente, il semblerait trés intéressant d’envisager d’autres sys-
témes polymére/substrat pour tenter d’apporter des élements de réponses a la
question sous-jacente : quel est I'état d’équilibre d’un systéme polymeére a faible

distance de la surface ?



Chapitre 5

Autres phénomeénes observés lors du

démouillage

Les expériences de démouillage sur films minces et ultraminces ont été décrites
et discutées en détail dans les deux premiers chapitres. Certains aspects de ces
expériences n’ont pas été évoqués jusqu’a présent et nécessitent pourtant d’étre

mentionnés.

Dans certaines conditions, des trous s’ouvrent spontanément dans les films de
PS qui démouillent. Les conditions dans lesquelles s’ouvrent ces trous ne sont pas
clairement identifiées, et le mécanisme conduisant & leur apparition reste a I’heure
actuel relativement obscur. Nous décrivons dans la premiére partie de ce chapitre
ce phénomeéne et présentons une analyse des hypothéses que nous avons envisagées

pour 'expliquer. Aucune d’elles n’est cependant pleinement satisfaisante.

Nous présentons ensuite quelques écarts a la déformation uniforme des films.
Dans certains cas en effet, on observe la formation d’un bourrelet pendant le
démouillage sur substrat liquide. Les bourrelets formés sont de trés faible ampli-
tude. Ce phénoméne du second ordre reste cependant délicat a expliquer, méme

s’il semble qu’il soit di & des hétérogénéités de température.

149
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5.1 Ouverture de trous

5.1.1 Reésultats expérimentaux

5.1.1.1 Description

Expérimentalement, on peut observer une ouverture spontanée de trous, conjoin-
tement a la rétractation globale du film. La figure [5.1] en montre un exemple. Les
trous s’ouvrent et grandissent, modifiant de maniére trés importante la forme
du film. Ce phénomeéne se produit uniquement & haute température, pendant le
régime visqueux. Aucune systématique n’a été observée : la majeure partie des
échantillons se contractent sans que des trous n’apparaissent. Notons tout de
méme que ce phénoméne se produit principalement pour des films dont 1’épais-
seur initiale est inférieure a 100 nm. Par ailleurs, il est important de souligner
que tous les films découpés sur un méme échantillon se comportent de la méme
maniére : des trous apparaissent systématiquement ou n’apparaissent pas. Cette
observation indique que 'origine de 'ouverture des trous est liée & la préparation

des échantillons.

5.1.1.2 Croissance des trous.

On observe que les trous croissent systématiquement. Lorsqu’ils sont prés d’un
bord, ils déforment considérablement la forme du film. La figure présente deux
exemples de cinétique d’ouverture, I'un initialement prés d’un bord, I'autre situé
approximativement au centre. Le trou situé prés du bord s’ouvre beaucoup plus
rapidement que le trou au centre. L’étude de la cinétique d’ouverture des trous
doit donc en principe se faire en fonction de la distance au bord. Il s’agit d’une
étude relativement complexe, qui demanderait un effort expérimental conséquent.
Nous nous contentons de résultats qualitatifs mais cherchons par la suite a com-

prendre pourquoi les trous se forment et pourquoi leur rayon croit avec le temps.
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e. f. g. h.

FiG. 5.1: Film de PS1406, d’épaisseur initiale de 70 nm et démouillant & 418K sur du
glycerol. Images du film a différents instants : a. 5s, b. 60s, c¢. 170s, d. 430s, e. 630s, f.
960s, g. 2000s, h. 3600s.

5.1.2 Discussion
5.1.2.1 Formation des trous

Stabilité d’un film sous contrainte. Thomas Vilmin a récemment étudié
la stabilité d’un film soumis & une contrainte et a montré que des trous devait
s’ouvrir dés que cette contrainte est suffisamment grande [I37]. Le mécanisme
est lié & de faibles perturbations de la surfaces qui provoquent une diffusion des
chaines vers les zones moins contraintes. Cette déstabilisation a lieu dans le cas
d’une contrainte négative ou positive. Cependant, les contraintes considérées sont
des contraintes qui relaxent pendant le mécanisme d’ouverture. Dans le cas de
nos expériences, la contrainte a laquelle est soumis le film ne relaxe pas, et tend a
le comprimer. Elle stabilise donc le film. On peut montrer en adaptant le modéle
de Vilmin qu’un film soumis a une contrainte compressive constante est stable
pour des ordres de grandeurs raisonnables. On en déduit que la formation de

trous dans les films démouillant sur substrat liquide ne peut étre attribuée au
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F1a. 5.2: Aire d’un trou formé prés du bord, en comparaison avec un trou formé au centre,
lors du démouillage d’un film de PS286 d’épaisseur initiale 75 nm et démouillant & 410K.
L’aire initiale du film est de 1.2-102 pixels. Les deux trous se forment simultanément, aprés
270 s pour le trou prés du bord, et 305 s pour le trou au centre. Le temps ¢ = 0 est fixé &

& ces instants pour chacun des deux trous.
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mécanisme de déstabilisation proposé par Vilmin.

Ouverture de trous pendant le recuit. Le fait que des trous se forment
uniquement sur certains échantillons indique que l'origine de la formation des
trous est liée a la fabrication des films.

Certains films, en particulier lorsqu’ils sont fins (plus fins que 100 nm) pré-
sentent en effet des trous comparables a ceux visibles sur la figure[5.1] avant méme
le démouillage. Ces trous se sont donc nécessairement formés pendant le recuit.
Meéme en diminuant le temps de recuit & quelques heures, certains échantillons
continuent de présenter des trous. Nous n’avons pas réussi a établir de maniére
univoque quelles étaient les conditions de formation des trous.

Deux hypothéses peuvent étre envisagées pour expliquer la formation de trous
pendant le démouillage. La premiére réside dans le fait que le PS sur le mica est
en situation de démouillage. Un paramétre d’étalement négatif pourrait en effet
conduire a la formation de trous. Cependant, nous devrions dans ce cas observer
de maniére systématique la formation de trous, pendant des longs recuits.

La deuxiéme hypothése pourrait conduire a des ouvertures de trous de maniére
plus aléatoire. Vilmin a montré que des films de polyméres contraints au dessus de
T, étaient instables [137], et Reiter et al ont mis en évidence expérimentalement
que les contraintes résiduelles dans des films trés minces étaient un moteur de
I'ouverture des trous [I11]. Or, nous avons montré au chapitre 3 que les films issus
du spin coating étaient fortement contraints initialement, et que ces contraintes
relaxaient pendant le recuit. Il serait donc possible que des trous s’ouvrent en
raison des contraintes résiduelles présentes dans le film initialement. Reiter et al
observent que des recuits a 7' < T, permettent & ces contraintes de relaxer et
réduisent le nombre de trous qui s’ouvrent a haute température. L’ouverture de
trous dans les films ultraminces que nous observons pendant le recuit pourrait
alors dépendre du temps passé a basse température, c’est a dire pendant la montée
en température du début de la procédure de recuit. Cette montée en température
n’étant pas vraiment controlée dans nos expériences, I’hypothése développée ci-
dessus pourrait expliquer le manque de reproductibilité constaté sur 'ouverture de
trous dans des films ultraminces. En effectuant un pré-recuit de 24h a 85° C, avant

un recuit a plus haute température, nous n’avons pas observé de formation de
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trous. Ce résultat devrait cependant étre confirmé par des mesures systématiques.

Pour résumer cette discussion, il semble que la formation de trous dans les
films pendant le démouillage soit initiée pendant la phase de recuit sur substrat
solide. L’origine de ces trous pourrait étre liée aux contraintes résiduelles issues du
spin-coating, mais des études complémentaires sont nécessaires avant de pouvoir

conclure sur cet effet.

5.1.2.2 Croissance des trous

Si la formation des trous peut étre expliquée par leur initiation pendant le
recuit, leur croissance pendant le démouillage constitue un paradoxe. Afin de le

mettre en évidence, nous envisageons la déformation d’un film troué.

Film élastique troué On considére un film élastique de petite épaisseur soumis
4 une pression extérieure py sur ses bords extérieurs. A lintérieur du film, on
suppose qu’il existe un trou soumis a la pression p;. On fait dans ce qui suit
I’hypothése de contrainte plane, compte tenu de la trés petite épaisseur du film.

Dans le cas oil py = p1, la déformation reste uniforme, et est affine!. Dans ce
cas on prévoit donc qu’un trou existant se contracte. Le probléme élastique se
transpose sans difficulté au probléme visqueux, il suffit en effet de remplacer les
déformations par les taux de déformations et le module élastique par la viscosité.

Dans le cas d'un film d’épaisseur uniforme déposé sur un substrat liquide, on
s’attend a ce que la méme contrainte S/h s’applique a I'extérieur du film et sur le
trou. On devrait donc observer une contraction des trous, et non une croissance
de ces derniers. Or, les trous grandissent systématiquement, ce qui laisse a penser

qu’une contrainte p; > po s’applique sur le bord du film.

Film élastique troué soumis a une surpression Envisageons dans un pre-

mier temps le cas géométriquement simple d’un trou centré de rayon « a l'intérieur

!Pour justifier cette affirmation, on peut considérer un film sans trous, soumis & la pression
po- Les contraintes planes dans le films sont alors uniformes et égales a py. Si maintenant on
fabrique un trou en remplacant la matiére par la méme pression pg, les conditions aux limites
pour la contrainte sont compatibles avec la solution uniforme. Les contraintes planes restent

donc égales a pg. Par suite, la déformation est affine.
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d’un film circulaire de rayon 1. Les distances sont normalisées par le rayon du
film, les contraintes par py, les déformations et les déplacements par E/pg, on E
est le module élastique.

Les conditions aux limites pour la contrainte sont :
o(r=1)=-1 o(r=a)=—(Ap+1). (5.1)

Compte tenu des équations de I’équilibre, on obtient les solutions suivantes [134] :

_a2Ap 1 (1+Ap)a?-1

= - 5.2

4 1—a27r? 1—a2 (5:2)
a?Ap 1 (1+Ap)a®—1

= —_ 5.3

a00 1—a?2r? 1—a2 (5-3)

Le déplacement radial u est alors donné par egg = u/r, ont €99 = 099 — VO
On obtient (avec v =1/2) :

3 o*AP r(l+AP)a*—1
u=- =

5.4
2(1—042)r+2 1—a? (5.4)

On s’intéresse a la déformation du trou : celui-ci va s’agrandir si u(r = o) > 0.

Cette condition conduit & :
1 —a?

3+a?
Pour un petit trou (o — 0), le trou va s’agrandir si Ap > 1/3. Notons

Ap >

(5.5)

que, quelque soit la taille du trou, le film se contracte pour la surpression critique
calculée ci-dessus. En effet, le déplacement du bord du film (en r = 1) est négatif :
u(r =1) = =3/2(1 — a?) /(3 + a?).

La surpression nécessaire a la croissance du trou est une fonction décroissante
de « : pour o = 1/2 par exemple, la surpression critique en dessus de laquelle le
trou s’agrandit vaut 0.23.

On déduit de cette analyse que le trou s’ouvre a condition qu'’il existe une
surpression s’exercant sur le trou, et qu’elle corresponde a une fraction non né-

gligeable de la contrainte s’appliquant sur I'extérieur du film.

Croissance d’un trou prés d’un bord. Prés d’un bord, la surpression néces-
saire a I'ouverture d’un trou doit diminuer. A la limite d’une couronne élastique

de faible largeur (« — 1), la surpression critique tend vers zéro. Un trou situé
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prés du bord doit donc s’ouvrir beaucoup plus facilement, ce qui est le cas ex-
périmentalement (voir la figure [5.2). Une confirmation de cet effet est obtenue
en considérant la déformation d’un trou excentré dans un film élastique soumis a
une surpression Ap. La solution analytique de ce probléme? peut étre trouvé dans
le livre de Timenshenko [134], p. 199. Les figure et présentent le résultats
des calculs et montrent I'influence de la distance 6 au bord du trou. Pour la méme
surpression critique, le trou situé plus prés du bord croit plus que 'autre trou. On
constate que les formes des films troués observées (voir la figure ressemblent
fortement a celles obtenues dans le cas d’un trou soumis & une surpression et situé
prés d’un bord : dés lors que le rayon du trou est de I'ordre de grandeur de la

distance le séparant du bord, 'ouverture du trou déforme le bord.

1/

F1G. 5.3: Gauche : film non déformé ( Ry = 2.4, R; = 0.27, § = 1.6). Droite : allure de la
déformée pour Ap = 1.

F1G. 5.4: Gauche : film non déformé ( Ry = 2.4, Ry = 0.27, 6 = 2.0). Droite : allure de la
déformée pour Ap = 1.

2La solution analytique fait intervenir des coordonnées curvilignes et ne présente que peu

d’intérét dans le cadre cette discussion.
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On peut donc conclure que les expériences dans laquelles des trous s’ouvrent et
croissent présente toutes les caractéristiques d’une surpression qui s’appliquerait
sur le bord du film. La valeur de 1/3 pour la surpression critique correspond au
cas d’un trou infiniment petit, et cette valeur est plus faible dans la pratique.
Prés d’un bord, une petite surpression peut conduire a la croissance d’un trou.
Néanmoins, la surpression nécessaire est toujours du méme ordre de grandeur que
la pression extérieure.

Dans ce qui suit, nous envisageons deux origines a priori possible pour cette

surpression. Ni I'une ni I'autre ne se révéle pourtant suffisamment pertinente.

Variations d’épaisseur La contrainte exercée par les surfaces sur le film étant
donnée par S/h, I'épaisseur fixe la pression appliquée : si I'épaisseur au niveau du
trou est plus faible que celle sur les bords, une surpression s’applique sur le trou,
et pourrait entrainer sa croissance.

La surpression nécessaire étant de 'ordre de 1/3 de la contrainte appliquée sur
Pextérieur, il faudrait une variation d’épaisseur relativement grande : au minimum
20%. Or les films sont uniformes & moins de 20% prés, ce qui est confirmée par
I’uniformité de la couleur des films. Les hétérogénéités d’épaisseur sont au plus de
lordre de 5% sur les films qui démouillent. Les variations d’épaissseur ne semblent

donc pas suffisantes pour expliquer la formation de trous.

Parameétre d’étalement On peut penser que la surface du liquide a l'intérieur
du trou est différente de celle & I'extérieur. En effet, lorsque le trou s’ouvre, une
nouvelle surface est créée. Les impuretés qui existent sur la surface du glycérol a
Pextérieur du film ne peuvent pas facilement rejoindre cette nouvelle surface. A
I'intérieur du trou, la tension de surface du liquide pourrait donc étre différente
de la tension a 'extérieur. Par ailleurs le paramétre d’étalement résulte d’un bilan
de tensions de surface et peut donc varier sensiblement, méme si la tension de
surface n’est que faiblement modifiée. Cet effet pourrait donc a priori conduire &
une surpression sur le trou.

