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Avant-propos
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Introduction générale

Le choix du matériau et le dimensionnement d’urexzgide structure se font notamment a
partir de la connaissance de la sollicitation tremécanochimique s’exercant sur la piece.
Des contraintes internes au matériau, appeléesapaais résiduelles, doivent également étre
prises en compte. En effet, elles vont venir s'Bpuaux contraintes induites par le
fonctionnement. Elles sont issues des hétérogéndieédéformation au sein du matériau
apparues lors de fabrication de la piéce. Ellesvgmtuétre bénéfiques : le grenaillage de
précontraintes (qui créé des contraintes supdi@isiade compression) est, par exemple,
utilisé pour améliorer la tenue en fatigue de diesrpieces de structure dans les domaines de
'automobile et de l'aéronautique. Mais elles peuvaussi étre néfastes et conduire a la
rupture de la piece.

Plusieurs techniques expérimentales sont utiliséfss de déterminer les contraintes
résiduelles d’'un matériau aprés les divers traitemehimiques et thermomécaniques. Les
mesures sont la plupart du temps réalisées a uradléenacroscopique, représentative de la

piece dans son ensemble.

Les métaux sont généralement composés d'un ensemeblirains dont la taille varie de
guelques nanomeétres a quelques centimetres : clgrgire a une taille, une forme, une
orientation cristallographique et un voisinage dui sont propres. Le comportement
mécanique a une sollicitation thermomécanique peatdifférent suivant le grain consideéré.
Des hétérogénéités de contraintes trés importamtes les grains peuvent étre présentes. De
plus, dans certains domaines comme la microéldaquenla miniaturisation des composants
est de plus en plus importante, afin d’accroitre @eemple la densité de stockage de
I'information par exemple : la taille de certains ces composants est aujourd’hui inférieure
au micrometre. Il est donc de plus en plus importéobtenir les états de contraintes a des
échelles plus fines, de I'ordre du micrométre. Mesen plus de modéles numériques sont
développés dans ce sens mais du cOté expérimentalne technique n’est aujourd’hui
utilisée de maniere systématique pour alimenteraktler ces modéles. Plusieurs méthodes
sont en cours de développement et commencent @ifol@s données intéressantes. Certaines
utilisent la finesse et la brillance du rayonnemsntchrotron (Microdiffraction X), d’autres
les électrons produits dans un microscope éleciuena balayage ou a transmission (EBSD,
CBED).
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Dans cette optique, nous développons la techniguaidrodiffraction Kossel. Si son principe

est connu depuis les années 30, il a fallu attelediiéveloppement des détecteurs numériques
dans les années 90 pour que cette technique coremaegtce utilisée pour la mesure des états
de déformation du réseau cristallin. Le LPMM a cagnge a s'intéresser a cette technique au

début des années 2000 et les premiers clichés muasront été obtenus en 2003.

Cette technique est tres intéressante car ellegiatiobtenir simultanément le parametre de
maille, l'orientation cristallographique et les ak@hations/contraintes a une échelle locale
(volume sondé de quelques Prdans les matériaux cristallins. De plus, 'analygffectuant

dans un microscope électronique a balayage, ipessible de visualiser simultanément la
microstructure et d’associer ainsi les mesuressaétiements microstructuraux tels que des
grains ou des phases, voire d'imaginer des prdélgart et d’autre d’un joint de grains ou a

proximité d’une fissure.

Dans cette these, nous proposons une méthodolegretfant d’acquérir des clichés de

microdiffraction Kossel, de les analyser et de @@dies déformations/contraintes de la zone
sondée. Celle-ci a été optimisée par lI'étude des s parametres expérimentaux. La
détermination des états de déformations/contramtee validée sur des échantillons témoins.
Dans le but d’appliquer cette technique sur des@dilons complexes, des essais ont enfin
éte réalisés sur des matériaux polycristallinsiemmiliant progressivement la taille des grains

analysés.
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Ce manuscrit est organisé en cing chapitres.

Le premier chapitre est consacré a une synthesedidphique des principales techniques
utilisées pour la détermination expérimentale datséle déformations et contraintes a une
échelle micronique voire submicronique. Le princgiedes applications de la technique de

microdiffraction Kossel sont également détailléssleette partie.

Le deuxiéme chapitre présente la méthodologie ques avons définie pour I'acquisition de
clichés de microdiffraction Kossel. Les spécifisitdu détecteur intégré au microscope
électronique a balayage permettant la collectios dlagrammes de diffraction Kossel sont
expliquées. Des points importants sont évoqués @tarpositionnement de I'échantillon par
rapport au faisceau, les parametres d’acquisitiorsystéme de détection et la résolution

spatiale de la technique.

Apres indexation des clichés de microdiffraction skel expérimentaux, [|'état de
déformation/contrainte peut étre calculé. Le ppecide fonctionnement du logiciel de
traitement des données, ‘KSLStrain’, développéAmtam Morawiec, est présenté. Il permet,
a partir d'un cliché de diffraction expérimentak déterminer le tenseur de déformations
complet associé. Cela fait I'objet du chapitre 9rdi comprend également une étude de
l'influence de la puissance incidente du faisce@ledtrons sur la détermination du tenseur

des déformations.

Le quatrieme chapitre présente des résultats ddatiah de l'analyse de contraintes par
microdiffraction Kossel. Des clichés ont été cdiscsur des monocristaux supposés sans
contraintes puis sur des monocristaux sous sallicit mécanique, a partir d’'une excitation
électronique (en laboratoire) et d’'une excitatignchrotron (aux grands instruments). Les
résultats ont été comparés a la contrainte apmiquési qu’aux résultats obtenus par d’autres
techniques de diffraction. Une des originalitéscde travaux est le couplage de la technique

avec des essais de traction uniaxinlgtu.

Le dernier chapitre est consacré a I'analiyseitu des contraintes intergranulaires dans des
polycristaux a gros grains et a grains fins saéicimécaniquement. Il se termine par I'étude
d’'un cas concret de la microélectronique : I'analges contraintes résiduelles au sein d’'une

structure MEMS (Micro Electro Mechanical System).

10



Chapitre 1 : Etude bibliographique de la déterminat
contraintes aux échelles micrométriques et état de

sur la microdiffraction Kossel

ion des

I'art

11
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Dans ce chapitre, nous traitons tout d’abord desramtes résiduelles au sein des matériaux
et de l'intérét de les connaitre a des échellessfitlNous présentons ensuite le principe, les
avantages et les limitations des quatre principtdelniques expérimentales, autres que la
microdiffraction Kossel, donnant acces a ces conga locales. Enfin, nous terminons par un

état de I'art de la diffraction Kossel depuis saalé&/erte en 1934.

1.1 Détermination des contraintes aux échelles micr ~ ométriques

1.1.1 Définition et origine des contraintes résidue  lles

« Les contraintes résiduelles sont des contraimedtiaxiales statiques autoéquilibrées
existant dans un systeme isolé de température raméfoen I'absence de tout chargement

extérieur » [1].

Toute hétérogénéité de déformation introduite aéathelle de la structure entraine la création
de contraintes résiduelles (Figure I-1). De manigneérale, les contraintes résiduelles sont le
résultat d’'une combinaison de plusieurs solliagitasi qui peuvent étre de nature mécanique,
thermique ou métallurgique (transformations de pbasonduisant a des variations de
volume). Pour estimer la tenue en service d’'uneepi@ est indispensable de les prendre en

compte car elles vont s’ajouter aux contraintesiited par le fonctionnement.

Enthalpie de
transformation de phase

// \ Tra nsf{:rmatlon de phase / \\
/ \ Etat

Etat
| thermigue ,' |meta||urg|que

\ ~ / .H\ /
Te— Variation des / T
caractéristiques

mdcaniques /

. Variation de longuzur
par transformation de phase

é-i{__ Transformation ee phase

induite par les contraintes

Variationde _« \
lenguaur \

. N
Transformation de _’g\

I'arargie de déformation J— \\
// Etat

|'| mécanigue |
)

Y,

Figure I-1 : Origine des contraintes résiduelles.rterdépendance entre les différents états du matéu [1]

12
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Du fait du caractére polycristallin et la plupant t#mps polyphasé des matériaux métalliques
industriels, les déformations a l'origine des cainties résiduelles peuvent intéresser des

domaines de taille macroscopique, microscopiqusutamicroscopique [1, 2].

Selon I'échelle de la microstructure considéréepent distinguer trois ordres de contraintes
(Figure 1-2) :

- Ordre | : les contraintes d'ordre b sont considérées homogenes dans des
domaines relativement importants, s’étendant suensemble de grains. Elles décrivent un
état de contraintes moyen du matériau a I'échefleroscopique ;

- Ordre 1l : les contraintes d’ordre k() décrivent I'état de contraintes du matériau a
I'échelle mésoscopique. Elles sont représentatiless contraintes moyennes dans un grain.
Elles décrivent également les contraintes moyemagsphase dans le cas d’'un matériau
polyphasé ;

- Ordre lll : les contraintes d’ordre &) sont les contraintes microscopiques. Elles
sont hétérogenes méme dans des zones s’étendagtiedques distances interatomiques.
Elles sont associées en majorité aux défauts deawésristallin (précipités, disclocations,

joints de grains ...).

Oy

Grain boundaries

Figure I-2 : Les différents ordres de contraintes dns un polycristal [2]

La prévision des contraintes résiduelles en foncties divers traitements subis par le
matériau est trées complexe. C’est pour cette ragoi est important de disposer d’'une
technique expérimentale d’analyse des contrainte®ahelles fines de la microstructure.
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1.1.2 Principales techniques de détermination des ¢ ontraintes a

I’échelle macroscopique

Ruud [3] a présenté un état de l'art des quatrecyales techniques expérimentales de
détermination des contraintes résiduelles, génaeaié accessibles dans un laboratoire de
recherche : le percage incrémental, la méthodeasaltrore, le bruit Barkhausen et la
Diffraction des Rayons X (DRX). Ces techniques mesudes grandeurs directement reliées
a des déformations a partir desquelles sont casués contraintes correspondantes. Elles ont
été comparées suivant différents criteres commeatactere destructif ou non, la taille du
volume analysé au sein du matériau, la précisoop(t et la rapidité de la technique (Figure
[-3).

Bulk Stress
Method Mon-destructive  Reliability stress  direction Resolution  Cost” Portability  Speed
Stress relief Mo Good Yas Yes “ d mm? 110  Yes Foor
technigues
{mechanical
methods)
Hole drilling  Partially Good MNo Yes = 30 mm® 1 Yes Poor
Xo-ray Surface Good Mo fas <1 mm* L1to1 Yes Poor to
diffraction excellent
Ulzrasonics Yes Poor Yes Yes > 5 mm? < 0.1 Yes excellent
Barkhausen Surface Poor Mo Yes =10 mm® < 0.1 Yes excellent

noise

* These estimatad costs per reading are mainly for labour and da not include cost of equipment, They are narmalized against the cost per
reading of hole drilling.

Figure 1-3 : Critéres de sélection des méthodes dktermination des contraintes résiduelles [3]

Les méthodes mécaniques comme le percage incrdm@uaméthode du trou) sont
couramment utilisées sur des pieces de grandesdioms mais sont destructives. En effet,
elles sont basées sur la mesure des déformatidogda par la relaxation lors du percage de
la piece. Les méthodes ultrasoniques et magnétispaslies plus rapides mais leur fiabilité
est encore insuffisante pour que ces techniquesdrt des applications permanentes. La
Diffraction des Rayons X (DRX) est la technique rdmstructive qui posséde la meilleure
résolution spatiale et qui est considérée commelua fiable. C’est pour cela qu'elle est
frequemment employée pour déterminer les étatoodeainte des matériaux cristallins. Les

diffractomeétres de laboratoire classiques permettemalyser une surface de I'ordre du mm?

14



Chapitre 1 : Etude bibliographique

(et une profondeur de quelques micromeétres) ettefobainsi les contraintes d’ordre | dans
le cas des polycristaux a grains fins, ou d’ordreldns le cas des monocristaux ou des

polycristaux a grains millimétriques.

1.1.3 Nécessité d’obtenir les contraintes a une éch  elle

mesoscopique

Compte tenu du fort développement des microsysté@hee la complexité croissante de la
microstructure dans les nouveaux matériaux, il edvide plus en plus nécessaire de
déterminer un état de contrainte a une échelle fohes Une détermination des contraintes
grain a grain peut étre nécessaire si des hététagénsont présentes. Elles proviennent
généralement des différences de phase, d'orientatistallographique, de taille et de forme
des grains. Elles sont également influencées pagrins voisins et la distance par rapport a

la surface.

Des outils de simulation par éléments finis d’agtégolycristallins permettent de prédire les
états de contraintes inter- et intragranulairess Bisultats de Barbe, Forest et Cailletaud
montrent une forte augmentation des hétérogéndgtémntraintes de I'échelle macroscopique
a l'échelle microscopique [4]. Les parametres dutémeu choisis pour |'étude [4]
correspondent & ceux d’un acier. lls ont simuléat'ée déformation/contrainte de 200 grains
orientés de maniére aléatoire apres un essai clotrainiaxiale (Figure 1-4). Des variations
de un a cing pour les déformations et contraintésrmes ont été obtenues. Les plus fortes
variations par rapport a la valeur appliquée sentldencerner les grains ayant les volumes

les plus faibles.

De plus, il peut étre intéressant de quantifiehiégrogénéités de contraintes intragranulaires
qui semblent étre du méme ordre de grandeur gquleégsogénéités intergranulaires [4], de
caractériser l'influence des éléments microstraatyrcomme les joints de grains ou les

precipites.
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Figure I-4 : Répartition des états de déformation/ontrainte dans les différents grains d’un polycrisal en

fonction de leur volume, aprés une sollicitation etraction uniaxiale d’environ 1,5 % [4]

Dans certains secteurs d’activités comme la miesténique, les composants sont de plus
en plus petits et ils sont soumis a des chargenmétaniques ou thermiques importants. De
hauts niveaux de contraintes peuvent ainsi conduita ruine du composant & cause de
'apparition de fissures, deoids, de hillocks [5] ou au contraire améliorer certaines

propriétés, comme la mobilité des porteurs de @wf§]. Déterminer les contraintes au sein

de ces petites structures est un véritable chaleng

1.2 Technigues expérimentales permettant de mesurer les états

de déformation a I'échelle microscopique

A I'heure actuelle, il existe principalement quateehniques autres que la microdiffraction
Kossel permettant de mesurer les déformations skatecristallin & I'échelle microscopique :
la spectrométrie micro-Raman, la microdiffracti@sdaayons X en rayonnement synchrotron,
la diffraction électronique en faisceau converggna diffraction des électrons rétrodiffusés.
Elles sont en perpétuel développement tout comnmeideodiffraction Kossel. Les principes

de ces techniques sont détaillés dans cette partie.
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1.2.1 La spectroscopie micro-Raman

C'est une méthode optigue qui est basée sur dotten entre un rayonnement

monochromatique de lumiére (des photons) et lesatiims collectives du réseau d'atomes
(les phonons de la substance analysée). Elle ¢engigocaliser la lumiére d'un laser sur
I'échantillon a I'aide d'un microscope optique 'ahdlyser la fréquence de la lumiére diffusée
(Figure 1-5 (a)). En effet, les photons et les mhm interagissent entre eux de maniére

inélastique [7].

Computer Monitor
Dauble pre- o
S—— monochromator butk
=
c
5
F ]
“ Camera s
>
[~
g
z
Microscope u
z
¢
. lmcrf;\rcncr:
Qi Seating filter b, Sample 5@ 530 s20 s 500
XY stage == 4— FREQUENCY (cm-1)
(@) (b)

Figure I-5 : Montage expérimental d’'un spectrométremicro-Raman (a) - Spectre Raman (b) d'un silicium

massif (bulk) et d'un film de silicium déposé sur o substrat en saphir (SOS) [7]

Les variations de la frequence de vibration seuissoht par des décalages des pics Raman et
permettent de remonter aux déformations du résaaua Figure I-5 (b), le décalage observé
entre la fréquence de vibration du silicium massiflu film mince traduit des contraintes de
compression de l'ordre de 700 MPa au sein du fiae. Wolf et al. [8] ont analysé les
contraintes résiduelles sur des lignes de tungsiépesées sur un substrat en silicium. Les
lignes ont une longueur de 8 mm, une largeur d& Juen et 'espacement entre les lignes est
d’environ 2 pum. Les contraintes moyennes au sesrligees ont été déterminées par DRX et
les contraintes du substrat par spectroscopie Aiarnan. Une bonne corrélation a été
démontrée et les résultats ont permis de validenuzléles numériques.

La résolution spatiale est donnée par la taillaisceau laser incident et est de I'ordre du

micromeétre. La résolution en profondeur dépend datémau étudié et de I'énergie du
faisceau laser incident. Pour le silicium, elle @stl'ordre de 0,5 um. Les résolutions en
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déformation et contrainte sont respectivement desé1d et 25 MPa pour le silicium. Il
faut noter que les calculs de déformations ou aramtes a partir des fréquences Raman ne
sont pas simples. Toutes les composantes non muléanseur de déformation influencent la

position des pics Raman [7].

Les avantages de cette technique résident damsilaé&f de mise en ceuvre et dans les temps
d’exposition et de traitement des données relaregmcourts. Cette méthode est
malheureusement inutilisable sur les métaux, maesegmte l'originalité de pouvoir étre
utilisée pour I'étude de certains types de matériaomme les céramiques, les semi-

conducteurs et les oxydes.

1.2.2 La microdiffraction des rayons X en rayonneme  nt synchrotron

Les rayons X produits en laboratoire permettengécd\wutilisation de capillaires, de descendre
a des tailles de faisceaux de quelques centainesictemetres. La microdiffraction des

rayons X permet quant a elle des tailles de somdéoddre du micrometre. Elle est ainsi
parfaitement adaptée a une analyse intragranut@irea I'étude de composants de la
microélectronique. Cette méthode a été développtalément au synchrotron de Berkeley, a
I'ALS (Advanced Light Source). Elle est utiliséejaud’hui sur d'autres synchrotrons et
notamment a I'ESRF (European Synchrotron Radidtacility de Grenoble) sur la ligne

BM32.

Cette technique utilise un faisceau polychromatidtre effet, les techniques de diffraction
classiques consistent a fixer I'énergie des phdfommsa longueur d'onde) et cartographier les
réflexions de Bragg en faisant tourner I'échamtill@ I'aide d’'un goniometre. Cela est
inapproprié pour des analyses sur des cristauxomigues car la sphere de confusion du
goniomeétre est estimée a environ 10 um, c'esteaglie la position du spot risque de se
déplacer de plusieurs micrométres au cours detiamgade I'échantillon. L'utilisation d'un

faisceau polychromatique permet ainsi de consdiéehnantillon fixe et d'enregistrer en une

seule acquisition de nombreuses réflexions corredqat a différentes longueurs d'ondes.

Le diagramme de Laue des grains analysés est smméegar un détecteur bidimensionnel
(Figure 1-6). Des programmes permettent une indexautomatique des clichés et ainsi de
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déterminer l'orientation du cristal avec une piiéoisde 0,01° [9]. L’'analyse en faisceau
polychromatique permet d’obtenir le déviateur doseur des contraintes. Pour obtenir le
tenseur complet de déformation élastique, il estesgaire de faire une analyse
supplémentaire en faisceau monochromatique. Lalutgmo en déformation de cette

technique est estimée a 29].

.
— Détecteur 2D

Echantillon

Diagramme
" deLaue d'UO,

Figure 1-6 : Montage permettant d’acquérir des clitbés de microdiffraction Laue sur la ligne BM32 de
'ESRF [10]

MacDowell et al. [9] ont déterminé les contrainfggsentes au sein d'interconnexions en
aluminium de taille submicrométrique déposées susuwbstrat en silicium monocristallin.

Ces composants peuvent étre soumis a un processdsigsant a leur endommagement,
I'électromigration, qui peut étre annihilé gracare accumulation de contraintes favorables
au sein du matériau. Le repérage des différentaststes est effectué par fluorescence X en
déplacant I'échantillon devant le faisceau blare tdille du spot a été estimée a 0,9 um. Un
cliché de Laue (Figure I-7) est obtenu en 10 seesmghviron. Le cliché du silicium sert de

référence pour la calibration de la caméra CCD.

Des analyses similaires ont été effectuées a I'E8gte de lumiere BM32) par Sicardy et al.

[11] sur des lignes d'interconnexions en cuivrenayae largeur d'un micrometre
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Figure 1-7 : @) Cliché de Laue d'un grain d'une inerconnexion en aluminium sur un substrat en siliciin
[9]. Le cliché est dominé par les spots du Si, Ispots de faibles intensités (marqués par les flec)e

correspondant au grain d'aluminium. b) Indexation du cliché avec soustraction des spots du substrat

Tamura et al. ont analysé les contraintes au seiwhdskers en étain [12]. Ce sont des fils
monocristallins ayant un diamétre de 5 a 10 umayaissent a partir des dépbts et qui
provoquent des courts-circuits au sein du compogkigure 1-8). Des contraintes de

compression permettent leur croissance.
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Figure I-8 : a) Image MEB de whiskers. b) Schéma g@kquant le processus de croissance. c) Cartograghi
d'orientation d'un whisker et du dépdt. d) Gradientde contraintes a partir de la racine d'un whisker{12]
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De la méme maniere, Goudeau et al. [13] ont eféedls cartographies de contraintes sur des
films minces. lls ont mis en évidence une relaxatle contraintes associée au phénomene de

“buckling”.

Cette technique posséde l'avantage de ne pas i€ceds préparation préalable de
I'échantillon, mais sa limitation principale résidens son accessibilité. Les temps de
faisceaux au synchrotron sont soumis a des cordeésélection ou s’achetent a environ

20 000 euros la journée.

1.2.3 La diffraction électronique en faisceau conve  rgent (CBED)

La diffraction électronique en faisceau convergest une technique de microscopie
électroniqgue en transmission qui comporte plusietasantes : la microdiffraction, la
diffraction Kossel, la méthode CBIM (Convergent Bebmaging), la diffraction en faisceau
convergent défocalisé et la diffraction en faisceanvergent aux grands angles (LACBED).
Dans toutes ces techniques, I'échantillon est il@rpar un faisceau incident convergent dont
le demi-angle de convergence est situé dans unidenaamgulaire qui s'étend de 0,01° a
plusieurs degrés. Selon la technique, le faisceat f®calisé sur ['échantillon
(microdiffraction, CBED et Kossel) ou défocaliseACBED, CBIM, CBED défocalisé) [14].

La technique la plus utilisée est le CBED en modealisé. Elle est basée sur le
positionnement des lignes de forts indices {hkBs llignes de HOLZ (High Order Laue
Zone). La position de ces lignes, enregistréesuparcameéra CCD, dépend du parametre de
maille et leurs déplacements donnent une informasior I'état de déformation du cristal.
Cette technique est réalisée a l'aide d’un micrpsoélectronique a transmission, il est donc

nécessaire de préparer une lame mince.

Des procédures d’indexation des clichés CBED oét d&tveloppées par Kramer [15] et
Morawiec [16 - 18] notamment. Les aspects dynansdiés a la diffraction des électrons
conduisent a des ruptures et des courbures desligigure 1-9) et doivent donc étre pris en
compte dans les algorithmes [18]. Les sensibibtés déformation du réseau sont estimées a
2.10%environ [7, 16, 19].
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Figure 1-9 : a) Cliché CBED expérimental d’'un TiAl b) Cliché simulé en prenant en compte les aspects

dynamiques de la diffraction [18]

L’avantage d’étudier un matériau avec un microscégetronique a transmission en mode
focalisé est la résolution spatiale de I'ordre delques nanometres que I'on peut atteindre.
Par contre, cette technique est lourde d’emploiilcast nécessaire de préparer une lame
mince (par amincissement ionique), et cette préjparantraine une modification de I'état de
contraintes du matériau. Cette technique peut &iptiquée directement seulement dans le
cas de faibles niveaux de déformation et d’'une ladgeépaisse (sans relaxation). Toda et al.
[19] ont effectué des mesures sur des lames mayaag une épaisseur de 600 nm pour éviter
une relaxation des contraintes trop importantesis es lignes de HOLZ ont perdu en
intensité a cause des diffusions inélastiques ldesréns au sein de I'échantillon. Ils ont donc

utilisé un filtre en énergie pour éliminer cettetfgdpation sur les clichés CBED.

Kramer et al. [20] ont déterminé les déformatioosales au niveau d’interconnexions en
aluminium de largeurs égales a 0,5 pm. lls onisetitles tailles de sonde comprises entre 20
et 30 nm. Les lignes de HOLZ ont été indexées aatioprement a I'aide de la transformée de
Hough. L'état de déformation a été déduit en compates clichés expérimentaux a des
simulations prenant en compte les aspects dynasidgiéa diffraction électronique.

Clement et al. [21] ont déterminé le champ de dw&bions généré par une couche de NiSi
déposée sur un transistor n-MOS. Il a été montt@jde d’un logiciel d’éléments finis, que
la relaxation due a la préparation de la lame mire@eut pas étre négligée, méme pour des

échantillons d’épaisseur 300 nm.
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Dans de nombreux cas, il est nécessaire de réatigemodélisation compléte. Des travaux de
Clement et al. [22] et Houdellier et al. [23] ont gour objectif de simuler les clichés CBED
en prenant en compte a la fois la dynamique déffiaction et la relaxation des contraintes

due a la préparation d’'une lame mince.

1.2.4 La diffraction des électrons rétrodiffusés (E =~ BSD)

L’analyse EBSD (Electron Back-Scattered Diffracjioest une méthode d’analyse
cristallographique locale basée sur I'exploitatdediagrammes de diffraction des électrons
rétrodiffusés (lignes de Kikuchi) au sein d'un romcope électronique a balayage. Cette
technique a l'avantage d’étre automatisée et comiaies€ée depuis les années 90 pour la
détermination des orientations cristallographigaesc une précision de I'ordre de 0,5°. Des
cartographies de plusieurs mmz voire plusieurs ot envisageables, soit par balayage du
faisceau électronique, soit par balayage de l'éillan sous le faisceau. La résolution
spatiale de cette technique est estimée a queldueses de nanometres environ. Des
simulations de type Monte Carlo ont permis de déteer quelle était la géométrie la plus
favorable pour I'acquisition des clichés EBSD [2#ypiquement, I'échantillon est incliné a
70° par rapport au faisceau incident car les @astont une profondeur d’échappement plus
faible et une distribution énergétique tres regseljuste au-dessous de I'énergie initiale.
Plusieurs centaines de clichés par seconde peé@mntenregistrés a I'aide d’'une caméra

CCD haute résolution ultra rapide, et indexés aata@juement.

La mesure des déformations élastiques est parecphis difficile & mettre en oeuvre. Elle
nécessite d'une part des clichés de meilleure W aéit d’'autre part une méthode de
dépouillement plus précise. Bien qu'il ait été nmérmécemment qu’'une précision de 2810
pouvait étre atteinte en déformation sur un clisiméulé [25], seule une déformation élastique
relative entre deux clichés EBSD expérimentaux paetactuellement obtenue avec une telle
précision. Cette derniere a été validée par Villrtal. [26] en utilisant la méthode du
« pattern shift » développée par Wilkinson [27,.28]s temps d’expositions sont de I'ordre
de deux secondes par point [29, 30]. Un logicigindlyse des diagrammes de Kikuchi est

commercialisé et s’appelle CrossCourt [31].
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La méthode du « pattern shift » repose sur unelation entre deux clichés (état « déformé »
et état de référence) réalisée sur un ensemblerégions d'intérét » (Figure I-10). Cette
corrélation fournit le déplacement de points patiirs (centre des régions d’intérét) entre les
deux images. Ensuite, en utilisant une méthoderseyeon obtient la partie déviatorique du
tenseur gradient des déplacements élastiques el@nisthl qui reproduit le plus fidelement le
déplacement de ces régions d’intérét. A partir eléenseur, il est possible de déterminer la
partie déviatorique du tenseur des déformationgi€paymétrique), et donc des contraintes,
ainsi que la rotation de corps solide entre cex deages (partie antisymétrique). Cette
méthode ne permet pas d’accéder directement arti@ sphérique de la déformation, car la
dilatation volumique correspondante produit unigaetrun Iéger élargissement des bandes
de diffraction, qui n’est pas détectable par lehtégue de corrélation employée. Toutefois,
avec I'hypothése d'un état de contraintes plardessti possible d’estimer indirectement les

neuf composantes du tenseur.

Figure 1-10 : Exemple de régions d'intérét utilisée dans la méthde du « pattern shift »

A l'aide de cette technique, Wilkinson et al. ooy exemple, déterminé la distribution des
déformations et des rotations élastiques au seimedcouche épitaxiée de, F6e, d'épaisseur

1 um sur un substrat monocristallin de Si (Figufel) [29]. On remarque des niveaux de
déformations relatives importants (plusieur§’Ylproche de l'interface dépét - substrat et un
état quasiment libre de déformations quand on &eigne.
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Figure 1-11 : Distribution des composantes normaledu tenseur des déformations déterminées par la
méthode de cross-corrélation au sein d’une coucheitaxiée de Sj.,Ge, sur un substrat monocristallin de
Si [29]

1.2.5 Bilan comparatif des techniques

Le Tableau I-1 résume les principales caractétis8gde ces techniques expérimentales de
détermination des déformations du réseau cristallinl’échelle du micrometre. La

microdiffraction Kossel qui sera présentée dangréehain paragraphe, figure aussi dans ce
tableau. Les critéres retenus sont les suivaetsaylonnement mis en jeu, la précision dans la
mesure de la déformation, la résolution spatialeneprofondeur et la mise en ceuvre de la

technique.
Spectrometrle Microdiffraction CBED EBSD Microdiffraction
micro-Raman X Kossel
Rayonnement Laser / Synchrotron / MET / MEB / MEB /
mis en jeu Photons Rayons X Electrons Electrons Rayons X
Précision en 10° 2.10° 2.10° 2.10° 10°
déformation
Résolution
spatiale pm um 10 nm 50 nm pm
Résolution en ~100 nm ~um 10 a 500 nm ~10 nm ~um
profondeur
simple mais S préparation .
. : . accessibilité . rapide, . .
Mise en oeuvre| inadaptée aux g lame mince . plusieurs minutes
. difficile . . cartographies
métaux nécessaire

Tableau I-1 : Caractéristiques des principales teahiques actuelles d’analyse des déformations aux

échelles locales

25



Chapitre 1 : Etude bibliographique

La spectrométrie micro-Raman est une technique éttive, facile a mettre en ceuvre mais

elle est malheureusement inutilisable pour les mxéta

La microdiffraction X en rayonnement synchrotronnéeessite aucune préparation préalable
de I'échantillon, contrairement aux techniques téteiques, mais les demandes de temps de

faisceau sont soumises a des comités de sélection.

Les techniques basées sur la diffraction des élest(EBSD et CBED) présentent les
meilleures résolutions spatiales. Les clichés CB&@nt obtenus avec un microscope
électronigue en transmission, la préparation dilidea la lame mince conduit a une relaxation
des contraintes qui doit étre prise en compteethnique EBSD a I'avantage, tout comme la
microdiffraction Kossel, d’utiliser un microscopkéronique a balayage. C’est un appareil
assez simple d'utilisation qui est présent de nassjdans tous les laboratoires de recherche.
L’acquisition rapide des clichés EBSD (de l'ordre th seconde pour des clichés en
déformation) permet d’envisager des cartographiésiges. L'analyse de déformations par
microdiffraction Kossel est plus longue que I'EB®Rais présente l'avantage d’étre plus
précise et peut donner des informations complénrestalu fait de sa résolution spatiale
différente.

1.3 Etat de I'art sur la microdiffraction Kossel

Cette technique a été découverte par Walther Kophgkicien allemand, en 1934 [32]. En
bombardant un monocristal de cuivre avec un faisadélectrons de haute énergie, il a
constaté que des phénoménes de diffraction se igedelnt et pouvaient étre enregistrés sur
un film photographique. Au début des années 1988{ding [33] fut le premier & obtenir des
clichés provenant de zones micrométriques quanaddpta la technique au sein dune
microsonde. Elle a été exploitée aussitdt pourdeerthination des parametres cristallins et
des orientations. Il fallut par contre attendre &sées 1990 pour l'analyse précise des
déformations locales.

Par rapport aux techniques décrites dans le patagnarécédent, la microdiffraction Kossel
permet d’'analyser les matériaux cristallins a padiun équipement courant dans un

laboratoire et avec des résolutions spatiales dé@rmations compétitives.
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1.3.1 Obtention d’un cliché de diffraction

1.3.1.1Principe de la technique

Lorsque I'on focalise un faisceau d'électrons, ld@tgns ou de protons sur un matériau, ce
dernier est excité et fluoresce. Une onde sphériigumyons X caractéristiques de I'élément
irradié est émise. Ces rayons X, ayant une longdlemde correspondant a celle de I'élément
impacté par le faisceau d'électrons, vont ensuite diffractés par le réseau cristallin,

conformément a la loi de Bragg :

A =2d,,sin(6,,) (I-1)

avec A, lalongueur d'onde du matériau,

d.,. la distance interréticulaire du plan (hkl) cordsil

0, 'angle de Bragg du plan (hkl) considéré.

Plus précisément, le spectre de rayons X émisepaiatériau se compose de deux parties : un
spectre continu di a la décélération des électfapgelé bremsstrahlung) et un spectre de

raies caractéristiques du matériau (Figure 1-12).

intensite

Ko
KB |

Figure 1-12 : Spectre d’émission des rayons X

Les longueurs d’onded a prendre en compte pour la microdiffraction Kbssat celles du
rayonnement K (séparé en deux rayonnements trés prochgsekK K,,) ainsi que du

rayonnement K Ce dernier est néanmoins beaucoup moins intense.
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La diffraction va se traduire par une émission 8ees de Kossel, qui vont ensuite étre
interceptés par le biais d'un écran (Figure I-ITBux parameétres géométriques correspondant
a la localisation de la caméra (ou film photograpk) par rapport a I'échantillon doivent étre
connus avec précision. Ce sont la projection odhate de la source de rayons X sur I'écran
(appelée centre de projection) et la distance caméchantillon. Ces deux parametres sont
notés respectivement O et D sur la Figure 1-13.

Electron beam

(hik;l;) Kossel cone

Screen of the camera

(hokol;) Kossel cone

(hzkzlg) plane
(h]kI 11) plane

Kossel line

Figure 1-13 : Principe d’émission des cones de ditiction Kossel

L’écran peut étre placé soit au-dessus de I'édlmamti(réflexion), soit en dessous
(transmission). L'obtention de clichés en transimissest réalisable a condition que
I'échantillon soit suffisamment mince. Il faut ge@n épaisseur massique soit inférieure a 1/y,

K étant le coefficient moyen d'absorption massauenatériau [34, 35].

Un exemple de cliché obtenu en réflexion sur ustakride fer est donné Figure I-14. On
observe un ensemble de lignes de Kossel, générpastia du rayonnement /L du fer et
représentées par des coniques résultant de lI'ettitoa de cones de Kossel avec le plan de la
caméra. Pour chaque plan (hkl) vérifiant la loi Rlegg, une conique sera interceptée par
I'écran. Ces coniques peuvent étre des cercles,hgipsrboles ou des ellipses suivant
I'orientation du plan (hkl) par rapport a la sudagdu matériau et au plan de la caméra. Le

paragraphe 1.3.2 expliquera plus en détail la géwerae ces clichés de diffraction.
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Figure 1-14 : Cliché de Kossel d'un cristal de fepur [36]

La plupart des expériences ont été réalisées disanti un faisceau incident d'électrons
finement focalisé (taille de spots inférieure ali), produit a I'aide d'une microsonde ou
d'un microscope électronique a balayage. Les ra}oyénérés s’échappent d’'une profondeur
équivalente a quelques micrometres. Le contragtdiglees de Kossel a la particularité d'étre
tres faible dans le cas d’une excitation électroaiqle rapport intensité sur bruit de fond est
d’environ 2 % [37].

