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Liste des acronymes et des symboles employés

Acronymes

AFM : Atomic Force Microscopy

CBED : Convergent Beam Electron diffraction
CBIM : Convergent Beam Imaging

CCS : Crystal Coordinate System

CL : Camera Length = longueur de chambre

CTE : Coefficient Thermal Expansion
DFH : Dark Field Holography
DRX : Diffraction des Rayons X

EBSD : Electron Back Scattered Diffraction
EP : Euclid’s Phantasies

ETR : Ecart Type Relatif
FEG : Field Emission Gun
FOLZ : First Order Laue Zone

HOLZ : High Order Laue Zone

HT : Haute Tension

ID : Intersection Distance

KLEBS : K-Lines Equation Based Scheme

LACBED : Large Angle Convergent Beam Electron diffraction

LP(s) : Lattice Parameter(s)
MCS : Microscope Coordinate System
MEB : Microscope Electronique a Balayage

MET : Microscope Electronique en Transmission
NBD : Nano Beam Diffraction

PSts : Plane Stress case

SOLZ : Second Order Laue Zone

TM : Triangle Method

TS : TEMStrain

u.a. : Unité arbitraire

Z0LZ : Zero Order Laue Zone



Symboles alphabet latin

a, b, ¢ : Parameétres cristallins

a : valeur moyenne du parametre cristallin a

Qyrai - Valeur vraie du paramétre cristallin a

Qexp - valeur expérimentale du parameétre cristallin

a](},a](}, :Parametres cristallins non contraints des phases y et y*

exp _exp .
Y, a}” :

alpha, beta : angles d’inclinaison

‘

a Paramétres cristallins expérimentaux des phases y et y
b : Vecteur de Burgers

dpy : Distance interatomique pour la famille de plans (h, k, 1)
E,: Erreur aléatoire

E;: Erreur systématique

E.om : Haute tension nominale

E..: : Haute tension actuelle

E. : Haute tension effective

f : Facteur de diffusion

g : Vecteur du réseau réciproque

(h, k, 1) : Famille de plans atomiques

lg : Intensité diffractée associée a la réflexion g

ko: vecteur d’onde des électrons dans le vide

s : Paramétre de déviation, écart a Bragg

L : Longueur considérée

L(T) : Valeur du parametre de maille a la température T
AL : Variation de longueur

t : épaisseur

Tamb: Température ambiante (20°C)

To : Température initiale

T : Température considérée

AT : Variation de température

Vo: volume de la maille élémentaire

Symboles alphabet grec

a(T) : Fonction polynomiale d’approximation de la courbe représentant I'évolution du coefficient de dilatation
a : Demi-angle de convergence dans une expérience CBED ou coefficient de dilatation thermique
a, B, y : Angles de la maille cristalline

€ : Déformation du matériau

&;; : Fonction de Dirac

& : Distance d’extinction associée a la réflexion g

Oz : Angle de Bragg

A : Longueur d’onde des électrons

o : Composantes du tenseur des contraintes

U (r) : Fonction d’onde des électrons

ob,, P, §, :Angles d’Euler

6 : Désaccord paramétrique non contraint existant entre deux phases
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Introduction

Une meilleure compréhension des propriétés des matériaux passe par I'étude des états de contrainte
ou de déformation dans ceux-ci. De nombreuses techniques ont été développées pour atteindre ce
but, les principales reposent sur la diffraction qu’elle soit des rayons X, des neutrons ou bien des
électrons. Chaque technique posséde une résolution spatiale propre et un champ d’application bien
défini. Pour notre étude nous emploierons la diffraction des électrons en faisceau convergent (CBED :
Convergent Beam Electron Diffraction). Cette technique est mise en ceuvre dans un Microscope
Electronique en Transmission (MET) nous permettant ainsi d’obtenir une résolution spatiale de
I'ordre de quelques nanometres, ce qui fait de la technique CBED une méthode d’analyse trés locale
des déformations. Les clichés de diffraction en faisceau convergent sont composés de lignes de HOLZ
et leur localisation est directement liée aux parametres cristallins du matériau. Il est donc possible de
déterminer les déformations présentes dans un matériau en comparant la position des lignes de
HOLZ provenant d’un cliché expérimental avec celles provenant d’un cliché simulé cinématiquement.
Différentes approches ont été développées pour ce type d’étude comparant les distances entre les
points d’intersection des lignes [1, 2] ou bien entre les aires formées par les lignes de HOLZ [3]. La
détermination des déformations souffre d’un probleme dit d’ambiguité lors du traitement des clichés
CBED, c'est-a-dire que différents jeux de paramétres de maille peuvent correspondre au méme cliché
de diffraction [4]. Dans cette étude nous nous proposons de développer et d’appliquer une nouvelle
approche pour la détermination des déformations par CBED : I'approche KLEBS (K-Line Equation
Based Scheme) [5]. Elle differe des autres approches car elle considére les équations des lignes de
HOLZ et non pas les distances d’intersection ou bien les aires formées par les lignes de HOLZ dans les
clichés CBED. Le logiciel TEMStrain a été construit autour de cette approche en intégrant la
possibilité de traiter simultanément plusieurs clichés CBED [6], résolvant ainsi le probléme
d’ambiguité des solutions [7].