Afin de tester cette hypothése nous avons découpé un trou dans un film avant
le décollage, afin d’obtenir un film troué avant le dépdt sur le bain de glycérol

chauffé. Nous observons dans ce cas que le trou s’ouvre également, avant de
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F1a. 5.5: Film de PS286, d’épaisseur initiale de 140 nm, démouillant & 410 K. Un trou a été
découpé préalablement au dépot du film sur le bain de glycérol chauffé. La figure montre
les variations de ’aire du trous et de l'aire totale du film. En insert, I’épaisseur effective,
calculée a partir de l’aire totale est représentée. La variation d’épaisseur est linéaire avec
le temps, et vaut 4 - 1071 m/s.

saturer. La figure montre 1’évolution de la surface du trou conjointement a
celle de la surface du film. Pour cette expérience, il n’y pas création d’une nouvelle
surface de liquide, et pourtant le trou croit au lieu de se contracter. On peut en
déduire que ce n’est pas une différence de paramétre d’étalement entre 'extérieur

et 'intérieur qui peut expliquer la croissance des trous.

5.1.2.3 Dynamique globale

Malgré la présence de trous, ’épaisseur reste uniforme en premiére approxi-
mation. Pourtant la déformation n’est plus affine, et on pourrait s’attendre a ce
que la déformation verticale soit modifiée. Dans le cas d’un probléme a contrainte
plane, on démontre que [82] : A (04, + 0yy) = 0. La somme des contraintes planes

est donc harmonique. Par conséquent, le taux de déformation verticale €,, est
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elle aussi harmonique puisque €,, = — (04, + 0yy) /1. On en déduit que 'aug-
mentation d’épaisseur doit étre plus grande sur le bord des trous, a cause de la

surpression, mais que les variations de la déformation verticale restent faible.

Par ailleurs, les contraintes de surface sont inversement proportionnelles a
I’épaisseur. Donc, si I’épaisseur sur le bord du trou augmente plus rapidement
que sur 'extérieur du film, la surpression diminue au cours du temps. Cet effet
pourrait expliquer pourquoi, lorsqu’ils ne sont pas prés du bord, les trous croissent
mais leur rayon sature aux temps longs (voir les figures et .

L’épaisseur effective du film, que 'on détermine par la mesure de la surface
(I'aire totale diminuée de l'aire du trou), augmente linéairement avec le temps,
comme le montre l'insert de la figure On obtient donc un résultat similaire &
ce qui se produit en absence de trous. Qui plus est, la valeur de h est en accord
avec la valeur de |S|/n obtenu dans les mémes conditions mais sans trous (voir le
chapitre 1). Ainsi, méme avec une surpression sur le trou, la dynamique globale
du film que 'on peut caractériser en déterminant une épaisseur effective est donc

trés peu modifiée.

Le fait que la surpression ait un faible effet sur I’épaisseur effective s’explique
en remarquant que la moyenne est effectuée sur toute la surface du film. Par
conséquent, le poids relatif de I’épaisseur sur I’extrémité du film est donc beaucoup
plus important que celle sur le bord du trou®. Aussi, 'ouverture de trous dans
un films ne modifie qu’au second ordre la variation de 1’épaisseur effective avec le

temps.

3Pour illustrer cette affirmation, on comsidére le cas d’un film circulaire et d’un trou
centré dont le rayon vaut « fois celui du film. En notant h. 1’épaisseur sur lextérieur et
h: épaissseur sur le bord du trou, la solution du probléme harmonique conduit & h(r) =
he+ (ht — he) In(r)/ In . Pour a = 1/2, ’épaisseur moyenne sur la surface vaut 0.71h, +0.29h;.
Le poids de I’épaisseur extérieure est donc plus grand que celui de I’épaisseur du trou. Si le trou
est plus petit, ’épaisseur extérieure a encore un poids plus grand. Comme h; reste peu différent
de h., I’épaisseur effective calculée par la mesure de 'aire doit varier sensiblement de la méme

maniére, avec ou sans trous, ce que nous avons pu vérifier expérimentalement.
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5.1.3 Conclusions

Les trous qui se forment de maniére non systématique dans les films minces
qui démouillent sur un subtrat liquide restent inexpliqués. Il semble que leur for-
mation soit initiée pendant le recuit sous 'effet de la relaxation des contraintes
résiduelles. Leur croissance en revanche pose un vrai probléme : aucune des hypo-
théses que nous avons imaginées ne peut raisonnablement expliquer pourquoi un
trou s’ouvre pendant que le film se contracte. Nous avons identifié que cela de-
vait étre lié & ’existence d’une surpression sur le trou par rapport a la contrainte

extérieure, mais 'origine de cette contrainte additionnelle reste mystérieuse.

5.2 Bourrelets

Les phénomeénes de démouillage s’accompagnent généralement d’un bourrelet
dans lequel est stockée la matiére au fur et a mesure qu'une flaque se rétracte
ou qu’'un trou s’ouvre [35]. Ces bourrelets ne sont pourtant pas essentiels au dé-
mouillage. Ils surviennent lorsque la matiére ne peut pas étre transportée aussi
rapidement que le liquide se retire du substrat. Ainsi, lorsque la viscosité est
faible, I'inertie est responsable de ’apparition d’un bourrelet. Plus généralement,
dans le cas d’un démouillage sur substrat solide, la longueur de glissement re-
lativement faible produit une dissipation dans la goutte et bloque 1’écoulement
a grande échelle, créant ainsi un bourrelet. Méme dans le cas ou cette longueur
de glissement est trés grande devant 1’épaisseur du film, comme c’est le cas lors
de démouillage de films visqueux trés minces, on observe un bourrelet. Celui-ci a
une forme trés asymétrique [109]. Dans ce cas, c’est le frottement du film sur le
solide qui est responsable du bourrelet [137, 138]. En effet, ce frottement limite
le transport de matiére et introduit une longueur caractéristique qui fixe la taille
du bourrelet.

Le cas de démouillage de liquide trés visqueux en 'absence de substrat est I'un
des rares cas ou il n’y a pas de bourrelet [36]. Sur un substrat liquide, la situation
est comparable : l'inertie des films ultraminces de PS, ainsi que les frottements
avec le substrats sont négligeables, et il n’y pas de bourrelet. Nos expériences

montrent en effet que I’épaisseur des films reste uniforme pendant le démouillage
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F1a. 5.6: Clichés obtenus sur un film de PS56, d’épaisseur initiale 75 nm, démouillant & 389
K. Gauche : t = 50 s, droite : ¢t = 1520 s. L’épaisseur moyenne est de 303 nm. L’amplitude
du bourrelet est de ’ordre de 40 nm.

(voir le chapitre 1).

Pourtant, dans de rares cas, nous avons observé I'apparition d’un petit bour-
relet, que nous décrivons dans cette partie. Il s’agit d’'un phénomeéne du second
ordre, dans la mesure ot la taille du bourrelet reste systématiquement trés faible

par rapport a ’épaisseur du film.

5.2.1 Caractérisation

Précisons en premier lieu que des bourrelets méme petits ne sont généralement
pas observés lors du démouillage de films ultraminces de PS. L’apparition de
bourrelets est un phénoméne non reproductible, se produisant uniquement dans
le régime visqueux. Dans 90% des cas, le bourrelet n’est pas détectable par la
méthode de colorimétrie. Qui plus est, lorsqu’un bourrelet apparait, il est de trés
faible amplitude.

Les figures et montrent des exemples de bourrelets, parmi les plus
grands que nous ayons observés. Une analyse par colorimétrie de ces images per-
met de caractériser ce bourrelet. Quelques résultats sont présentés sur la figure
On constate que la forme du bourrelet est comme dans le cas des expériences
de Reiter et al [109] fortement asymétrique. L’amplitude du bourrelet reste trés
faible : de 'ordre de 5% a 10% de I'épaisseur du film, dans les cas les plus ex-

trémes, et alors que I’épaisseur du film a augmenté de prés de 500%.



162 Autres phénoménes observés lors du démouillage

b
d- e-

e
~ 400 —
g
E
g 300 — F\M"-\/—NC—-——vW—‘—‘—-‘V—v——
'é b
m 200 —
a
100 — w
0 T T T
-100 0 100 200 300

Position horizontale (um)

F1aG. 5.7: Clichés obtenus sur un film de PS1406, d’épaisseur initiale 93 nm, démouillant &

443 K. Dessous : profils des films visibles sur les clichés, obtenus par colorimétrie.
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F1G. 5.8: Gauche : image aprés 2h de démouillage d’un film de PS286 sur un bain & 403 K
(le couvercle du four a été retiré). La température de I’air au dessus du film est inférieure

d’au moins 40 K. Droite : profil du bourrelet réalisé avec un profilométre tactile.

Les bourrelets qui se forment parfois sont donc du second ordre et ne remettent

pas en question notre analyse présentée dans les chapitres 1 et 2.

5.2.2 Cas d’une température hétérogéne

On obtient des bourrelets systématiquement si la température n’est pas uni-
forme. Lors d’une expérience réalisée sans couvercle par exemple, lair situé au
dessus du film est plus froid que le bain de liquide. La figure montre un
exemple d’une telle expérience. Un bourrelet de forme asymétrique est nettement
visible et son amplitude est plus conséquente que celles présentées sur la figure
b1

Ce résultat nous invite & penser que des petits bourrelets peuvent se former
si la température du four n’est pas uniforme. Cette hypothése permettrait d’ex-

pliquer pourquoi les bourrelets n’apparaissent pas systématiquement.

5.2.3 Interprétation

Un bourrelet ne peut se former que s’il existe une hétérogénéité dans la di-

rection plane du film. En effet, le substrat liquide n’introduit pas de frein au
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transport de matiére. Si les propriétés du films sont hétérogénes en revanche, on
s’attend a ce que la déformation ne soit plus uniforme. Il pourrait alors se former
un bourrelet.

Dans le cas ou l'air au dessus du film est plus froid que le liquide, la tempéra-
ture du film pourrait ne pas étre uniforme. Le film étant un mauvais conducteur
de la chaleur, un flux de chaleur doit exister prés de bords. La température prés
des bords est alors plus élevée qu’au centre. Par suite, la viscosité sur les bords
est plus faible, et les taux de déformations sont plus importants. Ainsi, I’épaisseur
sur le bord du film augmenterait plus rapidement qu’au centre. Un tel mécanisme
impliquerait donc la formation d’un bourrelet.

Cette hypothése demanderait & étre vérifiée, mais elle pourrait expliquer la
formation occasionnelle de petits bourrelets lors du démouillage de films sur sub-

strat liquide.



Deuxiéme partie

Ondulations de films minces
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Chapitre 6

Ondulations

6.1 Introduction

Les expériences de démouillage de films sur substrat liquide se sont révélées
utiles pour mesurer les propriétés mécaniques de films ultraminces a T > T,
Les temps caractéristiques les plus longs du systéme ont pu étre étudiés, et nous
avons mis en évidence une réduction de ces temps pour des films de 'ordre du
rayon de gyration du polymeére. Les temps les plus courts, impliqués dans la tran-
sition vitreuse elle-méme, n’ont cependant pas pu étre caractérisés par I’étude
du démouillage. Afin de compléter 'analyse des propriétés mécaniques des films
ultraminces présentés dans le chapitre 2, d’autres expériences doivent étre envisa-
gées. Les films déposés sur un substrat liquide présentent I'intérét majeur d’étre
mécaniquement équivalent a des films suspendus, mais d’étre plus facilement ma-
nipulables. Par ailleurs, il s’agit certainement d'un des seuls moyens d’obtenir
un film entiérement relaxé et a 1’équilibre!. La conception d’une expérience de

mécanique suppose en général 'application de forces ou de déformations. Dans le

'l n’est pas évident qu’un film sur substrat solide puisse atteindre I’équilibre structural.
Sur un substrat liquide en revanche, ’absence de frustrations mécaniques doit permettre au
film d’atteindre un état d’équilibre. Il suffit de laisser un films quelques dizaines de minutes
& des températures supérieures a T, pour que le film atteigne le plateau caoutchoutique. Un
recuit sur substrat liquide & des temps supérieurs aux temps de reptation doit permettre d’étre
certain que la structure d’équilibre est atteinte. Les films ainsi recuits sont en équilibre avec

une contrainte de surface S/h dont 'intensité peut étre controlée.

167
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domaine fondu, les contraintes de surface sont d’intensité comparable au module
du polymére. Pour les films vitreux en revanche, les déformations générés par
ces forces sont négligeables et ne peuvent donc étre utilisées pour caractériser
les propriétés mécaniques a 7' < T,,. L’applications de forces ou de déformations
controlées est extrémement délicate sur des films aussi minces que ceux que nous
voulons étudier. Qui plus est, étant donné le role particulier joué par les substrats,
il semble crucial que la sollicitation ne perturbe pas la mesure.

La solution expérimentale que nous présentons dans cette partie s’appuie sur la
géométrie particuliére des films minces. Par le simple fait qu'une des dimensions
est négligeable devant les autres, les sollicitations mécaniques dans le plan et
hors du plan sont trés différentes. Plus précisément, on peut facilement faire
flamber une plaque mais difficilement 1’étirer ou la comprimer. Supposons que
I’on impose un déplacement uy dans une des directions du plan du film, tendant
a le comprimer. Si le film ne se déforme pas dans la direction perpendiculaire,
I’énergie de traction correspondante est de 'ordre de Fhu2. En revanche, si le film
flambe, cette énergie de traction est négligeable, et 'énergie élastique se réduit
a Iénergie de flexion, donnée par Eh3u2/R? R étant la taille caractéristique du
film. Par conséquent, on peut estimer le rapport de I’énergie de flexion a celle de
traction a (h/R)?. Pour un film mince, h < R et il est toujours énergétiquement
plus favorable de flamber plutét que de comprimer un film.

Pour un film libre, on observera donc un flambage du film si on impose un dé-
placement tendant a le comprimer. Cependant, s’il existe une force de rappel dans
la direction perpendiculaire au plan du film, elle limite 'amplitude du flambage.
On s’attend dans ce cas a observer non pas un simple flambage, mais des on-
dulations, résultant d’un compromis entre I'augmentation de I’énergie de flexion
correspondante? et 1'énergie associée & la force de rappel. Cerda et Mahadevan
ont illustré ce phénoméne en tendant un film dans une direction [24]. Ils observent
des ondulations dans la direction perpendiculaire a la traction (voir figure .
En I'absence d’ondulations, le film doit se comprimer dans cette direction dans
la mesure ou sa compressibilité n’est pas nulle. Les ondulations observées sont

donc la conséquence de la traction. Leur amplitude &, est limitée dans ce cas par

2L’énergie de flexion est en effet proportionnelle au carré de la courbure. Elle est donc

d’autant plus grande que la longueur d’onde des ondulations est petite.
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la tension du film dans la direction de la traction, qui sert de force de rappel.
On peut, a l'instar des auteurs de la référence [24] généraliser ce phénoméne en
comparant les énergies de flexion et de rappel. L’énergie de flexion (par unité de
surface) est en effet donnée par ER3E2 /A1, ot A est la longueur d’onde des ondui-
lations, et I'énergie de rappel notée K&2, ou K est la raideur effective de la force

de rappel. La minimisation conduit & une longueur d’onde pour les ondulations :

- (5 o

L’amplitude des ondulations dépend du déplacement uy imposé dans le plan du
film. La compression du film étant négligeable & cause de la formation des on-
dulations, la longueur curviligne du film dans la direction du déplacement reste

égale a la longueur initiale R. Il vient :

Ug

g~ (1) (6.2)

F1G. 6.1: Photographie d’un film élastique tendu, tirée de la référence [24].