De plus, un cliché Kossel ne peut pas étre obteou fpus les matériaux. Plus précisément,
la technique s'appligue aux matériaux dont le nendiomique est supérieur a Z=20 (Ca)
[35]. Pour les faibles numéros atomiques, il se pee la loi de Bragg ne soit pas vérifiable.
Par exemple, I'aluminium (Z=13) n'émet pas de cdleeKossel car il va produire des rayons
X ayant une longueur d'onde, iKkop grande (environ 8,34 Angstroms). En d'auteeses, il
faut absolument respecter la condition suivante :

A (1-2)

Pour les nombres atomiques élevés, on est limitélgpavaleur maximale de la tension
d'accélération au sein du MEB (30kV dans notre riatioire). En effet, pour que le matériau
puisse produire des photons d'‘énergie E, il fawg énergie d'excitation (provenant du
faisceau incident) deux a trois fois supérieure ®&ur les numéros atomiques supérieurs a
Z=32 (Ge), I'analyse doit donc se baser sur unmagment de type L. Des méthodes dérivées
utilisant d’autres rayonnements permettant d’exssrela fluorescence du matériau ont donc

été développées.
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1.3.1.2Pseudo-Kossel

Les premiers travaux ont été réalisés par Borrneant936 [38]. Il a enregistré des clichés
Kossel en utilisant une source de rayons X extawnenatériau. Cette technique, appelée
pseudo-Kossel, permet d’analyser tous les élém@misc tous les matériaux) comme en
diffraction des rayons X classique.

Une des possibilités consiste a utiliser un matécible sur lequel on va focaliser le faisceau
d'électrons. La cible va émettre des rayons X dmets dans tout le demi-espace qui vont
ensuite étre diffractés par I'échantillon. La loegu d’onde mise en jeu ici est celle de
I'élément composant la cible. Des cbnes vont éfeeptionnés par I'écran de la méme

maniere que pour la diffraction Kossel classique.

Dabritz et al. [39 - 41] ont développé un montagenettant, dans un MEB, de faire des
analyses pseudo-Kossel en réflexion. Pour celanii$ixé une cible (un film mince de fer par

exemple) a l'extrémité d'un tube au sein duqueteds faisceau d'électrons. Le diamétre
interne du tube est égal a 0,2 mm. Pour changeradie, ils ont eu l'idée d'intégrer a ce tube
un déplacement latéral via un moteur (Figure I-T8).peut ainsi €loigner le tube du faisceau
pour travailler en mode Kossel. Un déplacementicadrz permet de régler la distance cible-
échantillon. La distance minimale gu’ils peuveneiatdre est de 0,01 mm : ils se placent

plutét entre 0,1 et 0,5 mm pour ne pas masquerteéca, avec une précision de + 0,02 mm.
Une autre méthode permettant d’obtenir des clighs&sido-Kossel a été mise au point par

Dingley [42, 43]. Il a focalisé le faisceau d’élexis sur des particules de nickel d’environ 5

pum déposées a la surface d’un échantillon enwitigiFigure 1-16).
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Latfice Source Interferences Divergent Beam X-Ray Inferferences
{Kossel Technique) [Pseudo Kossel Techniquel
EP 33
| ™H—"|
2 movable 5 maovable

Figure 1-15 : Schéma représentant les techniques diffraction Kossel et pseudo-Kossel - EP : faiscea

d’électrons, T : cible, TH : porte-cible déplacableS : échantillon, SH : porte-échantillon, FD : canéra [40]

Figure 1-16 : Image MEB des particules de nickel ddosées a la surface d’un échantillon en siliciumua

niveau d'une fissure [42]

Les avantages de la technique pseudo-Kossel sostiigants :

» tous les éléments de la classification peuventaitadysés ;

» une énergie (ou une longueur d’'onde) adaptée aérimatque I'on souhaite analyser
peut étre choisie ;

» un meilleur contraste est obtenu (Figure 1-17) [89,45], car il n'y a ni rayonnement
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de freinage de I'échantillotbremsstrahlung) ni électrons rétrodiffusés émis ;
» il n'y a pas d'échauffement de la matiére causéedarsceau électronique.

[100]

Figure I-17 : Comparaison des clichés obtenus sumunonocristal de fer - a) le cliché Kossel se carig#eise
par des lignes fines et un bruit de fond important b) le cliché pseudo-Kossel se caractérise par un
meilleur rapport signal / bruit (on retrouve les lignes d'interférences) mais toutes les réflexions

n'apparaissent pas (101 par exemple), une cible dier a été utilisée et placée a 0,5 mm de I'échamtih [45]

Les principaux inconvénients de cette techniqueé qae I'on dégrade la résolution spatiale
au moins d’un ordre de grandeur par rapport affeadtion Kossel et que les clichés pseudo-
Kossel conduisent a des mesures d'orientation® gtadametres cristallins moins précises
(Figure 1-18) [44]. En effet, la zone irradiée sétargie et la pénétration accrue. En fonction
de la nature de la cible et de la distance entite-ceet I'échantillon, la résolution latérale

peut atteindre le millimétre et la pénétration, 100.

Si I'on irradie plusieurs grains a la fois, on ebtira des clichés difficilement exploitables,
composés d’une multitude de portions de courbekadsel (Figure 1-19) [39, 41]. Un autre
inconvénient est que la source de rayons X émisdapable, contrairement a la diffraction
Kossel, n'est pas sphérique. Suivant I'orientatiloncristal, certaines réflexions peuvent ne
pas apparaitre sur la caméra (Figure 1-17). Emfimise en ceuvre de cette technique est plus
délicate que la diffraction Kossel classique. Uparse externe doit étre ajoutée, dans un
espace réduit, au plus pres de I'échantillon saasqorer celui-ci. Des analyses telles que des

profils ou des cartographies de contraintes sestues plus difficiles.

! Le bremsstrahlung du matériau cible peut par eoatreindre la caméra. Par ailleurs, il peut proeogle la
fluorescence dans le matériau analysé.
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Generation depth, lateral resolution and precision of the methods LSI, DBI and EBSD (by X-ray film/with CCD camera at the present state)

Component LSI DBI EBSD
Generation depth 1=10 pm 1=100 pm A few 10 nm
Lateral resolution Only a few pm pm to mm =50 nm
Absolute crystallographic orientation 0.2°/0.47 0.5" About 17
Relative crystallographic orientation 0.1570.3° 0.3 0.5"
Precision of lattice constant, Aa 107° nm/ 107~ nm 107 nm/ 10~ nm Only inexact

Figure 1-18 : Comparaison des techniques (LS| = Ka=l, DBI = pseudo-Kossel) en fonction des

résolutions, des profondeurs affectées et des prsicins dans I'obtention des parameétres cristallins44]

Figure 1-19 : Cliché pseudo-Kossel d’'un polycristatle cuivre, a taille de grains inférieure a la taie de
sonde [39]

Langer et al. [46] ont développé un programme pdenede simuler les clichés pseudo-

Kossel et déterminer ainsi a quel grain correspetid ou telle ligne Kossel en se basant sur
les localisations des interruptions des réflexisos les clichés. Ce programme s’appelle
KOPSKO. Il sera détaillé dans un prochain paragrapme autre méthode a été développée
par Zhang [47]. Il a utilisé une cible composéendhatériau & deux éléments afin de doubler
chaque réflexion (hkl) et de permettre ainsi unélaration de l'indexation des lignes.

Une autre possibilité consiste & focaliser un &asc de rayonnement synchrotron sur
I’échantillon. Dans ce cas, les rayons X partictpama diffraction sont émis par le matériau
lui-méme sous forme d’une onde sphérique. Les mengissais ont été effectués par I'équipe
d'Ullrich dans les années 80 sur des monocristausud/re et d’arséniure de gallium (GaAs)
avec un faisceau polychromatique [48]. Puis, dieti&t ont été obtenus sur divers matériaux
comme CuMg, NaCl, CaCQ@, Cak, Ti, TiN, VO,, V,0s [37]. Ensuite, un meilleur rapport
signal sur bruit a été obtenu par I'utilisation m’tayonnement monochromatique. Schetelich
et al. [49] ont choisi I'énergie du faisceau inaidé-igure 1-20) de telle maniére qu'elle se
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situe juste au-dessus du seuil d'absorption duriaatd.a taille du faisceau primaire était par
contre assez grande, de I'ordre de 200 um de 461éRlus récemment, Glazer et al. [50] ont
utilisé un faisceau synchrotron (au CCLRC Dareshiaiyoratory) et une cible en niobium

pour obtenir un cliché pseudo-Kossel sur un mostairde diamant.

350

F \U’ e @a 1
300 - P —_—Rs o

mass absarpon cosfficent [emig']
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Figure 1-20 : Choix de I'énergie (ou de la longueud’onde) du faisceau de rayonnement synchrotron en
fonction des coefficients d’absorption massique ddivers éléments afin de maximiser la fluorescenceud

matériau [49]

On peut alors se demander s'il est concevableedimbdes clichés Kossel en utilisant un
faisceau de rayons X produit en laboratoire sachaatla brillance est beaucoup plus faible
qu'au synchrotron. Langer et al. ont utilisé deuwrntages différents pour exciter la
fluorescence d'un échantillon par un rayonnemenpotychromatique : a l'aide d’'un
spectrometre de fluorescence X [51] et en émettemtrayons X dans un MEB [52]. Pour les
deux montages, ils ont focalisé finement le faisceaugmenté sensiblement l'intensité du
rayonnement X incident avec la mise en place demle polycapillaire (Figure 1-21). Pour
ces deux techniques, la résolution spatiale eboilre de quelques dizaines de micrometres.
L’inconvénient majeur de ces solutions réside dasgemps d'exposition qui atteignent une

journée. Un exemple de cliché est donné Figure [-22
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Figure 1-21 : (a) Principe de la technique avec mésen place d’une lentille pour focaliser le faiscea(b)

Vue de la section d’une lentille polycapillaire alMEB

Figure 1-22 : Cliché de pseudo-Kossel en transmigsi d’'un monocristal de nickel, dans un spectromeétre

de fluorescence. Les spots de Laue sont présents kucliché (rayonnement polychromatique) [51]

Geist et Ascheron [53] ont quant a eux utilisé aisdeau collimaté de protons, a I'Université
Karl Marx de Leipzig, pour étudier des échantillates CuA} et GaP. L'énergie du faisceau

incident de protons a été choisie entre 0,5 eMEY et le diamétre du faisceau est de l'ordre
de 0,5 mm. Cette solution technologique ne semédeaplaptée du fait de sa complexité et de

la résolution spatiale trop importante.

1.3.1.3Enregistrement du cliché

Jusque dans les années 90, les clichés Kosselntétaigregistrés sur des films
photographiqued_es films étaient placés a I'air ambiant a I'ei¢ér du microscope (ou de la
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microsonde), derriere une fenétre en béryllium {Fegl-23), dans le trajet des cones de
Kossel [42, 43]. On devait ensuite les dévelopmersdun laboratoire photographique. Cette
technique permettait d'obtenir d'excellents clicfidnne résolution locale), mais le travail
était fastidieux et long. Dans les années 70, dudtasa complexité d’'usage, la diffraction
Kossel a été supplantée par d’autres techniquésmmeent par la diffraction de poudre, pour
la détermination des paramétres cristallins [54].

Kossel Cor

Figure 1-23 : Montage mis au point par Dingley [43]pour I'enregistrement des clichés Kossel

Bauch et al. [37, 55] ont utilisé des plaques pbetsibles, introduites quelques années
auparavant dans le domaine médical, pour l'enregient des images. Ces plaques ont
l'avantage d'étre réutilisables mille fois conegaent aux films (une seule exposition) et les
temps d'exposition sont réduits. Par contre, lditgudes enregistrements est insuffisante pour

rivaliser avec les films photographiques [40].

Avec l'apparition des caméras CCD de haute résolutaille de pixels de quelques

micrometres), la détection des lignes a été faeilitUn ordinateur pilote l'acquisition des

images. Celles-ci sont numérisées. Les clichés amsi exploitables directement par un

programme d'indexation des lignes. L'automatisatimmpléte de la procédure d'analyse des
contraintes par diffraction Kossel devient donceawable.

En 1995, Goehner et Michael [54] ont été les presnéeavoir implanté une caméra CCD

haute résolution dans un microscope électronidsi@nt choisi un scintillateur YAG couplé a
une barrette CCD 1024 x 1024 pixels par I'interraédide fibres optiques ayant un taux de
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réduction de 2,5:1. lls ont placé un filtre en aloionm fixé sur un polymeére organique a

'avant du scintillateur afin d’éliminer les éleatrs rétrodiffusés.

En 1999, Dabritz et al. [40] ont utilisé une cam&@@&D de technologie identique pour
I'acquisition des clichés Kossel. lls ont obtents déichés ayant une qualité moindre, mais
plus rapidement qu'avec des films photographiqieégute 1-24). Au LPMM, a Metz, les
premiers clichés numériques ont été obtenus en @9033.5.3).

Si(100)

@ o)

15 min 5 min

Figure 1-24 : Comparaison de la qualité de clichépseudo-Kossel enregistrés par I'intermédiaire d’urfilm
photographique (a) et d’'une caméra CCD (b), sur umonocristal de silicium. Temps d’expositions : (al5

minutes, (b) 5 minutes

En 2007, Bohling et al. [56] ont développé leurgseocaméra qui a été intégrée au sein d’'un
microscope électronique a balayage. lls estimehingudistance caméra - échantillon élevée
(de l'ordre de 330 mm) et un grand angle de vue pemmettent d’obtenir des clichés de

meilleure qualité.

1.3.2 Indexation des lignes

Une fois le cliché enregistré sur un film photodrgpe ou par I'intermédiaire d’une caméra
CCD, les lignes doivent étre indexées : il fauted&iner a quel plan (hkl) elles
correspondent. Il est possible, malgré la distorsiausée par la projection, de retrouver dans
le cliché les symétries cristallines du matériaudehc de repérer les plans cristallins
diffractants [36]. Mais la méthode qui a été lasptouramment utilisée consiste a comparer le
cliché expérimental avec un diagramme simulé, tebuger ainsi I'orientation du cristal [42].
Pour cela, il faut connaitre notamment la longuBande du matériau, la symétrie cristalline

et le paramétre de maille théorique.
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1.3.2.1Par comparaison avec un cliché simulé

Il est nécessaire de comprendre, d’'un point degammétrique, comment sont générées les
lignes de Kossel sur un écran. Considérons undaisd’électrons impactant un monocristal
(ou un grain d’'un polycristal), de symétrie cubigee un point O. En ce point, une source de
rayons X divergente monochromatique va étre créée plans cristallins (hkl), de distances
interréticulaires gk, respectant la condition g¢gd > A vont diffracter simultanément en

émettant un céne de Kossel de sommet O, d’axe pekfjendiculaire au plan (hkl) considéré
et de demi-angle au sommaetZ - 0y). Le vecteur diffraction, not&—hkl, correspondant a la

différence entre le vecteur de I'onde diffuséeeetécteur de I'onde incidente est représenté

sur la Figure 1-25.

stationary  detector Kossel cone circular Kossel conea
electron plane ™~ '
beam

",

908y
\'Il.- V4
f,f’ Kossel reflex hkl
-'____.-

single crystal

Figure I-25 : Schéma représentant la géométrie d’'usdne de Kossel [45]

Le nombre de réflexions possibles d’un cristalrdiffant pour une longueur d’ondelonnée
est limité par la relatiofn < n/2. Par exemple, pour un cristal ayant une symétrigque,

les indices hkl doivent obéir a la relation suiwant

h2+ k2 + |2 <%"j (1-3)

Pour chaque plan réflecteur (hkl), on peut enscdtieuler la distance interréticulairgyd

d’apres la relation :

g = et ket l2 (1-4)
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ou I'angle de Brag@n« d'apres :

(A
0., =arcsi
hkl '{ Zdhk|

Les lignes de Kossel apparaissant a I'écran caoremt a la projection gnomonique des

] _ {)\Mj
=aresin ——— —— (I-5)

cbnes (Figure 1-26). La courbure d’'une ligne dedabslonnée est directement reliée a I'angle

de Bragg associé.

Soit¥ un céne de Kossel généré a partir d’'un cristalrépere cartésien est choisi de
la maniere suivante : O est le point source desn®mX et I'axe z est perpendiculaire au plan

de la caméra, notd. Les axes x et y sont choisis de telle sorte @secbordonnées du
vecteur normalisé, not@, définissant I'axe du cone soient les suivantes = (O, sing,
cos<d). R est la distance entre I'échantillon et la ceamé

Soientd le demi-angle au sommet du cénepet'angle d’inclinaison du plan (hkl) considéré

par rapport a la surface de I'échantilloh. est relié a I'angle de Brag6,,, par la relation
. L
suivante :3 = —-0,,.
2

Soit X une sphere de centre O et de rayon R tangengz@iid®. L'intersection du con&

avec la spherE est un cercle c. L'équation du plan contenant c es

singly—cosplz=RI[cosd (1-6)

Ce plan est parallele au plan (hkl) considéré.
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Figure 1-26 : Représentation des projections stérgwaphique et gnomonique d’'un céne de Kossel sur un

écran [55]
La ligne de Kossel k est la projection du cercleuc I'écran par rapport au point O. Cette
projection est appelée projection gnomonique. Lecleed est obtenu en réalisant une

projection stéréographique (a partir du pdéle noyd N

L’équation de k est :
cos?d X2 + (cos?d —sin29) y2 - 2R [$ind [Cosh [V + R2[E0?d - R2[cosp =0 (I-7)

L’équation de d est :
(cosp +cosd) (x2 + y2) - 4R Bind [¥ + 4R? (cosY — cosp) =0 (-8)
Newman [57] a déterminé I'équation régissant lanfation des lignes de pseudo-Kossel, en

placant I'écran paralléle a la surface de I'échlamti(Figure 1-27):

(x2+y?) cogd - x28incp — (cogh) ™

05 -9
(3in9 (cosh Bosd (12 (cosp) ? +x2)°*(R-+h)-+x ing 3ind (R—h)|}=0 (+9)

avech, la distance entre la source externe de rayorseudo-Kossel) et I'échantillon.
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Figure I-27 : Géométrie de la diffraction pseudo-Kasel en réflexion [63]

Quand les distances R et h sont connues, la latialisdes lignes est régie par seulement

deux parametres 3, directement relié a I'angle de Bragg ¢t déterminé par I'orientation

cristallographique. Il est ainsi possible de simudles clichés Kossel ou pseudo-Kossel pour

un matériau donné ayant une orientation donné&antfla distance échantillon - caméra.

Plusieurs équipes ont développé des outils d'aidendexation des clichés Kossel. Les

premiers travaux ont consisté a simuler des clidréprojection stéréographique. On peut
citer les travaux de Lonsdale en 1947 [58], Hanmesataal. en 1962 [59] qui ont préparé des
projections standard pour des cristallographieslest rayonnements courants apres avoir
calculé les angles de Bragg. Ensuite, les cliciépo étre simulés par ordinateur, par Frazer
[60] et Morris [61] en 1966 notamment. Tixier et ¥a [36] ont indexé les lignes d’un cliché

Kossel expérimental pour un cristal de fer en lengarant avec une projection calculée
(Figure 1-28). L'avantage de cette technique es lgucentre de projection n’a pas besoin

d'étre connu.
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(b)
Figure 1-28 : (a) Cliché Kossel d'un cristal de fer(film photographique), (b) Projection stéréographgue
standard pour une orientation (111) ;A=1,9360 A ; a=2,8664 A

Plus récemment, Weber [62] a développé un programamemé KOQUA permettant de
simuler les clichés Kossel de toutes les structuméstallines. En comparant le cliché
expérimental avec le cliché simulé, il est capaldedéterminer les paramétres de maille a
0,005 A prés en modifiant petit & petit leurs vedeau sein du programme jusqu'a obtenir une

concordance optimale entre le cliché expérimenta eliché simulé.

Des programmes tracant les projections gnomonigoeaussi été développés. On peut citer
par exemple le programme KOPSKO concgu par Langat. ¢45]. Les parametres de maille
et 'orientation du matériau doivent étre rensegyaeun cliché Kossel est simulé a partir des
relations classiques de diffraction et de changésndae repéres. Les cones de Kossel sont
projetés un a un en utilisant un facteur d’échptienant en compte le positionnement de la
caméra par rapport a I'échantillon. La Figure |f28sente le détail du programme ; il permet
de tracer I'hnémisphere d’interférences complet mjeption stéréographique et une section
particuliere en projection gnomonique (Figure 1-3D)a l'avantage de simuler des clichés
pour les faibles symétries cristallines, telles gthorhombique ou monoclinique.
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1
input of expected sample parameter:
lattice parameter (a,b,c), excited wavelength .
orientation of grain [hkl]
I
reference co-ordinate system
(for cubic crystals == orthonormalized)
|
transtormation into sherical co-ordinates: r, o, ¢
|
rotation around Euler space angles in order to
achieve corresponding orientation

for each lattice plane (hkl} calculate:

gquenching rules:
forbided reflections ?

distances between lattice planes dyy
(for cubic system dyy,= a /Y h*Hk* 17 )
|
semi-apex angel of Kossel cone = 90°- 3y,
using Bragg's equation 3y, = arc sin (L /2-dy,}

finite number of vectors K, at conical surface <8,
rotation axes equals w normal of latice plane (hkl}

|
for each vector of interferences Ky, do:

|
projection into film plane using scale factor £
considering geometrical arrangement of sample and film

plot pixel on screen

| next K,

next (hkl)

Figure 1-29 : Détail de 'algorithme du programme KOPSKO [45]
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4«‘-‘%

oy Vo N

Figure 1-30 : Cliché Kossel simulé (projection gnoranique) d’un monocristal de fer orienté [100] [45]

Les clichés obtenus par la méthode pseudo-Kosselepé aussi étre indexés a partir de
clichés simulés. Zhang et al. [63] ont utilisé Uétjon de Newman afin de simuler par
ordinateur les clichés pseudo-Kossel a partir degea de Bragg et d'inclinaison du plan
(hkl) par rapport a la surface de I'échantillonupahaque réflexion hkl permise par la
cristallographie du matériau. lls ont comparé lexgsultats a des clichés expérimentaux

obtenus sur des monocristaux de silicium d’oriéotat connues (Figure [-31).

Figure I-31 : (a) Simulation par ordinateur d’un cliché de réflexion pseudo-Kossel (rayonnement CykK

pour un cristal de silicium orienté <111>, (b) clibé expérimental correspondant [63]

44



Chapitre 1 : Etude bibliographique

Le programme KOPSKO [45] permet aussi de simulerclehés pseudo-Kossel mais avec
une amélioration par rapport au programme de Zhangeffet, ils prennent en compte dans
le calcul les interruptions des lignes de Kosselséas par I'effet de taille de grains et les
ombrages dus au masquage par la cible. lls déteniniout d’abord les directions des rayons

X incidents qui vont venir frapper I'échantillono®& cela, ils utilisent une procédure décrite
sur la Figure 1-32 pour déterminer 'ensemble diases de vecteurK—hk; dont l'origine est le

point d’impact des électrons sur la cible (et nécHantillon). Le prolongement des vecteurs

K, sur I'échantillon donne la série de vecteds, . Pour définir si les vecteurS,,

impactent le grain G, des parametres comme laisatan des joints de grains, la taille et la

forme des grains doivent étre pris en considéraimsuite, grain par grain, les vecteis,,
correspondant aux réflexions de Bragg sont calqolgs prolongés jusqu’au détecteur et la
série de vecteur@—hk; est déduite a partir de la distance echantill@améra et de I'angle

d’inclinaison de la camérg. Enfin la ligne de pseudo-Kossel correspondangrain G par

exemple est tracée.

P Pz ! Pesudo Kossal raflex section
e wHed . |grain ) caused by grain
\( rs boundary

prirmary
alasctron beam

datector plane

auxillary Keossel cones
for calculation of
incHiEnCe: cones

targel holder .

targat
[M-ray source)

grain G ala
potyenystaling —
specimen

Figure 1-32 : Représentation schématique du princip utilisant des vecteurs pour le tracé des lignesd

pseudo-Kossel [45]
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1.3.2.2Par des mesures sur le cliché expérimental

Si le cliché ne peut pas étre identifié parce quoihnque des lignes ou qu'elles sont
incompletes, ou parce que le champ de vue estrégipeint, une approche utilisant la notion
de produits scalaires de vecteurs ligne peut &aptée. Soient les formules générales

suivantes :

E— hiuj+kivj+liwj
TIM = 55 = COSO (1-10)

T (hi2+ki2+|i2)v

uj2+vj2+wj2 =1 (I-11)

ou d est I'angle entre le premier vecteur ndjéle coordonnées i(tk;, |;) et le second vecteur

noté M; de coordonneées (W, w;). Le vecteurM, est un vecteur unitaire et ses coordonnées

sont des cosinus directeurs. Si les vecteurs lighes M, sont respectivement la normale a
un plan diffractant et une génératrice du coneiffiladtion associé, on peut écrire :

T, M, = cosd = co{g—amj =sin(shk,):l (-12)

2d
A partir du cliché expérimental, le vecteMt peut étre obtenu en effectuant des mesures le
long de la ligne de Kossel considérée. A partitrdes valeurs différentes diel (trois lignes

de Kossel différentes), le vectelir associé peut étre déduit. Les angles entre les da®
coOnes repéres sur le cliché sont ensuite compades dables renseignant les angles entre

plans cristallographiques. Les lignes peuvent dtrsi indexées.

1.3.3 Détermination des parameétres cristallographiq  ues du

matériau

Une fois les lignes indexées, il existe différentedthodes permettant de déterminer avec
précision l'orientation et les parametres cristalli Tixier et Waché [36] ont fait un état de

I'art des méthodes géométriques permettant d’aealys cliché expérimental, développées
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entre 1947 et 1969. Dingley [42] en a fait de mé@meannées plus tard. Toutes ces études ont
été réalisées a partir de mesures sur des cligivégistrés sur films photographiques. Les
parametres de maille de difféerents matériaux onétpel obtenus avec des précisions\déa
allant de 10 & 10° suivant les méthodologies, et les orientationisnde 1° prés [36, 42].
Plus récemment, des programmes de simulation delsésl ont été développés pour la

détermination de ces paramétres.

1.3.3.10rientation cristallographique

Plusieurs méthodes ont été développées pour andgsdilms photographiques [36, 42].
Trois d’entre elles seront exposées dans ce paagraune basée sur un traitement graphique

et deux calculatoires.

» Méthode de Peters et Ogilvie [36]

Pour cette méthode, le centre de projection dogt @nnu. Soit le systeme de référence de la
projection gnomonique défini par la projection aeéridiens et paralleles de la sphere (S) a
partir du centre de la sphére sur le plan perpertaiie a I'axe PS (Figure 1-33). De la méme
facon, le systéme de référence de la projectio@igaphique est défini par la projection a
partir du point P. Soient trois points A, B, C dauligne de Kossel (L) d’'indices (hkl). Soient
A’, B’, C’ les points du cercle de Kossel associéAg B”, C” les points de la projection
stéréographique du cercle de Kossel. Les coordsnaggulaires des points A, B, C sont
déterminées a partir d'une projection polaire gnoigae de la sphére de référence dont la
taille prend en compte I'agrandissement lors deelaroduction du cliché expérimental
nécessaire pour les mesures. Sur cette projectiguré 1-34 (a)), les paralléles
correspondent a des cercles concentriques centrés sentre de projection et les méridiens
des lignes droites passant par le centre de piajpect
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Figure 1-33 : Méthode de Peters et Ogilvie - projetons stéréographique et gnomonique [36]

Cette projection est superposée au cliché expétahem faisant coincider le centre de
projection au centre de la figure. Les coordonrdEss points A”, B”, C” sont déduites d’un
diagramme de Wulff (Figure 1-34 (b)). Un cercle s@# par les trois points A”, B”, C” est
ensuite construit. L'angle de Bragg correspondaadle entre le centre de la sphere et le
méridien mn. Le poled est sur le méridien mn et est a la méme distangelaire de m et n.

A partir de deux péles, I'orientation du cristabpétre déterminée.

Figure 1-34 : Méthode de Peters et Ogilvie. (a) Pjection polaire gnomonique, (b) Projection

stéréographique a I'aide d'un diagramme de Wulff
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» Méthode de Dingley [43]

Soit un point d’intersection ;P de composantes r, s, t, de deux lignes de Kdssel L,
d'indices de Miller (h, ki, l1) et (hy, ke, I2) et d’angles de Brag@, et 6,. En utilisant les
produits scalaires et les cosinus directeurs, an géterminer les inconnues r, s, t (pour un

cristal cubique) a partir du systéme d’équationgasi :

h B+k S+, 0 _ . A
(EFTEFTD LR =iz k2 +12) (-13)
1 1 1
h, B+k, 5+, 0 _ . A
(h2 24k 22+| 2)20,5 =sing, =£(h22+k22+|22) * (1-14)
2 2 2
r+g+t2=1 (1-15)

Les composantes ', s’, t' d’'un deuxiéme point tBirsection P peuvent étre déterminées de
la méme maniere. Si la direction cristallographigaeherchée est décrite par les cosinus
directeurs b ks, I3 et si les angles des vecteurs passant par lessmbintersection Pet B et

d’origine le point source de la diffraction son$pectivement ety’, alors :

rh, +sik, +t [, = cosy (I-16)
A, + Sk, +t'T}, = cosy' (I-17)
h,2+k,2+1,2=1 (1-18)

Les angleg ety’ peuvent étre déterminés a partir des mesurecd@sionnées des points
d’intersection P et B par rapport au centre de projection. Ainsi, lesommues § ks, I3

peuvent étre déduites et les indices de Millerespondants calculés.

Dingley [42] a validé cette méthode sur des clichésvenant d’un échantillon de cuivre
possédant des macles désorientées de 60° par rapfsore <111>. Il a obtenu une précision
de l'ordre de 0,4°.

Pour localiser le centre de projection, Dingley][42st basé par exemple sur un design de
caméra précis. Une autre méthode a été de postidruois billes en acier entre I'échantillon
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et le film photographique. Les billes, considéréemme des spheres parfaites, bloquent les
rayons X et des ombres elliptiqgues apparaissegsdprdéveloppement du film (Figure 1-35).
En mesurant les coordonnées des points décrivaualipses, il détermine leurs équations. A
partir de ces dernieres, le centre de projectiaut p&re déterminé avec une précision de
1/3000 [42].

Kossel lines

.....

shadows

*!I'l, ." steel balls
\\ I 7

— \ .
h.:' Specirmen

Figure 1-35 : Schéma de principe de la technique @éloppée par Dingley [42]

» Méthode de Pitsch [36]

Quand le centre de projection est inconnu, sesdooo€ées et I'orientation du cristal peuvent
étre déterminées par une méthode développée pahPites étapes sont les suivantes :
1) recherche de deux traces de plans miroirs suide&lIT étant un point d’intersection
entre un axe de rotation du cristal et le planldiné (Figure 1-36) ;
2) sur chaque trace, deux points d’intersection des dignes de Kossel sont localisés
(pointsRaR) ;

3) les cosinus directeurs des vecte87$T sont calculés, S étant le point source ;

4) les angles entres les vecteLfTé et le vecteuSTsont déterminés puis les angles
entreST et RP, et entreSTet PP, ;

5) la direction orthogonale au film photographique fasilement donnée par le produit

des vecteurs unitaires deP, etRP, .
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Figure 1-36 : Méthode de Pitsch — Définition des pats P, [36]

Bauch et al. [55] ont déterminé la désorientatimiergranulaire d'un bicristal de cuivre par

une meéthode similaire. Pour cela, les deux clicbés été enregistrés sur des films

photographiques puis numérisés. Pour évaluer fardifice angulaire de part et d'autre du

joint de grains, ils ont comparé la position desto points d'intersections des réflexions

(220), (220), (202) et (2@). Un angle de désorientation de 37,55° a été miétéra 0,15°

pres (Figure 1-37).

®

THOSSEL cone

Image 1
.
| L P L 128
- T.'.‘.
@
e Image 2
| H_“\ R
h e, '_ 18 [ tL ]
= [ 'y
.I"'H._ 1 b3 b
sy N

Result: « =37,55°+/ 0,15°

Figure 1-37 : Analyse de la désorientation au nivaadu joint de grain d’un bicristal de cuivre par

diffraction Kossel, avec un rayonnement synchrotrorf55]
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1.3.3.2Parametres de maille

Les positions des lignes de Kossel sont sensiblénergie des particules diffractées et aux
parametres cristallins de I'échantillon. Il suffitnc de connaitre la longueur d'onde pour les
déterminer. Le matériau excité émet des rayons ec aa propre longueur d’onde La
précisionAMA, estimée a I8 conduit & une précision dans la déterminatiopatamétre du
maille (Aa/a) inférieure & I0[37, 55]. Cette application est sans nul douteecalli a été le
plus exploitée par les chercheurs. Dans les anf@dss mesures des parametres de maille a

partir des films photographiques donnaient plutd précision de 1/25 000 a 1/50 000 [42].

Quand on examine les clichés Kossel expérimentaux,remarque qu'il existe des
intersections entre les lignes qui sont liées stracture cristallographique du matériau. Une
grande partie des méthodes de détermination desnpares cristallins est basée sur des
mesures particulieres au niveau de ces interseaction

Des intersections triples peuvent se produire pmé valeur spécifigue du rapport entre le
parametre de maille et la longueur d’onde. Ces ida® intersections sont qualifiées
d’accidentelles [43]. Dans ce cas, le paramétrmaile peut étre déterminé sans connaitre le

centre de projection ni la distance caméra - édlant

Soit h k; I les indices de Miller des lignes i se coupant eipeint d’intersection accidentel et

u,v,w les cosinus directeurs de ce point. On alktion :

hu+kv+lw _ i L
ek +1z) & 08 (E_eij =sin (8)) (1-19)

Pour un cristal cubique, le paramétre de maillstaléduit des relations :

a:A (hi2+ki2+|i2) 1-20
2 (hu+kv+lw) (--20)
U2+ v2+w2=1 (I-Zl)

Un désavantage de cette méthode est qu’il faur &ahance de repérer un point triple pour
pouvoir résoudre I'équation. La précision est tigg@ment la méme que la précision dans la

détermination de la longueur d’onde (de I'ordrel@&), mais en pratique, elle est limitée car
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les lignes ont une certaine épaisseur. Lonsdaldilséucette méthode en 1947 pour
déterminer le paramétre de maille d’un cristal @en@nt et a estimé la précision & 0,5' £0
[58].

Une autre méthode a été développée par Heise$6#8nt deux lignes de Kossel se coupant
dans une configuration en lentille. (Figure 1-39).(&i le centre de projection O se situe au

centre de la lentille, on a la relation :

L =2l Etan% (1-22)

avec |, la distance entre le point source S’ dlilhe photographique, L la longueur de la

lentille et 'angle d’ouverture de la lentille par rapport’a S

(h kﬂi]‘““ 1
i {h1k-| l;']Kﬂz

(b)

Figure 1-38 : Méthode de Heise [64]

Pour cette méthode, le doublet; K K, doit étre résolu (Figure 1-38 (b)). On a ainsi :

1 _ tanE/
[ -2

Les valeurs des anglésont déterminées a partir des longueurs d’ondeay@snements &
et K2 ainsi que des indices de Miller h, k, | des ligaesKossel concernées. La valeur du

parameétre de maille est ensuite déduite.

Pour obtenir les parametres cristallins sans ctmend@ centre de projection, d'autres

méthodes basées sur des expositions multiplestérdédeloppées. On peut citer celle mise
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au point par Shrier et al. en 1966 [65], qui camesisplacer un grillage entre I'échantillon et le
film photographique et a réaliser une double exjfosien déplacant le film d’'une valeur
donnée. Des coupures dans les courbes de Kosdeblsservées a cause du grillage. Les
coordonnées de ces coupures sont utilisées danaldal des distances interréticulaires.
Koishi et Gillies [66], dans les années 70, onedéiné les parametres cristallins du talc a
'aide d'analyses en pseudo-Kossel (rayonnementcaiure) en utilisant cette méthode
(Figure 1-39). Ce matériau, de structure tricliregest composé principalement de SeDde
MgO. La diffraction de poudre classique ne leumpattait pas de résoudre les réflexions de
faible intensité et les chevauchements de picspluke étudier un monocristal était difficile a

mettre en oeuvre a cause de la délicate usinabilit@atériau.