L’étude des matériaux issus de la microélectronique est le domaine de prédilection de la technique
CBED, de nombreuses études en témoignent. Dans cette étude nous nous proposons d’appliquer
I"approche KLEBS a des matériaux provenant d’un domaine différent ou la technique CBED est moins
employée pour la détermination des déformations : le domaine de la métallurgie.

Ce mémoire est structuré en six chapitres dont voici une bréve présentation.

Le chapitre d’ouverture est consacré a la présentation des différentes techniques expérimentales
dévolues a la détermination des déformations et des contraintes dans les matériaux. Nous avons
présenté plus en détail la technique de diffraction électronique en faisceau convergent (CBED) qui
sera |'outil principal employé lors de cette thése. Nous avons complété ce chapitre en présentant les
principales approches de détermination des déformations reposant sur la position des lignes de
HOLZ. Notamment I"approche KLEBS (K-Line Equation Based Scheme) [5] qui sera employée durant
toute notre étude. Ce chapitre nous a aussi permis d’aborder les avantages et les inconvénients
associés a la technique CBED.



Introduction

Le second chapitre présente les conditions expérimentales employées lors de notre étude. Nous y
avons défini les protocoles expérimentaux concernant I'acquisition des clichés de diffraction ainsi
qgue le traitement des données expérimentales. La seconde partie est dédiée aux logiciels que nous
avons employés pour la détermination des paramétres cristallins. Les logiciels TEMStrain [6] et
Euclid’s Phantasies [8] ont été présentés avec leurs spécificités. Enfin, la derniére partie est
consacrée aux matériaux analysés lors de cette étude. Elle comprend les techniques de préparation
des matériaux ainsi que la présentation de certaines de leurs propriétés dont nous aurons I'usage au
cours de notre étude.

Le troisieme chapitre est dédié a I'estimation de l'incertitude liée a la mesure des parametres
réticulaires par CBED. Nous avons apporté un regard statistique sur le traitement des données
expérimentales et estimé les possibilités de I'approche KLEBS pour le traitement simultané de
plusieurs clichés de diffraction. Nous avons aussi estimé l'incertitude associée a la chaine de
traitement des données ainsi que l'influence de la non correction dynamique des clichés de
diffraction.

Le quatriéme chapitre est consacré a I'application de I'approche multi-clichés a un cas complexe avec
I’étude d’un superalliage monocristallin a base nickel. Nous avons couplé la technique CBED aux
calculs micromécaniques par éléments finis en vue de proposer une méthode pour déterminer le
désaccord paramétrique non contraint existant entre les deux phases constituant les superalliages.
L’'emploi des éléments finis nous apporte des renseignements sur les effets de la relaxation lors de la
préparation de la lame mince.

Le cinquieme chapitre est un chapitre exploratoire ol nous apportons une contribution a I'étude des
hétérogénéités de déformation d’un matériau déformé plastiquement. Dans ce but nous allons
étudier un échantillon d’aluminium déformé par traction a 4%.

Le dernier chapitre constitue la conclusion de ces trois années de thése et reprendra I'ensemble des
résultats et interprétations présentées aux chapitres précédents.
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Chapitre 1 : Introduction aux techniques de détermination des déformations

I.1. Introduction

L'étude des déformations dans un matériau nécessite la définition précise des différentes échelles
d’inspection. A chaque échelle est associé un certain nombre d’éléments de la microstructure
comme il est représenté sur la Figure I- 1.

Echelle I1

- Wiult phasage
riantations
- Contramnies IWbsaicié
Cellules et parois de
diglorations
Echelle IT1

Fotations de résean

Echelle I11

D fauts - liné aire s
- ponc tuels
Figure I- 1: Les différentes échelles de déformation [Ji-2003]

La premiére échelle est I'échelle macroscopique, elle correspond & un volume de I'ordre du mm? ou
d’une surface de quelgues mm2 A ce niveau la déformation représente la moyenne des
déformations sur un grand nombre de grains. La seconde est I'échelle mésoscopique. Elle se situe au
niveau des grains qui sont analysés comme des éléments de volume constant. La derniére est
I’échelle microscopique, qui va correspondre a des déformations se produisant a l'intérieur des
grains. Leur moyenne correspondra a la déformation mésoscopique au niveau du grain étudié.

Il est important de considérer toutes ces échelles lors de I’étude des déformations dans un matériau
et de fixer avec précision le niveau de leur précision.