Pour un film déposé sur un substrat liquide et soumis a un déplacement imposé
dans son plan, on peut donc s’attendre a observer des ondulations. Dans ce cas,
le role de la force de rappel est joué par la gravité® qui limite Pamplitude des
ondulations. La longueur d’onde des ondulations qui se développent dépend du
module élastique (voir 'équation . On peut donc a priori utiliser ce phénoméne

afin de suivre les variations du module élastique d’un film viscoélastique. L’intérét,

3Le role de la gravité, comparativement aux tensions dans la membrane sera discuté par la

suite.
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compte tenu les objectifs rappelés au début de ce chapitre, est que la mesure
s’effectue par une simple observation des ondulations, et ne perturbe donc pas le
film.

Différentes solutions expérimentales ont été envisagées pour imposer un dé-
placement dans le plan du film. La géométrie paralléle des expériences de Cerda
et Mahadevan est délicate A réaliser sur un film ultramince posé sur un substrat
liquide. En revanche, on peut facilement imposer des déplacements en géométrie
axisymétrique. Un déplacement du film imposé dans la direction perpendiculaire
induit en effet des déformations dans le plan (voir plus loin). Ainsi, nous verrons
que l'on peut induire des ondulations en géométrie axisymétrique en déposant
une bille ou une goutte d’eau sur un film flottant, ou en coincant une bulle d’air
sous le film, ou bien encore en envoyant un petit jet d’air perpendiculairement au
film.

La géométrie axisymétrique pose cependant des difficultés comparativement
a la géométrie uniaxiale. En effet, la longueur d’onde naturelle des ondulations
paralléles ne pas s’appliquer directement a des ondulations dans la direction or-
thoradiale. Cette géométrie a été étudiée par Géminard et al [59] sur des mem-
branes tendues (voir figure . Les auteurs réussissent a rendre compte de leurs
résultats expérimentaux par un calcul numérique, la résolution du probléme ana-
lytique semblant hors de portée. Ils concluent que les ondulations ne dépendent

dans ce cas que de la géométrie.

F1a. 6.2: Photographie d’une membrane tendue, tirée de la référence [24]. Sur le disque
noir centrale, la membrane est aspirée pour imposer un déplacement vers le centre, qui

provoque des ondulations radiales.
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Nous tentons dans ce chapitre de simplifier le probléme axisymétrique et d’étu-
dier ce phénoméne sur des films ultraminces. Aprés avoir présenté les solutions
que nous avons imaginées pour induire des ondulations sur des films ultraminces,
nous essaierons de modéliser 'instabilité en nous limitant au seuil. Une étude
expérimentale de l'instabilité développée sera ensuite présentée. Des efforts sup-
plémentaires sont en revanche nécessaire pour appliquer la technique a des films

ultraminces.

6.2 Solutions expérimentales

Différentes solutions expérimentales ont été envisagées pour induire des on-
dulations sur le film flottant. Dans chacune des situations, il s’agit d’une pertur-
bation verticale du film qui induit des déplacements verticaux et dans le plan des

points du film.

6.2.1 Billes posées sur un film.

La solution la plus simple consiste & déposer une bille sur un film. Les figures
et montrent des exemples d’ondulations obtenues avec des billes de
verre. Il est possible de déposer une bille et de ’enlever ensuite : les ondulations
disparaissent lorsque la bille est enlevée. Par cette méthode, on peut par ailleurs
de faire varier le rayon de la bille ou changer sa densité et ses propriétés de surface
en utilisant des billes de matiéres différentes.

Dans le domaine vitreux, la bille ne déforme que trés peu le film (voir la figure
. Cette observation montre que 1’énergie élastique du film est grande devant
I’énergie de pesanteur de la bille et devant ’énergie d’adhésion mise en jeu. Par
suite, le contact formé entre la bille et le film est petit devant de rayon de la bille,
comme l'illustre la figure Les faibles déformations engendrées dans le film
sont néanmoins suffisantes pour entrainer des ondulations.

Une limitation de ctte technique existe pour des films d’épaisseur inférieure a
80 nm : si la température est proche de T}, la bille perce le film.

Le dépot de billes sur des films proches de de T, posent néanmoins quelques

problémes expérimentaux. Si le film est inférieur & 80 nm, la bille perce le film.
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FiG. 6.3: Deux billes posées sur un film de 225 nm FiG. 6.4: Vue de dessus des on-
flottant sur ’eau. Le diamétre des billes est de 2mm dulations initiées par une bille
(premier plan) et de 1 mm (arriére-plan) de 2 mm de diamétre posée sur

un film de 210 nm.

1 mm

F1G. 6.5: Vue de profil d’'une bille de 2 mm de FiG. 6.6: Vue de dessous d’une bille

diamétre, posée sur un film de 180 nm. La ligne de 2 mm posée sur un film de 225 nm

discontinue repére I'horizontale. d’épaisseur. La tache blanche marque
la surface de contact entre la bille et
le film.

6.2.2 Bulle d’air et goutte d’eau

Avec une pipette Pasteur, on forme une bulle d’air sous le film. Cette bulle est
piégée sous le film lorsqu’elle arrive a la surface. Lorsque le contact entre le film et
la bulle d’air est réalisé, la forme de la bulle d’air est fortement modifée, comme
le montre la figure On constate sur la vue de dessus que le film est également
déformé, méme si, comme dans le cas des billes, les déformations sont faibles.

La déformée du film (voir figure est assez originale : au centre, le profil est
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quasiment plat alors que sur les bords de la bulles, les pentes sont importantes®.

F1G. 6.8: Vues de profil d’une bulle

Fi1G. 6.7: Vue de dessus des ondulations crées d’air sous un film de PS de 180 nm,
par une bulle d’air coincée sous un film de 180 flottant sur ’eau. Haut : au dessus
nm d’épaisseur. du film. Bas : sous le film

La figure [6.7/ montre que les ondulations générées sont similaires & celles obte-
nues dans le cas des billes. Méme si cette solution est simple & mettre en oeuvre
expérimentalement, elle est plus complexe a décrire théoriquement.

Par ailleurs, on constate sur les films les plus minces (h < 50 nm) que la taille
de la bulle d’air diminue au cours du temps. Les films les plus minces ne sont
pas totalement imperméables, et ce type d’expérience particuliérement simple
a mettre en oeuvre doit permettre une étude de la perméabilité des films ultra-

minces. Nénamoins, pour 'objectif que nous nous sommes fixées, cette observation

4L’énergie de pesanteur de la bulle d’air dépend essentiellement du volume piégé entre la
surface plane de 'eau et le film. Le systéme tend donc & optimiser ce volume. L’énergie élastique
du film, qui limite ce volume, dépend essentiellement des déformations orthoradiales causées le
déplacement u, dans le plan des points du film. La déformation orthoradiale étant donnée par
u,./r, elle sera plus faible si extremum de ce déplacement intervient loin du centre. Ainsi, on
s’attend a ce que le déplacement wu, reste faible sur un disque central, et donc que le film soit
plat au centre. L’essentiel des déformations sont alors localisées sur le bord de la goutte. Notons
que le probléme complet doit également tenir compte de capillarité, dans la mesure ou la taille

des billes est inférieure a la longueur capillaire.
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constitue plutot une limitation.

Enfin, il est également possible d’induire des ondulations en déposant une
petite goutte de liquide sur le film. On obtient le méme type de déformation pour

le film, et des ondulations la encore tout & fait similaires.

Comparativement aux billes déposées sur les films, les bulles d’air ou d’eau
coincées sous ou sur le film présentent 'inconvénient de ne pas donner d’expé-
riences facilement réversibles. Pour cette raison et a cause de la complexité des
problémes posés, nous nous sommes plutot concentrés sur les expériences ou une

billes est déposée.

6.2.3 Jet d’air perpendiculaire au film.

Une alternative intéressante aux billes et aux bulles et engendrant elle aussi
des ondulation consiste a envoyer un jet d’air de faible débit (typiquement 1
mL/min), mais de faible largeur (~1 mm) & une distance proche du film (~1

mm).

Par rapport aux billes et aux bulles, ce dispositif permet, en faisant varier le
débit d’air, de faire évoluer la force exercée sur le film et ainsi de pouvoir travailler
au seuil de l'instabilité. La figure montre quelques clichés obtenus. A faible
débit, le film se déforme sans onduler (les variations de 'intensité des nuances
de gris sur I'image du haut sont le résultat de cette déformation). A un débit
critique, les premiéres ondulations apparaissent (image du milieu). Malgré les
défauts du film qui brisent la symétrie, il semble que ces ondulations apparaissent
sur une couronne située a une distance finie sur centre. Si on augmente le débit, les
ondulations se développent vers le centre et vers I’extérieur, tandis leur amplitude

augmente.

La solution expérimentale du jet d’air a ’avantage de permettre de visualiser
le seuil de I'instabilité. Cependant, cette méthode reste plus délicate & mettre en
oeuvre que la solution consistant a déposer une bille. Pour pouvoir travailler prés

de T}, il faudrait par exemple prévoir un controle de la température de lair.
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F1a. 6.9: Ondulations sur un film de 72 nm, causées par un jet d’air envoyé perpendiculai-
rement & la surface du film. Les trois images correspondent & des débits d’air de plus en
plus importants. Haut : juste avant le seuil de l'instabilité. Milieu : au seuil de I'instabilité,
les ondulations sont localisées sur une couronne située pour ce film & 2 mm du centre.
Bas : aprés le seuil, l'instabilité se développe sur tout le film. La bande noire sur les clichés

correspond & l'image du capillaire et & sa réflexion sur le film.
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6.3 Seuil de 'instabilité.

6.3.1 Approche théorique

On considére un film élastique, déposé sur un substrat liquide et soumis & une
perturbation axisymétrique.

Le moteur de I'instabilité est, dans tous les cas, une compression dans la di-
rection orthoradiale. Si le film est initialement plan, une telle compression est
obtenue dans le cas ou le film est soumis & un déplacement axisymétrique wu,
négatif. En effet, les déformations radiales u,,. et orthoradiale ugy d’un film sont
données par les équations de Von Karman, qui se réduisent en géométrie axisy-

métrique aux expressions suivantes [134] :

Upp = &ur—k%(&,ff (6.3a)
Uy
Ugy — 7, (63b)

ou & représente le déplacement vertical. Dés lors qu'un film initialement plan se
déplace dans la direction verticale, il entraine un déplacement wu, non nul® et
négatif. Ce déplacement u, négatif entraine une compression dans la direction

orthoradiale, qui provoque l'instabilité.

liquide

FiG. 6.10: Représentation schématique de la déformée du film. Les fléches rouges représente
le déplacements u, dans le plan et le déplacement vertical £ d’un point du film.

Dans les expériences mentionnées ci dessus, c¢’est donc le fait de provoquer un

déplacement vertical du film qui induit le déplacement u, et par suite, I'instabilité.

Su, est néanmoins du second ordre en ¢. Comme ce déplacement tend & compenser dans

Péquation Vincrément de longueur 1/2 (8,€)* créé par la déformée du film, il est négatif et
est en ordre de grandeur donné par u, ~ —&2/r*, ot & est Pamplitude de la déformée et r* le

rayon caractéristique de la déformée axisymétrique.
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Nous avons choisi de travailler en conservant ce déplacement u,, comme paramétre
de contréle de l'instabilité, afin de rester dans un premier temps général.

Dans ce qui suit, on suppose que seule une couronne de largeur infinitésimale
et de rayon r coincide avec le seuil, comme semblent 'indiquer les expériences
(voir figure . Nous commenterons cette hypothése a postériori.

La couronne considérée est soumise a une force motrice de 'instabilité de
raideur k,, et a une force de rappel de raideur k,. La solution plane est stable si
et seulement si la force de rappel est plus grande que le forcage. Le cas d’un film

sans tension est dans un premier temps envisagé.

6.3.1.1 Moteur de l’instabibité

On considére la stabilité par rapport a une perturbation sinusoidale représen-

tant les ondulations orthoradiales :

E(r, 0) = &(r) sin(nd). (6.4)

Les équations exprimant les déformations sont alors a compléter pour tenir
compte de la perte de la symétrie engendrée par cette perturbation. Les dé-
placements orthoradiaux ne sont plus nuls et sont notés wuy. Les déformations

s’expriment selon :

1

Upr = Optl, + 3 (9,€) (6.5a)

w1 11, \°
ugpg = — + —Opup + - (—395) (6.5b)

roor 2 \r
L’énergie élastique de traction par unité de longueur sur la couronne considérée
est : zh
U, = s T2 (u2, + ugy + 20U, ugg) (6.6)
—v

La minimisation de cette énergie par rapport a uy ne pose pas difficultés, et
conduit a :
ug = n&g sin(2nd) /8r (6.7)

Le deuxiéme terme de I'équation est donc en moyenne nul sur la couronne
considérée. Le premier terme étant négatif et de le dernier positif, on en déduit que

la perturbation diminue en valeur absolue la déformation orthoradiale wgg, d’'une
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quantité égale a %n253/7"2. Le gain d’énergie élastique causée par la perturbation
est essentiellement dii au deuxiéme terme de I’équation . Au premier ordre en
&, la variation d’énergie est égale a wEhu,n2¢3 /1%, ot E = E/ (1 —1?). On en
déduit que la raideur de la force motrice de l'instabilité peut s’exprimer par :

Eh|u,|n?

k., = 27 5

- (6.8)

6.3.1.2 Force de rappel

La force de rappel, limitant le développement de I'instabilité, est liée a I’énergie
de courbure élastique et a la I’énergie potentielle de pesanteur I, et I,. Par unité

de longueur dans la direction radiales, ces énergies s’expriment comme :

1 (> ER 1 2 TERNt €2
= -/ — (= df=—"-" 0 .
U =5 /O 12(1 - 1?) <7~2 89"5) Y F e (6.9)
1 2T ) T )
Uy = 5 [ pg&rdd = Spgrés (6.10)
0

On en déduit que la raideur de la force de rappel s’exercant sur la couronne est

Eh3nt
k,=m ( Tn + pgr) (6.11)

donnée par

6.3.1.3 Seuil

La solution plane devient instable si la raideur force de rappel devient infé-
rieure a celle la force motrice de 'instabilité. En égalisant k,. et k,,, on trouve que

Iinstabilité se produit si :

h2n2 N pgT3
24r  2Ehn?
On obtient ainsi un seuil qui dépend de r et de n. Ces deux variables ne jouent

| > (6.12)

pas le méme role. En effet, n peut prendre a priori n’importe quelle valeur, et le

nombre n conduisant au seuil le plus bas sera le nombre de plis sélectionné. Le

5Nous verrons en effet que le seuil de ’instabilité se produit au voisinage de I'extremum du
déplacement u,.. La déformation radiale est donc négligeable devant la déformation orthoradiale

dans cette région de ’espace, et le deuxiéme terme de 1’équation est le terme dominant.
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déplacement radial u, est une fonction de r, fixée par la perturbation imposée.
Lorsque r — oo, le film n’est pas déformé, et u, — 0. Comme u,.(r = 0) = 0,
le déplacement |u,.(r)| passe nécessairement par un maximum, et on note r* la
position de ce maximum. En augmentant progressivement la perturbation, le
seuil sera donc atteint au voisinage de r*. L’existence d’'un maximum pour u,
justifie notre hypothése : I'instabilité est au seuil localisée sur une couronne.
La figure montre un exemple d’ondulations obtenues proches du seuil. Il est
délicat d’obtenir un seuil véritablement axisymétrique et sur cette figure, certains
domaines angulaires sont au dessus du seuil. Néanmoins, on constate que les

ondulations apparaissent bien sur une couronne de largeur faible.