Figure 1-39 : Cliché pseudo-Kossel (K du cuivre) obtenu en double exposition sur un morwistal de talc
[66]

Zhang [47] a déterminé le parametre de maille dwamocristal de silicium en utilisant une
autre technique. Il a enregistré des clichés ps#&odsel en double exposition (deux
distances différentes entre le film photographigu€échantillon) combinée avec une cible

munie de deux éléments (Cu et Ni).

D’autres méthodes nécessitant de connaitre le gounice et le centre de projection ont été
développées. L'approche est en fait de deéterminer amgle entre des directions

cristallographiques connues [42]. Soit A et B dpoints d’intersection de lignes de Kossel
d’indices de Miller connus. L’angle de vaedu segment [AB] par rapport au point source S

est défini par :
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_ 1, g [€os (rA,rB)+R2
COSO= a2+ 22)(2 + 22) (1-24)

avec h, Iz les distances entre le centre de projection gbdess A, B respectivement et R la

distance échantillon - caméra. Les cosinus diresteles vecteurSAet SB peuvent étre
déterminés a partir de la formule des produitsaseed. Le parametre de maille peut ensuite

étre déduit.

Tixier et Waché ont développé une méthode généndisable pour tous les clichés [36].
Dans un premier temps, toutes les directions d&fipiar les intersections de deux lignes de
Kossel sont calculées. Ces directions dépendapachmetre de maille, les cosinus directeurs
sont calculés pour une valeur estimée du parardetreaille g et une seconde valeur égale a
at1%. Ceci permet de repérer les intersections les pensibles a une variation du
paramétre de maille. Celles qui sont les moinsiklEsssont utilisées pour la détermination
de I'orientation en utilisant la méthode de Pitstipartir de la valeur estimée du parametre de
maille &. Puis, un calcul du parametre de maille est i@alipartir de cette orientation avec
deux intersections sensibles jusqu’a obtenitm nouveau calcul d’orientation est effectué a
partir de @ puis un nouveau calcul du parametre de mdiktte procédure itérative se
poursuit jusqu’a conduire a une détermination deidhtation et du parameétre de maille

optimale.

Langer et al. [67] ont déterminé le parametre déllend'un monocristal de fer pur en
enregistrant plusieurs clichés a I'aide d'une car@&D et en suivant une méthodologie basée
sur la détermination des distances entre certaniistg d'intersection. Pour simplifier les
calculs, ils ont aligné le pdle [011] exactementcantre de la caméra. Concretement, ils ont
mesuré deux segments sur les clichés : un segmlaritries points notés 3 (Figure 1-40) et
un reliant les points 5. Puis, ils ont intégré reEsultats dans le calcul du parametre de maille

a, d'apres la formule :
arccof 2L V2 A =" arcsi 1/§A (I-25)
X, [1-(2A2/ Ja| 3 2a

avec X et x les distances entre les points d’intersectionetsi et quintuples respectivement
et la longueur d’'onde du fer (K).
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lIs ont trouvé un parameétre égal a 0,2864 nm +@500m. La Figure 1-40 simule une
variation du paramétre de mail&a = 0,001 nm.

Figure 1-40 : Simulation d'une variation de paraméte de mailleAa = & —a = 0,001 nm sur le cliché Kossel

d’'un monocristal de fer [67]

Les programmes récents qui ont été développés lfdexation permettent de prendre en
compte dans la simulation les parameétres cristafggques du matériau. On peut citer par
exemple les travaux de Bauch et al. [55]. lls dodi& I'influence de la quadraticité sur la
position (et ainsi I'intersection) des lignes deskel pour des échantillons de FeAl (Figure I-
41). lls se sont basés sur l'analyse des inteosectie lignes de Kossel, celles-ci dépendant du
parametre de maille, de la longueur d'onde et alésk symétrie du cristal. Ills ont estimé que

des déviations par rapport a la symétrie cubiqae=c1,002 étaient décelables, sur les clichés

simulés.
| |
I
JiL* A1 Wl e
Ly | : E =1 Yy /'. | L
s w . n'-;_:c___ 4 ) -
] | / WS __ __.."'_n-"i __..-
| B | i . A, P
[ i | | f APadb |
1 | i | s : 'zT'_w.'r'q \"'>< f
. R/ AT IRl
! \_,;.r" | | \._-.. ._.-
- - ( 1
.-|"-'I -.\_ Al I
+1 l T —E-' 1 ..-_\--.1 e
El L}

Figure 1-41 : Simulation des lignes de Kossel d’'ufeAl a) maille cubique b) maille quadratique ave@ac=
0,004 nm [55]
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Mendelssohn et Milledge [68] ont quantifié la véina du parametre de maille en fonction de
la température pour des alliages de LiF, en commpdes clichés expérimentaux avec des
clichés simulés par un programme. Une augmentdin@aire du parametre de maille en
fonction de I'élévation de température a été véeifiLes coefficients d’expansion thermique

ont pu ainsi étre déduits.

1.3.4 Estimation des défauts internes

Comme pour les techniques de diffraction classiglzekargeur des lignes de Kossel donne
une information sur la quantité des défauts in®wrrseir I'écrouissage du matériau. Cette
application a été tres peu exploitée du fait diiilale intensité des lignes de Kossel. On peut
citer les travaux d’Erben et al. [69], qui ont ays&l les élargissements des lignes de Kossel
aux alentours d'une fissure sur un échantillon dB.Ges largeurs a mi-hauteur (FWHM) et
les intensités intégrales (aires sous les pics)étnicomparées pour deux réflexions {111}.
Les valeurs de ces deux parametres sont diviséekepa quand on s’éloigne de la fissure (de
10 & 100 pm).

1.3.5 Mesure des déformations du réseau

Malgré l'ancienneté de cette technique, elle réste peu exploitée pour la mesure des
déformations locales, essentiellement a cause ddiffeulté que pose le traitement
numeérigue des images associée a une faible indedst lignes de Kossel. Les premiers
travaux aboutissant a des mesures de déformatomsient étre ceux de Dingley [35], repris
ensuite par Cunningham et Ashbee [70] (cf 1.3.5Al)partir des années 2000, a notre
connaissance, les analyses de déformations paadlitin Kossel n'ont été menées que par
des chercheurs basés a Dresde (cf 1.3.5.2) et éasopar des personnes de notre laboratoire
(cf 1.3.5.3).
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1.3.5.1Travaux de Dingley puis de Cunningham et Ashbee

Dingley a obtenu des clichés Kossel en réflexianusupolycristal de fer ayant subi un recuit
[35]. Le centre de projection et la distance camé¥rehantillon ont été définis en utilisant la
méthode des ombrages du film photographique awés toulements a billes. Les distances
interréticulaires de six plans réflecteurs ontd#€erminées a partir des mesures des cosinus
directeurs de trois points par ligne de Kosselinetenseur de déformation élastique a pu ainsi
étre déduit (Figure 1-42).

Table 3

Lattice spacing measurements for annealed

Jlﬁi}_-"{!_rffianfnf.‘ iron specimen

lattice lattice standard

reflection spacing deviation
F'.[]; 1. 0088 « D0094
121 l. 1512 L0036
211 1. 1562 .001
220 1. 0120 L00016
112 l. 1529 L0015
202 1. 0088 L 00032

Strain tensor for annealed polycrystalline iron
computed from Table 3

f11 %1z %13 1.5316 3,2274 0,0079
€12 %22 %23 = 3,2274 -5.0403 -0,4843
€13 %23 G313 0.0079 -0, 4843 -2, 4370

Figure 1-42 : Distances interréticulaires et tenseude déformation obtenus par Dingley pour un grain

d’'un polycristal de fer recuit [35]

Cunningham et Ashbee [70] ont réalisé des clictedliffraction Kossel lors d'essais
de déformationsn situ sur des échantillons en alliage & mémoire de foBuAlINi. Le
matériau non contraint est a température ambiantengent austénitique (structure 4RO
Sous l'effet d’'une contrainte, aprés le domaineladtcité de l'austénite, le matériau se
transforme en martensite (structure 9R). Le montageu spécialement a cet effet permet, a
l'intérieur du MEB, de déformer un disque monoelist de forme initiale plane vers une
forme sphérique. La déformation est interrompuengervalles donnés de maniere a
enregistrer des clichés de Kossel (sur des filnmdqgnaphiques). A partir de ces derniers, le
changement de cristallographie du matériau au cdeirs déformation a pu étre observé et
les déformations du réseau ont été déterminéegingacalcul des distances interréticulaires
de six plans (hkl) indépendants, avec I'aide d’'wogpamme développé par Dingley. Les

incertitudes n’ont donc pas pu étre estimées.
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1.3.5.2Travaux de I'Université de Technologie de Dresde

Des travaux ont été publiés dans les années 2000'@umipe d'Ullrich, a Dresde en
Allemagne. Leur méthode consiste a déterminer ilarmtes interréticulaires,g de chaque
plan cristallin a partir de la position des ligriks Kossel par rapport au centre de projection
gnomonique. Une résolution en déformation d& #010° est estimée [56, 71, 72]. Les
contraintes sont calculées a partir des déformatenutilisant les constantes d’élasticité du

cristal.

La Figure I-43 représente deux cones de Kosselegmondant a la diffraction des plansg (h
ki 1) et (b ka2 I), projetés sur un écran, et permet de visualsearehtre de la projection
gnomonique de coordonnées,fk,z«), les angles, Bi et;, les distances R (entre la surface

de I'échantillon et I'écran) gt(entre le centre de projection et la courbe desKlos®i).

X-ray film HRT resp.
" gremonic projection center [ vi— __}E[_JSEEL aone 2

BET rmzp. R | \
KOS5 EL cone 1 vk I'-II./ (h kz H'/ h

T i -6

" Sample with net planes {hj 1y

Biaxial stress state: = Sreflections

Complete stress state: = 8 reflections

Figure 1-43 : Principe de localisation des c6nes d€ossel par rapport au centre de la projection

gnomonique [72]

La Figure |-44 présente les étapes de la procédiiiisée pour I'obtention du tenseur de
contraintes. Les parametres d'entrée du logiciehes ou mesurés sont la longueur d'onde du
rayonnement, le parametre de maille sans contrdegeconstantes d’élasticité du cristal et
les mesures des distances R jetLe programme utilise une procédure itérative plaur
détermination des coordonnées du centre de projecklles sont supposées connues au

début du calcul et seront réajustées au cours ldul@n se basant sur une minimisation de
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I'incertitude finale des contraintes. Les distanagssont mesurées a partir du cliché

expérimental en réalisant des analyses de prdfiligees.

r wavelength of the characteristic Xarays
wyldy  strain-free laice constand / net plane spacings
. input quantities: | R distance: specimen surface - film
¢ distance: i Kossel line - projection center
|
T sl elwstic constanis of the nel plane groups
2, slarting values for the conrdinates
ol the gnomonic projection center ;’1
(in the crystal system): X ¥e % ]
3. calculaiion of the BRAGS angles,
net plane spacings and strains
hi-set k¥ + Lo -
[, = L= ——— = [} {cubic latice)

Jlbi i+ 1) [+ v+ ]

Iﬂn D:'i — r_l :;_ r-:-i
R
G, = o, +50°= [
. A
A= 2di sink) = di = ———
2+ sinG

RE Adi D00 —cot @ (@ = )
do o

4. evoluation of the siress wensos (m independent lL
components) from a system of m equations; atreas tensor: [o5;]

m+20 o
| [{F,]--_-nmhmatmns CrTars: l.-:'..ﬁijj
A

-

(m+2) lines are nesded; L

5. itcration step (Newlon or gradient procedure) until [Aoy] — minimum:

Xpop = X+ AR Vil = ¥ AW Zn = Zt AR

|

o 0 2 2 2
normalizing condition: (%0 )+ (e ) F (gl = 1

Figure I-44 : Diagramme représentant la procédure tilisée pour I'analyse des contraintes [71]

La Figure 1-44 présente les formules utilisées pewalcul des angles de Bra@a partir des
coordonnées du centre de projectioRr,¥x,z«), de R etir Les distances interréticulaires d
sont déterminées a partir de la loi de Bragg. Lé®rdhations élastiques sont ensuite
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définies comme une variation de la distance intieukaire, Ad;, par rapport a la distance
interréticulaire a contrainte nullg.d_e tenseur des contraintes est obtenu a parta tbé de

Hooke. Pour obtenir I'état de contraintes biaxiahq réflexions au minimum sont
nécessaires. Pour obtenir I'état de contraintesiati huit réflexions au minimum sont

nécessaires [71].

Cette méthode a été utilisée pour déterminer lset@nbiaxial des contraintes au sein d’'un
grain d’'un multicristal de CuMnsollicité auparavant en fatigue (Figure 1-45),atip d’'un
faisceau de rayonnement synchrotron d’environ 50dendiamétre [37, 55, 71, 72]. lls ont
utilisé I'hypothése de faible pénétration des ray¥rdans la matiére pour négliger les termes
013 023 €t o33 lIs ont comparé avec les résultats obtenus einadiion monocristalline
conventionnelle au synchrotron et ont conclu a xcekent accord [72]. Par contre aucun

essai de validation n'a été effectué, a notre cssaace, sur un matériau subissant un

chargement mécanique situ.

1| =13 =25 0 t | i MPa

1

[
o
|

[(=18 -13 0 (8 2 - |
L
1L 0 0 0 =

Figure 1-45 : Tenseur biaxial des contraintes d’urcristal de CuMn,déterminé par diffraction Kossel

Un deuxiéme algorithme a été développé en 2008aach et al. [72]. Il est applicable a tous
les systemes cristallins. Le tenseur des contsipéeit étre obtenu a partir d'au moins trois
réflexions. La procédure compléte est représenté$-igure 1-46.

Tout d’abord, les coordonnées d’'un certain noml@epdints par réflexion (au minimum
trois), nommeés p ainsi que les coordonnées du centre de projedimrmonique sont
déterminées a partir du cliché expérimental (Figet@). Il faut noter que le cliché choisi en
exemple a été obtenu par une technique différertdadmicrodiffraction Kossel. Cette
technique, nommée par les auteurs “X-Ray RotatittAviethod”, est utilisée dans un
goniométre de diffraction et aboutit a des clicagant un excellent rapport intensité/bruit (de
I'ordre de 98 %) ; mais la taille de spot est sigaée a 100 um et les temps d’exposition sont
de I'ordre de plusieurs heures voire plusieursgqiés, 74].
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[9] Rellmorenmessung - be 19009 E0ds.HE

=131 -]

D

Figure 1-47 : Copie d’écran du logiciel “Reflectionmeasurement” incluant les points de mesures (crgix
les réflexions simulées passant par ces points et profil de ligne (a droite) permettant de positiomer les

points [72]

A partir des coordonnées des pointsep du centre de projection, le sommet du cbne
correspondant a la réflexion considérée est débérmen supposant la distance caméra -

échantillon connue. Pour caractériser un cones fparametres doivent étre déterminés (un
parametre pour I'angle au sommet et deux pour idééirdirection de I'axe). Pour cela, ils ont

introduit la notion de « vecteur céne » (Figure8):-4C’est un vecteur paralléle a I'axe du céne

et de longueur égaleldcos (g—ej avec(]—;— ej le demi-angle au sommet du cone [72].

side view

& N
— _;/éiﬂll'da
Ml cone veclor
| | I -T If’ll p; point onto the reflaction
w=|py B: By| |IPa B, position vector of point p;
|

1) Al

90°-e half apex angle of the: cone

Figure 1-48 : Schéma présentant la notion de « vestir cone » [72]
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A partir des vecteurs cbnes, ils calculent ende#evecteurs du réseau réciproque, puis une
matrice A* contenant les parameétres de maille @idhtation du cristal. Enfin, a partir des

mesures de distanceg dntre les points;p(état déformeé) et les réflexions Kossel simulées
correspondantes (état non déformé), ils détermilesteinseur de déformation dans la base du

cristal (Figure 1-46).

Récemment, Bohling et al. [56, 75] ont déterminé Ktats de contraintes dans des
composants en FeSyar microdiffraction Kossel, en utilisant cette@@édure. lls ont étudié la
variation des niveaux de contrainte en se rapprdcltiune zone affectée par un
échauffement local par laser. Pour cela, des aajpbies en contraintes résiduelles ont été
réalisées dans des grains de tailles millimétrigaesc des pas de 50 um dans une direction
et 120 um dans la direction perpendiculaire (Figut®).

-2

COMOressye

Figure 1-49 : Cartographie de contraintes résiduekts en surface d’'une téle découpée laser, a proxiit
d’un défaut. Etat biaxial : a) 6y, b) 6y, C) Ty [75]

lIs ont choisi de négliger les termes, o23 etoss. On remarque que le niveau de contraintes
résiduelles augmente en s’approchant de la zoeeté# par le laser. La Figure 1-50 présente
un exemple de cliché Kossel obtenu et une simulassociée. Cette étude représente la toute

premiére cartographie en contraintes réaliséeta darla microdiffraction Kossel.
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)

Figure 1-50 : a) Cliché Kossel obtenu sur un compasit en FeSj, b) la simulation associée [56]

1.3.5.3Etat actuel a Metz

Aprés avoir débuté I'étude de cette technique farégistrement de clichés de diffraction
Kossel sur des films photographiques, le laborataifait I'acquisition d’'une caméra CCD en
2003. Ses caractéristiques seront détaillées @aakdpitre 2. Ainsi, des clichés numériques
ont pu étre obtenus sur différents matériaux cordeseaciers ou des alliages a base cuivre
[76]. Cela a permis d’estimer les temps d’acquisithécessaires a I'observation des lignes de
Kossel (de I'ordre de 10 minutes pour un seul éjcle percevoir les limitations du systéme

actuel et de réfléchir a son amélioration.

Pour I'analyse des clichés, un programme a étélaigyé sur Matlab. Il permet de simuler les
clichés de diffraction en prenant en compte laadis¢ entre I'échantillon et la cameéra, la
longueur d’'onde des rayons X et la structure dliseadu matériau [76, 77]. La méthode
consiste a superposer manuellement les clichéslésnai expérimentaux et aboutir ainsi a

I'orientation du cristal et a I'indexation des legnde Kossel (Figure 1-51).
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(a) | (b)

Figure I-51 : (a) Cliché Kossel obtenu sur un monaistal de cuivre, (b) Superposition du cliché

expérimental et de la simulation associée [77]

Chague ligne de Kossel étant clairement identiligdeles indices de Miller du plan diffractant
associé, une étude a été menée pour identifieteguines se déplacaient le plus, et de
combien de pixels, quand une contrainte était irde@ matériau. L'analyse a été effectuée
sur un alliage a mémoire de forme de type CuAlBerEe & un chargement mécaniqoeitu
dans le MEB [76,77]. La Figure 1-52 présente ungesposition des clichés expérimentaux
obtenus sans chargement mécanique et avec I'afipficd’'une contrainte d’environ 125
MPa. Un déplacement important des lignes est @stlrtout pour les lignes de forts indices
de Miller (plusieurs dizaines de pixels), mais ggnons le fait que l'orientation du réseau
cristallin peut évoluer au cours du chargemennduire un déplacement des lignes. Il est
donc nécessaire de disposer d’un programme d’andls clichés prenant en compte a la fois
I'orientation cristallographique du réseau (déptaemt collectif des lignes) et les
déformations de celui-ci (déplacements individugls lignes).
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Figure I-52 : Déplacement des lignes de Kossel lode I'application d’une contrainte de 125 MPa sur n
alliage de CuAlBe [77]

1.4 Bilan

Cette étude bibliographique a permis de montrerlgtechnique de microdiffraction Kossel,
bien que connue et maitrisée depuis plusieursraigai’années, a principalement été utilisée
pour la détermination du paramétre de maille nras peu pour les champs de déformations /
contraintes. A notre connaissance, les seules samlygalisées a ce jour ont concerné des
monocristaux ou des polycristaux a grains millinggtes.

Pourtant, le développement des détecteurs numérigu@ermis de simplifier le post-
traitement des données. Le travail fastidieux qumststait a mesurer manuellement des
distances entre les points d’intersections des$ghe Kossel sur les films photographiques
est désormais révolu.

Cette technique a commencé a étre développée aratalve en 2003. Nos travaux visent a
poursuivre son développement dans le but d’obtiesrrésultats de champs de déformations /
contraintes a des échelles microniques, c’est&dis échelles qui n’ont jamais été atteintes.
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Dans ce chapitre, nous présentons la méthodolddjgea pour I'acquisition des clichés de

microdiffraction Kossel. Dans cet objectif, de namlx parameétres ont été optimisés comme
les spécificités de la caméra CCD intégrée au mimpee électronique a balayage, le
positionnement de I'échantillon par rapport audes. et les parametres d’acquisition lors de

la collection des diagrammes. Enfin, la résoluspatiale de la technique est discutée.

2.1 Montage expérimental permettant d’acquérir des clichés de

diffraction Kossel

L’outil indispensable pour étudier des eéchantillonsgstallins par la technique de
microdiffraction Kossel est le Microscope Electoue a Balayage (MEB). En effet, le
faisceau d’électrons focalisé a la surface du riatgrermet de générer localement des cénes
de Kossel tout en visualisant la microstructures Beats de déformation peuvent ainsi étre
déterminés dans des zones d'intérét telles quegdess ou des phases particuliéres, des
composants de la microélectronique, a proximité gaint de grains ou d’une fissure.... Les
cbnes de Kossel réémis par le matériau sont imt¥separ une caméra CCD. Les
caractéristiques de cette derniere doivent dore fétement choisies avant son adaptation
meécanique et électronique au sein du MEB. Un diegipaux avantages de cette technique
est qu'une fois la zone sélectionnée par l'opératls clichés Kossel sont enregistrés

numériquement sans déplacement ni de I'échantiliaiu détecteur.

2.1.1 Utilisation d’'un microscope électronique a ba  layage

La microscopie électronique a balayage repose 'stilishtion d’'un faisceau d’électrons
focalisés qui balaie la surface d'un échantillonrd_de l'interaction électrons - matiere, de
nombreuses particules sont émises et permettebtedio des images de la surface ou des
informations chimiques : les électrons secondaiga®lent la topographie de surface, les
électrons rétrodiffusés contiennent des informatiear la composition et 'orientation, les
rayons X émis sont collectés pour des analysesighés ou utilisés pour la microdiffraction

Kossel.
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Au cours de ces travaux de thése, un microscoptr@dégue JEOL-5800LV (Figure II-1) a
été utilisé. A I'intérieur du canon, les électramnt produits par effet thermoélectronique a
partir d'un filament de tungsténe porté a hautep&ature, puis sont accélérés par la
différence de potentiel créé entre le Wehnelt etamode. Le filament de tungsténe (en forme
d'épingle a cheveux afin de localiser I'émission gffet de pointe pour obtenir une source
plus ponctuelle et plus brillante) peut étre rero@lpar une pointe taillée dans un monocristal
de LaB; qui posséde un meilleur rendement thermoélectueniBans les instruments les plus
récents, les électrons sont émis par effet de ch@vifB-FEG) : on utilise une pointe
métallique trés effilée, dont l'extrémité ne contpogue quelques atomes. Le champ
électrique local, extrémement intense car liérivdise du rayon de courbure, est suffisant
pour extraire les électrons avec un fort render(iaiitance) a partir d'une surface trées faible
(ponctualité de la source), permettant un gain idénable sur les performances de
l'instrument.

Dans la colonne électronique, deux lentilles étentignétiques (ou condenseurs) permettent
de réduire la taille de la source appelée ‘cross-pet une troisieme permet de focaliser la
sonde sur la cible.

Les rayons X réémis par le matériau peuvent étlleatés par un spectromeétre a dispersion

d’énergie (EDS) pour réaliser des analyses de ceitiquo chimique.

Figure 1I-1 : Microscope JEOL-5800LV
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2.1.2 Utilisation d’'une caméra CCD

2.1.2.1Fonctionnement d’'un capteur CCD

La détection par CCD (Charge-Coupled Device oudadigip par transfert de charge) est la
technologie la plus compétitive a I'heure actuellelle est également utilisée pour
I'enregistrement des clichés EBSD ou de diffractiane.

Un capteur CCD assure la conversion d'un signalineonx en un signal électrique. Il est

composé d'un certain nombre de pixels (ou photesithsposés de maniére matricielle

suivant des lignes et des colonnes. Chaque pixkl dwtrice correspond a un élément semi-
conducteur en sandwich dans un condensateur gleetiQuand un photon incident apporte a
un électron du matériau semi-conducteur |'énergéeessaire pour franchir un seuil

énergeétique, des paires électron - trou sont crétdes électrons sont stockés dans un puits de
potentiel maintenu au niveau du photosite. Le nentlélectrons collectés est proportionnel a
la quantité de rayonnement recue. A la fin de bsijon, les charges sont transférées de
photosite en photosite jusqu'au registre horizomais transformées en tension. Ce signal
sera enfin numérisé a I'extérieur du CCD [78]. Casteurs ont été trés largement développés
pour les applications grand public d'imagerie, &piipements optroniques de défense et

I'astronomie.

2.1.2.2Criteres de choix d’'une caméra CCD

Différents critéres conditionnent le choix d’unengaa CCD pour des applications d'imagerie

par rayons X dans un MEB :

» Installation dans un MEB
Compte tenu de I'encombrement des caméras, ladémdia actuellement développée est la
suivante : un systeme de fibres optiques contems dam tube permet de transmettre les
informations détectées par un écran situé a lieérde la chambre vers le capteur CCD situé
a I'extérieur. Un systeme de pilotage doit perneeit’écran de translater horizontalement a
I'intérieur de la chambre pour se rapprocher dehidtillon lors des essais et se retirer

totalement quand le microscope est utilisé dansteia circonstances. Considérant la masse
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de la caméra et de la platine de translation, latage doit pouvoir étre étanche au vide
imposé dans la chambre au cours des déplacements.

Il est intéressant de pouvoir s’approcher au marimide I'échantillon a analyser, afin
d’intercepter un maximum d’angle solide. La tatlles écrans est de I'ordre de 40 mm. Le
champ utile de la zone photosensible doit étrelus paste possible pour une taille d’écran

donnée.

» Temps d’intégration
Compte tenu du faible rapport signal sur bruit nehé a la technique, il est nécessaire de
pouvoir faire plusieurs expositions pour I'acquaitd’'un cliché, chacune durant de plusieurs
secondes a plusieurs minutes. Ainsi, la vitessegdiaition et de transfert des données n’est
pour l'instant pas un élément primordial, contraiemt aux analyses EBSD ou des centaines

de clichés peuvent étre obtenus en une seconde.

» Résolution
La résolution spatiale de la caméra est définie lpanombre de pixels du capteur. Les
capteurs CCD du marché ont généralement une résolde I'ordre de 1 000 x 1 000, soit 1

mégapixel.

» Dynamique
La quantité de lumiére recue pour chaque pixeltr@stsformée en une valeur numérique
discréte par un convertisseur analogique/digitaldinamique du convertisseur correspond a
sa plage de travail et c’est généralement une gnissde deux. Les dynamiques d’acquisition
courantes des caméras sont de 8 a 12 bits, cdist-agu’elles génerent des valeurs

numériques discrétes sur une gamme®d€%6 niveaux de gris &2 4 096 niveaux de gris.

» Refroidissement
Les temps d’exposition étant relativement longgésieurs a la seconde en général, il est
important de disposer d’'une caméra refroidie pdetePeltier afin de limiter le bruit

thermique.

Une caméra appelée ‘Gemstar’, de chez Photonim&eiktd intégrable au MEB, avait été
acquise en 2003 pour enregistrer numériquementlibbgs de diffraction Kossel. Par rapport

aux caméras CCD actuelles utilisées pour des atiqngs EBSD, ses performances sont
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excellentes. Par contre, pour des analyses en difitaction Kossel, des améliorations
pouvaient étre apportées. Un financement de I'AgeNationale de la Recherche (ANR-
PNANO-07-029), de la région Lorraine et du pdlecdenpétitivité Materalia nous a permis
'achat d’'une nouvelle caméra. Certaines caratiguiss-clefs permettant d’améliorer les
acquisitions ont été mises en avant dans le caeercharges. Elles ne seront pas abordées

dans ce manuscrit. La Figure 1I-2 présente desgghi ces deux caméras.

Figure 11-2 : Vue des caméras ‘Gemstar’ et ‘VHR’ deouis I'arriere du MEB

2.1.2.3Evolutions possibles des caméras

Des caméras permettant de sélectionner une gammeerdie commencent a étre
développées, mais la résolution n'est pas encdifesaute (512x512 pixels de 55 a 130
micrometres) et leur colt est pour le moment agsazbitif (supérieur & 100 000 euros).

Une autre technologie consiste a réaliser une filétedirecte (sans passer par un dép6t en
phosphore et des fibres optiques). On pourraiti glager une caméra entierement dans la
chambre du MEB. Pour l'instant la dynamique de ciame est insuffisante (inférieure a 8

bits). L'autre difficulté est la mise sous viderdtal détecteur dans un espace réduit.
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2.2 Procédure de collection des clichés Kossel

2.2.1 Positionnement de I'échantillon

Pour obtenir des diagrammes EBSD se détachantmeritadu fond continu, il est nécessaire
d’incliner I'échantillon a 70°. On favorise ainsin@l source d’électrons monocinétique
isotrope, s’échappant d’'une faible profondeur [8@&r contre, en diffraction Kossel, les
rayons X sont émis par le matériau de manieredpetr des clichés peuvent donc étre
enregistrés quels que soient le tilt et la distasedravail WD (Figure 11-3). La distance de
travail correspond a la distance entre la lentibgectif et la surface du matériau d’étude. Plus
la distance de travail est courte, meilleure es¢$mlution spatiale et inversement plus elle est
grande meilleure est la profondeur de champ, pouaderie en électrons secondaires. En
faisant varier ces deux paramétres, les lignesrcepeées par la caméra seront tout
simplement différentes (Figure 11-4), car la cam@exra’ deux parties distinctes de la demi
sphére de réémission des rayons X. Des analysds chicihés (différentes inclinaisons de
I'échantillon par exemple) peuvent étre envisagdmss le cas d'un trop faible nombre de

lignes détectées en une seule acquisition.

\ Piéce polaire /
MEB !

A"

WD | caméraCCD

echantillon

Figure 11-3 : Représentation schématique du positionement de I'échantillon par rapport a la caméra
CCD a l'intérieur de la chambre du MEB (WD : distance de travail)
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Le centre de la caméra CCD est situé a une dis@nt® mm de la piéce polaire (Figure II-

3). Pour les faibles tilts, il est donc importa de pas masquer tout ou une partie de la
caméra CCD afin de visualiser 'ensemble du cliabguis. Une distance de travail supérieure
a 30 mm doit par exemple étre choisie pour unntilt Les essais ont le plus souvent été
réalisés en inclinant I'échantillon de 30 a 50°npettant de travailler a une distance de travail
de l'ordre de 15 a 20 mm. En effet, le contraste diéchés est meilleur pour les tilts

intermédiaires du fait de I'éclairage plus uniforaie la caméra. Ce point sera détaillé au
chapitre suivant. Un tilt supérieur a 50° n’est passeillé, méme si on obtient des clichés,

car la résolution spatiale a la surface de I'édhantest moins bonne.

Figure 11-4 : Clichés Kossel obtenus pour deux posonnements différents (tilt et Z) de I'échantillonsur le
porte-échantillon du MEB

77z

Plusieurs campagnes d’essais ont également étgéesabhvec une micromachine de traction
in situ équipée d’'un capteur de force de 5 kN et d’'unaaptie déplacement permettant de
réaliser des sollicitations en traction uniaxiale des éprouvettes plates, et ainsi, de suivre
situ le niveau de contraintes intragranulaires et grrulaires lors de différents chargements
(Figure 1I-5). Cette micromachine peut étre intégdéns la chambre du MEB. Du fait de son
encombrement, il est préférable de remplacer Iéeparhantillon traditionnel en laiton par
une piéce d'adaptation spécialement élaborée, ddmis@r I'espacement entre la piéce
polaire et I'échantillon et d’incliner la machinel@® pour éviter de masquer la caméra par les
vis sans fin de la micromachine. La distance deattadépend ensuite de I'épaisseur de
I'éprouvette testée.

La caméra est munie d’'un banc de translation ne#ogui permet d’approcher I'écran de

I'échantillon et de le retirer quand le microscese utilisé pour d’autres applications.
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Eprouvette de traction

Capteur de force

Capteur de déplacement

Figure 11-5 : Micromachine de sollicitation en traction uniaxiale pouvant étre intégrée au MEB

(fabricant : Kammrath et Weiss)

2.2.2 Choix de la distance caméra - échantillon

D’aprés Kossel [32] puis Bohling [56], si la distanr entre la caméra et I'échantillon croit,
l'intensité du signal décroit en 1/r et I'intensité bruit en 1/r2. La microdiffraction Kossel a
la particularité de présenter un rapport signaltsuit tres faible (de I'ordre de 2 % [37]).
Pour optimiser le rapport signal sur bruit, il feaitl donc travailler a des distances caméra -

échantillon élevées.

Cependant, certaines limitations vont alors apparal

v' tout d’abord, plus on va éloigner la caméra, ples temps d'acquisition vont
augmenter ;

v' d'autre part, on va également modifier dans ce leamle solide et donc limiter

progressivement le nombre de lignes de Kosselljzduec

Une étude compléete a par conséquent été effectirted’astimer le lien entre le temps
d’exposition, I'avancée de la caméra, le nombrdigiees par clichés et la qualité de ces
derniers. Pour cela, une série de clichés a élgctét sur un monocristal de cuivre, en faisant

varier la distance caméra - échantillon (Figuré)ll-
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On remarque visuellement que la qualité des clichésdépend pas de la distance,
contrairement au postulat de Kossel [32] et Boh[B§]. Quand on éloigne la caméra, les
lignes de Kossel sont décrites par un nombre phyitant de pixels (meilleure résolution
spectrale) mais on intercepte moins de lignes. Oégalement remarqué que le temps
d’exposition diminuait linéairement avec la rédantde la distance caméra - échantillon.

_r= 32,6 mm

Figure II-6 : Effet de 'avancée de la caméra surd qualité des clichés Kossel d’'un monocristal de ue

(r : distance caméra - échantillon)
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2.2.3 Parametres d’acquisition de la caméra CCD

La caméra ‘VHR’ est pilotée par un logiciel app®&L Software’. Le but a été d’optimiser
les parameétres d’acquisition afin de conduire adliekés de bonne qualité tout en limitant
les temps d’exposition. Ce logiciel permet de dndes temps d’exposition et des options

apportant des corrections a I'image. Cette padisara pas développée dans ce manuscrit.

2.3 Reésolution spatiale de la technique

Dans ce paragraphe, la résolution spatiale declanigue est abordée. C’est une donnée
importante qui est directement reliée a la taille wblume d’émission des rayons X

caractéristiques générés par le matériau. Elle peat déterminée par des simulations de
trajectoires électroniques et par des formulatemgiriques, connaissant les caractéristiques

du faisceau d’électrons incident ainsi que de Iiredét cible.

La Figure 1I-7 présente les profondeurs caracttiss d’émission des particules générées
lors de I'interaction entre un faisceau d’électrdi@nergie g et la surface d’un matériau. On
remarque que les rayons X, contrairement aux élestmproviennent d’'un grand volume de

I'ordre de un & plusieurs |£B82].