En fixant » = 7* dans I’équation [6.12] et en minimisant le membre de droite

192 1/4
n=r* (EZf) . (6.13)

par rapport a n, il vient :

On retrouve donc, au seuil, la longueur d’onde naturelle du probléme évoquée
dans l'introduction (voir équation [6.2)).

Pour conclure, le seuil est atteint lorsque lorsque le maximum du déplacement

radial u, atteint une valeur seuil u;, donnée par :

« | Pgh
lu.| =r oF (6.14)

La dépendance de u, avec le déplacement vertical £(r) ou avec la force appli-
quée dépend ensuite de ’expérience considérée. La position r* du maximum de
u, doit étre traitée au cas par cas.

On peut remarquer que le nombre de plis au seuil n’est pas nécessairement
petit, puisqu’il dépend relativement fortement de I’épaisseur. Lorsque le film est
trés mince, comme sur I'image présenté figure le nombre de pli peut étre trés
grand.

Le seuil en revanche correspond a des fléches petites : pour les ordres de gran-
deurs expérimentaux (r* ~ 1072 m, h ~ 100 nm, et E ~ 1 GPa), le déplacement
u, au seuil n’est que de 10 nm. Ce trés faible déplacement correspond a une fléche

pour pour la déformée de 10 pum.
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6.3.2 Comparaison avec ’expérience.

Un film flottant sur un liquide est soumis & une tension imposée par le para-
meétre d’étalement. Néanmoins, si cette tension est négative, comme dans le cas
du systéme PS/glycérine, elle n’a aucun effet sur le seuil.

On peut donc s’attendre a ce que les lois d’échelles obtenues sur le seuil s’ap-
pliquent dans le cas de 'expérience du jet d’air. Pour cela il nous faut néanmoins
pousser un peu plus loin 'analyse, afin de déterminer la longueur caractéristique
r* correspondant au minimum de u, (7).

On considére une membrane sans tension soumise a une contrainte o(r) ver-
ticale de rayon caractéristique r.. Dans notre expérience, cette contrainte est
appliquée par le jet d’air. r. correspond alors au rayon du tube par lequel est
envoyé lair, si celui-ci est suffisamment proche du film. Si on éloigne le jet du
film, alors cette distance caractéristique varie comme la distance séparant le film
de l'extrémité du tube.

La déformée du film non plissé s’obtient en mimisant I'énergie totale par
rapport a u,(r) et & £(r). Méme connaissant l'allure de o(r), la minimisation
nécessite un calcul numérique, dans la mesure ot les équations de Von Karman
sont non-linéaires et difficilement solubles. En revanche, on peut sans effectuer
de calculs utiliser les longueurs caractéristiques du problémes pour déterminer la
longueur caractéristique sur laquelle varie la déformée du film. La fonction u(r)
variant comme la déformée, la longueur caractéristique du probléme coincide
également avec la position de 'extremum de u,..

La longueur caractéristique gouvernant un film élastique posé sur un liquide
est donnée par’ [, = \/m Cette longueur peut étre interprétée comme la
distance a partir de laquelle I’énergie potentielle de pesanteur devient prépondé-
rante devant 1’énergie élastique. A la limite d’une force ponctuelle (r. — 0), le
rayon caractéristique de la déformée de la membrane est [.. Si r. > [, ce rayon

caractéristique devient alors r.. L’ordre de grandeur de [, est, pour un film vitreux

"L’élasticité du film joue un role similaire 4 la tension de surface pour la longueur capillaire,
puisque I’énergie d’un film déformé ne fait intervenir que des termes en 9,.£. Nous supposons
implicitement ici que 1’élasticité domine la tension de surface. Cette hypothése est largement
vérifiée pour un film vitreux puisque Eh/y ~ 103. Au dessus de T, en revanche, les deux termes

sont comparables.
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de 100 nm, de 10 cm. Elle est donc largement supérieure a r..

L’épaisseur constitue un moyen de faire varier [, expérimentalement. Pour
des films variant entre 70 et 400 nm, nous trouvons pourtant que la rayon ol
apparaissent les plis est indépendant de leur épaisseur. La longueur caractéristique
l. est grande devant les dimensions des films utilisées expérimentalement (2 cm).
La longueur caractéristique intervenant alors pour la déformée est donc limitée
par la taille du film, et doit donc é&tre a peu prés constante dans les expériences
que nous avons réalisées avec un jet d’air.

En supposant que la longueur caractéristique r* intervenant dans 1’équation
6.13] est constante, nous avons pu vérifier la dépendance du nombre de plis avec
I’épaisseur. Le nombre au seuil a été déterminé sur des films d’épaisseur comprise
entre 70 et 500 nm. Les résultats sont présentés sur la figure[6.11] On obtient une
variation en accord avec une loi de puissance de —3/4, ce qui tend a valider le

seuil déterminé ci-dessus.

T T T T T

2 3 4 5
100

ea -
o

h (nm)

F1a. 6.11: Nombre de plis mesuré au seuil pour des films d’épaissseurs différentes. Le seuil
n’apparaissant pas toujours uniformément sur le film, le nombre n de plis a été extrapolé a
partir d’'un domaine angulaire sur lesquelles les plis apparaissent simultanément. La ligne
continue correspond a une loi de puissance de —3/4. La variation obtenue expérimentale-
ment est donc en accord avec la prévision de I’équation in o~ h3/4
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Il serait intéressant de pouvoir travailler avec des films plus grands pour faire
intervenir la longueur [, et ainsi vérifier de maniére plus convaincante 1’évaluation
du seuil. Il faudrait trouver pour cela un moyen de fabriquer et de manipuler des

films de 100 nm dont la taille est grande devant les 10 cm de la longueur /..

6.4 Instabilité développée

Lorsque les ondulations sont initiées par une bille posée sur le film ou par une
bulle d’air, on observe des ondulations qui s’étendent sur une distance radiale re-
lativement grande. Comme nous I'avons vu, le seuil de I'instabilité est tres bas, et
nous sommes donc toujours dans ces expériences en présence de I'instabilité déve-
loppée : les ondulations ne sont pas localisées sur une couronne, mais s’étendent
jusqu’a une distance r,,,,. ces ondulations sont similaires a celles que ’on obtient
si on dépasse le seuil en utilisant un jet d’air. On observe dans ce cas, que les
ondulations initialement localisées en r* croissent de part et d’autre de r*. Par
ailleurs, le nombre de plis augmente sensiblement avec le forcage. Le nombre de
plis au seuil, obtenu par la minimisation de I’énergie sur une couronne n’est en
effet plus valable si les ondulations ne sont plus localisées.

Nous nous concentrons dans cette partie sur les expériences ou une bille est
déposée sur un film et pour laquelle nous avons fait une étude systématique en
faisant varier la taille de la bille et I’épaisseur des films. Les résultats peuvent en

grande partie étre transposés au cas ol une bulle d’air est coincée sous le film.

6.4.1 Résultats expérimentaux

On observe une dépendance du nombre d’ondulation avec I’épaisseur du film
et avec le rayon de la bille comme l'illustre les clichés de la figure [6.12]

Nous avons utilisé des films dont ’épaisseur varie entre 30 et 250 nm et trois
billes de diamétre 0.48, 0.76 et 1.05 mm. A partir des clichés, on détermine systé-
matique le nombre n d’ondulations et la distance r,,,, sur laquelle elles s’étendent.
Ces mesures sont présentées sur les figures et . On observe que 7,,q. €t 1
sont proportionnels a R pour un film d’épaisseur donnée. Par ailleurs n dépend de

’épaisseur suivant n ~ 1/h. La taille du domaine ondulée augmente légérement
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Fi1G. 6.12: ITmage optique des motifs obtenus avec une bille de 0.48 mm de diamétre sur

des films de 150 nm (gauche) et 70 nm (centre) et une bille de 0.78 mm de diamétre sur

un film de 30 nm (droite).
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(a) Nombre d’ondulations en fonction du
rayon R de la bille. Pour chaque épaisseur,
le meilleur ajustement linéaire des données

est représenté.

A R=0.53mm
24 ® R=0.38mm
B R=0.24 mm
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(b) Nombre d’ondulations en fonction de
I’épaisseur. Pour chacune des trois billes, le
meilleur ajustement obtenu avec une loi n ~

1/h est représenteé.

F1G. 6.13: Données expérimentales extraites d’images de motifs obtenus par des billes de

rayons Ry = 0.24, 0.38 et 0.53 mm, et sur des films de huit épaisseurs différentes (216 nm,
139 nm, 97 nm, 86 nm, 77 nm, 65 nm, 41 nm, 26 nm).

lorsque 1’épaisseur du film augment. La loi de puissance que semblent indiquer

nos résultats est 7,4, ~ h703.



184
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(a) Rayon maximal des ondulations en fonc-
tion du rayon R de la bille. Pour chaque bille,
le meilleur ajustement linéaire des données

est représenté.

Ondulations de films minces
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(b) Rayon maximal des ondulations en fonc-
tion de I’épaisseur du film. Pour chaque
épaisseur, le meilleur ajustement en loi de
puissance est représenté. Les exposants ré-
sultant de cet ajustement sont indiqués sur

la figure et valent environ 0.3.

FiG. 6.14: Données expérimentales extraites d’images de motifs obtenus par des billes de

rayons Ry = 0.24, 0.38 et 0.53 mm, et sur des films de huit épaisseurs différentes (216 nm,
139 nm, 97 nm, 86 nm, 77 nm, 65 nm, 41 nm, 26 nm).
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En résumé, on obtient les dépendances suivantes :

(6.15)

‘;U:Im

(6.16)

Tmaz ™
h

=]

3

On obtient donc une nombre n d’ondulation qui semble donné par des facteurs
géométriques.

La résolution du probléme théorique est délicate et ne permet pas 'obtention
de lois d’échelles simples. Il est donc a ce stade difficile de savoir si ces grandeurs
dépendent du module élastique du film. Afin de mettre cette dépendance en
évidence, on peut tout simplement augmenter la température : a 'approche de

T, le module élastique doit chuter de trois ordres de grandeurs.

6.4.2 Evolution en température

Un film de PS flottant sur de la glycérine, sur lequel a été déposée une bille
a été porté lentement proche de 7, a 1°C/min. La figure m présente quelques
exemples des clichés obtenus. On constate que le nombre de plis augmente fai-
blement, et que la taille du domaine diminue fortement a I'approche de Tj. Les
résultats sont résumés sur les figures et .

On constate que le nombre d’ondulations augmente faiblement a I'approche
de T,, pendant que le rayon maximal des ondulations chute jusqu’a ce que les
ondulations disparaissent sous la bille. On peut donc en déduire que le nombre
et la taille des ondulations dépendent du module élastique.

Les variations de ces deux grandeurs avec le temps ou la température doivent
donc étre liées aux variations du module élastique. On obtient effectivement sur

une rampe en température une variation significative de ces deux grandeurs a
T ~ T,

6.5 Conclusion

Par diverses solutions expérimentales, nous avons cherché a étudier 'instabi-

lité qui intervient si on comprime un film élastique.
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F1G. 6.15: Ondulations d’un film de 150 nm crées par une bille de 0.76 mm. Températures :
a. 70°C, b. 85°C, c. 92°C, d. 95°C, e. 98°C, f. 100°C. Variation de température : 1°C/min.
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F1G. 6.16: Nombre d’oscillation (gauche) et taille du domaine ondulée (droite) en fonction

de la température pour un film de 150 nm et une bille de 0.76 mm. La variation de

température est de 1°C/min.
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En déposant une bille sur un film, ou bien en envoyant un jet d’air, le film
se déforme verticalement, ce qui induit une compression dans la direction or-
thoradiale. Nous avons montré qu’en géométrie axisymeétrique, cette compression
donnait lieu a une instabilité : on observe des ondulations dans la direction or-
thoradiale. Le seuil de cette instabilité a été étudié, mais est extrémement faible.

Ce seuil a pu étre étudié expérimentalement en envoyant un jet d’air de débit
variable sur le film. Les résultats obtenus sur le nombre d’ondulation au seuil per-
mettent de valider 'approche envisagée. Des expériences supplémentaires pour-
rait permettre de consolider cette vérification : mais il faudrait pour cela étre en
mesure de déterminer la force appliquée afin de vérifier le seuil, ce qui semble
difficilement envisageable avec un jet d’air.

Expérimentalement, il est plus facile d’induire des ondulations en déposant
une bille sur le film. Les ondulations sont alors largement au dessus du seuil.
Un modéle semble dans ce cas beaucoup plus délicat a développer, et nous nous
sommes contentés d’'une approche expérimentale.

Le nombre d’ondulation la longueur de ces ondulations dépendent du module.
On observe effectivement des variation significatives a 'approche de T}, que I'on
peut associer a la chute du module élastique. Les ondulations crées par une bille
sur un film pourrait donc en principe nous permettre de suivre les variations
temporelles du module élastique.

Il semble plus intéressant de travailler & température fixer et d’observer dans
la région de T les variations temporelle du module élastique, dans la mesure ot
le role du spectre temps est mal controlé lors d’une rampe de température. En
essayant de mettre au points ces expériences dépendantes du temps, nous nous
sommes retrouvés confrontés a des problémes expérimentaux associés a la stabilité
de la température. Le simple fait d’ouvrir rapidement le dispositif pour déposer la
bille fait chuter la température de I'air de quelques degrés. Ceci est suffisant pour
modifier considérablement les temps associés a T}, dans la mesure ot ils varient
considérablement dans cette gamme de température. Il ne s’agit certes pas d’un
probléme expérimental insurmontable, mais quelques efforts seraient nécessaires
pour garantir une température bien controlée.

Un probléme plus délicat & contourner vient du fait que, pour des films minces

(h < 80 nm) et proches de T, la bille perce le film. L’expérience ne peut étre
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menée sur des films trop minces. Des efforts expérimentaux supplémentaires sont
donc a fournir avant de pouvoir adapter cette technique a des mesures viscoélas-

tiques sur des films ultraminces dans la région de Tj.



Troisiéme partie

AFM et élastomeéres chargés

189






Chapitre 7
AFM et élastomeéres chargés

Dans des systémes nanocomposites, les distances entre les hétérogénéités peuvent
étre trés courtes et la majeure partie de la masse se trouve dans un état confiné.
Les propriétés des interfaces jouent donc un grand role sur les propriétés finales du
nanocomposite. Un type particulier de nanocomposite constitué de charges miné-
rales dans une matrice de polymeére doit présenter des propriétés qui peuvent étre
indirectement reliées aux phénoménes rencontrés dans le cas des films minces.
Sur un systéme modéle synthétisé au laboratoire, Berriot et al ont pu mettre en
évidence par des mesures mécaniques macroscopiques qu’il existait un gradient de
transition vitreuse a proximité des charges minérales [10]. Ce phénoméne permet
de rendre compte des propriétés mécaniques originales de ces systémes, et semble
apparentés aux gradients 7, mesurés sur des films minces de polyméres a proxi-
mité d’une interface [44]. Dans le cas des poly(éthylacrylate) reticulés et chargés
par des sphéres monodisperses de silice étudiés par Berriot et al, le gradient de
T, est positif : la température de transisition vitreuse de la matrice polymere est
plus élevée prés des charges. Les interactions entre la silice et le polymére sont
dans ce cas des liaisons covalentes et tendent & réduire fortement la mobilité du
polymére aux interfaces.

Il serait intéressant de confirmer ces résultats déduits de propriétés macrosco-
piques par des mesures locales. Une technique d’imagerie par microscopie a force
atomique (AFM) pourrait permettre d’y accéder. A 1'état vitreux, la surface de
I’élastomeére chargé, vue par AFM, est uniforme : le module élastique élevé conduit

a une faible taille de contact entre la pointe et ’échantillon et ne sollicite donc

191
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qu’une couche de surface trés faible. En revanche, au dessus de T}, I'image obtenue
par AFM présente un fort contraste dii aux particules de silice enfouies a quelques
dizaines de nanometres sous la surface. Dans I’hypothése ot T}, est une propriété
hétérogéne, on peut a priori s’attendre a ce que cette hétérogénéité se manifeste
sur des images AFM obtenues dans la région de la transition vitreuse. Pour un
gradient de T, positif, une particule de silice entourée de matériau plus rigide
devrait présenter un rayon apparent qui dépend de la température. De telles ex-
périences permettrait donc d’observer directement, a I’échelles des charges, 'effet
des interfaces au sein d’un élastomere chargé.

Cet objectif expérimental nécessite d’abord de bien comprendre les interac-
tions entre la pointe d’AFM et I’élastomeére. Il semble également nécessaire de
pouvoir évaluer la profondeur des particules visibles sur ces images AFM. Nous
présentons dans ce chapitre une étude! par AFM sur des élastoméres chargés vi-
sant a répondre a ces questions préliminaires. La méthode développée dans cette
partie devrait permettre I’analyse de la réponse mécanique de films minces dans

la région de Tj,.

! Ce chapitre présenté en anglais est issu d’un article publié dans le journal Review of Scien-
tific Instruments. [17].
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Résumé

La microscopie a force atomique en mode tapping est couramment utilisée
pour obtenir des images de surfaces de matériaux mous ; c’est également une tech-
nique puissante pour analyser les propriétés mécaniques des surface, a 1’échelle du
nanomeétre. Nous présentons ici un travail portant sur la sensibilité en profondeur
de cette méthode. Notre approche est basée sur I’analyse d’images de phase d’un
élastamere chargé modeéle. Elle conduit a la détermination de la profondeur des
particules rigides enfouies sous la surface. Nous trouvons que le mode tapping peut
étre sensible a la présence de particules enfouies jusqu’a 80 nm sous la surface.
Pour des conditions de tapping données, la profondeur de pénétration de la pointe
dans le matériau ne dépend que de I’épaisseur de la couche de polymeére entre la
surface et la particule rigide. En revanche, pour une profondeur de pénétration
donnée, nous montrons que I’énergie dissipée est ne dépend pas de I'épaisseur de
cette couche. Ce résultat indique que le signal de phase enregistré n’a pas pour
origine la viscoélasticité en volume de I’élastomére. Nos observations supportent
en revanche I’hypothése selon laquelle l'origine du signal de phase est lié a I'adhé-
sion. Ainsi, sur une surface ayant des propriétés interfaciales uniformes, I'image
de phase devrait refléter les propriétés élastiques locales de ’échantillon, dans la

mesure ou elles modifient I'interaction adhésive entre la pointe et la surface.

Abstract

Tapping mode Atomic Force Microscopy is frequently used to image the surface
of soft materials; it is also a powerful technique for nanomechanical analysis of
surfaces. We report here an investigation of the depth sensing of the method on
soft polymers. The chosen approach is based on the analysis of phase images of
a model filled elastomer material. It leads to the determination of the depths of
the hard particles lying under the surface. We found that tapping mode can probe
interfaces buried under up to 80 nm of polymer. Under given tapping conditions,
the penetration depth of the tip into the polymer is observed to depend on the layer
thickness. However we show that, for a given penetration depth, the dissipated

energy 1s independent of the thickness of the polymer layer under the tip. This
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suggests that the phase signal does not originate in the bulk viscoelasticity of
the elastomer. Our observations support the hypothesis that, in tapping mode
experiments on elastomers, the phase signal has an adhesive origin. Then, on
surfaces with uniform interfacial properties, the phase images may reflect the
local elastic properties of the sample, since they modify the tip-surface adhesive

nteractions.

7.1 Introduction

During the past few years, atomic force microscopy (AFM) has became one of
the most popular technique for imaging the surface of many kinds of materials.
One of the reasons that explain the success of this technique is certainly its abi-
lity to simultaneously image several properties of the surfaces (such as friction,
adhesion, stiffness...) in addition to the topography [55, 60]. While a simple inter-
pretation of the images in terms of topography, or on a qualitative basis is usually
straightforward, a detailed interpretation of the contrasts is often difficult. This
is particularly the case for mechanically soft samples, because the tip may induce
deformation of the surface [132, [78]. Thus, it is important to take into account
the mechanics of the cantilever-tip-sample system.

Among the different AFM modes, tapping mode has proven to be particularly
suitable for the analysis of soft samples. Much attention has been paid to phase
angle measurements for their ability to give contrasts on heterogeneous materials.
The description of the tapping mode has been the subject of many studies which
revealed the non-linear behavior of the oscillating cantilever [55, [60]. A physical
signification of the phase angle value was clearly suggested by Cleveland et al. a
few years ago [26] : It is directly related to the dissipated energy per oscillation
cycle. Nevertheless, the complexity of the tip-sample interaction leads to some
difficulty in relating this dissipation to material properties. Indeed, viscoelasti-
city of the material as well as its adhesion properties may be involved in this
dissipation [56]. More generally, while the principles of the technique appear to
be understood [132] 26], 56, O8] 55, (60, [78], their complexity calls for more ex-
perimental work in order to link the measured amplitudes or phase angles to

surface or volume local properties [6]. A recent study [§] illustrated the phase
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angle dependence on volume properties in a tapping mode AFM experiment : It
was found that volume heterogeneities may be observed under a gold layer up to
20 nm. One may expect this depth to be even higher for a soft surface.

A clear understanding of the possibilities of tapping mode AFM for nano-
mechanical studies would be of particular interest for thin polymer film analysis.
Such films usually exhibit mechanical properties that may significantly differ from
those of the bulk and have been the subject of many studies during the last de-
cade [76]. These properties are found to depend both on the thickness of the film
and on the properties of the substrate. During the last few years, several attempts
have been made to investigate mechanical properties of thin films using different
AFM techniques [7I]. As for the other techniques used to analyze these systems,
results are somewhat contradictory.

We use here a model nanocomposite material to experimentally study the
response of tapping mode to materials mechanical properties. In a nanocomposite
sample, made of rigid inclusions in a soft matrix, thin matrix layers separate the
charges from the free surface. Thus, the surface of such a nanocomposite material
offers the opportunity to study simultaneously thin films of different thicknesses.
We present here a method for measuring the depths of rigid inclusions which can
be observed in phase image of such a system. Then, we discuss the dissipation of

the tip-surface interaction.

7.2 Method

To account for the contact mechanics on thin mechanically soft films deposited
on a rigid substrate, one can define an apparent modulus for the layer and use
classical contact mechanics on a semi-infinite medium [38, 54, 03, T03]. This
effective modulus is related to the confinement of the film between the indenter
and the substrate and thus depends on the layer thickness. For hard inclusions in
a soft matrix, we make the assumption that, under given experimental conditions,
the phase angle ¢ , which is related to a local mechanical property, only depends
on the local thickness of the polymer layer under the tip apex. This should indeed
be the case if the phase angle is somewhat related to the apparent modulus of

the confined layer between the tip and the surface of the inclusion. It should also
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hold as long as the tilt angle of the buried interface is not too large.
Let us consider a relatively soft material filled with ¢dentical spherical rigid
particles of radius R. Assuming the surface to be flat, the thickness z(r) of the

matrix layer at a distance r of the center of one particle is expressed as :
2(r) = 20 + Az(r) (7.1)
where zg is the depth of the buried particle interface, and
Az(r)=R—-VR* 12 (7.2)

is the depth increment corresponding to a radial displacement r.

As we assume the phase angle to depend only on the thickness, the phase image
above a particle should present a radial symmetry. From its radial dependence
¢(r) and according to the above expression, one can deduce the measured property
as function of the depth increment (Figure . This depth increment can be
considered as the local matrix thickness up to an unknown origin (zp).

A large image containing n particles of various depths z; leads to n different
curves ¢;(Az). A given depth may be probed by the tip at various radial posi-
tions of spheres situated at different depths. Then, assuming that the phase only
depends on the local thickness z, the different curves ¢;(Az) should be parts of
a master curve ¢(z) if their abscissa origin z; was known (Figure [7.1).

When enough particle depths are available in the image, it should be possible
to construct the continuous curve ¢(z) by displacing the n curves relatively to each
other. The corresponding displacements are the relative depths of the particles.
The obtained master curve represents the variations of the phase ¢ versus the
matrix layer thickness, up to an unknown origin. This origin can be determined

if ¢ can be measured on a bare particle.

7.3 Experimental

The investigated sample is an elastomer composed of cross-linked polyethyla-
crylate chains reinforced with grafted silica nanoparticles. Reference [11] reports
the synthesis and some characterizations of the silica particles and of the disper-

sion state of the filled elastomer. The particles are spherical with a mean radius of
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F1G. 7.1: Schematic representation of the filled elastomer (top). The measured phase ¢ is
assumed to only depend on the layer thickness under the tip. Considering two particles lying
at two different depths zy and z1, the phase reaches the same values when the thicknesses
are equal. This appends at a distance r of the center of the first particle, with r? =
R? — (R — (20 — z1))°. The relative depth Az = 2y — 2; can be determined. Schematic
representation of the measured property as function of the depth increment for each particle
(bottom left). One can displace the second curve to obtain a master curve (bottom right).

The displacement value is the relative depth Az of the two particles.

45 nm and a small polydispersity (10%). These values were determined by both
neutron and light scattering techniques and AFM measurements. Obtained data
were in good agreement. The volume fraction of the nanoparticles in the studied
sample is 10% (£1%) in volume, as determined by pyrolysis. Neutron scattering
data reveal that the particles are well dispersed in the elastomer matrix.

The mechanical properties of both the cross-linked polyethylacrylate matrix
and of the filled elastomer have been analyzed [9]. The glass transition tempera-
ture of the matrix, 7, was found to be 244K at 0.01Hz. The loss modulus exhibits
a maximum at 7" = T, with a magnitude of about 0.3GPa.

All the experiments were conducted with a scanning probe microscope Multimode-

Nanoscope III in tapping mode. We used a standard rectangular cantilever (Na-
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nosensors NCL-W), with a resonance frequency of 166.704 kHz (quality factor
@ = 451) and a typical spring constant of about 40 N/m. Phase angle measu-
rement was performed by a lock-in amplifier (7280 DSP EG&G Instruments).
Special care has been taken in mounting the cantilever in the microscope in order
to get a clean resonance shape. The phase reference was chosen in order that the
measured phase angle is zero at frequencies much lower than the resonance one.
The excitation phase was —65°. All the images were acquired on the same area

at 1Hz, over 1 x 1um? with a resolution of 512 x 512 pixels.

7.4 Results and discussion

7.4.1 Data analysis

First, it is verified that the sample surface is sufficiently flat to allow the
analysis presented above. On soft materials, tapping mode height measurements
frequently mix topographical and mechanical properties of the surface [79]. It
is however expected that under soft tapping conditions, the deformation of the
surface induced by the tip is relatively small and thus is expected to play a minor
role in the imagery process |87, [78]. We thus used soft tapping conditions to
obtain a topographic image of the sample. Figure presents the height image
obtained in repulsive mode, under a low excitation amplitude (free amplitude
Ap = 25 nm) and rather high set-point ratio (4/Ay = 0.9, with A the oscillation
amplitude). No emerging particles can be seen and roughness is about 0.9 nm
over a scanned area of 1um?. This is an indication that the particles lie under a
flat polymer layer.

One of the phase image used for the analysis is presented in figure (Ag =
134nm, A/A, = 0.7). Under these conditions, the phase angle contrast is re-
latively high. The positions of the maxima of the phase signal are likely to be
at the top of the silica nanoparticles. 23 particles detected in the imaged region
were labeled (0-22) and used for the analysis. The positions of their center are
precisely determined by a local paraboloidal fit on portions of the image which
contain each maximum. From these positions, the phase angle decreases with the

radial distance, as the thickness of the polymer layer increases. The radial varia-
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Height (nm)

F1a. 7.2: 1um x 1um height image of the reinforced polyethylacrylate sample. The image
was obtained with a low amplitude (Ap = 25nm) and a high set-point ratio (4/A4¢ = 0.9).
The roughness is about 0.9 nm.

tion of the signal is computed for each particle through an angular average of the

phase on annuli of increasing mean radius, centered on the top of the particles.

In order to obtain equally weighted experimental points, the average is calculated

on a constant number of pixels. To achieve this, the inner and outer radii of the

annulus, r; and r; 1 respectively, were set according to the following expression :
»  Na*

’T‘Z- = ?'L (73)

where N is the number of pixels used for the average calculation, and a the
size of a pixel. For the analysis presented here, we used N = 80 and a = 1.95
nm. The phase angle data as a function of the depth increment for each particle
was determined on four images of the same region of the sample, with the same
tapping conditions and are then averaged. The result is presented on Figure [7.4]

The standard deviations of the phase angle is approximately 2% of the mean
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Phase angle

F1G. 7.3: 1pm x 1pum phase image of the reinforced polyethylacrylate sample (same area
as figure 2). The image was obtained with a high amplitude (4p = 134nm) and a low
set-point ration (A/Ag = 0.7). The added black circles correspond to maxima positions
of the phase angle, determined by a local parabolic fit. Each maximum position is labeled

with an arbitrary number.

value, leading to error bars shorter than the dots sizes of figure [7.4] In order to
keep a small value for the tilt angle of the buried interface, the range of depth
increment analyzed for each sphere is limited to 9 nm, which correspond to a
maximal tilt angle for the tangent plane to the sphere of 40°. The data labeled
oo are obtained above a region apparently free of particles near the surface and

would correspond to the response of an semi-infinite polymer layer.

The last part of the analysis consists in the determination of the master curve
representing the phase angle as function of depth. The experimental curves cor-
responding to each of the particles are displaced in order to form a continuous
master curve. For this purpose, we used a least squared fit of the displaced ex-
perimental data with a polynomial function. The determined parameters are the
depths relative to one reference particle (#0) and the polynomial coefficients.

The displacements results are not sensitive to the degree of the polynomial used,
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F1a. 7.4: Computed phase angle averages as function of the depth increment Az calculated
from the mean radius R = 45nm of the silica nanoparticles : Az = R — vVR2 — r2, with
r the distance from the corresponding phase maximum position. The phase angle average
is calculated on annuli of increasing radius set according to equation with a constant
area of 72 pixels (275 nm?). They were obtained on four images with the same tapping
condition, including the one shown on figure [7.3] and then averaged. Each trace is labeled
with the number attributed to the corresponding maximum on figure

between degree three and thirteen. The master curve presented in figure is

obtained with a polynomial function of fifth degree. It appears to be continuous,

justifying a posteriori its existence, and the assumptions we made. As mentioned

above, these calculated depths are relative to a reference which is set here to be

the depth of the closest particle to the free surface.