Trois zones sont représentées :
'émission X caractéristique pour une profondeyrdite de pénétration utile : les
électrons ont suffisamment d’énergie pour ioniser électrons des niveaux de coeur et
ainsi libérer un rayonnement X caractéristique ;
- I'émission X de fond continu ou ‘bremsstrahlung’upaune profondeur \z dite de
complete pénétration ;
- I'émission X de fluorescence : les rayons X géné&as suffisamment énergétiques

pour ioniser les niveaux de cceur d’'un autre élément
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Electrons primaires Emission
alectronique
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Figure 11-7 : Profondeurs caractéristiques d’émissbn des particules lors de l'interaction électrons/matiere

E, : énergie du faisceau d’électrons incidentd0 : diamétre de la sonde électroniquekE; : énergie
d’ionisation (ou énergie de liaison) du niveau élémnique |, : profondeur de pénétration utile, Z :
profondeur de complete diffusion, Z,, : profondeur de compléte pénétration [82]

2.3.1 Résolution en profondeur

La profondeurz, peut étre considérée comme la profondeur maxidighaission de rayons

X permettant de générer des clichés de diffrackossel. Elle est donnée par le modéle

empirique d’Anderson-Hasler [81] :
(11-6)

0064(E 168 E_1,68)

]

p étant la masse volumique de I'élément considérg @), les énergies étant en keV
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La résolution en profondeur théorique a été caicyléur différents matériaux dans le cas

d’un faisceau électronique incident d’énergies 2B0ekeV (Tableau I1-1).

Elément | p (g.cm® | E, (keV) 2, (Hm)
¥ E,=20keV | E,= 30 keV
Fe 7,87 7,112 1,03 2,25
Ni 8,90 8,333 0,85 1,93
Cu 8,96 8,979 0,81 1,88
Ge 5,32 11,103 1,16 2,96

Tableau II-1 : Résolutions en profondeur calculéepour le fer, le nickel, le cuivre et le germanium pur

deux énergies incidentes

On remarque que, dans le cas d’'un faisceau d’é@fkeV, la profondeuz, est de l'ordre
du micrométre pour ces différents matériaux. Dansals d’un faisceau d’énergie 30 keV, la

profondeurz, est multipliée par environ 2,5 et peut atteindgen®pour le germanium.

2.3.2 Résolution latérale

La résolution spatiale latéraR est donnée par la formule suivante [83] :

ny =\/4(Zu _Zd)2+d02 (”'7)
avec :
Zl,25
z, =050z, Eéx;{— 140], Z étant le numéro atomique (11-8)
0064
z, = LEOW (11-9)
p
4Tj
d2=—""20 -
b B o 2 (11-10)

Hormis pour les forts courants de sonde utiliséamment en microanalyse X ou en

diffraction Kossel, le termeal, est négligeable par rapport au terme relatif aifusion
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électronique. Il dépend du courant de songede la brillance du faisceau d’électrofiset

dea,, qui est 'angle de convergence du faisceau auntpdimpact. La brillance est

proportionnelle a la tension d’accélération etedres fortement selon la nature du canon (de
I'ordre de 18 A.sr'.cm? pour un filament de tungsténe & plus dé AGr'.cm? pour une
pointe FEG).

Il est ainsi possible de tracer I'évolution théaegdu diamétre de la sonde électronique en
fonction du courant de sonde, pour un type de calommé, comme le montre la Figure 11-8.
On estime un diametre de sonde d’environ 50 nrmA,1100 nm a 10 nA, 200 nm a 100 nA
et 500 nm a 1 pA, pour un microscope électronigtim@ent de tungstene avec une tension

d’accélération de 30 kV.

100

Probe Diameter inm)

| 10 100 1 0x]

Probe Current (n&)

Figure 11-8 : Evolution du diamétre de la sonde életronique en fonction du courant de sonde pour des
MEBSs a filament W et LaBg [83]

La résolution latéraleR,, théorique a éte calculée, et reportée dans leedall-2, dans le

cas d'une sonde électronique d’énergiedd keV et de courangsl pHA (diametre de sonde
de 0,5 um).
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Elément | p (g.cni®) | E, (keV) | R, (um)
Fe 7,87 7,112 2,92
Ni 8,90 8,333 2,53
Cu 8,96 8,979 2,47
Ge 5,32 11,103 3,83

Tableau II-2 : Résolutions latérales calculées poue fer, le nickel, le cuivre et le germanium poutine

sonde électronique d’énergie 30 keV et un courantedl pA

On remarque que la résolution latérale, dans leddase sonde d’énergie 30 keV, est
comprise entre 2,5 et 4 um pour ces différents maaté malgré la focalisation d’une sonde

électronique de taille inférieure au micrométre.

Une campagne d’essais expérimentaux a été réalised’ estimer I'évolution de la taille de
sonde en fonction du courant de sonde, pour de éairants. L’idée consistait a balayer le
faisceau d’électrons sur des composants de la éerwonique fournis par
STMicroelectronics Rousset, et plus précisémentigees de cuivre déposées par le procédé
‘damascene’ [84], et de suivre point par pointtémsité du rayonnement X réémis par le
cuivre a l'aide de la spectrométrie a dispersio@ndigie. Ces lignes ont des largeurs de
I'ordre du micromeétre et leurs frontiéres sont toéen définies (Figure 11-9). L'épaisseur des
dépbts de cuivre est de I'ordre de 700 nm, ce spuinéérieur a la résolution en profondeur de
réémission des rayons X (Tableau 1l-1) : les raydhglétectés proviennent donc de
I'épaisseur compléete. Les zones autour de cesdigoset en dioxyde de silicium. Le silicium
ayant un numéro atomique plus faible, le phénonteBnéuorescence secondaire du cuivre

provogué par le rayonnement X du silicium est ingjus.

Un profil perpendiculaire a quatre lignes de cuivégulierement espacées a été realisé.
L’évolution de l'intensité des rayons X émis pal€ment cuivre a été tracée le long du profil,
en faisant varier le courant absorbé d’'une valatérieure au nanoampére jusqu’a environ
400 nA, pour une tension de 30 kV. Pour un couadnrsiorbé de 400 nA a une distance de
travail de 20 mm, le temps mort approchait les #@vec le détecteur en position éloignée
au maximum. Une résolution ultrafine a été choisiest-a-dire 512 points de mesure le long
de la ligne. Cela équivaut a un pas d’environ 25 banFigure 1I-10 présente les résultats des
différents profils (c’est-a-dire les intensitésrdémission des rayons X du cuivre le long de la

ligne verticale repérée Figure 11-9).
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Figure 11-9 : Image MEB d’une partie d’'un composantde la microélectronique (lignes de cuivre déposées

par le procédé damascene). Profil d’analyse EDS répé par le trait vertical

—400nA

—300nA

, — 100nA

—50nA

—20nA

Intensité raie K a-Cu

—T7nA

—1.7nA

—0.7nA

Distance (um)

Figure 11-10: Intensité de la raie K, du cuivre, mesurée par EDS, le long de la ligne geofil considérée

pour différents courants absorbés
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Pour un courant absorbé de 0,7 nA, soit un cowtarsionde de 'ordre de 1 nA, on remarque
que le motif vu par I'émission X est le suivanta: largeur de lignes est de 1,65 et
'espacement, de 0,7pm. Pour un courant absorbé de 20 nA, du cuivre cence & étre
détecté entre les lignes. Le spot doit donc avog taille supérieure a 0,48m. Pour un
courant absorbé de 400 nA, on ne distingue plusidass de cuivre. La taille de spot doit
avoisiner 2,5um.

Il faut noter que ces essais ont été réalisés awmecinclinaison nulle. La taille du spot
électronique a la surface devrait augmenter entifamau tilt. Ceci a pu étre vérifié en
comparant les temps d’exposition en fonction declinaison de I'échantillon, a tension
d’accélération et courant de sonde constants (€igetl). Les temps d’exposition ont été
choisis en fixant tous les autres parametres cotsstd en utilisant la procédure explicitée au
paragraphe 2.2.4. On observe une diminution du $esepose nécessaire a I'acquisition d’'un
cliché de Kossel quand on augmente l'inclinaiso@shantillon car le volume participant a
la diffraction augmente. Par exemple, le tempsake @iminue d’environ 40 % si le tilt passe
de 0° a 60°.

Temps d'exposition (échelle arbitraire)

Tilt (°)

Figure 11-11 : Influence du tilt sur le temps d’exposition nécessaire a I'acquisition d’un cliché Kosd
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2.3.3 Simulations de Monte-Carlo des trajectoires €  lectroniques

La méthode de Monte-Carlo est une méthode queréoouve dans de nombreux domaines
(physique nucléaire, magnétisme, métallurgie, lgi@lofinances). Elle permet de résoudre des
problémes complexes en utilisant des processutoaksa Elle est utilisée notamment pour

simuler les trajectoires des électrons connaistardomposition du matériau, la tension

d’accélération ainsi que langle dincidence duséaau. En choisissant un niveau

électronique (K, L ou M), on peut simuler la trag@e des rayons X générés au sein du
matériau et en déduire la profondeur de laquedlsaht susceptibles de s’échapper.

Plusieurs logiciels commerciaux sont disponiblaslsumarché. Nous avons utilisé ‘Electron

Flight Simulator — Version 3.1-E’, basé sur lev#énax de David C. Joy [85].

Pour comparer avec les résolutions calculées peéwdent, des simulations ont été

effectuées en prenant en compte 32000 trajectodlestroniques pour une tension

d’accélération de 30 kV et un tilt de I'échantilloe 40° (valeur typique utilisée durant les

essais de microdiffraction Kossel). Quatre élémentseté choisis : le fer, le nickel, le cuivre

et le germanium. Les trajectoires électroniquesaeppsent en bleu et celles des rayons X
(niveau électronique K) s’échappant du matériatoeige (Figure 11-12).
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Figure 11-12 : Simulations de Monte-Carlo des trajetoires électroniques (en bleu) et des rayons X ésni

par la matiére (en rouge) pour 4 matériaux massifs Tension d’accélération : 30 kV, Tilt : 40°

L’intensité du rayonnement X émis par le matériautpétre déterminée en fonction de la
profondeur sous la surface (Figure 11-13). L’échales ordonnées est une échelle arbitraire

qui dépend du nombre de trajectoires électronigumaslée. Il est important de noter que les
simulations de Monte-Carlo ne prennent pas en ocerfgtcourant de sonde. En effet, le

diamétre de la sonde électronique est choisi négligg par rapport a la diffusion

électronique.
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Rayons X émis

Profondeur d'émission (um)

Figure 11-13 : Profondeur d’émission des rayons X gnérés par la matiére pour différents matériaux

A partir des simulations de Monte Carlo réalisé@speut noter que les rayons X générés au
sein de la matiere peuvent s'échapper d’'une prafend’environ 3 um sous la surface pour
des éléments comme le fer, le cuivre, le nicketl’ehviron 4 um pour le germanium. La
résolution latérale, quant a elle, peut étre esigm&nviron 2 um pour le cuivre et le nickel,

2,5 um pour le fer et 3,5 um pour le germanium.

La résolution spatiale a donc été estimée a pdetifois empiriques et de simulations de
trajectoires électroniques.

Un bon accord a été trouvé entre les deux méthpol@sla détermination de la résolution en
profondeur. On a par exemple pour le fer et lereunaassifs des résolutions en profondeur de
2 a 3 um pour une tension d’acceélération de 30 kV.

En ce qui concerne la résolution latérale, les walecalculées au Tableau II-2 sont
supérieures d’environ 0,5 um aux valeurs détermsimze les simulations de Monte-Carlo.
Ceci peut venir du fait que le paramétre ‘taillesdade’ soit négligé dans les simulations.
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2.3.4 Contamination de I'’échantillon

Du fait des courants de sonde et des temps d’diposutilisés, on observe une
contamination de I'échantillon assez marquée, @eadire qu’'une fine couche (quelques
nanometres) de matiére organique étrangere auimat® dépose a la surface de celui-ci au
point d’impact du faisceau électronique. Cette beun’a pas d'impact sur l'intensité des
lignes de Kossel obtenues, car les énergies detra#le incidents et des rayons X générés
sont suffisantes pour traverser cette couche sarsna absorption. Suite a des discussions
avec des spécialistes du domaine (notamment dedbrasmu GN-MEBA), il n’existerait pas

de relation entre la taille de la zone contamirtda tille du spot électronique.

2.4 Influence des parameétres matériaux

La technique de microdiffraction Kossel a été épémusur une large gamme de matériaux.
Dans ce paragraphe, nous traiterons de l'influgluceuméro atomique, de la cristallographie,

de la taille de grains et de I'état de surface dtémau sur la qualité des clichés.

2.4.1 Influence du numéro atomique

Dans le chapitre 1, nous avons évoqué le fait gulalvérait impossible d’analyser des
échantillons ayant un trop faible numéro atomiqoa; la longueur d’onde émise était
supérieure a I'ordre de grandeur de la distanegatamique. Le premier élément dans l'ordre
de la classification périodique avec lequel noumnawbtenu des clichés de diffraction Kossel
est le titane (Z=22) (Figure II-14 (a)), mais tHoement, on pourrait commencer au
calcium. Pour des éléments plus Iégers tels glntiaium ou le silicium, seule la technique

de pseudo-Kossel peut étre utilisée [38].

Une autre condition doit étre remplie : il faut diémergie incidente du faisceau d’électrons
soit 2,5 a 3 fois supérieure a I'énergie d’ionisatide la raie considérée. Ainsi, pour les
éléments compris entre le titane et le germaniun32y, la longueur d’'onde intervenant dans

la formation de lignes de Kossel est celle émiselgm niveaux électroniques K. Pour les
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éléments plus lourds tels que le tungsténe (Z=dBH)t un cliché est visible sur la Figure II-14
(b), la longueur d’'onde du niveau L est prise emgi@. Cela implique bien évidemment une
plus grande difficulté dans Il'acquisition du clicléé cause de lintensité plus faible de

I'émission de rayons X relatifs au rayonnement heau L.

(@) | TS

Figure II-14 : Exemples de clichés Kossel obtenusiisun échantillon base titane (a) et un monocristatle

tungsténe (b)

2.4.2 Influence de la cristallographie

Pour I'instant, pour des raisons évidentes de soitgpldans le développement de la technique
de microdiffraction Kossel, nous n’avons étudié des structures cubiques : cubique centré
(ex : acier IF), cubique a faces centrées (exvreli cubique diamant (ex : germanium),

cubique a faces centrées de type;[D€X : phase austénitique de I'alliage CuAlBe).

Connaissant la structure cristallographique, le énamatomique de I'élément émettant le
rayonnement X ainsi que le paramétre de mailleaqbydr du matériau analysé, il est possible

de déterminer les plans diffractants d’une phase.

Par exemple, le titane ordonné en structure cuboguré posséde un parametre de maille
d’environ 3,3 A. La longueur d’onde du rayonnemiépt étant environ de 2,75 A, seules les
réflexions des plans {110} et {200} seront présantPar contre, la phase austénitique de
l'alliage CuAlBe ayant un paramétre de maille él¢dé I'ordre de 5,81 A) et une structure
trés compacte, il sera possible d’enregistrer déexions jusqu’aux plans {642} (Figure II-
15).
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T | . / = » 1 \ L"?’r._ _.'f’i

(a) (b)
Figure 11-15 : Clichés Kossel simulés (logiciel KSStrain) pour une caméra CCD de résolution 696x520

pixels, une taille de pixel de 48 um et située a 3@m de I'échantillon
a) Cristal CC de titane b) Cristal DO; de l'alliage CuAlBe

2.4.3 Influence de la taille de grains

D’aprés les résolutions spatiales estimées au phg 2.3, la taille minimale du domaine

cohérent de diffraction doit étre d’environ 5 pirsdra ainsi difficile d’obtenir des clichés de

diffraction exploitables pour une taille de grain&rieure a cette valeur, plusieurs domaines
diffractant simultanément.

Un exemple de cliché de diffraction Kossel obtenypeintant le faisceau a la surface d’'un
échantillon polycristallin de cuivre pur est donRigure II-16 (a). La taille moyenne des

grains est de quelgques micrometres et la strughnésente un grand nombre de macles
(Figure 11-16 (b)). On remarque un nombre anormaleirélevé de réflexions et certaines
d’entre elles sont interrompues. Cela s’explique lpaparticipation de plusieurs domaines

diffractants a la formation de ce cliché.

Pour des échantillons de type films minces, c’edir@ présentant une épaisseur de I'ordre du
micromeétre voire inférieure, les temps d’expositgmront supérieurs du fait du volume plus
petit participant a 'émission de cones de Kod3elplus, dans certains cas, on verra s’ajouter
au cliché Kossel du film un cliché pseudo-Kossekdhbstrat situé en dessous et excité par le
rayonnement X du film. Un exemple sera détaill€laapitre 5.
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(b)

Figure 11-16 : (a) Cliché Kossel d'un échantillon plycristallin de cuivre - (b) Microstructure assocée

2.4.4 Influence de I'état de surface

Du fait de la profondeur d’émission des rayons Xegi de I'ordre de 2 a 3 um a 30 kV, la
préparation de surface ne conditionne pas forcémantiention de clichés de diffraction

Kossel, contrairement aux acquisitions EBSD. ll@stlemment nécessaire de travailler sur
un état de surface soigné, souvent au moins paobimimais il est possible d’acquérir des

clichés sur des échantillons non polis électrobgiment.

Une analyse comparative a été effectuée sur detérianax différents. Des clichés Kossel ont
été enregistrés sur un monocristal base nickel @dialumine (200 A) avant et aprés un
polissage électrolytique en utilisant le réactif, Abus une tension de 22 V, pendant 10
secondes et sur un échantillon de CuAlBe poli pal@ diamantée (1 pm) avant et aprés un
polissage électrolytique en utilisant le réactiflD3ous une tension de 12 V, pendant 5
secondes. Dans les deux cas et pour les deux eatfon remarque que le contraste des

lignes de Kossel est similaire (Figure 11-17).

Par contre, il est difficile d'obtenir des clichésploitables sur des matériaux dont la surface
est trés écrouie et trés rugueuse. Un monocristaé mickel ayant subi un grenaillage,
provenant d'une campagne d’essais croisés par DRXein du Groupement Francais
d’Analyse des Contraintes, a été étudié. Aucuneelige diffraction Kossel n'a pu étre
observée. L'écrouissage trés important généré'gaération de grenaillage provoque un tel
élargissement des lignes que leurs intensitéstemuvent noyées dans le bruit de fond. De

92



Chapitre 2 : Acquisition des diagrammes de Kossel

plus, 'opération de grenaillage apportant une sit¢amportante a la surface de I'échantillon,
'acquisition de clichés Kossel est rendue plus glexe. En effet, il devient difficile de
focaliser le faisceau sur une zone d’intérét deiémarprécise et une collection idéale du bruit

de fond s’avére délicate a cause des ombragesatifféa la surface.

Avant le polissage électrolytique Apreés le polissagelectrolytique

/ A
By b

(b)
Figure II-17 : Influence du polissage électrolytiqe sur la qualité des clichés Kossel d’'un monocristde
nickel (a) et d'un échantillon de CuAlBe (b)
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Chapitre 3 : Méthodologie permettant d’obtenir les
déformation a partir des clichés de Kossel

experimentaux

états de
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Chapitre 3 : Etats de déformation a partir deshélc

Une fois les clichés de Kossel enregistrés numénmgant, un logiciel dénommé KSLStrain
[86] permet de les analyser et d’en déduire leseers des déformations. Ce logiciel a été
développé par Adam Morawiec, Professeur a I'Intitnf Metallurgy and Materials Science
de Cracovie. Des échanges réguliers et fructueak, | biais notamment d’invitations
réciprogues a Metz et a Cracovie, ont permis dwithir et de I'améliorer continuellement.
Le principe de fonctionnement du logiciel est pnééedans ce chapitre. Il comprend
également une étude de l'influence de la puissamgdente du faisceau d’électrons sur la

détermination du tenseur des déformations.

3.1 Principe d'utilisation du logiciel KSLStrain po urla

détermination absolue du tenseur complet des déform ations

Une copie d’écran du logiciel est présentée Fidlitg. Le cliché expérimental et le cliché
simulé (en jaune) correspondant a la solution teuant été superposés. Le cliché simulé a
été indexé, c'est-a-dire qu'a chaque ligne de Kosseété associée la valeur (hkl)
correspondant au plan cristallographique diffractde point jaune au centre de I'image
correspond au centre de projection (pattern cernt&3t-a-dire a la position de la projection
du point d'impact du faisceau électronique surrbécde la caméra, perpendiculairement a la
surface de I'échantillon.

Les étapes de traitement d’'un cliché expérimemtal kes suivantes et sont détaillées dans ce
chapitre :

» chargement de I'image au format bitmap ;
renseignement des parametres sur le matériau @' étud géométrie du montage ;
positionnement manuel des lignes de Kossel ;

indexation du cliché en affinant les parametres ;

YV V V V

détermination du tenseur des déformations.

Un module a été récemment ajouté : il permet depemen de maniére automatique deux

clichés et d’en déduire le tenseur des déformatielasif. Il fait I'objet du paragraphe 3.2.
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K K5L_Strain 0.9 [— bmp 1 (1/1) CIOE
|

Figure lll-1 : Copie d’écran du logiciel KSLStrain. 1 : nom du fichier expérimental analysé. 2 :
paramétres a renseigner sur le matériau. 3 : déteriation du centre de projection et indexation des

lignes. 4 : détermination du tenseur des déformatits. 5 : module permettant les analyses relatives.

3.1.1 Parametres d’entrée du logiciel

Différents parameétres doivent étre renseignés panalyse d’'un cliché expérimental. lls
concernent le matériau ainsi que son positionnepentapport au faisceau et a la caméra. lls
peuvent étre classés en deux catégories : lesacestet les paramétres qui seront optimisés
lors du calcul.

En ce qui concerne les constantes, il est néces$aiconnaitre :
» lalongueur d’onde des rayons X ayant été diffmpidr le réseau cristallin ;
» la structure cristalline du matériau ;
» le tilt de I'échantillon dans le MEB ;

» lataille des pixels de I'image finale (en mm).
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Il est possible d’analyser des clichés de diff@ttijuel que soit le groupe de Laue du cristal
considéré mais dans cette étude nous avons ésghatellement des structures cubiques.

Les parametres qui seront optimisés lors du calmod :
» la distance caméra - échantillon ;
» les coordonnées du centre de projection ;

» les paramétres de maille du matériau déformée.

3.1.2 Positionnement manuel des lignes de Kossel

Le logiciel KSLStrain est un programme semi-autoqueg, c’est-a-dire que I'opérateur doit
indiguer manuellement les positions des réflexidaskossel sur les clichés. Ce travail doit
étre effectué avec soin et prend environ 15 mingias cliché. Ensuite, une méthode
d’affinement permet d’obtenir directement l'orietda cristallographique et le tenseur

complet des déformations.

3.1.2.1Principe

Pour positionner les lignes, l'opérateur définiugkurs points le long de la réflexion
considérée, le logiciel construit une réflexiondtigue passant au plus prés de ces points et
enregistre la localisation des points. L'opératmproduit ce travail pour chaque réflexion
supplémentaire. Pour que le logiciel converge wvemge solution, il est nécessaire de
positionner au minimum trois lignes de Kossel. Aegter le nombre de lignes marquées

permet d’améliorer la précision.

Pour définir une ligne théorique, trois points ainimum doivent étre positionnés. Nous
conseillons d’en placer au moins cinq. A chaquegataent de point, un profil d’intensité
perpendiculaire a la ligne théorique s’affiche etrmpet a l'opérateur d’affiner le

positionnement au dixieme de pixel prés. Par exeymgnt remarque sur la Figure IlI-2 que
cing réflexions différentes ont été sélectionnéas lippérateur. Chaque réflexion théorique
(ligne rouge) a été tracee a partir des points e@sygpsitionnés par I'opérateur. Il y en a

environ huit a dix par réflexion. Le profil d’'intsité est donné perpendiculairement a la ligne
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théorique : celui du point cerclé est affiché démdenétre en bas a droite Figure IlI-2,
'espacement entre deux segments correspondant @ixah Deux profils sont tracés
simultanément car un profil moyenné, prenant enpterdix pixels de part et d’autre du point

sélectionné le long de la ligne théorique, app&gédlement.

Figure 1lI-2 : Logiciel KSLStrain - positionnement manuel des réflexions Kossel a partir des profils

d’intensité sur un cliché expérimental

Un module ajouté récemment permet d’afficher |esadices, en dixieme de pixels, entre les
points placés par I'opérateur et la ligne théorittaeée a partir des ces points (Figure IlI-3).
De plus, I'écart maximal par ligne est affiché erbsillance. Un point aberrant sera ainsi tout
de suite détecté. Ce module fournit une aide puéeigqui permet de ‘valider’ cette étape
manuelle de positionnement. Si les écarts sontefifpar exemple au maximum 0,2 pixels
pour les lignes visibles Figure I1I-3), la ligneypeétre conservée. Si des valeurs supérieures a
0,5 pixels apparaissent, il sera nécessaire deistéajle positionnement des points en
commengant par les écarts les plus élevés, voiresupprimer totalement la réflexion
considérée. Il est obligatoire que la position date de projection ait été ajustée avant de

pouvoir tenir compte de ces valeurs.
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Figure 111-3 : Logiciel KSLStrain. Affichage des écarts de positionnement des points par rapport a léigne
théorique sur une partie d’'un cliché : I'écart maximal par ligne est affiché en surbrillance

3.1.2.2Types de profils - Dynamique de la diffraction desayons X

Les lignes de Kossel présentent plusieurs typgeafds d’intensité. En effet, on peut obtenir
des réflexions ayant des intensités supérieurebrail de fond (claires), des réflexions
d’intensités inférieures (sombres) et des réflexicomposées d’'une partie claire et d’'une

partie sombre (Figure 11l-4). Le cas le plus frégjuest un doublet de lignes claires (cas (a)).

La radiation K, se compose de deux radiations distinctgseK,,. Plus les indices hkl de la
réflexion considérée seront élevés et plus I'ora ssusceptible de distinguer les deux
rayonnements, sachant que la longueur d'onde #iégau logiciel correspond au
rayonnement lg. D’apres la loi de Bragg, sachant que la longwkande du rayonnement
Kau est inférieure a celle du rayonnemeni,,Kle rayon de courbure de la conique
correspondant a K doit étre inférieur au rayon de courbure de laiqua correspondant a
Kq2. Ceci est cohérent avec le doublet visible Figlré (a), qui présente un pic d'intensité

supérieur du coté convexe.
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Concave

Corrvex l‘ Concare Comvex Concave Convex

Figure 1l1-4 : E xemples de profils d'intensité de lignes de Kossel
(a) ligne claire avec doublet, (b) ligne sombre, Ydigne claire et sombre avec les portions de diagmmes

associées (largeur 78 pixels)

Les profils d'intensité des lignes de Kossel s'éypént par la théorie dynamique de la
diffraction des rayons X. Il en existe différentessions : Ewald [87], Darwin [88] et Laue

[89]. Elle a été développée pour prendre en conggephénomeénes d’absorption et de
diffractions multiples. En effet, la théorie cinéiqae (ou géométrique) de la diffraction

suppose que le faisceau diffracté n’a aucune icieraavec le faisceau incident et qu'il n’est
diffracté qu’une seule fois.

La théorie dynamique de la diffraction des rayonsleX Laue a été utilisée par différents
auteurs pour prédire I'intensité des lignes de Kbdans des cas particuliers [90 - 92]. Mais
c’est une théorie complexe, qui ne peut pas émgé&r de maniére analytique et qui
demanderait beaucoup d’effort pour étre intégrém dogiciel d’analyse des clichés Kossel.
Aussi, nous ne lI'avons pas abordée dans le cadrettiethese.

3.1.2.3Influence de I'angle d’incidence des électrons sues profils de lignes

Afin de déterminer I'influence de I'angle d’incides des électrons sur le profil des lignes de
Kossel, des clichés ont été collectés sur un mastatde cuivre en faisant varier le tilt de 0°
a 70° (Figure 111-5).
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Tilt 0° Tilt 10°

Tilt 60° Tilt 70°

Figure 111-5 : Effet du tilt sur la qualité des clichés Kossel d’'un monocristal de cuivre. Fleches haix de

deux réflexions de la famille de plans {111}
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On remargue que les lignes interceptées ne sonépasémes en fonction de I'inclinaison de
I’échantillon : ceci est lié au fait que la géoreette la projection dépend directement du tilt.
On observe simplement un décalage vertical du&lich contraste des clichés est légerement
meilleur pour les tilts intermédiaires (entre 3®@t) du fait de I'éclairage plus uniforme de la

caméra : cela a pu étre vérifié pour d’autres neaigr

Les effets dynamiques de la diffraction des raydrsont bien présents. Certaines lignes sont
tres visibles, d’autres trés peu intenses ; caertaont une bordure sombre tres marquée, des
variations d'intensité le long d’'une réflexion deenapparaissent. Néanmoins, pour une
réflexion donnée, les effets dynamiques semblemtépandants de [linclinaison de
I'échantillon par rapport au faisceau. Pour correboce point, des réflexions Kossel
appartenant a la famille de plans {111} ont étéisies et les profils d’'intensité ont été tracés
perpendiculairement aux lignes et reportés sur iurg IlI-6. Les zones ou le profil
d’intensité a été tracé sont notifiées par dedélecsur la Figure IlI-5. Deux lignes différentes
ont été suivies car il était impossible de suiaenéme ligne pour tous les tilts. On remarque
que les profils d’intensité sont de type clair/soenbt I'allure de ces profils est similaire quel

gue soit le tilt considéré.

Tilt 0° Tilt 10° Tilt 20° Tilt 30°
e L L .
' |
| L& I
[ve— Coocara Coavax Concr c Ca Comr
Tilt 40° Tilt 50° Tilt 60° Tilt 70°

i e I W, .,

Corm: Concrey [o— [— Comrm Comtive [—

Figure 111-6 : Profils d’intensité pour deux réflexions {111}, a différents tilts

L’angle d’incidence des électrons ne semble pdsénter la nature des profils d’intensité
des lignes de Kossel. Elle semble plutét dépendra déflexion {hkl} considérée, et donc de

I'angle entre la normale au plan diffractant ebdemale a la surface de I'échantillon.
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3.1.2.4Bilan sur le positionnement manuel des lignes

La difficulté réside dans le positionnement exaes ghoints servant au tracé de la ligne
théorique. Ces points doivent étre positionnés texaent a I'angle de Bragg du plan (hkl)

considéré. Pour cela, il faut savoir quelle esidaition de cet angle par rapport au maximum
d’intensité.

Comme il est difficile de prendre en compte legtsfidynamiques lors du positionnement
manuel des points, la procédure suivante a étéqaide :

» dans le cas des lignes claires (Figure lll-4 (B3, points sont placés au maximum
d’intensité du profil de la ligne, c6té convexetregpondant au rayonnemeng K

» dans le cas, peu fréquent, des lignes totalemenbras le choix a été fait de ne pas
les utiliser ;

» dans le cas des lignes claires/sombres, il a €idé&ée positionner les points au point
d’inflexion du profil de ligne, c’est-a-dire ni anaximum ni au minimum d’intensité mais au

centre. Ce positionnement a été vérifié a l'aidéatelyse présentée ci-apres.

Un cliché a été acquis sur un monocristal de cupaer une distance caméra - échantillon
élevée (de I'ordre de 52 mm) de fagcon & augmeigpaisseur des lignes de Kossel (plus de
pixels par ligne) et ainsi de les visualiser pluscsément.

Seules les lignes présentant des profils ou I'atirdjue clairement les maxima d’intensité
des rayonnements,Ket K, ont été utilisées (Figure 1lI-7). Les profils d@msité des lignes
claires/sombres (repérées par les fleches suglad-ill-7) sont représentés Figure IlI-8 pour
deux distances caméra - échantillon différentadidtance minimale d’environ 32,5 mm et la
distance fixée pour cette analyse. On remarquédagpartie claire se compose d’'un doublet et
qgue I'épaulement observé se situe a peu prés dstande du minimum et du maximum
d’intensité. Pour des distances caméra - échamtilfdérieures, on n’observe pas cet

épaulement.
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Figure 111-7 : Positionnement manuel des points auxnaxima d’intensités coté convexe, comme représenté
dans I'encadré en bas a gauche - les fleches indani 2 lignes claires/sombres dont les profils d'iensité
sont présentés Figure I11-8

\/‘\”

(@) (b)

Figure 111-8 : Comparaison du profil d’'intensité d’ une ligne dite claire/sombre pour deux distances

caméra - échantillon : 32,5 mm (a) et 51,6 mm (b)

Le cliché a ensuite été simulé a partir des lightss claires. Le logiciel simulant 'ensemble
des lignes de Kossel, on peut observer la locaisatles lignes non positionnées par
'opérateur. Une zone présentant une ligne claimkse a été agrandie (Figure 111-9). On
remarque que la ligne est positionnée entre le maxi et le minimum d'intensité,

conformément a notre choix.
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bordure sombre
ligne simulée

bordure claire

Figure 111-9 : Agrandissement d’une zone présentanune ligne claire/sombre (plan diffractant 002) d’un

cliché expérimental accompagné du cliché simulé a&sé (en rouge)

3.1.3 Indexation des lignes et détermination de 'o  rientation

cristallographique

A partir de la position des lignes placées manoedlg par I'opérateur, I'orientation du cristal
est calculée et les lignes de Kossel sont indexéssangles d’Euler sont déterminés dans le
repére du microscope (Figure 111-10) a I'aide d’upatine appelée KiKoCh [93].

Le repére (Oxyz) du microscope est défini comme:sui

v' I'axe (Ox) correspond a I'axe de rotation de laipeporte - échantillon ;

v' l'axe (Oy) est lié a la position en hauteur de Waatillon par rapport a la caméra et
dirigé de I'échantillon vers la piéce polaire ;

v' I'axe (Oz) est perpendiculaire a la caméra et didg la caméra vers I'échantillon.
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\ Piéce polaire /
\ MEB i

hY

IT‘I.'D Caméra CCD

échantillon

Figure 111-10 : Définition du repére « microscope »(Oxyz) du logiciel KSLStrain

Connaissant le triplet d’angles d’Euler, selon ¢tdation de Bunged,®,q,), il est possible
de déterminer la matrice d’orientation dans le regk microscope [80]. Cette matrice, notée
g; , est definie par :

COSp, cosp, —sin@, sing, cos®  sing, cosy, +cosy sing,cosP  sing, sin®

g; =| —cosp sing, —sing cosyp, cos®  —sin@ sing, + cosy cosp, cosP  cosy, sind
sin@ sin® - cosyp, sin® cosd

Il est nécessaire d’effectuer un changement dereéegpeur obtenir la matrice d’orientation

dans le repéere de I'échantillon, soit une rotatien(-90°+tilt) suivant (0x) et de 180° suivant
(Oy). La premiére colonne de la matrice d’oriemtatdans le repere de I'échantillon définit la
direction du cristal paralléle a (Ox), notée UVW/|aetroisieme colonne le plan paralléle a la

surface de I'échantillon, noté HKL. Par la suitest ce repére qui sera utilisé.

Des analyses EBSD sur un monocristal de cuivreiretrsis grains d’'un acier ferritique ont
été réalisées afin de valider la détermination’deehtation cristallographique obtenue par
microdiffraction Kossel (Figure llI-11). Les angle¥Euler déterminés par les deux
techniques sont reportés Tableau Ill-1. On vérfie les orientations sont équivalentes. Des
désorientations de I'ordre de 3,5° ont été calaul€@es désorientations peuvent s’expliquer
par le positionnement de I'échantillon (alignemeat rapport a (Ox) et précision dans la

mesure du tilt) ainsi qu’au choix du point de meg@esorientations intragranulaires).
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Microdiffraction Kossel EBSD Desorl_entat|on
maximale
Germanium 211,6°/126°/45,6° 34° [ 53°/45,4° ,3°3
Grain 1 175,3°/96°/ 3,2° 122°/3°/53° 4,3°
Acier | Grain 2 210,8°/167,7°/ 16,39 21°/15°/ 831 °3,5
Grain 3 212,9°/171,6°/15,1°¢ 24°/11,5°/83)5° 3,5°

Tableau l1I-1 : Angles d’Euler ( @, P, @,) obtenus par microdiffraction Kossel et par EBSD 8r un

monocristal de germanium et un polycristal d’aciefferritique

3.1.4 Détermination du tenseur de déformations

Pour déterminer les déformations, il est nécesshareonnaitre tres précisément la distance
caméra - échantillon et les coordonnées du ceetigrajection. Contrairement a la longueur
d’onde du matériau qui est connue de maniére nécise (& 10 prés), ces deux paramétres
sont difficiles & mesurer. Ainsi, une premiére étagonsiste a affiner leurs valeurs,
initialement renseignées par I'opérateur, pour arametre de maille donné.