We apply the method on the same region of the sample, with two other tapping
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Fi1G. 7.5: Master curve obtained after the horizontal displacements z; of the curves of figure
[7.3] (circles). The start of each trace is represented (black triangle) and labeled with the
corresponding number. The displacements are computed via a polynomial fit of degree 5
(solid line). The phase angle on the polymeric matrix is shown and labeled oo . It should
represent the asymptotic behavior of the master curve for an infinite depth. The depth of

the zero-labeled particle is arbitrary set to zero.

conditions : Identical free amplitude but different set-point ratios (A/Ay = 0.6
and 0.8). Figure [7.6| presents the obtained results for the three tapping conditions.

As a check for the consistency of the method, it is important to verify that the
determined depths are independent of the experimental conditions used to record
the images. Figure shows the correlation of the calculated depth of each of
the silica particles between the different conditions : Particle depths determined
with the two extreme conditions are plotted versus the ones determined with the
intermediate condition detailed above. We found a linear correlation with a slope
very close to unity, showing that, in the tested range, the calculated depths do
not depend on the experimental conditions. These good correlations between the

different tapping conditions validate the method and the assumptions made.
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FiG. 7.6: Master curves for the depth dependence of the phase for three tapping conditions :
A/Ay = 0.6 (a), 0.7 (b) and 0.8 (c). The phase angle values on the polymeric matrix are

also shown and are respectively labeled oo, 0o, and oo..

7.4.2 Absolute particle depths

In principle, to get an absolute reference for the particles depths, it would
have been necessary to analyze data taken on a few particles nearly tangent to
the free surface of the sample. As the studied sample did not exhibit such features,
a direct determination is not possible. A discussion is presented below to estimate
such a reference.

For given tapping conditions, phase angle on silica could be considered as the
value that would have been obtain for a vanishing layer thickness. Extrapolation
of the master curve representing the phase angle as function of the relative depth
until this phase value would set the reference depth. It is however not possible to
use the previous tapping conditions on a hard surface, because this would have
broken the tip.

Rather than an extrapolation of the phase angle measured at a low amplitude

reduction, it seems convenient to discuss the dissipated energy in the tip surface
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F1G. 7.7: Correlations of the determined relative depth of the silica nanoparticle (circles)
between the three experimental conditions used. a) Particle depths determined from the
A/Ay = 0.6 image versus the ones from A/Ay = 0.7. b) Particle depths determined from
the A/Ao = 0.8 image versus the ones from A/Ag = 0.7. The linear fits (solid lines) slopes
are respectively 0.99 and 0.96 (£ 0.02)

interaction. Phase angle is simply related to the dissipated energy per oscillation

Uuiss [26]. Tt can be expressed as :

Udiss =

TkAA, ( sing A ) (7.4)

Q \sing, A
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where Ay and ¢y are the amplitude and the phase angle when the tip is far
from the surface, @) is the quality factor, and k is the cantilever spring constant.
These parameters are experimentally determined, except for the spring constant
for which we used the constructor’s value.

As the thickness of the polymer layer vanishes, we expect the dissipated energy
to become negligible as compared to that which can be measured on a soft sample.
Indeed, it is shown below that the high dissipation measured on polymer layers
mainly originates in their high adhesion properties, related to the softness of the
material, which give rise to large contact areas.

Figure [7.8shows the master curves representing the dissipated energy as func-
tions of the relative depths, for the three tested tapping conditions. The gap bet-
ween zero and the lowest experimental value (the one on the top of the particle
which is the closest to surface) is quite high when compared to the order of the
measured range of energy. This makes the determination of the depth reference
rather difficult. However, by keeping constant the curvature of these three curves,
we found that the dissipated energy vanishes at a relative depth of about 20 nm.
The extrapolations on figure are pure attempts and should only be conside-
red as guide for the eyes. Different extrapolation could have been made, but they
would have lead to similar order of magnitude for the depth reference, i.e. bet-
ween 10 and 30 nm. Then it can be concluded that on the studied polymer, buried
rigid interface as deep as 80 nm can be probed by phase imaging. Assuming, as
it is usually made in contact mechanics 72| that the domain which participates
to the mechanical response of a contact has a size which represents about 10
times the contact size, the obtained values would correspond to contact size of
less than about 10 nm at most. Such an estimation appears to be consistent with

the analysis of the indentation which is presented in the next section.

7.4.3 Influence of the particle geometry

The particles used in this study exhibit a relatively small polydispersity of
0.1. A small variation of the particle radius slightly modifies the slopes of the
curves ¢(Az) displayed on figure With several particles in a narrow range of

depth, these variations are averaged, and thus do not lead to significant errors
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FiG. 7.8: Master curves of the dissipated energy versus the relative depths, deduced from
the master curves obtained at three different set-point ratios : 0.6 (a), 0.7 (b), 0.8 (c). The
dissipated energy is deduced from the phase angle master curves according to equation [7.4
The extrapolations to zero (dashed curves) are guides for the eyes. They give an idea of
the zero depth.

concerning the determination of the master curve.

On the contrary, an error on the mean radius would lead to a global modifi-
cation of the depth range. The particle radius was determined by several method
that were in good agreement. A maximum error of 2 nm for the mean radius
can be estimated. On another hand, the existence of a glassy shell around the
particles [9] may lead to a higher apparent radius for the particles. The thickness
of this shell is about 2 nm, which is small as compared to the particle radius. It
would lead to a relative deviation of the determined depths of about 5%. We thus
conclude that the polydispersity of the particles and small errors on the mean

radius do not lead to significant errors on the calculated particle depths
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7.5 Indentation-dissipation

From figure [7.6] it appears that the more the amplitude is reduced as compa-
red to the free amplitude, the larger the phase contrast depends on the polymer
film thickness. Thus, hardening the tapping conditions enhances the phase angle
contrast on volume properties. It was often pointed out [87, [78] that the volume
contributions of the tip-sample interaction depends on the experimental condi-
tions. Soft tapping conditions correspond to a low free amplitude with a set-point
ratio close to unity and hard tapping for a high free amplitude and a smaller set-
point ratio (0.5-0.8). Moderate or hard tapping is sensitive to a volume below the
surface, whereas soft tapping is believed to probe mainly surface properties. The

results presented above constitute an experimental basis to discuss this effect.

Phase angle is essentially the dissipated energy per oscillation cycle (see equa-
tion . Figure shows that this dissipation is strongly dependant on the layer
thickness. In this section, we examine this contrast, by the means of approach-
retract experiments. The distance between the equilibrium position of the canti-
lever and the surface is periodically modulated, above fixed points of the sample.

The oscillation amplitude and phase are simultaneously recorded.

Approach-retract experiments were performed at different locations of the re-
gion of the sample used for the previous analysis. Data taken on top of and around
three spheres are gathered together with data on a region where no sphere are
observed. We determined the tip penetration depth by computing the difference
between the measured amplitude in an approach-retract experiment with the one
on silicon [40, [78]. Results are presented on figure [7.9] The penetration seems
to saturate above the thinner layers (lower curves), while for thicker layers, this
effect takes place later. A similar behavior has been found on block copolymers
by Knoll et al. [7§] : Above rigid blocks, the indentation levels off at a lower value
than on soft regions. Here, indentations of a few tens of nanometers are consistent
with the observed range of depths of the silica balls discussed above. The high
sensitivity of the penetration depth to the polymer thickness may be understood
as follows : the repulsive force acting on the cantilever increases when the layer
thickness decreases. This is consistent with the increase of the apparent modu-

lus for a confined medium [54, 93] 103]. The large differences of the indentation
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depths on the studied sample are associated with important contrasts in the cor-
responding height images. Indeed, while almost no contrast is present while gentle
tapping conditions are used (see fig. , large contrasts exist on height images
under harder tapping conditions (not shown). This is an example of mechanical
effects in height images [79) [78]. From the present data, the contact radius is
rather difficultly estimated since it would require a precise description of the tip
end shape. Nevertheless, a rough estimate, using a paraboloid shape of curvature
radius of bnm, leads to a contact size of about 15 nm at most when no sphere is
present. This value is consistent with the observed depth range, discussed in the

previous section.

Penetration Depth (nm)

[ [ [ I [ I
0 20 40 60 80 100
Vertical displacement (nm)

Fi1G. 7.9: Penetration depths versus the vertical displacement. The data are deduced from
amplitude approach-retract curves by computing the difference between the measured am-
plitude and the extrapolated amplitude obtained on a hard surface. The approach-retract
curves were obtained at different positions on the sample : above and around the top of
three particles (lines) and on the semi-infinite polymer matrix (circles). The lower the layer

thickness under the tip, the lower the penetration.

The dissipated energy dependence on the penetration depth is shown on figure
[7.10] As seen on this plot, all the traces seem to form a master curve. This indi-
cates that the dissipated energy only depends on the penetration depth and does
not vary much with the layer thickness. Thus, although the apparent modulus
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increases when reducing the thickness, this is not the case for the dissipation. The
variation of the dissipated energy with the layer thickness as seen on figure
is thus only due to the high sensitivity of the penetration depth to the apparent
modulus under the tip.

Ugigs (X1 0™ J)

[ I I | |
0 10 20 30 40
Pentration Depth (nm)

F1G. 7.10: Dissipated energy as function of the penetration depth. The penetration depths
are those reported on figure the dissipated energy was calculated from the phase and
amplitude approach-retract curves, according to equation All the curves seem to define

a master curve.

One may think of two different origins for the dissipation in a tapping mode
experiment on a viscoelastic material [56]. The first one is the bulk viscoelastic
dissipation, which can be relevant for high penetration depths [I4]. The second
possible origin is related to adhesion. At a given penetration depth, bulk viscoe-
lastic dissipation should depend on the layer thickness, since the local effective
loss modulus depends on this parameter. On the contrary, the independence of
the dissipated energy on the layer thickness at a given penetration depth is a
clear indication that adhesion contribution dominates the dissipation. Indeed, in

a tapping experiment, the range of contact times is short enough that the adhesive
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equilibrium for the contact is certainly not reached. While indenting the mate-
rial, one may consider that the adhesion forces has no effect on the growing of
the contact area. The contact may be considered as mainly Hertzian. During the
tip ejection, on the contrary, the contact area must diminish, involving adhesive
dissipation. Dissipation is controlled by the penetration depth at the end of the
indentation phase. Then, at a given penetration depth, the adhesive dissipation
energy is not dependent on the bulk material properties (effective modulus) as
observed in figure Such a model has been successfully used to describe the
rebound of a rigid ball on a rubber surface [5]. The detailed analysis of the me-
chanical behavior of thin polymer films using this description is beyond the scope

of this article and constitute a part of our future work.

7.6 Concluding remarks

We introduced a method for determining the thickness dependence of tapping
mode phase signal. One direct application is the determination of the depths
where lie the particles of a nanocomposite material, observed in an AFM image.
We found that phase is sensitive to hard particles lying up to 80 nm under the
surface. Thus, using relatively hard tapping conditions on soft materials, the phase
angle is sensitive to deep volume properties. The studied sample surface allows
to easily study several thicknesses of polymer films in avoiding the preparation of
different samples. The knowledge of the depths of hard inclusions may constitute
a first step for the study of size-dependant mechanical properties, such as the
apparent modulus or dissipation properties. In this article, we focused on the
energy dissipated during the tip-sample intermittent contact. This energy was
found to be independent of the thickness of the polymer layer for a given tip
penetration depth. These observations are indications that the dissipated energy,
measured during a tapping mode experiment through the phase angle, does not
have a bulk viscoelastic origin on the elastomer matrix, even at large penetration
depths. We propose that they are related to the rupture of the adhesive contact
during the tip ejection. Such a conclusion has been drawn by analyzing rather
hard tapping conditions; it should a fortiori apply for gentler ones. Using time-

temperature superposition principle [47], the glass transition temperature of the
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polymer matrix can be roughly estimated to be just below room temperature at
the tapping frequency [12]. Then, even under such highly dissipative conditions,
the phase signal appears to be controlled by adhesion. It can be concluded that
this should generally apply for most elastomer samples.

The use of geometrically well defined inclusions to test the depth sensitivity
of tapping mode phase signal and dissipation mechanisms can be extended to
other locally measured properties. Friction, for instance, is known to originate
from bulk and interfacial properties [I31]. It should be possible to discuss friction

mechanisms using experiments similar to the ones presented here.



212 AFM et élastomeéres chargés



Conclusion

Nous nous étions fixés comme objectif de mettre au point des expériences
permettant de déterminer les propriétés mécaniques de films ultraminces. Les
expériences de démouillage viscoélastiques sur substrat liquide permettent d’y
répondre. La déformation en fonction du temps d’un film déposé sur un sub-
strat liquide conduit & une mesure directe de sa fonction de complaisance : ’en-
semble du spectre de temps du domaine fondu est accessible. Cette technique
nous a permis de caractériser les propriétés mécaniques du polystyréne jusqu’a
des épaisseurs d’une vingtaine de nanométres.

Nous montrons que le module au plateau caoutchoutique n’est pas affecté par
le confinement tant que ’épaisseur reste supérieure au rayon de gyration du po-
lymére. La portée de l'influence de la surface sur la densité d’enchevétrements
doit étre inférieure & cette taille caractéristique et nous proposons qu’elle soit de
lordre de la distance entre enchevétrements. Sur le plan de la dynamique propre-
ment dite, une accélération importante du temps terminal du systéme est mise
en évidence : la viscosité chute d’un ordre de grandeur lorsque 'épaisseur est
de lordre du rayon de gyration. C’est par ailleurs cette longueur qui gouverne
ce phénoméne. L’interprétation de ces résultats doit encore étre poursuivie : des
études théoriques, des confrontations avec d’autres techniques seront sans doute
nécessaires pour y parvenir. Des questions cruciales comme le lien entre ce temps
terminal et les temps de la transition vitreuse restent posées. Des mesures sur
d’autres polymeéres pourraient permettre de complétér cette étude et peut-étre de
répondre a ces problématiques. Il est relativement simple d’adapter notre disposi-
tif & d’autres gammes de températures, et pour d’autres couples polymeére /solvant.

Cette expérience de démouillage est pourtant inadaptée a des mesures vers la

transition vitreuse : les temps caractéristiques impliqués aux temps courts ne sont
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pas ceux de ’équilibre mais dépendent de I’état du film vitreux avant 'expérience.
En principe, une étude de vieillissement des polyméres en couche mince pourrait
étre entreprise. D’ailleurs, le fait d’utiliser des films ultraminces conduit a une
situation expérimentale peu étudiée : les trés rapides sauts en température que
permet cette géométrie est a la source d’une manifestation du vieillissement au
dessus de Tj. Tl serait intéressant d’étudier plus en détail cette situation afin de
pouvoir tester les théories existantes sur la dynamique des systémes vitreux.

La mesure de T, elle méme doit étre possible en utilisant les expériences d’on-
dulations de films minces. La mesure de 7}, simplement semble toutefois un objec-
tif peu ambitieux. Si I'on veut pouvoir décrire 1’evolution de la partie rapide du
spectre de temps avec I’épaisseur et la température, il semble essentiel de disposer
de résultats temporels a température fixée. Moyennant quelques efforts supplé-
mentaires, ce pourrait étre possible en amélioration la technique d’ondulations de
films minces, méme si les résultats ne resteront sans doute que semi-quantitatifs.

Enfin, les expériences de démouillage sur substrat liquide permettent égale-
ment une mesure directe des contraintes résiduelles initialement présentes dans
le film. Nos résultats montrent que la technique du spin-coating produit des films
étirés. Les films les plus minces sont déformés d’une centaine de pourcent. Etu-
diée de maniére plus systématique, ces contraintes résiduelles devraient pouvoir
apporter des éléments sur ’état d’un film a I’état vitreux, et sur les relaxations

mises en jeu pendant son recuit.



Annexe A

Colorimeétrie

A.1 Principe

L’objectif de la technique de colorimétrie présentée dans cette annexe est
d’utiliser le lien entre la couleur d’un film et son épaisseur afin d’obtenir des profils
d’épaisseur directement sur une image. Pour cela, on utilise des expériences de
démouillage de PS pour lesquelles on dispose de beaucoup d’images de films dont
I’épaisseur varie continuement. Ces images nous serviront a établir un étalonnage

permettant ensuite de relier épaisseur et couleur.

A.1.1 Principe général

Les films minces, éclairés avec une lumiére blanche sont colorés dans une
gamme d’épaisseur allant d’environ 100nm a lpm. La couleur de ces films étant
due & des interférences, elle est directement reliée au déphasage entre les rayons
réfléchis sur la surface du film et ceux réfléchis a U'interface film/substrat, et par
conséquent a I’épaisseur du film. Le principe de la colorimétrie consiste a utiliser
une "mesure" de la couleur pour obtenir une mesure d’épaisseur.

On considére un film d’épaisseur h, d’indice n déposé sur un substrat semi-
infini d’indice n,. Ce film est éclairé par un faisceau de lumiére paralléle avec un
angle d’incidence 6. Nous supposerons dans un premier temps que ce faisceau est
un faisceau de lumiére blanche, mais nous verrons qu’il suffit en pratique que la

source de lumiére présente une large bande spectrale dans le visible.
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Le déphasage A¢ entre le rayon réfléchi sur la surface du film et le rayon
réflechi sur Vinterface film/substrat est donné par A¢ = 2wnh/Acosf. Pour une
épaisseur donnée, le spectre de la source est donc modifié par le film, qui apparait

par conséquent coloré.

A.1.2 Mesure de la couleur
A.1.2.1 Représentation RV B et HSL

La "mesure" de la couleur se fait par une simple caméra couleur. Ce type
de caméra dispose de trois capteurs différents, dont la sensibilité est centrée sur
des longueurs d’ondes différentes (rouge : R, vert : V et bleu : B). La figure

montre a titre d’illustration la sensibilité spectrale de la caméra utilisée.
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F1G. A.1: Sensibilité des trois capteurs de la caméra utilisée : Sony XCD-SX910CR (données

contsructeur). Cercles vides : B, cercles pleins : V', carrés : R

Chaque point de I'image a trois composantes : R, V et B, proportionnelles
aux intensités mesurées sur chacun des trois capteurs. Parmi les différentes bases
possibles pour la représentation de la couleur, la base HSL est largement utilisée
et est adaptée a notre probléme. En effet, dans cette base, la composante L est la
luminosité, que 'on définit comme la moyenne de R, Vet B: L = (R+V +B)/3;
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la composante H est la teinte, et la composante S la saturation. Pour définir la
teinte, on utilise le plan complexe et les trois vecteur d’affixes R, V exp(2ir/3),

Bexp(—2im/3). La teinte H est 'argument de la somme de ces vecteurs :

VB (v
arctan% si R—(V+B)/2>0
H= + et Sw.m (A.1)
T arctan gir gy sinon

Enfin, la saturation est traditionnellement définie de la maniére suivante :

S=1—min(R,V,B)/L (A.2)

Alinsi, la saturation est une composante qui définit I'intensité de la teinte : lorsque
S — 0, les trois composantes sont égales et la teinte n’est plus définie, lorsque

S — 1, la norme du vecteur permettant de définir la teinte est maximale.

A.1.2.2 Influence de la source et des conditions expérimentales.

La source de lumiére ne présente jamais un spectre uniforme dans la gamme
de sensibilité des capteurs, et la sensibilité des capteurs elle-méme va influencer la
mesure. Il faut donc, si on souhaite mesurer la couleur, s’affranchir des intensités
absolues des composantes spectrales.

Nous avons pour cela utilisé la réflexion de la source de lumiére sur une surface
blanche. L’image de cette surface acquise par la caméra permet de normaliser les
trois composantes R, V' et B. En effet, si la surface est parfaitement blanche, la
source blanche elle aussi, et les capteurs bien réglés, I'image acquise doit présen-
ter une saturation nulle : R = V = B. Les moyennes de R, V et B obtenues
sur I'image de la surface blanche sont ensuite utilisées pour normaliser les trois
composantes des images. On obtient alors des images qui seraient celles obtenues
dans des conditions d’éclairement en lumiére blanche. Bien entendu, il est impor-
tant de ne pas changer les réglages de la caméra entre ’acquisition de I'image de
la surface blanche et les images des films.

En principe, nous pourrions nous servir des trois composantes RV B ou HSL
pour déterminer I’épaisseur. Dans la pratique cependant, il est délicat de réussir
a obtenir un éclairage uniforme sur toute 'image. La luminosité dépend alors de

la position sur I'image en plus de dépendre de I’épaisseur du film, et n’est plus
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utilisable pour la détermination de la couleur. Par ailleurs, il est généralement
préférable d’augmenter la saturation de la caméra afin d’obtenir une définition de
la teinte la plus précise possible. Ceci rend 'utilisation de la saturation comme
grandeur caractéristique de I’épaisseur relativement délicate & mettre en oeuvre et
nous avons choisit de ne pas ajuster I'épaisseur sur cette composante. En revanche,
cette composante est néanmoins intéressante dans la mesure ou elle fournit une
évaluation de l'incertitude sur la mesure de la teinte. Les petites valeurs de S
signifient que la lumiére est quasiment blanche et que la teinte présente une
grande incertitude.

La seule composante pertinente (si elle est bien définie) est donc in fine la
teinte. Grace a la normalisation, la teinte fournit une mesure de la couleur indé-

pendante de I'éclairage et de la caméra.

A.2 Mesure d’épaisseur

Afin de pouvoir relier la teinte mesurée sur I'image et ’épaisseur, nous dé-
terminons une courbe d’étalonnage & partir d’'images de films dont les épaisseurs
sont connues. La technique sera validée sur d’autres images d’épaisseurs connues.
Enfin, nous montrerons que la courbe d’étalonnage obtenue peut étre prédite a

partir des domaines d’absorptions des capteurs de la caméra.

A.2.1 Obtention de la courbe de référence H(h)

Pour des films de PS en situation de démouillage visqueux, I’épaisseur aug-
mente linéairement avec le temps. De plus, I'épaisseur reste uniforme. Une telle
expérience nous permet donc d’obtenir suffisamment de points en épaisseur pour
obtenir la courbe de référence recherchée. De maniére concréte, ’épaisseur du
film est calculée & partir de la mesure de l'aire du film sur chaque image et de la
mesure de I’épaisseur initiale (elliposmétrie). La teinte est calculée d’aprés I’équa-
tion [A.1] ou les valeurs de R, V, et B sont des moyennes effectuées sur la partie
centrale du film.

La figure montre les résultats obtenus sur les trois capteurs, 'intensité

ayant été normalisée par les moyennes mesurées sur la surface blanche. On obtient
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des oscillations dont la fréquence est reliée a la longueur d’onde moyenne de
chaque capteur. La non-harmonicité de ces oscillations est a priori a attribuer
a la largeur de la sensiblité spectrale des capteurs. Notons que 'amplitude des

oscillations dépend du réglage de la saturation sur la caméra.
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F1a. A.2: Intensités des trois composantes R, V' et B, normalisées par L, obtenues sur un
film de PS démouillant sur du glycerol. Chaque composante a, au préalable, été normalisée
par l'intensité de ladite composante obtenue sur I'image d’une surface blanche.

La figure[A.3|montre la teinte en fonction de I'épaisseur, mesurée sur les images
d’un film de PS qui démouille.

A partir d'une image expérimentale, nous pourrons donc, en nous référant a
la courbe de référence de la figure déterminer I’épaisseur correspondant a
chaque pixel. La courbe de référence n’étant pas bijective, une plage d’épaisseur
doit au préalable étre définie. Dans la pratique, un pixel ou I'épaisseur est estimée
sert de point de départ a 'algorithme, qui, par continuité de ’épaisseur redéfinit
en chaque point la plage d’épaisseur utilisée.

Par ailleurs, la saturation reste un parameétre important car il permet d’obtenir
une information sur la définition de la teinte : a saturation nulle, la teinte n’est
pas définie (les trois composantes ont la méme intensité), et plus la saturation
est importante, mieux la valeur de la teinte est définie. De maniére concréte,

lorsque la courbe de référence est utilisée pour déterminer I’épaisseur locale d’un
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F1G. A.3: Teinte en fonction de I’épaisseur mesurée sur des films de polystyréne (cercles),
a partir des intensités R, V', B, mesurées sur I'image, aprés normalisation des composantes
par la surface blanche. Les valeurs de R, V, et B sont les moyennes de la région centrale du
film. La courbe présentée ci-dessus a été recalculée a partir des cosinus et sinus de la teinte
mesurée. En effet, la teinte en fonction de I’épaisseur n’est pas continue, 'interpolation et
le filtrage des données ont été réalisés conjointement sur le cosinus et le sinus de la teinte.
Une convolution par une gaussienne de largeur & mi-hauteur de 20nm a été réalisée, afin
d’obtenir une courbe continue qui est utilisée comme courbe de référence. La courbe de
référence est ajustée par 'équation [A.T] ou les valeurs des trois composantes sont données
par I’équation L’indice du polystyréne est fixé & 1.585, et ’angle d’incidence & 15.3°
(valeur mesurée expérimentalement). Le meilleur ajustement est obtenu avec les valeurs
suivantes pour les trois longueurs d’ondes : Ag = 610nm, Ay = 565nm et A\g = 464nm (le
contraste I' n’intervient pas dans l’expression de la teinte). Ces valeurs sont & £10nm en
bon accord avec les maxima des sensibilités des capteurs de la caméra (voir figure [A.1)).
Voir la partie pour les détails concernant ’ajustement.

film, seules les teintes correspondant a une saturation supérieure a un seuil seront
prises en compte. Pour 'ensemble des mesures effectuées et présentées dans cette
thése, ce seuil est fixé & 0.05.

La figure [A.4] montre les variations de la saturation sur les mémes données

utilisées pour construire la teinte de référence. On constate que la saturation varie
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typiquement entre 0.1 et 0.8 sur la gamme d’épaisseur étudiée.
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F1G. A.4: Saturation expérimentale (calculée avec les mémes données que la figure
en fonction de I’épaisseur. La courbe continue représente la saturation calculée d’apreés les
équations [A2) et [A23] en utilisant comme paramétres ceux correspondant au meilleur ajus-
tement de la ﬁgureet avec I' = 0.54. Voir la partie pour les détails de I’ajustement.

A.2.2 Validation

Afin de valider la courbe de référence obtenue, nous avons utilisé les images
d’une autre expérience de démouillage, réalisée dans des conditions similaires, la
teinte et donc I’épaisseur restant uniforme pendant toute la durée de ’expérience.
Pour chaque image, ’épaisseur est calculée de deux maniéres différentes : a partir
de la mesure de 'aire du film, et & partir de la teinte moyenne en utilisant la

courbe de référence présentée figure ! La correlation de ces deux épaisseurs

ILa teinte n’étant pas une fonction monotone de ’épaisseur, elle ne fournit pas une mesure
absolue de I’épaisseur. Pour déterminer 1’épaisseur & partir de la teinte, nous nous servons de
la continuité de ’épaisseur en fonction du temps. Pour chaque image, I’épaisseur de l'image

précédente sert a fixer une gamme d’épaisseur a l'intérieur de laquelle on cherche la nouvelle
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est présentée sur la figure La droite de correlation a une pente trés proche
de T'unité, ce qui permet de valider la courbe de référence ainsi que la technique

de colorimétrie présentée dans cette annexe.
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FiG. A.5: Epaisseur calculée d’aprés la teinte en fonction de I’épaisseur calculée d’apres la

mesure de aire du film.

A.2.3 Exemple d’application

Des films de PBD en situation de mouillage présentent une épaisseur non
uniforme. Nous avons utilisé la courbe de référence sur les images obtenues afin
d’obtenir des profils en épaisseur pour ces films en situation de mouillage?. La

figure montre 'image de référence, la teinte mesurée et le résultat obtenu.

épaisseur.
2Notons que pour utiliser la courbe de référence présentée sur la figure il faut tenir

compte du changement d’indice entre le polystyréne et le PBD (respectivement 1.585 et 1.51).
Ceci ne pose pas de difficulté dans la mesure ot la teinte est une fonction nh uniquement. Il suffit

donc de multiplier I’échelle des épaisseurs de la courbe de référence par le facteur nps/nppp.
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A.3 Retour sur les variations de la teinte avec
I’épaisseur

La technique présentée repose sur 1'obtention d’une courbe de référence, qui
a elle seule permet de relier teinte et épaisseur. Afin d’aller un peu plus loin, on
tente ici de reproduire théoriquement cette courbe a partir des interférences dans
le film. Nous faisons 'hypothése grossiére d’assimiler la sensibilité spectrale des
capteurs a une fonction de Dirac centrée sur une longueur d’onde. Ceci permet
de simplifier les calculs, et nous verrons que ’adéquation entre nos résultats et la
courbe théorique permet de valider cette hypothése. Compte tenu du déphasage
induit par le film entre le rayon réfléchit a sa surface et le rayon réfléchit a
I'interface film/liquide : A¢ = 2mnh/Acosf, ou 0 est I'angle d’incidence, on obtient

sans difficulté les expressions suivantes pour les intensités mesurées sur chaque

capteur :
R = 1Iy|1+Tcos %
V. = I |1+Tcos (5= (A.3)
B = I 1+FCOS<%) ,

ou I' est le contraste. La teinte est calculée a partir de ces intensités selon I’équa-
tion [A.1] La teinte est indépendante de I, et de I'*. Le résultat de I’ajustement
est présenté sur la figure [A.3] ou seules les trois valeurs de longueurs d’onde des
capteurs (Ag, Ay, Ap) sont des paramétres de I’ajustement (cos 6 est mesuré pré-
cisemment & partir des images, et pour le polystyréne n = 1.585). Notons que les
trois longueurs d’onde ont été, pour permettre 'ajustement, astreintes a varier
dans une gamme proche du maximum de la sensibilité spectrale des capteurs. La
qualité de I'ajustement, ainsi que la bonne adéquation entre les paramétres du
meilleur ajustement et les sensiblités spectrales de la figure permettent de
valider la technique et la courbe de référence déterminée expérimentalement.
Les équations sont également utilisées pour prédire les variations de la
saturation en fonction de I’épaisseur. Le résultat du calcul est présenté sur la

figure On constate que la courbe théorique refléte bien les variations de la

3En toute rigueur, il faudrait tenir compte des variations de I' avec la longueur d’onde, tout

comme la largeur spectrale des capteurs.
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saturation, mais que I'accord quantitatif n’est pour ce paramétre plus réalisé.
Le fait que la gamme de sensibilité de chaque capteur ne soit pas centrée sur
une longueur d’onde est responsable de cette mauvaise adéquation. Par ailleurs,
nous avons constaté que la saturation dépendait beaucoup des réglages de la
caméra. Ceci justifie notre choix de ne travailler avec comme courbe de référence
la teinte uniquement. La saturation reste néanmoins un parameétre important afin
de détecter les cas ou la teinte est mal définie (lorsque la saturation tend vers

7€10).