Une fois que I'on connait l'orientation cristallegrhique, la distance caméra - échantillon et
le centre de projection, on peut procéder a I'effient des parametres cristallins et ainsi
accéder aux déformations du réseau cristallin.ogeciel utilise I'approche KLEBS (K-Line
Equation Based Scheme), développée initialement lfamalyse des clichés CBED [18]. Elle
repose sur la comparaison du cliché expérimentasitjpnné par I'opérateur) avec son

équivalent simulé. La procédure se base sur I'égualgébrique des coniques de Kossel :

29k =gLg (I1-1)

ou g est le vecteur du réseau réciproque correspordarntigne considéréed est le vecteur
, . I | , .
d’onde du faisceau réfléchi satisfais&rik :F’ et A est la longueur d’'onde de la radiation.

L’approche KLEBS consiste a déterminer, a partir tdas les points positionnés par

I'opérateur, les parametres cristallins qui vomimiser la fonctiony suivante :

w:ZZjl(ZW@‘E@)Z’ (111-2)

i représentant la ligne de Kossel considéréeesppint positionné par I'opérateur
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A cette étape, les parametres déterminés précédatm{arggles d’Euler, distance caméra -
échantillon et centre de projection) sont égalenadfimés [86]. Il y a donc affinement de
douze parametres simultanément (trois pour I'ocateon, trois pour la géométrie et six pour
la déformation de la maille). On peut choisir depas affiner les coordonnées du centre de
projection, la distance caméra - échantillon ettabees composantes du tenseur de
déformations (dans la base du cristal), par exengdas I'’hypothese d'un état de

déformations planes, en décochant les cases coagstsffet (Figure 111-11).

« Strain determination CCS g]

Pacameters to be fitted: Shrategy:
Components of strain tensor [CCS] SRR ;’::mt $
" Lineasized

o e11) b e012) B eN13) > Intetsections of conics :

[200 W oe22) el " Inkersechion distances

Distance ratios: (~ Aver, (" Max
[200 [200 ¥ e(33)

[200 200 [200

W P. centers i Camera lengths

[200 [200 Report= [o
Ok | 10 zcans | Cancel

Figure 111-11 : Logiciel KSLStrain - module de détermination de I'état de déformation

Une procédure permet de déterminer un parametraailée équivalent a un matériau en le
supposant parfaitement cubique. Pour cela, leigialcule les composantes du tenseur des

déformations (dans la base du cristal) de maniemnaerver une maille cubique.

Quelle que soit I'nypothese de travail, les réssltsont présentés sous la forme de trois
fenétres (Figure 111-12). La fenétre (a) donnedemposantes du tenseur de déformations (en
10%) dans la base du cristal ainsi que les réajustemdes paramétres géométriques. La
fenétre (b) présente les incertitudes issues drwlcde minimisation pour chague parametre.

La fenétre (c) indique les paramétres cristallinsratériau (en A), les coordonnées du centre
de projection par rapport au centre de la camér RC1 (en mm) et la distance caméra -

échantillon, notée CL1 (en mm).
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= Results = Results = Results
S bt (D05 #10000 Erer of o] x1 0000 Lt panamreteis
Lo 1 0 1 [ 558 000N 00003
Q01 [{=AM o011
0003 00071 5E572
PYAL: @
Shift of PCACL 1 w0000 6, 16 Emor of FLAL 1 #1000¢ 11,13 FC1: QEQGET, 2 rosiT
Finlatres CL 1 410000 S5 Emar of sel CL 7 x10000: 15 CL1: 33

Lpdiste | Updiste | Close | Updiste | Close I

(a) (b) (c)

Figure 111-12 : Fenétres présentant les résultats d calcul - (a) : composantes du tenseur des déformmans,

(b) : incertitudes, (c) : parameétres cristallins, entre de projection et distance caméra - échantilfo

3.1.5 Estimation de la précision en déformation de la technique

Les résultats dépendent de différents paramétnesneola nature et la qualité du cliché, le
nombre de lignes sélectionnées par I'opérateunolmbre de composantes du tenseur de
déformations a affiner ou le rapport entre la distacaméra - échantillon et la taille de

I'écran de la caméra [86].

Comme évoqué dans le paragraphe précédent, lédlogidiqgue une erreur associée au calcul
de minimisation pour les six composantes du tendewtéformations ainsi que pour les trois
parametres relatifs a la géométrie de I'analysguie 111-12 (b)). Ces erreurs sont obtenues a
partir d’'un calcul mathématique. Pour chaque patare affiner, une fonction est calculée
entre deux bornes définies par 'opérateur (pamgte, de -200 & +200, en 10 La solution
correspond au minimum de cette fonction et I'ermarespond a 'inclinaison de la courbure
a proximité du minimum. D’apres Adam Morawiec, &seurs déterminées a partir de cette
procédure ne doivent pas étre exploitées. En eHestfonctions sont le plus souvent non
qguadratiques et ainsi les erreurs calculées n’aatvéritablement de sens. Je les ai relevées

néanmoins pour information.
L’influence du nombre de lignes sélectionnées jogélrateur a été étudiée a partir de clichés

simulés. Puis des analyses sur clichés expérimetaupermis de tester la répétabilité de la

mesure, I'influence de I'opérateur et le nombredafkexions.
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3.1.5.1A patrtir de clichés simulés

Des clichés théoriques ont été simulés a partlodiciel KSLStrain puis analysés de maniére
classique par I'opérateur (positionnement manuslmi®nts puis affinement des parametres
par minimisation). Connaissant avec précision latem du probléme (dont les parametres
cristallins de la maille déformée), une comparaiges résultats obtenus avec la solution
exacte a permis d’estimer la précision de la proed
Ce travail a été effectué pour deux types de crxstaubique centré (CC) et cubique a faces
centrées (CFC)) en analysant des clichés théorigumsilés par le logiciel, avec les
parameétres suivants :

» une orientation cristallographique choisie de man&éatoire ;

> la distance caméra - échantillon minimale que parsse atteindre pour I'instant avec
la caméra ‘VHR’, soit 32,5 mm ;

» un centre de projection positionné au centre desakje ;

> une maille parfaitement cubique avec des paraméeemaille fixés a 2,866 A et
3,595 A pour les symétries CC et CFC respectivememrrespondant & des valeurs de

parametres de maille typiques d’un acier ferriti@€) et d’un alliage base nickel (CFC).

Les points décrivant les lignes théoriques ontpé&gitionnés manuellement (Figure I11-13).
Malgré l'utilisation d’un cliché supposé idéal, observe des écarts de positionnement des
points par rapport aux lignes théoriques comprisee@ et 0,3 pixels. En effet, les clichés
analysés ont des lignes de largeur 1 pixel etdaigion dans le positionnement des points est

de 0,1 pixel.

Pour la symétrie CC, 11 lignes ont pu étre pogitE@s au maximum : quatre pour les familles
de plans {110} et {211}, deux pour la famille {20@t une pour la famille {220}.

Pour la symétrie CFC, 19 lignes ont pu étre pawmiti®s au maximum : quatre pour les
familles de plans {111}, {220}, {311} et {222}, deupour la famille {200} et une pour la
famille {400}.
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(a) (b)
Figure 111-13 : Positionnement manuel des réflexios pour les cristaux CC (a) et CFC (b) a partir de

clichés théoriques simulés par le logiciel en vueéesdtimer la précision de la procédure

Les six composantes du tenseur de déformationgrdssangles d’Euler ainsi que les trois
parametres liés a la géométrie du montage ontfété@spar le logiciel. Les clichés ont été
simulés pour un matériau dans un état non déforfe8 .composantes du tenseur des
déformations doivent donc étre nulles. Quand ubldanombre de lignes a été considéré, le
choix s’est porté sur les lignes d’indices hkl é&vEn effet, ces derniéres ont une plus grande
sensibilité a la déformation pour une résolutiomrti®e de la caméra. On a remarqué qu’'a
partir de sept lignes pour I'acier de structure @Cneuf lignes pour I'alliage base nickel de
structure CFC, la résolution dans la déterminaties six composantes du tenseur des
déformations était de I'ordre de 2:10En augmentant le nombre de lignes sélectionnées,

celle-ci tend vers une valeur inférieure a .10

3.1.5.2A partir de clichés expérimentaux

Différentes mesures ont été réalisés sur un mémenéton afin d’estimer la répétabilité de
la technique. Plus précisément, dix clichés Kosselété enregistrés dans une zone de 300
pnmz2 en focalisant le faisceau d’électrons a laaserfd’'un monocristal de cuivre en dix points
différents. Cet échantillon a subi un polissage anépie a la pate diamantée jusqu’'a une
granulométrie d’'un micrometre, puis un polissagectéblytique : les états de déformations

sont supposes étre homogénes dans la zone analysée.

Pour chaque cliché, les dix mémes lignes ont éli€égs pour la détermination du tenseur
complet des déformations. Les valeurs moyennesseédarts-types ont été calculés a partir
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des dix mesures, pour chaque composante du tedssudéformations, dans la base de

I’échantillon. On obtient :

05 04 -02) (15 04 06
22 —-23|+ 04 03|10™"
11 04

On remarque que les écarts entre les différentssine® sont de I'ordre de 5:10mis & part
pour la composante;; ol I'on trouve une valeur supérieure, égale al05.Cette valeur
plus élevée correspond a la direction choisie deupolissage mécanique. Ce dernier a
peut-étre créé des hétérogénéités plus marquéssete direction particuliére, qui n’ont pas

été totalement annihilées par le polissage élstinole.

Afin d’estimer la reproductibilité de la mesures léix clichés obtenus sur le monocristal de
cuivre ont été analysés par un deuxiéme opérdtegrmémes lignes que celles choisies par
le premier opérateur ont été sélectionnées. Latsémaserves, entre les deux opérateurs, pour
toutes les composantes du tenseur des déformatiessdix mesures (soit 60 valeurs

comparées) sont toujours inférieurs & 5.10

De la méme maniere que pour les clichés théorigliefiuence du nombre de lignes
sélectionnées par l'opérateur a été étudiée. Lyapah été réalisée sur quatre échantillons
différents : des monocristaux de cuivre et de braskel ayant une structure CFC, un fer-
silicium de structure CC et un monocristal de geviona de structure cubique diamant. La
procédure consistait a positionner un nombre étlevéignes pour déterminer le tenseur des
déformations, puis a supprimer les lignes une g daes 'ordre croissant des indices hkil,

afin de suivre I'évolution des six composantesanséur des déformations.

Les quatre clichés expérimentaux accompagnés gasslimarquées par I'opérateur avant
I'étape de suppression sont représentés sur lag-igel4. Nous avons choisi 10 coniques
pour le cuivre, le fer-silicium et le germanium. @anbre nous a paru suffisant pour le cuivre
et le germanium qui présentent des lignes d’indiddsélevés. Pour fer-silicium, il a été

difficile d’en placer plus. En ce qui concerne llaye base nickel, un nombre minimal de 9
lignes est préconisé d’'apres les analyses a plartitichés théoriques. Ainsi, 13 lignes ont été

marquées afin de converger vers une solution fiable

113



Chapitre 3 : Etats de déformation a partir deshélic

Figure 1lI-14 : Clichés Kossel expérimentaux utili®s pour I'analyse de I'influence du nombre de ligre

marquées par I'opérateur pour le cuivre (a), le nikel (b), le fer-silicium (c) et le germanium (d) -0 lignes

ont été positionnées pour le cuivre, le fer-silicim et le germanium, 13 lignes pour I'alliage base ckel

On a vérifié que plus le nombre de lignes augmenmis les écarts diminuaient. En
supposant que le tenseur de déformations associémlore de lignes repérées par I'opérateur
Figure l1lI-14 soit la solution exacte du problenog, peut conclure quant & un nombre de
lignes minimal & positionner par matériau, en pégiant les lignes d’indices élevés, pour
atteindre une précision inférieure & 210

» six lignes pour le cuivre ;

» neuf lignes pour l'alliage base nickel ;
» huit lignes pour le fer-silicium ;
>

sept lignes pour le germanium.

Ainsi, cette étude nous amene a préconiser l'atibe de sept & huit lignes de Kossel au
minimum pour l'analyse d’un matériau de symétridique, avec une distance caméra -
échantillon de l'ordre de 32 mm. Les lignes ayaes$ éhdices hkl élevés et un contraste

suffisamment marqué devront étre choisies en péiori
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3.2 Module permettant la détermination relative du tenseur

complet des déformations

Un module permettant de comparer de maniere auigdeatleux clichés entre eux et d’en
déduire I'état de déformations relatif a été ajoaté logiciel. Les clichés doivent étre
similaires, c’est-a-dire provenant d’'un méme grawec une désorientation cristallographique
faible et un profil d’'intensité des coniques congide. Cela peut s’appliquer a des analyses
de déformations relatives intragranulaires (plusialichés dans un méme grain) ou au suivi
de I'évolution de I'état de déformation d’'un grdors d’'un chargement thermomécanique
extérieur.
Ce module permet :

» de s’affranchir des problemes de positionnement uslardes lignes liés a la
dynamique de la diffraction, car le profil compést utilisé ;

» dautomatiser le traitement des clichés et aingiédielire la durée du post-traitement et

d’améliorer la reproductibilité.

Les étapes a suivre pour la détermination relatevé€état de déformations entre deux clichés
sont détaillées dans ce paragraphe, en s’appuyaninsexemple, un acier au silicium de
structure cubique centrée, composé de grains néiitiques. Deux clichés ont été choisis
pour réaliser la comparaison. lls ont été obterams din méme grain chargé a une valeur de
contrainte inférieure a la limite d’élasticité dasesux zones espacées d’environ 40 um. Une
étude complete de I'état de déformations de ce nmatésous traction uniaxiale sera

développée au chapitre 5.

Tout d’abord, le cliché servant de référence estérconformément a la procédure classique.
Les points sont positionnés manuellement, en aititile méme critere de positionnement des
points pour une ligne donnée (le maximum ou le mum d’intensité, le point d'inflexion),

et un cliché simulé est créé apres affinement de es parametres.

Ensuite, une procédure permet de positionner deemeaautomatique les points sur toutes les
lignes de Kossel (méme celles qui n'ont pas élésédis pour I'affinement des parametres),
avec un espacement régulier défini par I'opérateuis de sauvegarder 'ensemble des profils

de lignes (de largeur 20 pixels) pour tous les soiba Figure IlI-15 présente deux exemples
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de marquage avec des densités de points différe@es vérifie que les écarts de
positionnement des points par rapport aux lignésriues sont tous égaux a zéro. Dans la

suite de I'étude, la densité de marquage la plasdg a été utilisée.

L ¥

e —— o

(b)
Figure 111-15 : Marquage automatique des points surles lignes avec une densité de points choisie par

I'opérateur - densité élevée (a) - densité faibldé)

Le cliché a comparer ainsi que le fichier contenkemsemble des profils sont ensuite
chargés. Si un décalage important entre les clidgg@sarait (d0 a une désorientation
cristallographique ou & un mouvement de I'échamtilbar exemple), un ajustement grossier
peut étre effectué a la main. En effet, pour queracédure d’affinement automatique
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fonctionne au premier essai, nous avons remarqliéfajlait que les profils a comparer ne
soient pas distants de plus de quatre pixels d#gspde référence. Suivant les cas, quand la

distance est supérieure a quatre pixels, la supiigro des profils peut réussir apres deux
itérations ou diverger suite a la premiere.

La procédure se base sur les coefficients de etioil déterminés entre les deux profils a
comparer et positionne les points aux maxima degeficients de corrélation. Les lignes de
Kossel théoriques sont ainsi tracées. La Figuré@lprésente six exemples de corrélations ou

les profils des deux diagrammes se superposeneatement. Les points associés sont
localisés sur la Figure I11-17.

1 2 3
L i 'y
f/\ » »—\/‘\ » r.'r"""“‘%il'|II L]
\ » I INIVAN
V| 7 A ] ! /
\ /“ A WA
i f 1F; ¥
\/ v \/
Comvex Q.9982 Comave S 09961 Cancars Coxvex L5 Cencrve
4 5 6

Comvex 09861 Comave

Convex 06951 Concave Convan 05971 Conears

Figure 111-16 : Exemples de corrélations ou les 2 mfils se superposent correctement (en bleu le pribfle

référence) - le coefficient de corrélation, comprigntre 0 et 1, est spécifié en bas de I'image

Pour détecter les artefacts, on peut visualisectiment les profils un & un ou s’aider de la
mesure des écarts de positionnement des pointsygaort aux lignes théoriques. Nous avons
aussi acces a l'écart maximal de tous les pointclainé (Figure 11I-17). Les artefacts
peuvent étre des points (voire des lignes complegas présentent des profils de ligne

manquant de contraste ou influencés par les ligioésines. Ces artefacts peuvent étre
réajustés manuellement, voire supprimés.
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B KSL_Strain 0.9 [ Result of 20-100MPa.bmp ] (1/1)
Eile Settings Help

point ligne
suptrimé supprime

| | patem [»]¥] Coar| e | Leeviom

Figure 11I-17 : Résultat de la corrélation, aprés sippression de quelques points, d’'une ligne compléte

localisation des 6 points ayant servi d’exemples pola Figure 111-16

Une fois ces étapes réalisées, un cliché est sienulgrenant en compte les déviations des

différents parametres par rapport au cliché deeéte (Figure 111-18).

[ Result of 20-100MPa.bmp 1 (1/1)

w Results

o ¥ 9
Strain tensor (CCS) x10000:

Shift of PC/CL 1 x10000: 7, 7

7 Relative CL 1 x10000: 4

i Wl e [» ] =

Figure 111-18 : Simulation du cliché et obtention des différents parameétres relatifs (tenseur de

déformations, distance caméra - échantillon, centrde projection)
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Dans le petit encadré « Results », nous avons amcéenseur de déformations relatives
obtenues dans le repére du cristal, ainsi qu'auiatkans des coordonnées du centre de
projection (PC) et de la distance caméra - échamt{CL). On remarque que les valeurs
obtenues sont assez faibles, ce qui est cohérentlavait que I'on ait analysé deux zones
d'un méme grain pour un méme chargement mécaniGue.observe par exemple un

réajustement de la distance caméra - échantilldhdgm.

3.3 Influence de la puissance incidente du faisceau d’électrons

sur la détermination du tenseur des déformations

Quand on focalise un faisceau d’électrons a laaserfd’'un matériau, de nombreuses
interactions élastiques et inélastiques se prodtuigas cours de la diffusion inélastique, la

plupart de I'énergie créée est dissipée sous fodmechaleur au sein du matériau. En

microscopie électronique a balayage, quand un étibanconducteur massif est analysé,

I'échauffement du matériau est tres faible en mgoet (inférieur a 0,1 K) et encore plus

faible en mode balayage [94]. Par contre, les nabtérayant une mauvaise conductivité

thermique et les films minces sont plus sensiklespaoblemes d’échauffement [95].

En microdiffraction Kossel, de forts courants deds sont utilisés. Des essais ont donc été
effectués afin d’estimer I'élévation de températamesein du matériau lors des acquisitions.

Deux approches sont utilisées pour estimer I'élématle température d’un matériau irradié
par un faisceau d’électrons. La premiere consistaugmenter I'énergie du faisceau
électronique jusqu’a la fusion du matériau. Cellee fonctionne évidemment que pour les
matériaux a bas point de fusion [96]. La deuxieméthmde consiste a utiliser un
thermocouple ayant une résolution spatiale inféeieau micrometre. Des thermocouples
déposés sous forme de film mince a la surface é@ghdintillon répondent au cahier des

charges, mais la mise en ceuvre est difficile [97].

Une troisieme méthode permettant de mesurer praeisigl’élévation de température locale a
éte développée et est présentée dans ce paragidigheonsiste a utiliser la microdiffraction
Kossel pour déterminer de maniére précise les tiamg de paramétres de maille d'un
matériau quand il est bombardé par des faisceactréhiques de puissance différente. Des
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analyses similaires ont été effectuées par HeB85¢n 1974, pour déterminer les paramétres
cristallins d’'un acier en prenant en compte la fbssélévation de température lors de

I'acquisition des clichés.

3.3.1 Présentation de lI'approche

Notre méthode pour estimer I'élévation de tempéeatau sein du matériau lors des

acquisitions a consisté a enregistrer des clichésdiffraction Kossel pour différentes

puissances incidentes du faisceau d’'électrons.

La puissance du faisceau d’électralisest définie par :

W =E, I, (111-4)
aveck,, la tension d’accélération, &f, le courant de sonde.

Pour chaque puissance, le parametre de maille tierimaa été déterminé a partir du logiciel
KSLStrain. Connaissant le coefficient d’expansitverinique du matériau, I'élévation de
température a été déduite de la dilatation de ilenhes temps d’acquisition des clichés de
Kossel varient, selon la puissance du faisceaurélgque, de quelques dizaines de secondes
a quelgues minutes. Nous supposerons que les ésmauits locaux au point d’impact du
faisceau électronique atteignent une valeur sta@lidans un temps trés inférieur aux temps

d’expositions, puisque la température n’évolue pluant I'acquisition.

Deux matériaux ont été choisis pour ces expérieages des conductivités thermiques trés
distinctes donc des sensibilités a I'échauffemdéféréntes :

» un monocristal de germanium provenant d'un wafasrri par le CEA (Commissariat
a I'Energie Atomique, Grenoble) ;

» un monocristal de cuivre ayant subi un polissagetgélytique.
lIs sont supposés étre libres de contrainte : tardénation du paramétre de maille ne doit
donc pas étre affectée par un état de déformatieftgnque.

Les différents clichés Kossel ont été acquis ealfeant le faisceau d’électrons toujours a la

méme position, choisie de maniére arbitraire, suldace du matériau. Ceci permet d’éviter
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des fluctuations du paramétre de maille qui poentaprovenir des variations locales de
composition chimique ou de préparation de surface.

Pour chaque matériau, deux séries de clichés émngegistrées afin de vérifier la fiabilité de
I'approche :

» pour le germanium, I'évolution du parametre de hnail été suivie en faisant varier la
puissance du faisceau d’électrons dans le serssardipour deux échantillons ;

» pour le cuivre, I'évolution du paramétre de ma#ledté suivie en faisant varier la

puissance du faisceau d’électrons dans les seissand et décroissant sur un échantillon.

La Figure 11I-19 présente l'allure des clichés expéntaux et simulés par KSLStrain pour
ces deux matériaux. Ces derniers ont été obtemastét d’'un nombre donné de coniques
repérées manuellement sur les clichés expérimetgoermettent d’obtenir les parametres

cristallins des matériaux.

Pour le positionnement manuel des lignes, les casiqgorrespondant aux familles de plans
ayant les indices hkl les plus élevés et présentacbntraste suffisant pour le positionnement
a l'aide du profil de ligne ont été privilégiéesauP comparer entre eux les différents clichés,
les mémes réflexions, munies du méme nombre ddsptes décrivant, ont été prises en

compte.

Pour le cuivre, 14 réflexions ont été prises enmenpour la détermination du parameétre de
maille :

» deux réflexions de la famille de plans {222}, angbe~ 95,1° ;

» une réflexion de la famille de plans {400}, angh~2116,9° ;

» sept réflexions de la famille de plans {331}, angex 136,5° ;

» quatre réflexions de la famille de plans {420}, En® ~ 144,7°.

De la méme maniere, pour le germanium, 10 réflexmnt été prises en compte :
» deux réflexions de la famille de plans {331}, angbe~ 57,8°

une réflexion de la famille de plans {422}, angik~265,8° ;

une réflexion de la famille de plans {660}, angh~2140,3° ;

quatre réflexions de la famille de plans {822}, kng) ~ 140,3° ;

deux réflexions de la famille de plans {840}, angbe~ 164,9°.

YV V V V
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Chapitre 3 : Etats de déformation a partir deshélic

Figure 111-19 : Exemples de clichés Kossel expériemtaux pour le cuivre (a) et le germanium (b) —

Repérage manuel des coniques sur les clichés poercuivre (c) et le germanium (d) — Clichés Kossel

simulés aprés affinement des différents parametrgour le cuivre (e) et le germanium (f)
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3.3.2 Echauffement local du matériau soumis au fais ceau

électronique

L’augmentation de température localdg, d’'un matériau massif soumis a un faisceau

d’électrons de puissance W est gouvernée parmauierde Castaing [33] :

A9 = 2%c G —%j (I11-5)

avec J le coefficient de conversion (4,18 J'gat la conductivité thermique de I'échantillon
(cal.s*.K*.cm?®), R la dimension de I'échantillon (cm) etla dimension de la zone

interagissant avec le faisceau d'électrons (cmyn@e R est typiquement de l'ordre du
o . . 1 R oz .
centimétre et r de I'ordre du micrometre, le terane peut étre négligé. On obtient, dans le

systéme international :

ps =W (11-6)
21Cr

avec C la conductivité thermique du matériau (V).

Soit a,, le paramétre de maille du matériau sans échaeffewet a,.,. le parametre de

meas

maille du matériau soumis au faisceau électroniGurea :

Aeas = atrue(1+ a mﬁ) (”I'7)

aveca le coefficient linéaire d’expansion thermique datétiau (KY).

Une relation linéaire entra,,,,.et W peut donc s'écrire :

aw
21Cr

a'mea\s = a'true (1 +

) (111-8)

Ainsi, pour chaque matériau, les parameéetres delemddterminés a partir des clichés Kossel
ont été tracés en fonction de la puissance dudaisd’électrons appliquée au matériau lors

de l'acquisition (Figure 111-20).
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3,6156

3,6155 4

3,6154 +

3,6153 4

Paramétre de maille (A)

3,6152 +

3,6151 T T T T T T T
0 0,005 0,01 0,015 0,02 0,025 0,03 0,035 0,04
Puissance du faisceau électronique (W)

(@)

5,6584

5,6582 +

5,658 +

5,6578 A

Paramétre de maille (A

5,6576 A

5,6574 A

5,6572

,01 0,02 0,03 0,04 0,05 0,06
Puissance du faisceau électronique (W)

(b)
Figure 111-20 : Evolution du paramétre de maille déerminé par microdiffraction Kossel en fonction dela

puissance incidente du faisceau électronique pougs monocristaux de cuivre (a) et de germanium (b)

Les incertitudes dans la détermination des parasele maille sont reportées Figure 111-20.
Elles sont indicatives, estimées & partir du l@i&iSLStrain. Elles sont de 6. 2@our le
cuivre et de 2.1® pour le germanium.
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La précision est meilleure dans le cas du germanducause de différents facteurs :

» la longueur d’'onde plus faible et la cristallogragpleubique diamant conduisent a
I'apparition de cercles complets sur les clichéss tsensibles aux déformations du réseau
cristallin ;

» la pureté du matériau conduit a des lignes tresités; positionnées avec plus de
précision ;

» la faible conductivité thermique conduit a des a@ons plus importantes du

parametre de maille.

On remarque que le parametre de maille évolueilg®ant avec la puissance incidente du
faisceau électronique. Les équations des régressindaires, représentées sur la Figure IlI-

20, sont exprimées en Angstroms, la puissance éteviatt :

a,,...(CU) = 3,61526+ 3.10°)+ 0,00608+ 0,00133 (W (111-9)
8,1.00(GE) =5,65725+1.10°)+0,02057(+ 0,0003§ (W (I1I-10)

Pour le germanium, quatre zones supplémentaireg€ténanalysées pour une puissance de
0,0315 W. Ces zones micrométriques ont été choésisviron 50 um de la zone principale
dans les quatre directions opposées. Un écartdgp210 a été obtenu a partir des résultats
de parameétres de maille (Tableau 1l1I-2). Ceci esaecord avec l'incertitude calculée par le

logiciel.

Mesure Parameétre de maile (A)
. 5.65797
(zone principale) )
2 5,65798
3 5,65802
4 5,65799
5 5,65797

Tableau IlI-2 : Paramétres de maille obtenus sur utimonocristal de germanium, pour une puissance
donnée, a partir de I'analyse des clichés Kosselg@renant de la zone principale et de quatre zones

supplémentaires espacées de 50 pm
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A partir des équations (l1-9) et (IlI-10) et enepant comme coefficients d’expansion
thermique 16,5.10 K™ pour le cuivre et 6.10K™ pour le germanium [99], I'’échauffement

local des matériaux, en Kelvin, peut étre calcaléles formules suivantes :

A9 (Cu) = 102(+ 22) W (1-11)
A9 Ge) = 606(+11) (W (11-12)

L’échauffement localdd peut étre considéré comme 'augmentation moyeerterpérature
au sein du volume dans lequel ont été générésalmnsg X diffractés par le matériau.
L’échauffement maximalAd,, , atteint au point d'impact peut étre calculé, densas d’'un

échantillon massif, d’aprés I'équation suivante] [33

A =159 (I1-13)

Des valeurs d’échauffements locaux ont été détémsira partir des équations (l1l-11) et
(I11-12) pour trois différentes puissances du faee électronique et sont représentées Tableau
1-3.

Puissance du faisceau d’électrons (W) 0,003 0,01503 D
c A (K) 0,3 15 3
N A9 (K) 045 | 23 45
G A (K) 1,8 9 18
€ A9 (K) 27 | 185 | 27

Tableau 111-3 ; Elévations de température locales @ fonction de la puissance du faisceau électronique

AD : échauffement local. A3, : échauffement maximal

Ces résultats montrent que les élévations de texrtysérdemeurent assez faibles pour des
échantillons massifs conducteurs, méme si de fpugsances sont appliquées.
A partir de I'équation (llI-6), il est possible demonter a la dimension r représentant le rayon
de la demi-sphere d’ou ont été générés les clideé&ossel. En utilisant des valeurs de
conductivité thermique respectivement de 400 éve®™.K™ pour le cuivre et le germanium
[99], on obtient :

v rcu=39+209um;

vV Ige=4,4%+0,1pum.

126



Chapitre 3 : Etats de déformation a partir deshélic

Ces résultats sont en accord avec les conclusieria gartie 2.3.3, traitant de la résolution
spatiale de la technique a partir des simulatiensldnte-Carlo.

3.3.3 Conséquence sur le tenseur complet des déform  ations

En appliquant une puissance éleve, égale a 0,08005 avons remarqué que la maille du

cuivre et du germanium se dilatait d’environ 58 1,1.10 respectivement.

Un calcul simple peut étre effectué afin d’estirtesr dilatations pour deux autres matériaux
étudiés aux chapitres suivants : le fer et le nidke prenant comme coefficient d’expansion
thermique 11,8.10 K* pour le fer et 13,4.10K™ pour le nickel, comme valeur de
conductivité thermique respectivement 80 et 91 Wit pour le fer et le nickel [99] et en
choisissant une dimensianreprésentant le rayon de la demi-sphére d’ou Engyénérés les
clichés de Kossel analogue au cuivre, on obtieswt difatation de la maille de I'ordre de
1,8.10" pour les deux matériaux. Cette valeur est inféeie la résolution estimée de la

technique, mais ne peut pas étre négligée.

Dans le cas idéal ou I'échauffement conduirait & simple dilatation uniforme de la maille
dans les trois directions, I'état de contrainte® djon souhaite déterminer ne serait pas
modifié. Il suffirait seulement d’ajuster le parameede maille du matériau non contraint.
Ainsi, les tenseurs complets de déformations antémparés pour les différentes puissances

de faisceau en utilisant le module de post-traiteamalatif.

Cette étude a été realisée seulement sur le cliwreffet, le module de traitement relatif des
clichés ne peut positionner, pour I'instant, quecB8iques de maniere automatique et dans
I'ordre croissant des indices hkl. Cela ne posedeggroblémes pour la plupart des matériaux.
Mais, pour le germanium, qui présente beaucouplales @iffractants, les lignes de Kossel
d’'indices hkl élevés trés sensibles a I'état deomdltion (tels les deux petits cercles
appartenant a la famille de plans {840}) ne peuvsas étre utilisées pour le calcul (Figure

[11-21). Pour le cuivre, 17 lignes ont été prisascempte pour la corrélation (Figure 111-22).
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Figure 11l-21 : Marquage automatique des 32 premiéees lignes de Kossel pour un cliché obtenu sur un

monocristal de germanium - les lignes d’indices élés sont manquantes

Figure 111-22 : Analyse de déformation relative pou le cuivre - exemple d’un résultat de corrélationdes 2

clichés a comparer

Deux séries de clichés ont été enregistrées dansdes croissant et décroissant de la
puissance du faisceau électronique. Pour chaqied®mesures, le cliché correspondant au
courant de sonde le plus faible a servi de référeAmsi, I'état relatif de déformation sera

nul pour la puissance de faisceau la plus faibdééan B. Pour les six autres puissances, la
moyenne des deux mesures (croissant et décroissagt® prise en compte. Les états de

déformations relatifs ont été déterminés dans ¢ lo cristal (Tableau I11-4).
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Puissance du faisceau Aerr | Agyo | Agss | Acro | Aeis | Aeos
Dénomination| Valeur (W) | 6109 | (x10%) | (x10%) | (x10%) | (x107) | (x10%)

Po

fes 0,0033 0 0 0 0 0 0

(référence)

= 0,0084 -0,2 0,1 0,1 -0,1 0,2 0
P> 0,0154 0,2 0,1 -0, -0,3 0,1 0,1
Ps3 0,0208 0,3 0,2 0,1 -0, -0,1 0
P 0,0271 0,5 0,5 0,4 0,1 -0,2 -0
Ps 0,0337 1 0,7 0,6 0,2 -0,4 -0,8
Pe 0,0388 1,2 0,8 0,5 0,4 -0,4 -04

Tableau IlI-4 : Etats de déformation relatifs dansla base du cristal, déterminés par le logiciel KSL&ain,

en utilisant comme référence le cliché obtenu a fauissance i

On remarque que les composantes normales du tahseléformations dans la base du cristal
évoluent |égerement a la hausse quand on augneemeidsance du faisceau électronique.
Elles atteignent des valeurs de I'ordre de B.p6ur une puissance de 0,03W. Ce constat est
cohérent avec la dilatation de la maille causéel’pvation de la température au sein du

matériau. En prenant comme référence le parametmmallle obtenu a la puissancg R
, . VAY:T fo s L . . R .
dilatation de la maille— a été calculée a partir des résultats de parasnéiemaille

a

déterminés au paragraphe 3.3.2. Ces résultatddobmparés aux composantes normales du
tenseur des déformations relatives (Figure IlI-Z3). remarque que les ordres de grandeur
sont similaires jusqu’a la puissance Pour R et R, 'écart atteint 5.18 avec une des trois
composantes. Les composantes de cisaillement dauede déformations ont aussi tendance
a s'écarter des valeurs de référence en accompaipariution des composantes normales.
Les valeurs relatives atteintes sont de I'ordre2déd® pour pour une puissance de 0,03W.

Elles restent donc négligeables.

Cette étude a permis de vérifier que I'échauffencemiduit de maniere prépondérante a une
augmentation des composantes normales du tenssutéftrmations dans la base du cristal
qui, si elles sont uniformes dans les trois dimeddidu cristal, n'influenceront pas I'état de
contraintes que I'on souhaite estimer. Les comgesatte cisaillement, qui ont une influence
directe sur I'état de contraintes, semblent moffectees par I'élévation de température.

Il est tout de méme conseillé de travailler a désgances de sonde les plus faibles possibles
et inférieures a 0,03W. De plus, lors d’études camatives, il est préférable de maintenir une

puissance de faisceau constante.
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Déformation relative (x1.E-4)

Puissance du faisceau électronique

Figure 111-23 : Comparaison de I'évolution des compsantes normales du tenseur des déformations et de

la dilatation de la maille

3.4 Bilan

Dans ce chapitre, nous avons présenté la méthadopmymettant d’obtenir les états de
déformation absolus et relatifs a l'aide d'un logicde post-traitement développé en
collaboration avec Adam Morawiec. Pour cela, I'egpéur doit repérer les coniques
manuellement en se basant sur les profils d’intén€lette phase est délicate car les profils
d’intensité sont variés et sont influencés panfaagnique de la diffraction des rayons X. Une
estimation du nombre minimal de coniques a positorna été effectuée pour différents
matériaux : une résolution de 2:16ans la détermination des six composantes duutedss
déformations dans la configuration actuelle peidorsnablement étre atteinte. Nous avons
aussi realisé une étude afin de mesurer I'élévati®ertempérature du matériau lors de la
focalisation d'un faisceau électronique trés én@gé. Pour des matériaux massifs,
I'élévation de température et les conséquences lasudétermination des déformations
demeurent assez faibles.
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par analyses comparatives sur monocristaux
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Pour valider I'analyse de contraintes par micraddfion Kossel, le choix s’est porté sur
I'étude de monocristaux sollicités mécaniquemardtu. La contrainte déterminée peut ainsi
étre comparée a la contrainte imposée, et d’augesniques de diffraction peuvent étre
utilisées comme outils de comparaison. Dans ceitthapous présenterons tout d’abord le
principe de détermination de I'état de contrairitdergranulaires a partir des techniques de
diffraction des rayons X et neutronique. Ensuiis dtats de contraintes déterminés a partir
des clichés de Kossel collectés sur des monocxigapposés sans contraintes sont exposes.
Enfin, les résultats sur des monocristaux sousicgation mécanique, a partir d’'une
excitation électronique (laboratoire) et d’'une &tdn synchrotron (grands instruments), sont
exposés et comparés aux données obtenues partiliffrales rayons X et par diffraction

neutronique.

4.1 Meéthodologie pour I'analyse de contraintes mon  ocristalline

par diffraction

4.1.1 Présentation de la méthode

L’analyse diffractométrique permet de déterminestdt de déformation d'un matériau
cristallin en utilisant les distances interréticrda comme jauges internes de déformations [1].
Les variations des distances interréticulairesraguisent par des déplacements des pics de

diffraction (Figure IV-1), mesurables avec des di&ers appropriés.

La résolution spatiale de I'analyse diffractoméaiggest directement liée a la taille du faisceau
incident impactant I'échantillon. Elle est de 'oeddu millimetre dans les installations de
diffraction des rayons X de laboratoire.
Ainsi, deux types d’analyse des contraintes suaiéiilfons massifs sont possibles suivant la
taille de grains du matériau :

» une analyse macroscopique (ordre 1) sur échangiljpmiycristallins a grains fins et
orientés aléatoirement ;

» une analyse monocristalline (ordre Il) sur monaatiz ou échantillons polycristallins

dont la taille des grains est supérieure a 300 muiticristaux).
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extension

Aanal compression
contraante

Figure IV-1 : Principe général des mesures de déforations par diffractométrie - déplacement du pic de

diffraction entre un état déformé et un état non déormé

Les premiers travaux concernant I'analyse monatliisé viennent d’Ortner en 1983 [100] et
de Pathiraj et Koster en 1984 [101]. Cette méthinleensuite utilisée, par exemple, par

Gergaud [102] et Eberl [103] sur des multicristamxsilicium et en nickel.

La premiére étape consiste a déterminer 'oriemnatristallographique (hkl) [uvw] du grain

considére, a partir des valeurs angulaires desmaagiintensité d’une figure de péles. Il est
préférable de choisir une famille de plans diffeats de faible multiplicité et d’intensité de
diffraction maximale. La connaissance de l'orieiotatcristallographique du cristal permet

ensuite de déduire la position de n'importe quahghkl) de ce grain.

La seconde étape consiste a déterminer les distamteeréticulaires a partir de la position des
pics de diffraction, d’au moins six plans (hkl) épmendants. Il est conseillé de choisir des
plans d’indices élevés (angle de Bragg é€levé) @maroitre la précision dans la mesure,

d’apres la loi reliant I'angle de Bragg et la séilgé a la déformation :

€ = —cot6, A6 (IV-1)

Par exemple, dans le cas de I'analyse d’un monatds cuivre, on privilégiera I'acquisition
d'une figure de podles {111} pour orienter le crist®uis on utilisera, dans le cas d'un
rayonnement incident de longueur d’onde 1,54 Aplass des familles {331} et {420} pour

I'analyse de contraintes (Figure 1V-2).
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Min. Intensity: 0.0 cps [0.00) -
Max. Intensity: 120635.8 cps [1519.02) i H .
MNorming Factor: 79.4 cps Or|entat|0n . G‘OO ) [O:Il]
Isolines:
8616.8 cps [108.50]
25850.5 cps [325.50)
43084.2 cps [b42.51)
60317.9 cps [759.51)
77551.6 cps [976.51)
94785.2 cps [1193.52)
112018.9 cps [1410.52)

(a) (b)

e - B - UL

Figure 1V-2 : (a) Exemple d’'une figure de pbles {11} expérimentale, utilisée pour orienter un monocstal

de cuivre - (b) Figure de pbles {331} déduite dedtientation, simulée avec le logiciel ‘Carine v3.1’

Un tenseur, nommé tenseur métrique [104, 105],ésmmtant les parameétres du cristal

déeformé, est calculé par régression multilinéaipadir des différentes valeurs de distances
interréticulaires expérimentales.

Pour un cristal cubique de parametre de maille &rseur complet des déformatiansest

ensuite étre déterminé a partir du tenseur métrggué'apres la relation suivante :

g=a’ (&+9) (IV-2)

avecd le symbole de Kronecker.
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Pour déterminer le tenseur des contraime®n utilise la loi de Hooke :

o=ce (v-3)

avecC le tenseur de rigidite du cristal.

Si le matériau étudié a une structure cubiquectestantes d’élasticité (matrice symétrique)

sont définies par seulement trois parametres imtkpesC,,, C, et C,,:

On Ch C, Cp O 0 0 €y
02 Ch G, O 0 0 €2
Oy | _ Ch, 0 0 0| &5
O3 Cu O 0 || 285
O13 Ciu 0 || 285
01, Cus)\ 281

Les incertitudes en contraintes, pour chaque coamtesiu tenseur, sont déterminées a partir
des écarts entre les distances interréticulairesurées et les distances interréticulaires

recalculées apres résolution du systeme multilieéai

Une des difficultés de ce type d’analyse est lana@sance de I'état de référence, c’est-a-dire
du paramétre de maille du matériau non contraiatmesurer expérimentalement est délicat
car tout traitement de relaxation des contraingtssasceptible d’entrainer une modification
physicochimique du matériau. Sachant que la diifsacdes rayons X ne concerne qu’une
fine couche en surface, a cause de la faible @m#irdes rayons X dans la matiere, il est
raisonnable de supposer que la contrainte dansdetidn perpendiculaire a la surface libre

de I'échantillon est nulle d,; = )Y Cette hypothese permet la détermination direlte

parametre de maille non contraint d’un cristal quiei
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4.1.2 Diffraction des rayons X

Pour effectuer les analyses, nous avons utilisédiffractométre de laboratoire de type
« Seifert XRD 3003 PTS » (Figure 1V-3), équipé dksnents suivants :

» un tube a rayons X muni d'une cible en cuivre (eaden ponctuel), suivi d'un
collimateur de diametre 1 mm ;

» un goniomeétre équipé de quatre rotatiansdp, ¢, y) permettant d’orienter le cristal
pour une réflexion choisie ;

» un monochromateur arriere permettant de filtrergiestons n’ayant pas la longueur
d’onde du rayonnement incident ;

» des fentes de Sollers permettant de limiter la rdmece axiale des faisceaux
diffractés ;

» un détecteur ponctuel a scintillation.

Figure 1V-3 : Diffractométre 4 cercles « Seifert XFD 3003 PTS »
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4.1.3 Diffraction des neutrons

Le neutron est une particule élémentaire qui adétbuverte en 1932 par James Chadwick.
Deux réactions sont utilisées en pratique pouryiredies neutrons : la fission et la spallation
[106, 107]. La fission est la réaction qui se pibdians un réacteur (et dans une bombe
atomique). Un neutron thermique frappe un noyat*d& Ce noyau devient trés excité et se
scinde en plusieurs fragments avec émission d'utbr®variable de neutrons : entre deux et
cing. La spallation consiste a frapper une ciblegosée d'atomes lourds (U, W, Hg...) avec
des protons de haute énergie. Ces noyaux lourdegfealors un certain nombre de particules

dont une vingtaine de neutrons.

Deux laboratoires francais sont spécialisés damalyse de la matiére condensée (physique,
chimie, biologie, matériaux) a I'aide des neutroligstitut Laue Langevin (ILL) a Grenoble
et le Laboratoire Léon Brillouin (LLB) au CEA de @&ay. Les neutrons sont produits par

fission au sein de réacteurs type piscine [108].

La longueur d’'onde moyenn@) des neutrons, quand ils sont en équilibre therenayec un

milieu a la température T, est donnée par :

h
A = -
) 3mkT (IV-4)

avec h la constante de Planck, m la masse du meeittola constante de Boltzmann.

Avec des neutrons thermalisés par un modérate®aK3 la longueur d'onde moyenne des
neutrons est du méme ordre de grandeur que leandést interatomiques dans la matiere

condenseée. lIs sont donc tout a fait adaptés poaidé@fractés par la matiére [108].

Contrairement aux rayons X, les neutrons sondat¢rieur des échantillons, sur un volume
de I'ordre du mmau cni. En effet, le neutron posséde une charge éleetrigile. De ce fait,

il peut pénétrer la matiere sans se faire arr&eupe barriere coulombienne. Concretement,
I'atténuation d'un faisceau incident d’intensiteé due a I'absorption par les noyaux des
atomes est donnée par la loi :

| =1, ™" (IV-5)
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avec | l'intensité du faisceau a la sortie d’'unaqple d’épaisseur {1 étant le coefficient
d’'absorption linéaire. Alors que pour les rayonspXgest de l'ordre de 100 & 1000 tnta
matiére est beaucoup plus transparente pour lésonsicar, pour la plupart des matériapx,

est compris entre 0,01 et 1 ¢if106].

Des analyses de contraintes ont été réalisées Bu(lLdboratoire Léon Brillouin) sur le site
du CEA de Saclay. Plus précisément nous avonsiltéagar la ligne 6T1 (Figure IV-4)
équipée d'un goniométre quatre cercles et spééamlans la détermination des textures
cristallographiques a partir des neutrons thernsgu®9]. Le goniométre étant dédié aux
analyses de textures cristallographiques, il nbest adapté pour les analyses de contraintes
internes. Par conséquent, seules des analysasaglant pu étre effectuées en comparant les

résultats avant et aprés sollicitation.

Blindage
séparant le
réacteur de la
zone de travail

Eprouvette
de traction
placée sur le
berceau

Figure IV-4 : Ligne 6T1 (LLB) - montage utilisé pou les analyses de contraintem situ

La procédure est analogue a celle utilisée pouartedyses par diffraction des rayons X. Avec

un faisceau large, on recherche les pb6les accessdn réflexion ou en transmission et on
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optimise leurs coordonnées. En effet, la micromaelie traction est susceptible de masquer
totalement ou en partie le faisceau incident diaikceau diffracté. Puis, avec un faisceau fin,
on effectue des balayages énazitour des poles diffractants. Le détecteur né pesiaccéder

a des anglest2supérieurs a 80°. Cette limitation est importagi@nt a la précision de la
technique.

Pour le calcul des tenseurs relatifs en contraintesprogramme développé par Vincent
Klosek a été utilisé [110]. Pour cela, la déforrmatrelative associée a chaque plan (hkl)
étudié ainsi que l'erreur standard de cette déftomasont calculées par I'opérateur et

renseignées dans le programme.

La déformation relative est calculée a partir déplacements angulaires des angles de
diffraction suivant la formule :
sin®
g=— 2o 1 (IV-6)
sinB,,

avec 6, , 'angle de Bragg du plan (hkl) a I'état initiad 8,,,, 'angle de Bragg a I'état

chargé.

L’erreur standard associée a cette déformatiortivelast calculée a partir de la formule
suivante :
— AeO,hkl +Aehkl

Ne=—""—— -
2tan0,,,, (V-7)

avecAB, ,, , I'incertitude associee a la détermination dedlarde Bragg pour I'état initial et

A8, , l'incertitude associée a la détermination dedlande Bragg pour I'état chargé. Ces

incertitudes expérimentales sont déduites du inaie des pics de diffraction par le logiciel

Winplotr.

De la méme maniére que pour la diffraction des may¥, les composantes du tenseur des
déformations, dans la base du cristal, sont détemsi par la résolution d'un systeme
multilinéaire. Connaissant I'orientation cristallaghique et les constantes d’élasticité du
matériau, le tenseur des contraintes relativess tiamepere de I'échantillon, est déduit. Les
incertitudes en contraintes sont définies a pdds erreurs standard associées aux calculs des

déformations.
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4.2 Obtention des contraintes a partir des déformat  ions par

microdiffraction Kossel

Une fois le cliché de Kossel analysé, le logicieébliStrain donne acces au tenseur des

déformations dans la base du crista_?,, ainsi qu’a la matrice d’orientation dans le repée

I’échantillon, déterminée a partir des angles ddewt du tilt de I'échantillon, que I'on notera
P. La détermination des tenseurs de déformatioosrgtaintes dans le repére de I'échantillon

n'est pas encore intégrée au logiciel.

Le tenseur de déformations dans la base de I'étibante®, se calcule par la relation de

changement de base suivante :

e=PTe"P (IV-8)

Ensuite, de la méme maniére que pour les analysasaristallines par diffraction des rayons

X, le tenseur de contraintes est déduit via laléoHooke :

9':

o
Il en

(IV-9)

Les calculs de contraintes effectuées en micredifibn Kossel ont été réalisés en utilisant les

composantes du tenseur des rigidités, reportéeslddrableau 1V-1.

Matériau C, (GPa) | C, (GPa) | C,, (GPa)

Acier ferritique [111] 231,4 134,7 116,4
Cuivre [111] 167 120,9 74,6
Germanium [111] 128,5 48,3 66,8
Superalliage AM1 (cf 4.4.2 247 161 127
Alliage CuAlBe [112] 141,6 1274 94,2

Tableau IV-1 : Constantes d’élasticité utilisées po quelques matériaux

Pour les analyses absolues par microdiffractionsKlpsl est nécessaire d’avoir une référence

pour la détermination finale du tenseur des camtiesi
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Pour cela, la méme hypothése que pour I'analyseoormtalline par diffraction des rayons X
est utilisée, c’est-a-dire que la contrainte dangdidection perpendiculaire a la surface libre de
I'échantilloncs; est égale a 0.

Le logiciel permet également d’affiner les six casgntes de déformation dans la base du
cristal de fagon a obtenir un état de contraintesgs dans la base de I'échantillon. Pour cela,
il est nécessaire de renseigner la valeur dupidtif le changement de repere) et de connaitre
le paramétre de maille non contraint. On obtiensiaiin tenseur de contraintes biaxial, dans
la base de I'échantillon.

La technique d'analyse des contraintes par midradifion Kossel étant en cours de
développement, des expériences de validation éntéalisées. Pour cela, nous avons étudié
notamment des monocristaux, d’abord libres de aontt, puis sous chargement mécanique :
nous avons comparé les valeurs de contrainte oédeauec la contrainte macroscopique

appliquée et les résultats issus des analyses mstadies par diffraction.

4.3 Analyses de contraintes sur des monocristaux su pPPOSés

libres de contraintes

Des monocristaux de germanium et de cuivre (FigurB) ont été choisis pour réaliser les
premiers essais a cause de leur facilité d’obtergiode leurs propriétés cristallographiques
favorables pour I'émission d’'un grand nombre deesdde Kossel. Leur format permet une
manipulation aisée que ce soit dans la chambre @B bl sur le goniomeétre de diffraction.

(@) (b)

Figure IV-5 : Monocristaux de germanium (a) et de givre (b) utilisés pour la comparaison DRX - Kossel

Le monocristal de germanium a été fourni par laé&écCrystran. Il n’a subi aucun traitement
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thermomécanique apres son acquisition.
Le monocristal de cuivre a été fabriqué par le tatmire TECSEN situé a Marseille. Aprées
son obtention, il a subi un polissage mécaniqua pate diamantée jusqu’a une taille de
particules égale a 1 um, puis un polissage élgtinoke dans une solution composée de :

v' 250 ml d’acide orthophosphorique

v' 250 ml d’éthanol

v 5gdurée

v" 50 ml d’alcool isopropyléne.

v" 500 ml d’eau
avec l'application d’'une tension de 12 V pendargeSondes et une densité de courant de
I'ordre de 1 A.cnif.

Ces échantillons sont supposés étre libres de aiotds. lls ont été analysés par
microdiffraction Kossel ainsi que par diffractioagdrayons X.

4.3.1 Monocristal de germanium

L’échantillon a été positionné sur la platine parthantillon de telle sorte que les reperes des
analyses par DRX et par microdiffraction Kossehcaient. Un seul pointé a été réalisé dans
une zone a proximité du centre de I'échantillon.

Le cliché expérimental a été analysé avec le lebiCELStrain. Un nombre élevé de lignes de
Kossel, 16, a été choisi de facon a maximiser Ecipion dans la détermination de la
contrainte (Figure IV-6). Seules les lignes préaenune longueur suffisante, un contraste
assez marqué et un profil de lignes type clair pétant de visualiser le doubletk K., ont

été prises en compte. Les lignes présentant umi@sombre n'ont pas été utilisées.
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Figure 1V-6 : Cliché expérimental obtenu pour le mmocristal de germanium avec superposition des 16

lignes positionnées par 'opérateur

Les états de contraintes, dans la base de I'édbantiont été déterminés pour deux
hypotheses différentes :
(a) en fixant la condition33=0, on obtient :

-21 0 -5
-11 3
0

(b) en utilisant une hypothése de contraintes glaben prenant comme paramétre de maille
du matériau non contraint la valeur suivantg+ &,6582 A. Cette valeur a été déterminée a
partir du méme cliché en supposant la maille pri@ént cubique. Dans ce cas, on obtient le

résultat suivant :

-13 1 0
-3 0
0

Les incertitudes associées a ces résultats serogtiées au paragraphe 4.3.3.

Dans les deux cas, on trouve des valeurs similairé® MPa prés 61; est en légere
compression et les autre composantes sont proeh€sMPa. Ces résultats de contraintes
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résiduelles en surface sont cohérents avec lgdaitce matériau soit un monocristal supposé
non contraint. Des analyses comparatives par DRiXété effectuées pour corroborer ces

résultats.

Apres avoir positionné I'échantillon, une figurepiides de la famille de plans {220} a permis
d’'orienter le cristal et de localiser les pdles damgres plans cristallins. L'analyse de
contraintes a été realisée a partir de la meswalideances interréticulaires de six plans de la
famille {551} et douze plans de la famille {711}alFigure V-7 présente un comparatif des

18 acquisitions permettant de trouver I'angle daggrd associé.

Comparison of 18 Scans

_

30000

20000

000

Intensity / cps,

Serial No
H

183
2 Theta /= 18 186

Figure IV-7 : Superposition des 18 acquisitions paua détermination des angles de Bragg®associés aux
18 plans interréticulaires choisis pour le calcul d I'état de contraintes du monocristal de germaniunpar

analyse DRX

En prenant comme hypothése que la contrainte nerent surface de I'échantillon est nulle
et en utilisant les constantes d’élasticité du &abllV-1, le tenseur de contraintes suivant,

dans la base de I'échantillon, a été déterminé :
-20 -6 2 4

11
-20 3|+ 4 1
0 3
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On trouve des composantes normales en légere cesmmmeet des composantes de
cisaillement proches de 0 MPa. Les incertitudescéss a ces résultats sont tres faibles car
la finesse et l'intensité des pics de diffractianduit a une trés bonne précision dans leur
position. Ces résultats sont en accord avec cetenob par microdiffraction Kossel en fixant

63320.

4.3.2 Monocristal de cuivre

De la méme maniére, un cliché de microdiffracticrsgel a été enregistré pour le monocristal
de cuivre (Figure IV-8) et les états de contraintdens la base de I'échantillon, ont été
déterminés par les deux méthodes (a) et (b) (TadM&). Les incertitudes associées a ces

résultats seront évoquées au paragraphe 4.3.3.

Figure 1V-8 : Cliché expérimental obtenu pour le mamocristal de cuivre avec superposition des 11 ligae

positionnées par I'opérateur
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Cas (a) Cas (b)
-17 -1 6 -9 -1 0
11 15 9 0

0 0

Tableau IV-2 : Tenseurs de contraintes absolues (Mf} obtenus par microdiffraction Kossel pour le

monocristal de cuivre. Hypothéses 65:=0 (a), état de contraintes biaxial, g~ 3,6155 A (b)

Dans les deux cas, on trouve des valeurs similairéS MPa prés 611 est en légere
compressiong,, en légere traction et les valeurs de cisaillensemt faibles. Des analyses

comparatives par DRX ont été effectuées pour coraslres résultats.

De la méme maniére que pour le monocristal de gatmm apres I'acquisition d’une figure
de pdles {111}, l'analyse de contraintes par DRXté réalisée a partir de la mesure des
distances interréticulaires de douze plans dendl&a{331} et huit plans de la famille {420}.

Le tenseur de contraintes obtenu dans la bas@c®ahtillon est le suivant :
-32 4 -7 11 2 3
-22 -5+ 9 3
0 9

On remarque que les composantes normalest o2, sont négatives et les composantes de
cisaillement proches de 0 MPa. Les écarts entreléex techniques peuvent atteindre 30
MPa.

4.3.3 Estimation des incertitudes des mesures par m icrodiffraction

Kossel

Les incertitudes dans la détermination des congaipar microdiffraction Kossel sont
difficiles a estimer. Le nombre élevé de lignes Kiessel disponibles pour I'analyse du
germanium et du cuivre (supérieur au nombre deetigiréconisé au paragraphe 3.1.5.2) et les
écarts assez faibles de positionnement des poamtsapport aux lignes théoriques (visibles

Figure IV-6 et Figure 1V-8) doivent conduire a uésolution en déformation élevée.
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Nous avons évoqué au paragraphe 3.1.4 que le dbdiournissait les incertitudes en
déformations dans la base du cristal a partir dultd@ de la minimisation. En utilisant les
constantes d’élasticité du matériau, il est possiiestimer les incertitudes en contraintes
associées. Ces dernieres seront définies égaletaratia base du cristal. Dans le cas ou une
hypothése de contraintes planes est choisie, lestitudes en contraintes sont fournies
directement dans la base de I'échantillon. Lesriitades associées a I'analyse de contraintes

des monocristaux de germanium et de cuivre soseptées Tableau IV-3.

Germanium Cuivre

Composantes Composantes Composantes| Composantes
normales | de cisaillement normales | de cisaillement

Cas (a), base du | 54 \\py 15 MPa 65 MPa 45 MPa
cristal
Cas (b), basede | g \\p) 5 MPa 30 MPa 10 MPa
I’échantillon

Tableau IV-3 : Incertitudes en contraintes détermirges par le logiciel pour les analyses du germaniuet

du cuivre, pour les cas (a) et (b)

On remarque que la précision est meilleure dasadedu germanium. Cela s’explique par la
faible longueur d’onde et la cristallographie diagui conduisent a un plus grand nombre
de réflexions sur le cliché.

Les incertitudes diminuent d'un facteur deux asrdans le cas ou une hypothese de
contraintes planes est choisie. En effet, cettethgse consiste a imposer trois composantes
du tenseur de contraintes a 0. Dans le cas ou logtiethese est justifiee, les trois autres
composantes seront déterminées avec plus de précisi

Pour le cuivre, dans le cas (a), les incertitude’ assez élevées. Elles correspondent a une
résolution en déformation de 3:i@ans la base du cristal. Ces valeurs sont trds fo
supérieures a celles estimées a partir de dix regffectuées sur un méme échantillon de

cuivre (cf 3.1.5.2). Ainsi, les incertitudes du Tedu 1V-3 semblent surestimer les erreurs.
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4.3.4 Bilan de la comparaison

Pour le germanium, on remarque un tres bon acaure és résultats obtenus par DRX et
ceux obtenus par microdiffraction Kossel. Les défices entre les composantes du tenseur
de contraintes sont inférieures a 10 MPa. Pouruler€, on obtient par DRX un état de
compression de l'ordre de 20 a 30 MPa pour les csamtes normales. Par microdiffraction
Kossel, on obtient un tenseur de contraintes cohéreec les valeurs que lI'on pourrait
attendre d’un monocristal non sollicité mécaniquetnenais on observe des écarts avec la

DRX plus importants que dans le cas du germanium.

Ces écarts peuvent s’expliquer par le fait qualéas< techniques sont différentes en terme de
résolution latérale et en profondeur. Latéralemiégta un rapport 100 a 1000 (le diametre du
faisceau de rayons X est de taille millimétrique). profondeur, il y a environ un rapport 5.
En effet, la pénétration des rayons X (énergie ¢e\d) dans le cuivre et le germanium est
d’environ 21 um et 27 pm respectivement. Par miffradtion Kossel, nous avons vu que

I’émission des rayons X provenait d’'une profondsaus la surface inférieure a5 um.

Il faut noter que le monocristal de cuivre est sdmste moins homogene (en surface et dans
I'épaisseur) que le monocristal de germanium. Eet,de germanium est composeé de liaisons
covalentes conduisant a une mobilité des dislogatlus faible que dans le cas des liaisons
métalliques. De plus, contrairement au monocriskal cuivre, il n'a subi ni polissage

meécanique manuel ni polissage électrolytique sugen acquisition et son état de surface est

parfaitement plan.
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4.4 Analyses de contraintes de monocristaux sous ch argement

uniaxial

Les analyses sur des monocristaux supposeés lieresrtraintes ont permis de montrer que
les analyses de contraintes absolues par micradiifin Kossel conduisaient a des résultats
cohérents par rapport a ceux obtenus en DRX. Lasraintes déterminées étant dans une
gamme plut6t faible, proche de 0 MPa, il faut memaint vérifier que I'on garde la méme

cohérence pour des valeurs de contraintes beaytosiglevées.

Nous avons étudié des superalliages monocristatlase nickel soumis a un chargement
mécanique extérieur, par le biais de la micromachie traction uniaxiale présentée
précédemment a la Figure 1I-5. Un essai de tractionmonocristal permet d’obtenir un état
de contrainte homogéne dans I'ensemble de la patitee de I'éprouvette et les contraintes
locales estimées peuvent étre directement comparkesontrainte appliquée. Le choix d'un
superalliage base nickel permet d’atteinde desraimmés locales importantes (plusieurs

centaines de MPa).

Malgré les différences dans les tailles des volusmslés (Tableau IV-4), les résultats de
microdiffraction Kossel ont été comparés a deuknegues de diffraction : la diffraction des
neutrons et la diffraction des rayons X de labaratde plus, un autre jeu de données a été
obtenu en enregistrant des clichés de microdifsactKossel par l'intermédiaire d’un
rayonnement synchrotron. Pour toutes ces technidasscontraintes ont été estimées au
cours du chargement mécanique, la micromachineadédn uniaxiale pouvant étre intégrée

au sein de tous ces dispositifs de mesure.

Technique Résolution spatiale Regallion e
profondeur
Microdiffraction Kossel 5um 3um
Diffraction des rayons X ~mm 20 um
Diffraction des neutrons ~Ccm epaisseur travergée

Tableau IV-4 : Ordres de grandeur des résolutions @s différentes techniques utilisées, pour du nickel
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4.4.1 Descriptif des échantillons

Un superalliage base nickel, breveté sous le nokMd, a été choisi du fait de sa haute
limite d’élasticité. Des échantillons cylindriquesnocristallins ont été fournis par 'TONERA
(Office National d’Etudes et de Recherches Aéroajes). Deux orientations différentes ont
éte préparées: les barreaux dénommeés 1Z et 3Xuontixe de croissance orienté
respectivement a 11° et 2° d’une direction <001z .cbhmposition de cet alliage est reportée
Tableau IV-5 [113].

Elément Ni Cr | Co| Mo| W Al Ti Ta

(o2}

% massique | Base| 8 5 2 8 5 1,5

Tableau IV-5 : Composition chimique de 'AM1

Cet alliage est un monocristal constituant les autee turbines de moteurs d’avions. Il a la
particularité d’étre biphasé : une matrice ausigunéty renforcée par la précipitation, sous
forme de cubes, d’'une phase intermétalligueohérente [114]. Cette phase durcissante de
type ((Ni, Co, Crj(Al, Ti, Ta)) confere au matériau une dureté éleldeel'ordre de 440 HV).
On remarque que la taille des précipités cubigsemérieure au micromeétre (Figure IV-9) :
les clichés de microdiffraction Kossel proviendrdonc d’'un volume contenant un ensemble

de zoneg ety’. Il ne sera pas possible d’obtenir les contram®in précipité individuel.

Figure 1V-9 : Microstructure de 'AM1-3X obtenue au MEB
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Des éprouvettes plates d’épaisseur 1 mm ont étéesia partir des barreaux cylindriques,
permettant de les solliciter via la micromachine tciction (Figure 1V-10). Un essai de

traction uniaxiale (interrompu a 5 % de déformatia@alisé sans extensometre, permet de
montrer que le comportement du matériau est du &@stique parfaitement plastique, sans

aucun durcissement apparent (Figure 1V-11).

6.5 mm 8 mm

10 mm 9 mm

Diamétre 4 mm / Diamétre 4 mm /

4 mm 56 mm 32 mm 4 mm 50 mm 28 mm

(@) (b)

Figure IV-10 : Géométrie des éprouvettes de tractimpour I'AM1-3X (a) et 'TAM1-1Z (b)

1000
900 - '
800 -
700+ - b -
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500 -

400 -
300 +-f----- e
200 -
100 +

0

Contrainte (MPa)

Déformation (%)

Figure 1V-11 : Essai de traction uniaxiale sur un nenocristal d’AM1-3X

On remarque en outre que la limite d'élasticité @&stvée, de l'ordre de 900 MPa. La

détermination de la déformation appliquée a I'épetie se faisant par I'intermédiaire de la
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mesure du déplacement de la traverse par un captiustif de déplacement linéaire LVDT
(Linear Variable Differential Transformer), il asbrmal que la pente du domaine élastique ne

soit pas en accord avec le module d’Young du neatéri

Les surfaces des éprouvettes ont été préparées dwuahiere suivante : un polissage
mécanique a la pate diamantée jusqu’a une tailjgadecules égale a 1 um, puis un polissage
électrolytiqgue dans une solution composée de :

v/ 200 ml d’acide perchlorique

v" 100 ml de butylglycol

v' 700 ml d’éthanol
avec l'application d’'une tension de 22 V pendants@Bondes et une densité de courant de
I'ordre de 1 A.cnif.

4.4.2 Constantes d’élasticité

La phasey est composée principalement de nickel, de strad@iC. Les éléments Cr, Co et
Mo se répartissent préférentiellement dans cettasghet agissent comme éléments
durcissants en solution solide. Les éléments Tiaetenforcent les précipités de structure

L1,, en se substituant a I'aluminium dangAi

Pour le passage des déformations aux contraihiest, iécessaire de connaitre les constantes
d’élasticité de ce matériau. Il faut noter que desstantes sont différentes pour les deux
phases et dépendent de la température [115]. Adertyse ambiante, on trouve les données

suivantes pour le nickel pur etddi (Tableau IV-6) :

Pour ’AM1, des valeurs sont disponibles dansttariture (Tableau IV-7), mais sont le plus

Matériau C, (GPa) | C, (GPa) | C,, (GPa) | Référence
Ni 248 155 124 [111]
NizAl 224 148 125 [116]

Tableau IV-6 : Composantes du tenseur de rigiditépour le nickel et NiAl

souvent associées a des températures élevéesdfomerhent des aubes).

152




Chapitre 4 : Validation de I'analyse de contraintes

Température | C, (GPa) | C, (GPa) | C,, (GPa) | Reférence

650°C 244 170 104 [117]
950°C 196 137 95 [118]
1050°C 185 131 91 [118]

Tableau IV-7 : Composantes du tenseur de rigiditépour 'AM1, a différentes températures

On trouve des données a température ambiante pon@snt a des superalliages
monocristallins base nickel de composition chimigueche de 'AM1 (Tableau IV-8).

Matériau C, (GPa) | C, (GPa) | C,, (GPa) | Référence

CMSX-3 242 153 128 [119]
PWA 1480 250 163 129 [120]

Tableau IV-8 : Composantes du tenseur de rigiditépour deux matériaux proches de I'AM1 en

composition chimique

Nous avons pris les constantes d’élasticité cadsulé partir d’'une loi en température
déterminée par Gaubert [118] sur chague composintenseur de souplesse. Celles-ci sont
reportées dans le Tableau IV-9.

Matériau C, (GPa) | C, (GPa) | C,, (GPa)
AM1 247 161 127

Tableau IV-9 : composantes du tenseur de rigiditggour ’AM1, calculées a partir d’'une loi déterminée
par Gaubert [118], a 21°C

On remarque que ces valeurs sont cohérentes asedolmées du Tableau V-8 et sont

proches des données du nickel pur.

4.4.3 Analyses par microdiffraction Kossel

4.4.3.1Au MEB

Le monocristal AM1-1Z a été choisi car son origotatpermettait d’obtenir un plus grand
nombre de lignes de Kossel d’indices hkl élevédesatiché. Deux campagnes d’essais (pour
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deux éprouvettes différentes) ont été réalisées.pleamiere a permis des analyses de
contraintes absolues en faisant I'nypothése d'at é€ contraintes planes. La deuxieme,
utilisant la procédure d’analyse de contrainteatiads (présentée au paragraphe 3.2), plus
précise et indépendante de la nature des profiligdes, a conduit a I'obtention des six

composantes du tenseur des contraintes.

L'analyse des contraintes absolues a été effestuéane éprouvette sollicitée a environ 400
et 680 MPa. Pour chaque chargement ainsi que fiat initial, trois clichés de diffraction
ont été enregistrés dans trois zones distantekideprs centaines de micrométres. Un cliché
Kossel obtenu pour un chargement de 400 MPa edilevi§igure IV-12, ainsi que la

simulation associée.

Pour l'analyse relative, de nouveaux clichés oré énregistrés en considérant des
chargements plus faibles (280 et 370 MPa) pour ianeél le traitement. En effet, on
remarque qu’a partir d’'un chargement de 400 MPa@gvient difficile d’ajuster manuellement
les lignes théoriques du cliché de référence suligmes expérimentales du cliché a I'état
charge, a quatre pixels pres (Figure 1V-13). Desples lignes de Kossel deviennent plus
épaisses et donc la corrélation est plus délicate.

Figure IV-12 : Superposition d'un cliché expérimenal (400 MPa) et du cliché simulé associé (en jaune)
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(b)

Figure 1V-13 : Portions de clichés Kossel montranke décalage entre les lignes de Kossel théoriquesup

I'état initial (en rouge) et les lignes expérimentieés d’'un état chargé a 400 MPa (a) et 680 MPa (b)

Les tenseurs de contraintes absolues ont été ésl@dr la moyenne des trois mesures
(Tableau IV-10). lls sont définis dans la base'dehlantillon, en prenant une hypothése de
contraintes planes. Cette hypothése a été chasile mombre de coniques disponibles était
d’environ dix et la distance cameéra - échantillapéieure de 7 mm a la valeur utilisée pour
les analyses sur clichés théoriques préconisatitidation de neuf lignes minimum pour
obtenir une précision de I'ordre de Z*6ur toutes les composantes. Avec I'hypothése de
contraintes planes, I'analyse sur un cliché thémrigboutit a une résolution similaire avec la

prise en compte de sept lignes seulement.