A.4 Conclusion

La technique de colorimétrie mise au point et présentée dans cette annexe
permet une mesure précise de 1’épaisseur de films transparents déposés sur un
substrat. L’incertitude sur la mesure est délicate a estimer, mais doit étre de
I'ordre de quelques nanométres*. Cette technique est particuliérement adaptée a
la mesure de profil entre 50 et 600nm, et présentant des angles faibles (typique-
ment de 'ordre 1072 rad). Pour des angles plus importants, il faudrait adapter le
systéme optique. Notons que la mesure nécessite de connaitre approximativement
une épaisseur de référence a un endroit du film.

Lorsque I’épaisseur du film est homogéne (ce qui est le cas de la plupart
des expériences de démouillage présentées dans cette thése), la détermination de
I’épaisseur a partir de la mesure de 'aire des films reste plus simple & mettre en

oeuvre et a donc été préférée a la colorimétrie.

4L’incertitude dépend beaucoup de la gamme d’épaisseur car les variations de la teinte avec
I’épaisseur dépend beaucoup de I’épaisseur : dans certaines gammes d’épaisseurs, la teinte varie
peu avec ’épaisseur, alors que dans d’autres, elle varie beaucoup (voir la figure )
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F1a. A.6: Exemple d’application de la technique de colorimétrie. De haut en bas : 1. image
sur laquelle est effectuée la mesure (film de PBS en situation de mouillage), le trait noir
représente la coupe sur laquelle est calculée 1’épaisseur. 2. Teinte mesurée sur 'image. 3.
Saturation (sila saturation est inférieures a 0.05, I’épaisseur n’est pas calulée). 4. Epaisseur
calculée a partir de la teinte.
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Annexe B

Modéle TNM

B.1 Introduction

Des modéles phénoménologiques ont été developpés afin de décrire ’évolution
des temps caractéristiques de I’état vitreux. Les phénomonénes associés sont cou-
ramment appelés vieillissement physique [81],130] ou bien encore relaxation struc-
turelle. I1 s’agit de décrire 1’évolution des propriétés des systémes hors-équilibres
que sont les verres. A des températures inférieures a T}, les temps caractéris-
tiques gouvernant les verres sont largement supérieurs aux temps expérimentaux.
Les systémes sont donc hors-équilibre et évoluent trés lentement vers I’'équilibre.
Dans cette annexe nous présentons des résultats numériques obtenus & partir
du modéle le plus couramment utilisé pour décrire les comportements des poly-
méres vitreux : le modeéle de Tool-Narayanaswamy-Moynihan [96]. Notons que
ce modéle est équivalent au modéle de KAHR (Kovacks, Aklonis, Hutchinson et
Ramos) [80], ot bien a encore a la dérivation du modéle d’Adam et Gibbs pour
I'état vitreux (connue sous le nom d’AGF [67]). Nous n’entrerons pas dans les
détails des différences de ces modéles, pour lesquels la référence [68] est une revue
trés compléte.

Plus récemment, d’autres classes de théories ont été développées pour décrire
le comportement des verres (voir par exemple la référence [18]), mais ces modéles
n’ont été que peu confrontés a I'expérience, et peu de données quantitatives sont

disponibles, contrairement aux modéles de types TNM qui ont été trés appliqués
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sur les polyméres vitreux.

B.2 Deétails du modéle

B.2.1 Température fictive et temps caractéristique hors-
équilibre.

Ces modéles se fondent sur ’hypothése que le systéme hors-équilibre posséde
une dynamique liée a sa structure, et que cette structure est semblable a celle
du systéme a I’équilibre a une température donnée, appelée température fictive
T%. Le temps caractéristique dépend alors non seulement de la température, mais

également de la température fictive :

B
ir
r(1-5)
Cette équation est dérivée du modéle de Adam-Gibbs qui prédit la loi de VFT.
Les paramétres B et Tj sont similaires & ceux de la loi VFT (équation [L.9). A

I'équilibre, la structure est celle de I’équilibre, et Ty = T'. On retrouve alors la loi

7(T,T¢) = 1o exp (B.1)

de VF'T. Cette loi de dépendance du temps caractéristique avec la structure et la
température est fortement non-linéaire, ce qui constitue un des aspect essentiel
du comportement des systémes vitreux.

I’expression de Narayanaswami et Moynihan pour la dépendance de 7 est
légérement différente de I’équation :

tAH*  (1-— :c)Ah*)’ (B.2)

7(T,Tf) = 1o exp ( =T + R,
ou x, AH* et Ah* sont des parameétres du modéle. C’est cette expression qui
est la plus couramment utilisée pour décrire les phénoménes liés au vieillissement
des verres. Elle est équivalente a 1’équation pour de faibles valeurs de z et
pour Ty # T. Au dessus de T, cette équation rend compte d’'un comportement
d’Arrhénius, qui n’est pourtant pas le comportement observé pour les polymeéres
(loi de VFT). Par conséquent, il apparait plus cohérent d’utiliser pour des tem-
pératures proches de T, I'équation méme si on dispose pour les paramétres

de I’équation de beaucoup de valeurs rapportées dans la littérature.
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Nous avons par conséquent fait le choix de travailler avec I’équation |B.1], en uti-
lisant pour les paramétres B et Tj les valeurs obtenues par Plazeck : B = 1456.29,
Ty = 323.1 K. Enfin, le paramétre 7y a été pris égal a 2 x 107! s. Cette valeur
choisie arbitrairement donne a 7' = 371 K (7}) un temps caractéristique de 3s.
Cette valeur de 7y permet de rendre compte quantitativement de nos résultats. De
faibles variations de ce parameétre ne conduisent pas & un changement significatif

des résultats.

B.2.2 Evolution de la temperature fictive.
B.2.2.1 Réponse a un échelon de température

La dynamique d’évolution de la température fictive vers I'équilibre (7} =
T) est régie par le temps caractéristique du systéme. Cependant, les systémes
présentent une distribution large de temps caractéristiques. Afin de tenir compte
de cette distribution, ou de maniére équivalente, du caractére non-exponentiel
de la relaxation vers I’équilibre!, la fonction de relaxation est modélisée par une
exponentielle étirée ¢(t) = exp (— (t/7)° ) (communément appelée fonction de
KWW). Les valeurs de 8 sont pour le PS de l'ordre de 0.75 [68]. Nous avons
gardé cette valeur pour '’ensemble des simulations présentées ici.

L’évolution de T suite & un échelon de température AT vers la température
T est donnée par une relaxation de type KWW, dans laquelle le temps caracté-

ristique évolue :

T¢(t) =T+ AT exp

([ =)

La non-linéarité de la dépendance du temps caractéristique avec Ty et T

= T+ATexp [— (e, 0))’3} (B.3)

conduit & une grande différence entre un échelon de température positif et né-
gatif. Pour un saut de température négatif, le temps caractéristique est en effet,
juste apres le saut plus court que le temps caractéristique d’équilibre. La structure

(Ty) va rejoindre 'équilibre avec un temps de relaxation qui augmente de maniére

1 Cet ingrédient est incontournable dans la phénoménolgie des systémes vitreux, et permet

de rendre de compte des effets mémoires observés.



230 Modéle TNM

trés significative pendant le retour a I’équilibre. Aussi, ce retour a ’équilibre est
d’autant plus lent que le temps avance. Ce genre de dynamique décrit bien le
vieillissement physique des systémes vitreux.

Pour un échelon de température positif. Le temps caractéristique, trés lent
a t=0, se raccourcit. Par conséquent, le systéme rejoint 1’équilibre de plus en
plus rapidement : la transition entre le non-équilibre et I’équilibre est donc plus
brutale que dans le cas d’un échelon négatif. La figure [B.I] montre 1'évolution de
Ty pour des sauts de température symétriques, et illustre la discussion ci-dessus.
Le temps caractéristique évolue vers I’équilibre de maniére accélérée dans le cas
d’un échelon positif, et de maniére ralentie pour un négatif (voir la figure .
Sur la figure [B.2] est également représentée la fonction d(¢) qui montre I'écart
a I’équilibre. Cette fonction est particuliérement utile pour suivre une grandeur
scalaire, car la différence entre la valeur d’équilibre et la valeur a un instant donné

est directement proportionnelle a cette fonction (), définie par :

5(t) = exp [— (e, 0))5} (B.4)

QOO OO (D

Echelon positif
T

o 366 — .
Y -0 Tf
z Echelon négatif
= 365 — - T
e
7]
.
E 364 —
363 —

0 400 800 1200

Temps (s)

Fi1G. B.1: Evolution de la température fictive pour un saut de température positif et négatif
de 3K légeérement en dessous de T, (T'(t < 0) = 365K = T, —7. Les paramétres du modéles
sont pour B = 1456.3K, Ty = 323.2K, 3 = 0.75, et 79 = 2 x 107 !1s,
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Fi1G. B.2: Evolution du temps caractéristique 7 (gauche) et de ’écart a ’équilibre ¢ suite
a un échelon positif ou négatif de 3K (méme calcul que la figure .

B.2.2.2 Variations quelconques de la température

Grace au principe de superposition de Boltzman, on peut étendre I’équation
d’évolution de Ty a n’importe quelle variation de la température, en partant d’une

situation d’équilibre Ty = T; a la date ¢; :

Ti(t) =T + /tlt dt’% {1 — exp [— (f(t,t’))ﬁ] } (B.5)

Grace a cette expression on peut déterminer I’évolution de 7; pendant une
rampe de température. Pour une rampe descendante, ce type d’équation conduit
naturellement au type d’évolution présenté figure [B.3} ot T suit la température
jusqu’au moment ou le temps caractéristique devient trop grand. T se retrouve
alors "piégée" & une valeur qui dépend directement de la vitesse de la rampe. T}
relaxe alors trés lentement et de plus en plus lentement vers I’équilibre. Plus la

vitesse de la rampe est faible, plus la valeur ot Ty est piégée est faible.

Pour une rampe ascendante, T’ reste approximativement constante jusqu’a ce

que T > Ty. Avec un retard important, T rejoint alors trés rapidement I’équilibre.
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Fic. B.3: Evolution de la température fictive pour des rampes de température descendante
et ascendante a 0.006K/s.

B.3 Comparaison avec ’expérience.

Nous avons préparé des échantillons présentant deux histoires thermiques dif-
férentes. Aprés I’étape de recuit, une série d’échantillons a été refroidie lentement
a 0.5K/min, et une autre série a subie une trempe depuis 403K vers ambiante. La
vitesse de la rampe de température influant beaucoup sur la valeur de 7' atteinte
dans I’état vitreux, ces échantillons doivent présenter des temps de relaxation trés

différentes.

Aprés la trempe ou la descente lente, les films sont déposés sur la glycérine
ou ils sont soumis & un échelon de contrainte. Ils subissent ensuite un saut de
température vers 'ambiante. Cet échelon de température est trés rapide, compte
tenu de la trés faible épaisseur du film. Le modéle TNM appliquée a cette histoire
thermique conduit aux résultats présentés sur les figures et

Il apparait clairement sur 'ensemble de ces figures que le retour a 1’équilibre
pour un échelon de température positif arrivant au dessus de T}, est accéléré, et
dans ce cas brutal. On peut a priori définir un temps de retour a I’équilibre en des-

sous duquel le temps caractéristique est largement supérieur a celui de ’équilibre
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T378 T374 L378 L374
1. Rampe 403 — 398 K a : 100K/min 100K /min  0.5K/min  0.5K/min
2. Isotherme & 398K (10° s) - - - -
3. Rampe 398 — T, 4 100 K/s T, =378K Ts=374K T,=378K Ts;=374K
4. Isotherme : T, =378K Ty,=374K T, =378K T, =374K

TAB. B.1: Histoires thermiques utilisées pour les simulations du modéle TNM. Le temps
passé a 398K (étape 2) n'’influe absolument pas sur les résultats (Ty n’évolue pas). Les
vitesses de trempes et de I’échelon positif ont été choisies afin de représenter le plus fide-
lement possible les expériences. Les variations des résultats en fonctions de ces vitesses de

trempes sont quantitativement faibles et qualitativement insignifiantes.

380 o —»— T378

375

370

365

Température fictive (K)

360 —

Ll II||II|| ] IIlIIIlI ] IFIIIIlI LR

1 10 100
Temps (s)

FiG. B.4: Evolution de la température fictive pour les différentes histoires thermiques
testées expérimentalement. Les détails des différentes histoires thermiques sont présentées

sur le tableau )

et au dessus I’équilibre est atteint. Notons que ce temps de retour est relative-
ment peu sensible au paramétre 7y mais est trés sensible aux autres parameétres
intervenant dans les variations du temps caractéristique avec la température.
Néanmoins, le résultat qualitatif est toujours le méme : les deux histoires ther-
miques produisent des échantillons ayant des T’ significativement différentes, et le
temps de retour a I’équilibre n’est pas négligeable (au moins pour les échantillons

vieux : L374 et L378) devant le temps expérimental.
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F1a. B.5: Evolutions du temps caractéristique et de ’écart a I’équilibre 6(¢) pour les his-
toires thermiques du tableau

Les résultats expérimentaux obtenus avec ces histoires thermiques sont pré-
sentés et discutés dans le cours du chapitre 1 (partie [1.6)).
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Résumé

Cette thése présente quelques approches expérimentales destinées & mesurer les proprié-
tés mécaniques de films de polyméres ultraminces, d’épaisseurs comprise entre 20 et quelques
centaines de nanomeétre. Nous présentons principalement la conception et I’exploitation d’une
expérience de démouillage de films ultraminces sur substrat liquide. Nous montrons dans un
premier temps que cette technique permet une mesure simple des propriétés viscoélastiques des
films de polymeéres au dessus de T,. Les résultats obtenus sur des films ultraminces mettent
en évidence que le module au plateau caoutchoutique du polystyrene n’est pas affecté par le
confinement, alors méme que la viscosité est fortement réduite lorsque 1’épaisseur des films est
comparable au rayon de gyration des polymeéres. Divers phénoménes liés au mouillage ou au dé-
mouillage de films sont également abordés. Dans une seconde partie, nous présentons une autre
expérience fondée sur une instabilité mécanique sur des films vitreux. Une simple observation
des motifs induits permet de suivre I’évolution du module élastique dans le domaine vitreux.
Enfin, une étude portant sur les possibilités d’investigations des effets de surface et d’interface

par AFM sur des élastoméres chargés est présentée dans une troisiéme partie.

Abstract

This thesis describes a few experimental approaches designed to measure the mechanical
properties of ultrathin polymer films (with thickness between 20 and a few hundreds of nanome-
ters). Our experiences aim to understand the effect of confinement and of the surfaces on their
properties. We present mainly the conception and the use of a dewetting experiment of thin
films on a liquid substrate. The technique is shown to allow a direct and simple measurement of
the viscoelastic properties of the polymer films above T,. The results obtained on ultrathin films
bring evidence that the rubbery plateau of polystyrene is unaffected by the confinement up to a
fraction of the coil size. For the same films, the viscosity is found to be greatly reduced as com-
pare to the bulk value. Some other phenomenon encountered during the wetting or dewetting
of polymer films are also discussed. In a second part, we present another experiment based on
a wrinkling instability occuring in the glassy state. A simple observation of the wrinkles allow
to follow the variations of the elastic modulus. Finally, we report an AFM study that aims to

investigate the effect of the surfaces and the interfaces in a filled elastomer.
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