On remarque que les valeurs de contraintes obteparesnicrodiffraction Kossel sont en

accord avec la contrainte macroscopique appligQ@enote une dispersion importante dans
les valeurs de;;. Les écarts-typesoi; par chargement sont spécifiés dans le TableaullV-1
Ces déviations peuvent donner une indication suésalution en contrainte que I'on peut
atteindre, pour ce matériau, avec ce type de dicMais ces déviations peuvent aussi
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provenir des hétérogénéités de microstructure suhderogénéités dues a la préparation du
matériau. En effet, a I'état initial, des contramtrésiduelles de compression non négligeables

étaient présentes en surface.

Etat initial Chargement de 400 MPa| Chargement de 680 MPa
-95 5 0 360 -55 0 635 -25 0
-15 0 -45 0 -35 0
0 0 0

Tableau IV-10 : Tenseurs des contraintes absoluesiPa) obtenus par microdiffraction Kossel pour I'éta

initial et deux chargements.s,; selon I'axe de traction. Hypothése : état de cordintes planes

Chargement de 400 MPa| Chargement de 680 MPa|
Valeur n°1 (MPa) 435 700
Valeur n°2 (MPa) 340 585
Valeur n°3 (MPa) 305 615
Ecart type Ac1; 65 60

Tableau 1V-11 : Valeurs deoy; pour les 3 analyses accompagnées des écarts-typesir les 2 chargements

Pour l'analyse relative, nous avons donc choistiltser neuf coniques (Figure 1V-14). En

effet, si les profils de lignes entre le clichéré&rence et le cliché & comparer ne sont pas
similaires, les coniques associées doivent étmirgdies de la procédure. Les écarts entre les
points placés automatiquement et la ligne théoriqaeée a partir des ces points sont tres

faibles. Cela montre la robustesse de I'analyse.
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Figure 1V-14 : Coniques utilisées pour I'analyse riative, avec indication des écarts aprés la corréian

automatique

Figure 1V-15 : Superposition du cliché simulé et dwcliché expérimental d’'une analyse relative

Sur la Figure 1V-15 représentant la superpositiea dichés simulés et expérimentaux pour
une des mesures relatives, on remarque que cexthgres expérimentales ne sont pas
simulées. Elles correspondent soit au rayonnemgudulhickel, soit aux rayonnements gu

chrome et du cobalt, éléments présents a quelquesgnts dans le matériau.
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Trois mesures par charge ont été effectuées etlears de contraintes ont été déterminées a
partir de la moyenne de ces trois mesures, ledédiénitiaux servant de références. Les

tenseurs de contraintes relatifs obtenus sontseptés Tableau 1V-12.

Chargement de 280 MPa

Chargement de 370 MPa

230 -30 20 340 -5 25
-10 -10 35 -10
10 30

Tableau IV-12 : Tenseurs des contraintes relativedPa) obtenus par microdiffraction Kossel pour deux

chargements.c;; selon I'axe de traction

On remarque que les valeurs de contraintes obteparesnicrodiffraction Kossel sont en
accord avec la contrainte macroscopique appligid®e.la méme maniére, nous avons
déterminé les écarts-typas;; par chargement. lls sont spécifiés dans le TalMdlB. Ces
déviations, plus faibles que dans le cas d’'une reealisolue, montrent que la résolution en

contrainte que I'on peut atteindre par une meseiegive est amélioree.

Chargement de 280 MPa| Chargement de 370 MPa|
Valeur n°1 (MPa) 224 350
Valeur n°2 (MPa) 204 344
Valeur n°3 (MPa) 270 333
Ecart type Ac1; 30 10

Tableau 1V-13 : Valeurs deoy; pour les 3 analyses accompagnées des écarts-typesir 2 chargements

Ces séries de mesures effectuées au MEB montrentieguanalyses de contraintes par
microdiffraction Kossel aboutissent a des résulfatsmetteurs pour la technique. Les
analyses relatives réalisées avec une distanceraam€hantillon plus faible et ne dépendant
pas du positionnement des lignes conduisent aaedtats avec une fiabilité accrue. C'est
pour cela que nous avons choisi de ne pas fixartainde contraintes biaxial, contrairement
aux analyses absolues ou cette hypothése étaisgadee On remarque que la valeur de
contrainte dans la direction de sollicitation dgtieree par la technique est toujours inférieure

a la contrainte appliquée par la micromachine detitn. Cela peut s’expliquer notamment
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par un état de compression résiduel subsistansarface du matériau ou a une relaxation de

force appliquée par la micromachine de sollicitatieécanique.

4.4.3.2A partir d’'un rayonnement synchrotron

La lumiére synchrotron posséde des caractéristigiesptionnelles par comparaison aux

sources de lumiére classiqgues disponibles en labi@ra son spectre d'émission s'étend de
I'infrarouge aux rayons X avec une brillance exiogwielle. Le rayonnement est stable, pulsé,
et avec une forte cohérence spatiale et tempolteH&RF, centre de recherche européen basé
a Grenoble associant 18 pays, est la source dedersynchrotron la plus puissante d’Europe.
Chaque ligne de lumiéere est un véritable laborato&alisant des expériences dans des
domaines tres variés comme la chimie, la biologigghysique, la médecine, les matériaux,

les sciences de la terre ou I'environnement. Ihyaeune cinquantaine et elles ont chacune
leurs spécialités en fonction des optiques et gstemes de détection dont elles disposent.
Des études trés variées peuvent étre effectuées patactériser les échantillons:

spectroscopie, diffraction, fluorescence, absorptiomographie, ...

Nous avons travaillé sur la ligne ID13 de I'ESRHMeBproduit des faisceaux focalisés de
petite taille pour des applications de diffraction de diffusion aux petits angles (SAXS).
Trois plateformes expérimentales permettent deroune large gamme de taille de faisceau,

de 0,25 a 30 um, pour des énergies allant de eka\ 9121].

La micromachine de traction a été positionnée dangajectoire d’'un faisceau de rayons X

ayant une section carrée de 2,5x3 um? et la ca@€a a été placée au plus proche de
I’échantillon (Figure IV-16). Nous avons choisi uéeergie égale a 9,4 keV, juste au-dessus
du seuil d’absorption du nickel, de facon a exaeefde phénoméne de fluorescence du

matériau.
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Faisceau synchrotron

25%3 um
(4

Fi—a

z |
Caméra CCD

b4 Micromachine de traction

Figure IV-16 : Montage pour I'acquisition de cliché Kossel sur la ligne ID13

Les temps d’acquisition pour I'obtention de clichésssel par rayonnement synchrotron sont
plus longs qu’au MEB d’un facteur 5. De plus, lésh&s présentent une qualité moindre que

lors d’'une excitation électronique a cause d’untlihermique supplémentaire.

Une caméra, appelée « Image Star», prétée pacité&®hotonics Science Ltd, a été utilisée
pour ces expeériences. Le matériau AM1-3X a étéiéteidune éprouvette a été sollicitée pour

deux états de chargement, inférieurs a la limiéadticité.

En plus de I'état initial, des clichés ont été giseés a 400 MPa et a 765 MPa (Figure V-
17). La distance caméra - échantillon était dedferde 54 mm. L’'analyse des orientations
cristallographiques via le logiciel KSLStrain mat évidence une rotation du cristal entre

I'état chargé a 400 MPa et I'état initial d’envirh dans le plan paralléle a la surface.
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En prenant une hypothese de contraintes planes dixant le paramétre de maille du
matériau sans contraintes a partir d’'une mesurétat linitial, on obtient les tenseurs de

contraintes du Tableau I1V-14.

Chargement de 400 MPa| Chargement de 765 MPa

365 -25 0 620 -10 O
-30 0 -70 O
0 0

Tableau IV-14 : Tenseurs des contraintes absoluesiPa) obtenus par microdiffraction Kossel au

synchrotron pour deux chargementse,; selon I'axe de traction. Hypothése : état de cordintes planes

La valeur obtenue pour le chargement a 400 MParestccord avec les résultats obtenus au
MEB pour des chargements similaires (Tableau \etLWableau 1V-12). Un écart d’environ
10 % est détecté entre la contrainte appliquéa ebhtrainte déterminée dans la direction de
sollicitation. Par contre, a 765 MPa, la valeusgedéterminée par diffraction Kossel s’écarte

a hauteur de 20 % de la valeur appliquée.

On note un épaississement important des lignes godernier chargement et ainsi une plus
grande difficulté dans leur positionnement. Ce [gnoie était présent également dans les
clichés obtenus au MEB pour des sollicitations sepées a 400 MPa. Nous avons ainsi pu
positionner manuellement onze lignes pour le chragye de 400 MPa, mais seulement sept
pour le chargement de 765 MPa. La précision dadgtermination du tenseur de contraintes

est ainsi meilleure pour le premier chargement.

Le tenseur de contraintes, pour le chargement 8eMIPa, a également été déterminé sans
appliguer I'hypothése de contraintes planes maifixant 633=0 :

390 0 85
-10 -15
0
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Mis a part une valeur de cisaillements, un peu élevée, ce résultat est tout a fait colhére

avec la sollicitation imposée au matériau. Par repravec seulement sept coniques, il a été
impossible de faire converger le logiciel vers aauttat réaliste pour le chargement de 765
MPa. Cela montre que la précision de la mesurdoestment dépendante du nombre de

coniques utilisées.

4.4.4 Comparaison avec la diffraction des rayons X

Une éprouvette de traction uniaxiale en AM1-3X & éttilisée pour les analyses
monocristallines par diffraction des rayons X. Deaoints de mesures ont été effectués au
centre de I'éprouvette : a I'état initial et pendéapplication d’'un chargement d’environ 650
MPa sur I'échantillon.

Une figure de poles {220} a permis d’'orienter léstal et de localiser les pdles des autres
plans cristallins. Les analyses de contraintes i@t réalisées a partir de la mesure des
distances interréticulaires de neuf plans de lali@{831} et sept plans de la famille {420}.
La Figure IV-18 représente un balayage effectu@tepour la détermination de la position
exacte de l'angle de Bragg pour un péle de la fanf831}. On remarque la présence d'un
doublet associé aux rayonnements &t K,» du cuivre ainsi qu'un épaulement, indiqué par
une fleche rouge, a gauche du pic principal. Caulgment n’est pas pris en compte dans la
détermination de l'angle de Bragg. Il est causé yrax |égere différence de paramétre de
maille entre les deux phases. Pour cet alliage ngsmatch »08, calculé par la formule (IV-

11), est estimé a 0,34 %, a température ambiaBfy.[1

5= 43, -3)

IV-11
ava (Iv-11)

aveca, eta, les parametres de maille des phasesy’, respectivement.
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Figure IV-18 : Exemple de balayage effectué (inteité en fonction de I'angle B) pour déterminer la

position exacte de I'angle de Bragg pour un péle da famille {331}

L’hypotheseao,, = Oa été utilisée pour le calcul du tenseur des aonies a I'état initial. La

valeur du parametre de malille trouvée a partirateedypothése a servi de référence pour le
calcul du tenseur des contraintes a I'état chdrgg résultats, obtenus a partir de la procédure
explicitée au paragraphe 4.1.1, sont représent@eda IV-15. En effectuant une différence

entre I'état chargé et I'état initial, composant& gomposante, on obtient le tenseur du

Tableau 1V-16.

Etat initial Chargement de 650 MPa
0 45 -10) (40 20 10 585 40 -20) (45 20 10
-105 10 |+ 35 10 -40 10 |+ 40 10
0 30 75 30

Tableau IV-15 : Tenseurs des contraintes (MPa) obiwis par diffraction des rayons X a I'état initial &

pour un chargement uniaxial de 650 MPa. Hypotheseas;=0 a I'état initial. 61, selon I'axe de traction

Tenseur relatif

585 -5 -10) (45 20 10
65 0 (% 40 10
75 30

Tableau IV-16 : Tenseur des contraintes (MPa) obtanen calculant la différence entre le tenseur relita

I'état chargé et le tenseur de I'état initial.s1; selon I'axe de traction
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Ce résultat de diffraction des rayons X est toufaié cohérent avec les données de
microdiffraction Kossel. En effet, on note un écdrenviron 10 % entre la contrainte
appliguée et la contrainte déterminée dans latitrede sollicitation. De plus, si on compare
avec les résultats du Tableau IV-12, pour le clraegg de 370 MPa, on remarque que les
valeurs deos,; et o3z sont du méme ordre de grandeur entre elles etapgort a la charge

appliguée.

4.4.5 Comparaison avec la diffraction neutronique

De la méme maniére que pour la diffraction des mayX, aprés avoir orienté le cristal, des
balayages ent2ont été réalisés pour un maximum de plans diffiratst La longueur d’onde
du rayonnement neutronique étant de 1,159 A etdetage ne permettant pas de travailler &
des angles@supérieurs a 80°, seules les familles de plang{X200}, {220} et {311} sont
accessibles. Pour ces analyses, seulement hug gitractants ont été analysés car le bati de
la micromachine de traction bloquait le faisceauidant ou le faisceau diffracté pour
certaines configurations géométriques.

Deux éprouvettes en AM1-3X ont été sollicittes autde 600 MPa. Les tenseurs de
contraintes (Tableau IV-17) ont été obtenus de emanielative en comparant les angles de
Bragg mesurés dans I'état sollicité avec ceux @atinitial suivant la procédure explicitée au

paragraphe 4.1.3.

Chargement de 575 MPa Chargement de 625 MPa
450 10 -95) (65 20 20 575 -110 -75) (70 20 20
-35 50 |+ 70 20 -130 -45|% 75 25
-65 55 -80 60

Tableau IV-17 : Tenseurs des contraintes relative@iPa) obtenus par diffraction des neutrons pour dex

éprouvettes différentes sollicitées a 575 MPa et B2MPa. 61, selon I'axe de traction

Les valeurs des;; sont plutét conformes a ce que nous avons obsamvdiffraction des
rayons X et en microdiffraction Kossel : la comnttaic;; est inférieure a la contrainte
appliguée. Par contre, nous obtenons des valegeinés sur les autres composantes de la
diagonale et des valeurs de cisaillement non négfilgs.

Il est important de noter que la précision de éssitats est inférieure a celle que nous avons
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pu obtenir en diffraction des rayons X: les bartBsrreurs sur la détermination des
contraintes sont environ deux fois plus élevéesaglies des expériences de diffraction des
rayons X. En effet, ces résultats ont été obtenpsirér de la mesure de seulement huit

BN

distances interréticulaires et pour des anglesrdgdiallant de 32° a 65°.

4.4.6 Bilan

Les analyses de contraintés situ, sur les échantillons en superalliage monocristall
conduisent a des résultats prometteurs quantiadaté de la technique. En effet, toutes les
techniques d’analyses utilisées dans cette étudducgent a des valeurs similaires. Nous
avons remarqué que la contrainte déterminée suiaxeg de sollicitation était toujours
inférieure (de I'ordre de 10 %) a la contrainte lapgee par la micromachine de traction. Ce
constat a été vérifié lors des analyses par diftracdes rayons X et par diffraction
neutronique.

Ceci peut s’expliquer par la durée des essais sjusiesceptible de provoquer une relaxation
de la contrainte imposée par la micromachine. Enadtion des rayons X et en diffraction
neutronique, une analyse complete prend plusieausel car il faut d’abord orienter le cristal
puis faire les mesures des distances interrétreglahoisies une a une. Avec un rayonnement
synchrotron, pour obtenir un cliché, il fallait émmn une heure. Au MEB, un cliché est
obtenu en a peu pres cing minutes, mais il fausigarendre en compte le temps nécessaire a
la mise sous vide du microscope et le réglage éicdau d’électrons. On atteint donc
facilement la demi-heure.

Une autre explication possible est I'hétérogéndeéécontraintes en surface, a I'état initial,
provoquée par une préparation de surface manua analyses de contraintes absolues a
I'état initial ont conduit a des résultats hétémeg suivant la localisation de la mesure ou
I'éprouvette considérée. En effet, les deux phasasérentes ont des caractéristiques

meécaniques légerement différentes (confirmé pacdestantes d’élasticité).
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par microdiffraction Kossel pour la détermination d es

champs de contraintes intergranulaires
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Suite aux analyses de validation sur monocristdaxtechnique a été utilisée sur des
polycristaux en diminuant progressivement la tailés grains analysés. Les essais ont tout
d’abord été effectués sur des matériaux composegraias millimétriques car ceux-ci
conduisent a des clichés de tres bonne qualitéitidd 'homogénéité de la zone diffractante.
De la méme maniere que pour les monocristaux biakelndes éprouvettes de traction ont
été sollicitéesin situ. Ainsi, par rapport aux monocristaux, l'influenck I'orientation
cristallographique sur le niveau de contraintesi @fpe étudiée. Ensuite, des aciers a grains
micrométriques ont été choisis et analysés paedhnique lors d’essais de tractionsitu.

Ces matériaux ont l'avantage d'étre plus représiéhtdes matériaux visés a terme par la
technique car ils sont couramment utilisés damsllistrie et les niveaux de contraintes sont
plus difficiles a prédire. Enfin, des composantgans fins issus de la microélectronique ont

été etudiés.

5.1 Analyses de contraintes sur matériaux a gros gr  ains sollicités

en traction uniaxiale

5.1.1 Alliage a mémoire de forme CuAlBe
Les états de contraintes intergranulaires ont@ie d'abord déterminés par microdiffraction

Kossel sur un alliage & mémoire de forme (AMF) &R grains millimétriques, au cours

d’une sollicitation en traction uniaxiale. Sa corsition chimique est reportée Tableau V-1.

Elément Cu Al Be

% massique | 88 | 11,5/ 0,5

% atomique | 74,2 | 22,8 3

Tableau V-1 : Composition chimique de I'alliage CuABe

Les alliages a mémoire de forme ont la particildadtétre sujets a une transformation

martensitique qui leur confére des propriétés paliéres [123].
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Chapitre 5 : Détermination des champs de contraintergranulaires

La phase austénitigue de ce matériau a 'avan@gear sa structure ROde conduire a

I'apparition de cercles complets trés sensibles @dformations du réseau cristallin sur les
clichés (Figure V-1). Lors de la transformation taasitique (transformation displacive sans
diffusion), le réseau cristallin subit un cisaillemt homogéne par un mouvement coopératif
des atomes, a la vitesse du son. Le réseau dristi#l la martensite formée a partir de
l'austénite peut étre décrit par une maille momoglie [124]. Aucun cliché Kossel issu de la
phase martensitique n'a pu étre indexé. Les amalysecontraintes n’ont donc été effectuées

gue pour la phase austénitique.

Strucre T3

Site | « Cuon Be
Site 22 Al on Be
Site 3@ Cwon Be

..- _- || 1 . 'I.' ']
() (b)
Figure V-1 : Structure cristallographique de la phase austénitique de I'alliage CuAlBe (a) [124]. Exephle
de cliché Kossel d'un grain austénitique de CuAIBéb)

Environ 20 grains ont été analysés, soit a peu larésoitié des grains visibles en surface,
sachant qu'une partie des grains (les plus grasf) tsaversants, I'épaisseur de I'éprouvette
étant de 1,38 mm (Figure V-2). Un seul point d’'gsalpar grain a été réalisé, au centre du

grain.

La courbe conventionnelle relative a I'essai detioam est donnée Figure V-3. L'éprouvette
de traction a été sollicitée jusqu’a dépasser latramte de transformation du matériau.
L'essai a été interrompu a trois reprises, toutraintenant la force appliquée, pour réaliser
des analyses de microdiffraction Kossel au MEB desr20 grains. Cet essai de traction

situ a été réalisé sans systéme d’extensomeétrie.
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Figure V-2 : Eprouvette de traction utilisée pour lanalyse de contraintesn situ avec repérage des 20

grains étudiés par microdiffraction Kossel

100

Contrainte (MPa)

Déformation (%)

Figure V-3 : Courbe de traction conventionnelle d& AMF CuAlBe. Les points rouges correspondent aux
points d’analyses par microdiffraction Kossel : étainitial, 3 chargements et décharge
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Les orientations cristallographiques des 20 grains été déterminées a partir des clichés
Kossel, ainsi que les facteurs de Schmid maximasra@és (Tableau V-2). Ces derniers ont
été calculés a partir des 24 systemes de glissemepnésentatifs de la transformation

martensitigue du CuAlBe ; les indices des plansbitat ont été pris égaux a (1 /4,2 /4,1)
[124]. lls permettent de prédire, pour un grain rayane orientation cristallographique

donnée, quels systemes de glissement sont actiédérgntiellement en fonction de la

direction d’application de la sollicitation. Lesagms qui ont les facteurs de Schmid maximaux
les plus élevés ont une orientation dite de ‘fatiésformation’ et seront, en théorie, les
premiers a subir la transformation martensitique. I8 triangle inverse représenté Figure V-
4, on constate que les grains qui ont les facderSchmid les plus élevés ont une orientation
proche de [1 0 O] et le grain 12 qui a le factearSthmid le plus faible a une orientation

proche de [1 1 1].

1 (253) [L1151] 047 | 11 4112)[621] | 048
2 (449)[1014] | 048 | 12 | (2137)[546] | 0.23
3 (110 0) [L014] 0,48 | 13 (384) [L251] 0,48
4 (232) [L229] 0,40 | 14 (010)[L003] | ~ 0,50
5 (170) [714] 0,44 | 15 (1410)[1001] | ~ 0,50
6 (3154)[510] | ~0.50| 16 (1510)[L001] | ~ 0,50
7 (1101) [L010] | ~0,50| 17 1714 [710] | ~ 0,50
8 (317) [1345] 0,43 | 18 031) [1213] | ~0.50
9 (114) [L1352] 0,47 | 19 (113) [1152] 0,46
10 (4312) [641] 0,42 | 20 (001) [1030] | ~0,50

Tableau V-2 : Orientations cristallographiques et &cteurs de Schmid des 20 grains étudiés
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A4 111

RD

A TA5,16 47 [ 14,70

100 110

Figure V-4 : Orientation de la direction de traction des 20 grains dans le triangle stéréographique

La détermination des contraintes a été effectuédtibsant la procédure relative, I'état initial
servant de référence. Ce matériau subissant um&dranation de phase, I'hypothésgs= 0’

n'a pas été utilisée. Pour des questions de ligbles résultats d’analyses de contraintes des
20 grains sont tracés sur un méme graphique. Lepasantes normales et de cisaillement du
tenseur des contraintes dans la base de I'écleemgint données respectivement Figure V-5
et Figure V-6 pour les chargements 1, 2 et 3. ladsws moyennes figurent également sur les

graphiques, elles sont représentées par deshaimntaux.

Il est important de spécifier que les déformatiomgosées a chaque grain sont inconnues : les
états de contraintes estimés par microdiffractimsd€l sont donc représentés en utilisant
comme abscisse la déformation imposée a I'ensedebl@€prouvette. Aprés décharge, les six

composantes ainsi que les valeurs moyennes, poaflgrains, sont tracées Figure V-7.

Les incertitudes en déformation dans la base dtatrissues du calcul de minimisation,
déterminées par le logiciel, sont de 2*Ifbur les composantes normales et de cisaillement.
En utilisant la matrice de rigidité, cela équivaudes incertitudes en contraintes de 'ordre de
80 MPa pour les composantes normales et 40 MPal@g®aomposantes de cisaillement, dans
la base du cristal.
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Figure V-7 : Evolution des 6 composantes du tensedes contraintes, a la décharge, pour 'ensemble sle
grains analysés ainsi que les valeurs moyennes gamposante (traits horizontaux).s;; dans la direction
de sollicitation

Par la suite, on noteras> la valeur moyennée sur les 20 grains de la coargess;. Au
cours de la sollicitation de I'éprouvette, on catstune augmentation des;$ jusqu’au
chargement 2, puis une stabilisation de celle-ci dmunier chargement. Au premier
chargement, s3> est conforme a la sollicitation imposée (écarlén5 MPa). Pour les
deuxiemes et troisiemes chargements, des écapiscte®ment d’environ 20 et 30 MPa sont
mesureés. lIs s’expliquent par la formation de lagghmartensitique.

Au premier chargement,c%> et <633> sont proches de 0. Puis au deuxiéme chargement,
elles diminuent et sont de l'ordre de -15 MPa. Aarnier chargement, ou la fraction de
martensite devient importantegss> se stabilise commeos;> tandis que s> continue a
décroitre.

En considérant les valeurs intergranulaires desposantes normales, nous notons des
hétérogénéités importantes qui ont tendance a autgmeu cours du chargement. Au premier
chargement, il n'a pas été détecté de martensdas lourrions donc nous attendre a ce que
toutes les composantess; soient nulles. Or, des dispersions entre -25 etM#a sont

présentes et I'écart type, pour les 20 mesures @stiron 15 MPa.
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En ce qui concerne les composantes de cisaillerfent/aleurs moyennes sont proches de
zéro pour tous les points de chargement. Nous mmas, de la méme maniére, une

augmentation des hétérogénéités au cours du change@es derniéres sont plus marquées
pour c1,. Ceci est cohérent car il N’y a plutét qu'un sgrdin dans I'épaisseur et ainsi plus

d’'incompatibilités dans le plan (1,2).

A la décharge, les valeurs moyennes des six compsaont comprises entre -5 et 5 MPa,
ce qui est cohérent avec la relaxation de I'efépliqué. Des hétérogénéités intergranulaires
(de -30 a 30 MPa pour les composantes normales)aaefois présentes a I'issue du cycle
de chargement. Ceci est en accord avec la présngeartensite résiduelle a la fin de
I'analyse, qui est vérifiée sur la courbe macrospaop (Figure V-3) et confirmée par la

microstructure.

Pour estimer d’ou peuvent provenir ces hétérogéndies états de contraintes relatifs a quatre
grains particuliers ont été tracés en fonctionadddformation imposée a I'éprouvette (Figure
V-9). Les grains 6 et 10 ont été choisis car ilatfpartie des premiers grains a s'étre
transformés, pour une contrainte d’environ 60 MiR&(jeure a la contrainte du chargement
2). Au chargement 3, le grain 6 ne s’est transfogue dans sa partie inférieure tandis qu’au
sein du grain 10, deux variantes de martensite paodul’ensemble du grain sont visibles
(Figure V-8). Le grain 13, quant a lui, a commerdcée transformer plus tard, pour une
contrainte de I'ordre de 80 MPa. Au chargementa3fraction de martensite est inférieure a
celle des grains 6 et 10. Le grain 12 a été cluaisil a un facteur de Schmid tres faible par

rapport aux autres grains et on vérifie 'absereendrtensite au dernier chargement.

Figure V-8 : Microstructure a la binoculaire des grins 6, 10, 12 et 13 au point de chargement n°3
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Chapitre 5 : Détermination des champs de contraintergranulaires

Pour le grain 12, a facteur de Schmid faible, lat@ntec;1 estimée par microdiffraction
Kossel est toujours supérieure a la contrainteigygé. Pour le grain 13, qui s’est peu
transformé malgré son facteur de Schmid de 0,4fet(efu voisinage qui ‘bloque’ la
transformation [125]), nous notons une stabilisatiec;; et une diminution des deux autres

composantes normales entre les chargements 2 et 3.

En ce qui concerne les grains qui ont une frad®martensite élevée au chargement 3, nous
remarqguons, entre les chargements 2 et 3, une wimindeoc;; et I'apparition de valeurs
importantes pous,,. Nous notons également une valeurogge non négligeable (90 MPa)
pour le grain 6. Ceci est en accord avec les @sytrécédemment obtenus par Kaouache via

des analyses monocristallines par diffraction dgems X [125].

La Figure V-10 montre I'allure des clichés Kossktemus pour le grain 6 a I'état initial et au
chargement 3. En considérant les petits cerclasifseebux réflexions {642}, nous repérons un
mouvement et un épaississement des lignes avdmatge: Cela confirme le fait que la zone
analysée soit tres déformée.

(b)

Figure V-10 : Clichés Kossel obtenus pour le graif a I'état initial (a) et au point de chargement n3 (b)

Pour ce chargement, un autre cliché a été enrégiains une zone plus riche en martensite.
Nous lui avons superposeé la simulation associédiele obtenu au centre du grain (Figure
V-11). Nous remarquons un décalage causé par ugerelédifféerence d’orientation
cristallographique, mais également d’une hétérag&dé contraintes intragranulaire. Ceci est
remarquable en considérant la différence de diamgtur les petits cercles relatifs aux
réflexions {642}. De plus, nous voyons l'apparitide lignes supplémentaires (repérées par
des fleches) qui pourraient provenir de la phaseensitique.
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Figure V-11 : Cliché Kossel obtenu pour le grain &u point de chargement n°3 dans une zone plus riche

en martensite et superposition de la simulation rekive au cliché obtenu au centre du grain

Cette étude montre que I'état de contrainte d’uaingd’austénite dépend de son orientation
cristallographique ainsi que de son état de tramsftion. L’apparition de la phase
martensitigue semble étre accompagnée d’'une redaxa@es contraintes de l'austénite dans la
direction de sollicitation et de l'apparition dent@intes de cisaillement. De plus, des
hétérogénéités intragranulaires sont présenterapluent linterprétation des résultats
issus d’un seul point de mesure. Toutefois, desi®s®mplémentaires sont & envisager pour

confirmer ces premieres observations.

5.1.2 FeSi

Une campagne d’'essais a été effectuée sur unmatériau a grains millimétriques : un fer-
silicium (FeSi), fourni par Arcelor Mittal Researcontrairement au cas précédent, ce
matériau ne subit pas de transformation de phbsentient 1,5 % de silicium en masse dans
du fer. L'épaisseur d’environ 2,7 mm ne permet pag grains d'étre traversants. Une
éprouvette de traction a été préparée pour réalisesuivi de I'état de déformations /
contraintes au cours d’'un essai de traction uniexf@uatre grains ont été choisis au hasard
dans une méme zone de la partie utile de I'éproenadt les analyses ont été effectuées a

proximité du joint de grains (Figure V-12).

179



Chapitre 5 : Détermination des champs de contraintergranulaires

| 1 mm

Traction uniaxiale
Grain 2

Grain 1

Grain 4

Figure V-12 : Représentation schématique de la miostructure du FeSi avec indication de la directiorle

sollicitation (double fleche) et des zones analystau sein des 4 grains (croix)

Plus précisément, pour chaque grain, cinqg mesunesté effectuées en focalisant le faisceau
d’électrons suivant un profil perpendiculaire ainfade grains. Le point le plus proche du
joint de grains est situé a 10 um et I'espacemeairteeles points est aussi de 10 pum
(Figure V-13).

2R E A i
PR D

Figure V-13 : Image MEB de la microstructure du Fe& Les 5 points de mesure par grain (espacés de
10 um) sont visibles grace a la contamination duela focalisation du faisceau électronique. Les flées

indiquent les points utilisés pour I'analyse interganulaire
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L’éprouvette de traction a été sollicitée jusqutvieon 2,5 % de déformation (mesure de la
déformation réalisée sans extensomeétre, a l'aidm dapteur inductif LVDT) pour une
contrainte imposée d’environ 250 MPa, la limitela&éicité du matériau étant estimée a
environ 200 MPa. L'essai a été interrompu a cingrises, tout en maintenant la force
appliguée, pour réaliser des analyses de micradifsn Kossel au MEB sur les quatre grains
(Figure V-14). On remarque un léger relachemeraderce appliquée par la machine quand
on interrompt la sollicitation pour acquérir degleés, les valeurs correspondants aux points
rouges ayant été relevées deux minutes apresrids.ddes clichés ont aussi été enregistrés

pour I'état initial et apres la décharge.

300

250 1

150 ~

Contrainte (MPa)

T
|
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Déformation (%)

Figure V-14 : Courbe de traction conventionnelle duFeSi. Les points correspondent aux points d’analgs

par microdiffraction Kossel : état initial, 5 chargements et décharge

Les orientations cristallographiques des quatrengrant été déterminées a partir de I'analyse
des clichés Kossel et sont reportées Tableau \e8 facteurs de Schmid maximaux ont aussi
été calculés en utilisant les systémes de glissesnmm@pondérants de la structure cubique
centrée, a savoir {110}<111>. Les trois premiersigs ont des facteurs de Schmid similaires,

proches de 0,5. Le grain 4 a un facteur de Schégierement inférieur aux trois autres grains.
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Cela se vérifie sur le triangle inverse tracé FegMrl15 : les trois premiers grains ont des
orientations proches par rapport a la directiosalkcitation.

Grain Indices de Miller | Facteur de Schmid maxima
(HKL) [UVW] {110} <111>
1 (346) [1238] 0,48
2 (5311 [613] 0,49
3 (8711 [513] 0,49
4 (L55) [L057] 0,43

Tableau V-3 : Orientation cristallographique et fadeur de Schmid maximal des 4 grains étudiés

100 110

Figure V-15 : Orientation de la direction de traction des 4 grains dans le triangle stéréographique

Pour chaque grain, le point le plus éloigné dutjdia grains a été choisi (Figure V-13). La
détermination des contraintes a été effectuée ibsant une hypothése de contraintes planes
qui semble justifiée pour ce matériau. La procédatative a été utilisée pour le traitement
des clichés de diffraction, I'état initial servatg référence.

Les quatre clichés Kossel obtenus pour le prenfiargement, accompagnés des coniques
utilisées pour I'analyse relative, sont représehrigare V-16. Les clichés bruts des grains 1 et
2 ont été utilisés pour corriger les bruits de fohds composantes relatives des tenseurs
(biaxiaux) de contraintes, dans la base de I'édi@amtont été déterminées pour les quatre
grains et pour les cing états de chargement airiapees la décharge. Elles sont représentées

Figure V-17, en utilisant comme abscisse la déftionamposée a I'ensemble du matériau.
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Les incertitudes en contraintes dans la base dbkdHdillon issues du calcul de minimisation,
déterminées par le logiciel, sont d’environ 100 Miaur les composantes normales et 50
MPa pour la composante de cisaillement. Ces vabamsassez élevées alors que I'hypothese
de contraintes planes a été choisie. Une étuddagienia été réalisée sans utiliser cette
hypothése. Les résultats étaient similaires, messincertitudes déterminées par le logiciel
étaient deux a trois fois plus élevées. Une aupraehe a été menée pour estimer ces
incertitudes : réaliser plusieurs points de mesatesein de chaque grain. Les résultats sont

présentés page suivante.

Les grains 1 et 2 ont un comportement proche, cesjwcohérent car ces deux grains ont des
tailles et des orientations similaires. Les valedesci; augmentent en fonction de la
déformation imposée a I'échantillon et restent @aawg inférieures au chargement appliqué.
En effet, un facteur de Schmid proche de 0,5 inngligne déformation assez ‘facile’ du
cristal dans la direction de sollicitation et airdgs contraintes inférieures aux valeurs
macroscopiques. Les valeurs @g sont négatives et diminuent au cours de la chdrge.
composante de cisaillemest, est négligeable par rapport aux deux autres coampes : les
valeurs sont toujours inférieures a 30 MPa. Au sale la charge, ces deux grains se sont
déformés suivant I'axe de sollicitation et légérameomprimés suivant I'axe transverse.
Apres décharge, des contraintes résiduelles noligealbles et similaires semblent présentes
dans ces deux grainsj; diminue d’'une valeur inférieure au retour élastiguour atteindre

environ 100 MPa tandis que; est d’environ -30 MPa.

Pour le grain 4, les valeurs deg; sont 1,5 a 2 fois plus élevées que celles desgfaiet 2.
Pour les deux derniers chargements,est supérieure a la contrainte appliquée. Tout est
cohérent car le grain 4 a une orientation moinorave par rapport a la direction de
sollicitation (facteur de Schmid plus faible). Ju'sg point de chargement 4;; a un
comportement linéaire, puis le grain semble plastifAu cours du chargement, les autres
composantes sont négligeables. A la décharge, aesamtes résiduelles sont également

présentes dans ce graisy ;i eto,, sont respectivement égales a environ 150 et 30 MPa

L’analyse intergranulaire pour les grains 1, 2 eseinble plutdt cohérente si nous la
confrontons aux différences d’orientation cristgtlphique. Nous vérifions que la contrainte
o1 d'un grain orienté favorablement est inférieurla &ontrainte imposée. Les contraintes

déterminées au sein du grain 3 sont par contrithf a interpréter. En effet, les valeurs de
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o11 sont plutdt supérieures a la contrainte appligomedgré le fait que ce grain ait une
orientation proche des grains 1 et 2 et les valelers,, sont positives. Ce grain a la
particularité d’étre a priori de taille inférieuee plus, le point de mesure n’a pas été choisi
au centre du grain mais a 50 um du joint de grairs€parant du grain 4 (afin de réaliser des
profils & travers le joint) orienté moins favorahbknt. Les grains voisins peuvent également
avoir un effet non négligeable sur le comportenteadtanique. Tous ces éléments peuvent
peut-étre expliquer le comportement original degcain. Une simulation numérique par
éléments finis du comportement de ce multicristahis sans doute utile pour analyser ces

différentes hypothéses.

Quatre points supplémentaires par grain ont étsgmen s’approchant des joints de grains,
afin d’estimer les hétérogénéités intragranula{fégure V-13). Les analyses de contraintes
ont été réalisées en utilisant la procédure radali cliché obtenu a I'état initial servant de
référence. Seules les valeurs correspondant auedguoint de chargement (sollicitation
imposée d’environ 250 MPa) sont présentées Figui8.\Nous remarquons, pour les quatre
grains et pour les cinq composantes du tenseucal@saintes, des variations assez faibles.
Celles-ci sont inférieures a 50 MPa, alors qudHesrtitudes données par le logiciel sont de
100 MPa pour les composantes normales. Il est igiiplesde dire si ces |égéres variations
proviennent effectivement d’hétérogénéités intraglares ou des incertitudes de mesures.
Cependant, ces résultats sont cohérents aved utaies hétérogénéités intragranulaires sont
supposées étre faibles au sein de grains de taillenétrique. De plus, ils permettent de
vérifier que les incertitudes dans la déterminati@s contraintes données par le logiciel

semblent étre Iégérement surestimeées.
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5.2 Analyses de contraintes sur matériaux a grains fins sollicités

en traction uniaxiale

5.2.1 Présentation de I'étude

Un matériau présentant une taille moyenne de grains faible a été étudié de facon a
évaluer les limitations de la technique en fonctaa la taille de grains. Un acier IF

(Interstitial Free), composé principalement de(fleableau V-4) a été choisi. Il présente une
microstructure ferritique avec des grains ‘équiadesdiametre moyen environ égal a 13 pm
[126]. Ce matériau a subi un ‘skin-pass’. Une textde laminage est présente. Comme
précédemment, le suivi du niveau de contraintepldsieurs grains a été réalisé au cours

d’une sollicitation en traction uniaxiale.

Elément présent Ti C |Mn| P Si| Cu| Al

(x10°) % massique | 81 | 1,6| 113| 74| 8 6| 37

Tableau V-4 : Composition chimique partielle de I'@ier IF

Suite a une analyse EBSD, quatre grains ont ét&sishen surface dans la partie utile de
I'éprouvette de traction : deux grains de grandket@iametre d’environ 50 um), mais ayant
des orientations tres distinctes par rapport aelake sollicitation, et deux grains
supplémentaires de plus petite taille (diametrdslé 20 um). Le faisceau d’électrons a été
focalisé au centre des grains. Pour le grain 2s mwons focalisé dans les parties gauche (2a)
et droite (2b) du grain afin de déceler d’évenesehétérogénéités intragranulaires (Figure V-
19).

Les orientations cristallographiques des quatrangrant été déterminées a partir de I'analyse
des clichés Kossel (Tableau V-5). Les direction8/¥3 des quatre grains reportées sur un
triangle inverse (Figure V-20) sont cohérentes descmesures EBSD (Figure V-19). Les
facteurs de Schmid maximaux ont été calculés eisartt les systemes de glissements
prépondérants de la structure cubique centréeyargd10}<111>. lls sont similaires pour

les quatre grains.
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=100 pm 2533 grains dstected

Figure V-19 : Microstructure de I'acier IF étudié, obtenue a partir d'une cartographie EBSD (image
colorée d’apres I'orientation par rapport a I'axe de traction et contraste de bande en surbrillance) -
repérage des 5 zones analysées en microdiffractiiossel

Grain Indices de Miller | Facteur de Schmid maxima
(HKL) [UVW] {110} <111>
1 (1111) [1110] 0,43
2 471) [211] 0,44
3 (2103) [L0110] 0,44
4 (1412) [410] 0,47

Tableau V-5 : Orientation cristallographique et fadeur de Schmid maximal des 4 grains étudiés
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111

RD

' a |
100 110

Figure V-20 : Orientation de la direction de sollidation des 4 grains dans le triangle stéréographice

L’éprouvette de traction a été sollicitée jusqurevieon 0,5 % de déformation (mesure de la
déformation réalisée sans extensometre, a l'aiden d@apteur inductif LVDT) pour une
contrainte imposée d’environ 150 MPa (Figure V-2llessai a été interrompu a trois
reprises, tout en maintenant la force appliquéar p&aliser des analyses de microdiffraction
Kossel au MEB. Des clichés ont aussi été enregiginér |'état initial et aprés décharge.

La détermination des contraintes a été effectuéatiéisant une hypothése de contraintes
planes. La procédure relative a été utilisée pedrditement des clichés de diffraction, I'état

initial servant de référence.

160

Contraimte (MPa)
i) @ = ] =
o~ o =] (=] =

re
=

; [ Décharge | .
0 005 01 015 02 025 03 035 0.4 0.45 0.5
Déformation (%)

Figure V-21 : Courbe de traction conventionnelle dé&acier IF. Les points correspondent aux analysegar

microdiffraction Kossel : état initial, 3 chargemerts et décharge
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5.2.2 Allure des clichés et limitations

Par rapport aux clichés de diffraction obtenuslsweSi (Figure V-16), les clichés de I'acier

IF sont globalement de moins bonne qualité. Po&el®i, toutes les réflexions étaient fines et
intenses. Pour I'acier IF, nous remarquons des$ignu des portions de lignes légérement
plus diffuses (Figure V-22). Pour deux lignes des§@ appartenant a la méme famille de
plans, il peut y avoir une ligne tres bien déceiteine autre tres diffuse. De plus, le long d’une
réflexion, il peut y avoir des variations de largee lignes. Ceci peut s’expliquer par la non
homogénéité du volume diffractant due a des désatiens ou des hétérogénéités de
contraintes intragranulaires. Ce phénomeéne esbleigies I'état initial et s’amplifie avec

'augmentation du chargement mécanique. A caud&paississement des lignes de Kossel
au cours du chargement, nous n'avons pas pu aso@sa la déformation du réseau du grain

4 au chargement 3.

La présence d’hétérogénéités intragranulaires danacier a été veérifiee par Maurice et al.
[127] a partir de clichés EBSD acquis en hauteloéiso : un grain d’environ 20 pm ayant
subi une déformation imposée d’environ 2,5 % puigetour élastique a été analysé et les
mesures par corrélation d’images (en choisissanpaint de référence dans le grain) ont
conduit a une désorientation maximale de 2,5° stddédormations relatives comprises entre
-1.10% et 1.10°.

Nous voyons aussi la contribution des grains veisar le cliché, avec I'apparition de

portions de lignes qui leurs sont propres (Figurg2y. Ces artefacts ont un faible impact sur
le positionnement des lignes du grain considégétréduisent le fait qu'avec les conditions
gue nous utilisons, nous sommes susceptibles de ddfracter les grains situés en-dessous

ou les grains voisins.
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Figure V-22 : Cliché Kossel du grain 1 a I'état irtial - variation des largeurs de lignes pour deuxignes

d’'une méme famille de plans ou le long d’'une réfléan - observation de quelques lignes ‘parasites’

5.2.3 Résultats de l'analyse des contraintes interg  ranulaires

Les composantes des tenseurs (biaxiaux) de coesairelatives, dans la base de
I'échantillon, ont été déterminées pour les grdin® (a et b) et 3, au cours du chargement
ainsi qu'aprés décharge. Elles sont représentégsd-V-23, en utilisant comme abscisse la
déformation imposée a I'ensemble du matériau.

Les incertitudes en contraintes dans la base dedHdillon issues du calcul de minimisation,
déterminées par le logiciel, sont identiques aesdtlle I'étude sur le FeSi. Elles sont d’environ
100 MPa pour les composantes normales et 50 MRagpoamposante de cisaillement.

Nous remarquons tout d’abord dans la partie élast{ghargement 1) que les contraintes
sont tres proches de la contrainte macroscopiquelpe grains 2a, 2b et 3. L'écart maximal
est de 20 MPa. Pour le grain 1, nous avons un &cgérieur, de I'ordre de 50 MPa. Au

chargement 2, les quatre mesures donnent une itdatra; équivalente a la contrainte
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macroscopique. Au chargement 3, dans la zone gu&stile grain 3 continue de suivre
parfaitement la courbe imposée tandis que les sastem écartent. Nous remarquons a partir
de ce point une difference de comportement imptetantre les parties gauche et droite du
grain 2 : la contrainte;; dans la partie gauche est deux fois plus impatgue dans la partie
droite. Un voisinage hétérogene peut expliquer €sultat mais, en surface, nous ne
distinguons pas de différences notables d'oriemtatiet de tailles des grains situés en
périphérie. Enfin, apres décharge, le grain 3 ocoetide suivre la courbe macroscopique
tandis que les grains 1 et 2 se retrouvent resecént en traction et en compression
d’environ 50 MPa.

En ce qui concerne les autres composantes du telmisatal, nous observons pour le grain 3
que les valeurs de cisaillement augmentent avebdegement mais restent inférieures a 20
MPa et les valeurs d&, sont en compression et d’environ un tierssgePour le grain 1, des
valeurs de cisaillement importantes apparaissenthangement 3 et se maintiennent apres
décharge. Pour le grain 2, les hétérogeénités dememt : 612 eto,, sont négligeables dans la

partie gauche par rapport aux valeurs de la pdrtige.
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Les deux premiers points de chargement ont pudeuhéme étre exploités pour le grain 4,
qui a une orientation trés proche de celle du gtaimais une taille trois a quatre fois plus
petite (en surface). Nous avons ainsi pu comparephtraintes;; déterminée dans ces deux
grains (Figure V-24). Cette étude montre que latreame c1; du grain 4 est également

inférieure a la valeur imposée dans la partie iglast C'est sans doute un effet lié a
I'orientation cristallographique. Pour le chargem2nnous observons un écart important : la
contrainte dans le grain le plus petit est supégieiun facteur 2/3. Cet effet de taille doit étre

confirmé par d’autres analyses.

250 ‘ ‘
| |
—sollicitation imposée \ |
| |
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Figure V-24 : Contrainte ¢4, (direction de sollicitation) pour les grains 1 e#, par rapport a la contrainte

appliquée

5.3 Analyses de contraintes résiduelles sur des com posants de la

microélectronique

En microélectronique, les circuits intégrés somhposés de différents matériaux agences de
maniere précise et complexe les uns par rapportaatnes. Ces matériaux peuvent étre des
semi-conducteurs, utilisés pour la réalisationa@aposants actifs tels que les transistors, des
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conducteurs ou des isolants pour les pistes dstridition de courant (interconnexions). Les
propriétés thermomécaniques de ces matériaux smndifférentes et aboutissent a de fortes
hétérogénéités de contraintes lors des variatienteshpérature au sein du composant. Ces
contraintes locales influent sur la robustesseodetionnement du composant.

Dans le cadre d'un projet financé par 'ANR (PNAN®@-029), un outil combiné EBSD -
Kossel est développé en collaboration avec I'Eddonale Supérieure des Mines de Saint-
Etienne et STMicroelectronics, visant a estimer déformations/contraintes locales. La
microdiffraction Kossel offre la possibilité d'urgetermination du tenseur des contraintes
complet, grain a grain, tandis que I'EBSD permet dealyses relatives submicrométriques
dans le grain.

5.3.1 Capteurs MEMS

5.3.1.1Présentation des échantillons

Pour estimer de facon globale les contraintes mégas locales générées lors de certaines
étapes de la production de composants microélegtres, des capteurs MEMS
(microsystémes électromécaniques) ont été élajagsy. lls sont composés de deux bras

d’expansion connectés a un pointeur central, fotnuawe croix asymetrique (Figure V-25

(@)).

La fabrication des capteurs suit le procédé « Cemphtary Metal Oxide Semiconductor »
(CMOS) dans lequel les interconnexions de cuivret sélaborées avec le procédé
‘Damascene’. Celui-ci consiste a remplir par un ahdés tranchées gravées dans un
diélectrique, déposé par voie chimique en phasewagCVD). Aprés la gravure des
tranchées, une bicouche de Ta et TaN d’'une épaidee2b nm est déposée par voie physique
en phase vapeur (PVD). Ensuite, une sous-coucHi@em de cuivre est déposée par PVD
afin de permettre le dépot électrochimique en pligaale de cuivre a température ambiante.
Apres un recuit a 400 °C pendant 30 minutes, lapaisseur de cuivre est enlevée au moyen
d'un polissage mécano-chimique. Finalement, uneclwuprotectrice de SiN de 30 nm
d’épaisseur est déposée par CVD pour éviter d’oxydecuivre. L'empilement final de

matériaux est présenté Figure V-25 (b).
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bras | |
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Figure V-25 : Capteur MEMS - mesure de I'état de cotraintes moyen par rotation du pointeur central -

vue de dessus (a) et coupe transversale (b)

Le cycle thermique lié au procédé de fabricationégé des contraintes résiduelles dans les
capteurs encapsulés dans le diélectrique. Lorsgsdht libérés, les deux bras d’expansion
relaxent la déformation et induisent un couple deed sur le pointeur central qui tourne
jusqu’a atteindre sa position d’équilibre (Figure2¥ (a)). Ainsi, pour une largeur et une
longueur de bras fixées, différents espacementsate engendrent différentes déviations du
pointeur central. La déformation résiduelle ingigbeut étre évaluée en reproduisant les
déviations expérimentales par le biais d’'un moduialytique décrivant I'état mécanique
d’équilibre des structures aprés libération [1Z9s capteurs fournissent la valeur moyenne
dans le dépdt analysé. Pour mieux comprendre if@ide ces contraintes, il est nécessaire de

les estimer localement, grain par grain, puisrdétieur des grains.

Plusieurs capteurs sont présents sur un méme @ldrantes capteurs sont entourés d’'une
zone rectangulaire riche en cuivre que l'on appellpleine plaque’ (Figure V-26). Les

échantillons étudiés sont composés de capteurs dgarbras de largeur 2 um. L’épaisseur de
cuivre est d’environ 700 nm et la couche de patisivaa été 6tée par polissage ionique. La
taille de grains est de I'ordre du micrometre etnme la présence de nombreux joints de

macles (Figure V-26).
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Figure V-26 : Capteur MEMS - (a) microstructure au MEB - (b) agrandissement au niveau de la liaison

entre le pointeur central et un bras d’expansion

5.3.1.2Analyses au MEB

Les premiéres analyses ont été réalisées danstia ‘pé&eine plaque’ car la taille de grains est
|égérement supérieure a celle des zones confildmss avons obtenu des clichés Kossel
indexables (Figure V-27), mais ceux-ci ne sontgmgjualité suffisante pour nous permettre
de déterminer avec précision le tenseur de comdihes lignes de Kossel sont trop diffuses
et présentent un contraste trop faible pour éfpérées avec précision. Il en a été de méme
pour les zones confinées.

En effet, une faible épaisseur de cuivre implique gpoire de réémission des rayons X
tronquée et ainsi un volume diffractant plus pgtie dans le cas d’'un échantillon massif. De
plus, la microstructure fine et fortement macléexdtot a un domaine diffractant tres
hétérogeéne. Il faut donc pouvoir augmenter ladmde du faisceau générant la fluorescence
X et donc la formation des cones de Kossel, samsideer la résolution spatiale. Des essais a
'ESRF ont été menés dans ce but.
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= NvARSA 0

Figure V-27 : Exemple de cliché Kossel d'une zoneleine plaque’ (a) et la simulation associée (b)

5.3.1.3Analyses a 'ESRF

Une campagne d'essais a été réalisée sur la I[Dh8 tlans le but d’obtenir des clichés de
meilleure qualité pour les capteurs MEMS. L'avaetagété la possibilité de travailler avec
un faisceau de rayons X de taille inférieure a 800 L'énergie des rayons X a été choisie de
facon a exacerber la fluorescence du matériau.pdoto du montage est visible Figure V-28.
Le faisceau nanométrique est focalisé a I'aide deira K-B (Kirkpatrick-Baez) a la surface
de I'échantillon. Les zones présentant les captMESIS ont été repérées a l'aide d’un
microscope optique, puis le positionnement fin’dehantillon par rapport au nanofaisceau a
été réalisé a l'aide de cartographies de fluoraseetf La caméra CCD ‘Gemstar’ a été
positionnée au plus prés (environ 28 mm) en évitautt masquage de I'écran par la chambre
d’ionisation. Les temps d’exposition pour I'enréggsnent de clichés Kossel ont été tres

longs. lls ont été multipliés par un facteur 30iemv par rapport au MEB.

Un cliché Kossel obtenu dans un grain situé a fémwité d’'un pointeur central est donné
Figure V-29. Des taches intenses représentativda ddfusion diffuse sont visibles sur le
cliché. Elles n’interagissent que trés modérémersic des réflexions Kossel. Seules les
réflexions correspondant aux familles de plans alklds indices, {111} et {200}, ont été

repérées manuellement : pour les lignes préseataptofil type clair/sombre, les points ont
été positionnés aux points d’inflexion des profde lignes. Les réflexions d’indices
supérieurs sont difficiles a positionner. L'étatatmtrainte résiduelle du grain individuel ainsi

gue son orientation cristallographique sont pré&semtableau V-6.
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Figure V-28 : Photo du montage utilisé pour I'obtetion de clichés Kossel sur MEMS a I'ESRF -
Plateforme 3 de la ligne ID13

Figure V-29 : Exemple de cliché Kossel dans un gmaid’'un pointeur central (a) et simulation associé¢b)

Orientation cristallographiqué Tenseur de contraintes (MPa)
(HKL) [UVW] repére de I'échantillon
470 -230 160
(3412) [1234] -230 170 70
160 70 0

Tableau V-6 : Détermination de I'orientation cristallographique et du tenseur de contraintes résiduedis

d’'un grain individuel d’'un pointeur central d’un ca pteur MEMS par microdiffraction Kossel a lESRF
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La direction ‘11’ correspond a la direction longiinale de la ligne de cuivre considérée. En
utilisant I'nypothése 633=0’, nous obtenons des valeurs de contraintes &evdlutot en
traction pour les composantes normales. La comérdongitudinale est la plus élevée, de
I'ordre de 500 MPa. Les composantes de cisaillemersiont pas négligeables.

Le signe et I'ordre de grandeur dg sont plutét en accord avec la contrainte calcalgartir

de la déformation résiduelle longitudinale des ear#t pivotants. Celle-ci a été estimée a 370
MPa pour une largeur de ligne de 2 um aprés untr@@00 °C [84].

L'utilisation de seulement sept lignes pour l'ars@lyde contraintes conduit a une précision
faible. Ces résultats devront donc étre utiliséscaveaucoup de précaution. D’autres essais

devront étre réalisés pour confirmer le résultaeob.

5.3.2 Film de cuivre

L'obtention de clichés Kossel de bonne qualitélesicapteurs MEMS est trés difficile. Nous
avons donc travaillé également sur un échantillépaisseur plus importante : un film mince
de cuivre de 1,16 um, sans diélectrique et sansheouwle passivation, fabriqué par
électrodéposition. Les grains les plus gros etrlegis maclés ont été repérés a I'aide d’'une
analyse EBSD. Ensuite, a I'aide d’'un faisceau difocalisé (FIB) dans le MEB, un grain a
été localisé par des gravures et un autre a été am ses voisins (Figure V-30). Cet

échantillon a ensuite été envoyé pour analysempaodiffraction Kossel.
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Figure V-30 : Localisation d’'un grain au FIB par la réalisation de gravures (marques carées) - le graest

encerclé (a) ou par gravure permettant de l'isolede ces voisins (b)
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Le grain isolé de ces voisins n’a pas conduit &liohé Kossel de qualité suffisante pour étre
exploité. Le faisceau d’ions a peut-étre dégradadeeriau en créant de I'écrouissage et/ou en

implantant des ions gallium.

Par contre, le cliché Kossel du grain repéré pagtavures a pu étre analyseé. Il est constitué
de deux jeux de lignes (Figure V-31) :

» des lignes de Kossel provenant du grain de cuivre ;

» des lignes de pseudo-Kossel provenant du subsihiaium monocristallin) situé en

dessous.

(b)

Figure V-31 : Cliché expérimental obtenu avec supeosition du cliché Kossel simulé (a) et superpositi

d’'un cliché pseudo-Kossel simulé avec les paramesreristallins du silicium (b)

En effet, pour une tension d’accélération de 30IeVgsolution en profondeur théorique des
rayons X de fluorescence du cuivre est d’enviropn2 (Tableau 1l-1). Une partie de ces
rayons peut donc étre diffractée par le réseatallimsdu silicium et conduire a des réflexions
de pseudo-Kossel. Des simulations de Monte-Canhdircoent bien qu’a 30 kV les rayons X
de fluorescence sont générés par toute I'épaiskedépdt (Figure V- 32).

Pour une tension d'accélération de 20 kV, nous svégalement observé des lignes de
pseudo-Kossel. La simulation de Monte-Carlo nodsqgure une taille de poire d’émission des

rayons X de 'ordre de I'épaisseur du dépébt.
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Figure V- 32 : Simulations de Monte-Carlo des rayos X émis par le film mince (en blanc, noté 1) pouwles

tensions d’'accélérations de 30kV (a) et 20 kV (b)1:0 000 trajectoires électroniques simulées, Tilt30°

Pour le cliché du cuivre, 12 lignes ont été repgrdanuellement en positionnant les points :
» au maximum d’intensité du profil de ligne pour lemes claires, correspondant aux
familles de plans {220}, {311}, {331}, {400} et {48} ;
» au point d’inflexion du profil de ligne pour leghes claires/sombres, correspondant
aux réflexions {111} et {200}.
Les résultats de I'analyse du grain individuel fent Tableau V-7, en utilisant I'hypothese

‘ (533=0

Orientation cristallographiqué Tenseur de contraintes (MPa)
(HKL) [UVW] repére de I'échantillon
-30 -65 -60
(010) [L007] -65 250 5
-60 5 0

Tableau V-7 : Détermination de I'orientation cristalographique et du tenseur de contraintes résiduedis

d’'un grain individuel d'un film mince de cuivre par microdiffraction Kossel

L’évolution de la contrainte au cours d’'un cyclerhique (ici : recuit de 400°C) peut étre
déterminée a partir de la mesure de la courburgysgie¢me film/substrat et de I'utilisation du
modele de Stoney [130]. Une valeur de contraintexsaite du calcul : elle correspond a la
contrainte résiduelle biaxiale isotrope moyenndildude cuivre. Sur un échantillon similaire
a celui que nous avons étudié, des mesures deweurdalisées par Renaud Vayrette [84]

(STMicroelectronics) donnent un niveau de conteaddg 180 MPa (Figure V-33).
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Figure V-33 : Niveaux de contraintes résiduelles defilms minces de cuivre, évalués par Renaud Vaytet

- STMicroelectronics, en fonction de I'épaisseur; des films et des traitements thermiques [84]

Les résultats de I'analyse de contraintes tensener microdiffraction Kossel sont plutét en
accord avec un état de contraintes biaxial et uise Bn tension du cuivre apres le recuit. De
plus, la valeur de contrainte du grain individuahd la direction transverse est du méme ordre
de grandeur que la valeur moyenne du film. Parreptd contrainte du grain individuel n’est
pas isotrope dans le plan du film.

Il est important de noter que I'orientation du grde cuivre est similaire a celle du wafer de
silicium déterminée a partir du cliché pseudo-KbsBar contre, le logiciel n'ayant pas été
validé pour la détermination de l'état de déformasicontraintes pour des analyses en

pseudo-Kossel, les contraintes résiduelles dawsfler ne sont pas accessibles.

5.3.3 Conclusions

Nous avons vu qu'il était envisageable d’obtenis aedres de grandeur de contraintes
résiduelles sur des échantillons de la microéleae par microdiffraction Kossel. Les

clichés étant difficiles a acquérir a cause declitgsse des domaines cohérents de diffraction,
les grains les plus gros (quelques micrometresgace) ont été privilégiés. Une seule valeur
a été obtenue : elle semble plutét en accord aescniesures moyennes de déformations

résiduelles réalisées dans des films minces.
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Le but de cette étude était de développer la mifradtion Kossel pour obtenir les états de
déformations / contraintes d’un volume de matiéggaqdelques prh C'était un réel défi. En
effet, I'étude bibliographique avait mis en exerglee fait que cette technique, bien
gu’'ancienne, avait été tres peu utilisée pour Iisedes contraintes. Seule une équipe de
recherche avait obtenu des résultats cohérentiesunonocristaux ou des polycristaux a gros
grains et a notre connaissance, aucune analysain&e effectuée sur des polycristaux a

grains fins.

Nous avons tout d’abord donné les clefs nécessailasbtention de clichés de diffraction
Kossel expérimentaux. Pour cela, il est nécesdaitgien connaitre le matériau. En effet, tous
les éléements ne sont pas analysables par micractifin Kossel, la rugosité et I'écrouissage
de surface doivent étre faibles et une taille daingrinférieure a cinq micromeétres peut
aboutir & des clichés de mauvaise qualité. Enslgitehoix de la caméra et des paramétres
d’acquisition sont importants. Nous avons montrél giait intéressant de minimiser la
distance caméra - échantillon afin de maximisendenbre de réflexions interceptées et
diminuer les temps d’acquisition. Enfin, au nivedw MEB, augmenter la puissance du
faisceau électronique permet de diminuer les ted¥psposition mais peut conduire a une
perte en résolution spatiale et a un échauffenoeal du matériau.

Nous avons ensuite présenté la méthodologie palyser les clichés expérimentaux a I'aide
d’'un logiciel développé par Adam Morawiec. Nous rv@articipé aux améliorations de
celui-ci et nous en sommes pour l'instant les seudibsateurs. Ce logiciel utilise une
procédure semi-automatique pour la déterminaticsolale des six composantes du tenseur
des déformations. L'opérateur doit positionner nedlemnent des points sur le cliché afin de
fixer la position des réflexions. Ce positionnemaait &tre trés precis, inférieur au pixel. Une
étude paramétrigue a permis de déterminer le nomtirémal de lignes qu'il fallait
positionner pour avoir une résolution en défornratie I'ordre de 2.18 Linfluence de la
dynamique de la diffraction des rayons X n’est paégrée au logiciel. Pourtant, elle peut
provoquer un décalage des maxima d’intensité i aim mauvais positionnement des lignes
par I'opérateur. C’est pour cela qu'une procédelative a été développée afin de pallier a
cette difficulté. En confrontant deux clichés, st @ossible d’en déduire I'état de déformation

relatif a partir d’'une corrélation automatique gedfils de lignes.
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En réalisant des analyses sur des monocristaux amuss pu Vérifier que le passage des
déformations aux contraintes donnait des réesutiait®rents. Des monocristaux de cuivre et
de germanium supposés non contraints ont étéadifimur une premiere validation et pour
étudier l'influence de I'échauffement causé pafolealisation du faisceau électronique. Une
validation plus compléte a été obtenue sur des prmtaux de superalliages base nickel
sollicités a l'aide d’'une micromachine de tractidmes résultats d’analyses au MEB et a
'ESRF ont été comparés a ceux obtenus par diftraades rayons X et neutronique ainsi
gu’a la contrainte appliquée par le dispositif detionin situ. Méme si ce matériau n’est pas
le candidat idéal (deux phases pouvant induirehddéérogénéités locales), tous les résultats

sont plutét en accord.

Ainsi, nous avons pu appliquer cette technique sardatériaux polycristallins en diminuant
progressivement la taille des grains analysés. @@ltord, des analyses intergranulaires sur
des matériaux a taille de grains millimétrique &lirmge a transformation de phase (CuAlBe)
et un fer-silicium) ont été réalisées. Elles ontnie de montrer la présence d’hétérogénéités
intergranulaires, liées a des différences d’origonacristallographique notamment. Ensuite,
des mesures ont été effectuées sur quelques gtaicisr IF, ayant des tailles de 15 a 50
micrometres. La plus grande hétérogénéité du dardiifractant a rendu ces analyses plus
délicates. Nous avons tout de méme réussi a olderiévolutions de contraintes cohérentes
au cours dune sollicitationin situ. Des hétérogénéités intergranulaires et méme
intragranulaires ont pu étre détectées. Enfinedetthnique a été appliquée a un cas industriel
concret, des structures MEMS utilisées en micrékdamue. La microstructure fine et
fortement maclée a conduit a des analyses tresildif au MEB. Une mesure sur un grain
individuel a été réalisée a partir d'un faisceanamétrique de rayons X a 'ESRF de facon a
diminuer la taille du volume diffractant. D’autressais doivent étre réalisés pour confirmer le
résultat obtenu. Un échantillon de type couche ejiptus épais avec des grains plus gros, a
également été testé. Une analyse sur un grainicigivdonne un état de contrainte plutét en

accord avec des analyses de courbure moyennawéfilisées par ailleurs.
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Cette étude ouvre de réelles perspectives tantt quadéveloppement de la technique elle-
méme que pour I'application de celle-ci a difféeeddmaines de la science des matériaux.

En ce qui concerne le développement de la technmusieurs améliorations peuvent encore

étre apportées.

L’intégration des effets de la dynamique de larddfion des rayons X sur la position exacte
des lignes de Kossel au sein du logiciel de pagtetnent des clichés permettrait d’améliorer

la sensibilité de la technique quant aux mesuresidormations absolues.

L’intégration d'un processus d’automatisation dales reconnaissance des coniques
améliorerait la reproductibilité de la mesure edwlyait a un gain de temps considérable dans
le post-traitement de clichés. Dans ce sens, deauxk ont été amorcés par I'Ecole Nationale
Supérieure des Mines de Saint-Etienne, dans ledslANR SAKE (PNANO-07-029).

Des essais seront prochainement réalisés a partirfdisceau d’électrons provenant d’un
canon a émission de champ. La plus grande finaségsteau électronique devrait permettre
d’améliorer 1égerement la résolution spatiale. Iidlamce accrue et la plus grande stabilité

apporteraient un gain de temps et conduiraienipadaibilité de réaliser des cartographies.

Un travail intéressant pourra également étre ensr@pur estimer les contraintes d’ordre 11l &
partir des élargissements des lignes de Kossekfféhy en éloignant la caméra par rapport a
I’échantillon, il est possible de se concentrer des lignes de Kossel particulieres, décrites
par un nombre plus important de pixels. Des élaggients au cours d’'un chargement
meécanique ont déja été observés. Des variatiohsnte d’'une conique peuvent également

apparaitre.

L’utilisation d’'une caméra ‘in-vacuum’, intégréetemement dans la chambre du microscope
et ainsi dépourvue de fibres optiques permettigagner en encombrement et peut étre de
diminuer encore la distance caméra - échantillomsiA les temps d’acqusition seraient
réduits et la précision des mesures améliorée lgapllecte d’'un plus grand nombre de

conigues
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La formation des cones de Kossel se caractérisarpaes faible rapport signal sur bruit. Le
développement des caméras discrétisées en énengiea @pporter un gain considérable en
précision et en temps d’exposition.

Des essais supplémentaires doivent étre réaliséesumatériaux a grains fins afin de valider
les résultats que nous avons présentés et d'esfinsr précisément la résolution de la
technique. Des campagnes d’intercomparaisons agetethniques analogues présentées au
premier chapitre peuvent aussi étre entreprisefin,Eih serait intéressant d’intégrer des
mesures de champs permettant d’estimer les défiamsdbcales en surface du matériau et de
les corréler avec les champs de déformations dweavéscristallin déterminés par

microdiffraction Kossel.

Il faut noter que cette technique a l'avantage éfep dans un microscope électronique a
balayage, outil disponible en laboratoire, et demgdtre un couplage direct avec la
microstructure du matériau. En ce qui concerneapgfications, nous voyons son utilisation

dans deux domaines principaux.

Les modeles micromécaniques prennent en comptatastéristiques de la microstructure a
une échelle de plus en plus fine, il est donc pelisable davoir des meéthodes
expérimentales qui permettent de caractériser Hamps de déformation et les champs de
rotation a ces échelles. Les effets multiples potivafluencer les états de contraintes
intergranulaires et intragranulaires comme ladalkts grains, la proximité par rapport au joint
de grains ou a un précipité, les caractéristiquess gtains avoisinants sont de plus en plus

intégrés dans les modeles mais sont difficilemesgurables expérimentalement.

De plus en plus dobjets sont fabrigués a des Hshemicrométriques voire sub-
micrométriques. A mesure que leurs dimensions digmt leurs comportements mécaniques
tendent a s’écarter de ceux des matériaux magsifseffet, les roles des surfaces et des
interfaces deviennent prépondérants et les dengl®sdéfauts diminuent. Un outil
expérimental permettant d’estimer les contraintassain de ces objets serait un atout

précieux.
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DEVELOPPEMENT DE LA MICRODIFFRACTION KOSSEL POUR L' ANALYSE DES
DEFORMATIONS ET CONTRAINTES A L’ECHELLE DU MICROMET RE -
APPLICATIONS A DES MATERIAUX CRISTALLINS

RESUME : La diffraction des rayons X est une technique non destructive fréquemment utilisée
en sciences des matériaux pour déterminer les contraintes résiduelles a une échelle
macroscopique. Du fait de la complexité croissante des nouveaux matériaux et de leurs
applications, il devient nécessaire de connaitre I'état de déformation / contrainte a une échelle
plus petite. Dans ce sens, un outil expérimental appelé microdiffraction Kossel a été développé
au sein d'un microscope électronique a balayage. Il permet de déterminer I'orientation
cristallographique et les déformations / contraintes avec une résolution spatiale de plusieurs
micromeétres. Des analyses ont aussi été réalisées avec un rayonnement synchrotron. Une
méthodologie expérimentale a été développée de maniére a optimiser I'acquisition des clichés
et leur post-traitement. La procédure de détermination des contraintes a été validée en
comparant les états de contrainte de monocristaux sous chargement mécanique in situ,
obtenus en microdiffraction Kossel et avec des techniques de diffraction classiques. La
microdiffraction Kossel a ensuite été appliquée a des matériaux polycristallins en diminuant
progressivement la taille des grains analysés. Des hétérogénéités intergranulaires assez
marquées ont par exemple été mesurées sur un acier IF. Des mesures ont enfin été réalisées
sur des couches minces représentatives des composants de la microélectronique.

Mots clés: microdiffraction Kossel, microscopie électronique a balayage, rayonnement
synchrotron, mesure des déformations du réseau, contraintes, échelle du micrometre.

DEVELOPMENT OF KOSSEL MICRODIFFRACTION FOR STRAIN A ND STRESS
ANALYSIS AT THE MICROMETER SCALE -
APPLICATIONS TO CRYSTALLINE MATERIALS

ABSTRACT: X-ray diffraction is a non-destructive method frequently used in materials science
to analyse the stress state at a macroscopic scale. Due to the growing complexity of new
materials and their applications, it is necessary to know the strain and stress state at a lower
scale. Thus, a Kossel microdiffraction experimental set-up was developed inside a scanning
electron microscope. It allows to obtain the crystallographic orientation as well as the strains
and stresses within a volume of a few cubic micrometers. Some experiments were also
performed using a synchrotron radiation. An experimental procedure was developed to optimize
the acquisition of Kossel line patterns and their post-processing. The stress calculation from
Kossel patterns was validated by comparing the stress state of single crystals during in situ
mechanical loading, obtained by Kossel microdiffraction and with classical diffraction methods.
Then Kossel microdiffraction was applied to polycrystalline samples by gradually decreasing the
grain size. Intergranular stress heterogeneities were for example measured in an interstitial-free
steel. Experiments were finally carried out in thin layer samples representative of
microelectronic components.

Keywords : Kossel microdiffraction, scanning electron microscope, synchrotron radiation,
lattice strain measurement, stresses, micrometer scale.
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