Il n"existe pas de technique ou d’appareillage qui permet de couvrir toutes ces échelles. Ainsi, si I'on
désire faire une étude compléte il faudra utiliser différentes méthodes puis les corréler entre elles.
Pour ce faire, il existe différentes techniques de détermination des déformations (diffraction des
rayons X, diffraction rétrodiffusée des électrons, microscopie électronique a transmission, ...), chaque
technique possede sa propre résolution et sa propre précision. Une liste des principales techniques
de détermination des déformations figurent dans le Tableau |- 1. Elles sont classées par ordre
décroissant de résolution spatiale.
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EBSD® Diffraction des | Micro Micro DEH? NBD? CBED’
S rayons X Kossel Raman non filtré filtré
Rayonnement | | rayons i i i i
électrons rayons X X photons électrons électrons électrons | électrons
Précision 1.10" 1.10° 1.10° 1.10° 2.10" 6.10" 2.10" 1.10"
Résolution 50 R 1x1 10x 10 1x1
. 20pmal mm 0.8x0.8 pm 4 nm 2-3nm
spatiale nm pm nm nm
Appareillage MEB® Diffractométre MEB Microscope MET® MET MET MET
Résolution en : 3
L. ~20 nm 13100 pm ~1 um ~10 nm 104500 104500 103 500 nm
épaisseur nm nm

Tableau I- 1: Spécificités des différentes méthodes pour la détermination des déformations

A partir de ce tableau il est possible d’associer a chaque technique son échelle de travail. Les échelles
les plus locales peuvent étre atteintes seulement par la microscopie électronique en transmission
(filtrée ou non).

C’est le cas du travail présenté dans cette thése qui se situe a I'échelle microscopique et qui sera
réalisé par utilisation de la microscopie électronique en transmission.

Dans la suite de ce document les principales techniques vont étre présentées avec un intérét plus

particulier pour la microscopie électronique en transmission qui est la technique ayant été utilisée
pour la réalisation de cette these.

I.2. Les principales techniques de détermination des déformations

1.2.1. Microscopie électronique a balayage / EBSD

Cette technique détermine les déformations dans un matériau a partir de clichés EBSD (Electron Back
Scattered Diffraction) réalisés dans un microscope électronique a balayage. La technique EBSD est un
outil important pour la détermination des orientations de cristaux.

Les angles de Bragg peuvent étre déterminés a partir des clichés EBSD et mener aux distances
interréticulaires du matériau a l'aide de I'équation de Bragg. Mais cette approche possede une
précision assez basse [Wilkinson-1996]. C’'est pour cela qu’une seconde approche a été développée.
La détermination s’effectue en comparant les angles de Bragg d’un cliché expérimental du matériau a
analyser avec un autre cliché de ce méme matériau, mais non déformé. Cette comparaison s’effectue
suivant le mode "cross-correlation”. Cette méthode est employée avec succes par K.Z. Troost et al.
pour déterminer la distorsion tétragonale de couches épitaxiales. Ces résultats étaient en accord
avec ceux réalisés par diffraction des rayons X [Troost-1993]. Cette méthode est sensible aux
déformations qui font varier les dimensions de la maille cristalline, mais ne détectent pas I'expansion
ou la contraction hydrostatique. Elle est la plus utilisée pour le traitement des données provenant de

" EBSD: Electron Back Scattered Diffraction, 2 DFH: Dark Field Holography, > NBD: NanoBeam Diffraction, * CBED:
Convergent Beam Electron Diffraction, > MEB: Microscope Electronique a Balayage, ® MET: Microscope Electronique en
Transmission
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clichés EBSD [Wilkinson-1996-2006]. Récemment, cette seconde approche a été améliorée par
différentes équipes qui y ont ajouté soit une indexation des clichés EBSD a I'aide d’une transformée
de Hough 3D [Maurice-2008], soit en linéarisant I'algorithme de minimisation entre les différents
clichés a comparer en "cross correlation" ou bien en comparant un cliché expérimental avec son
équivalent simulé de maniére géométrique [Villert-2009].

Le dispositif expérimental ainsi qu’un cliché obtenu en EBSD sont représentés sur la figure suivante
(Figure I- 2).
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Figure I- 2: Dispositif expérimental pour la réalisation de clichés EBSD (a), Cliché EBSD obtenu sur un échantillon de silicium
(b) [Wilkinson-1996]

La détermination des déformations par EBSD présente de nombreux avantages, tels que sa facilité de
mise en oeuvre pour la réalisation des clichés (MEB), une sensibilité aux déformations de I'ordre de
0.01% [Villert-2009] et une préparation d’échantillon qui ne nécessite pas d’avoir recours a des lames
minces comme pour une étude MET. En raison de la faible pénétration des électrons dans |'épaisseur
de I'échantillon (de I'ordre de 20 nanomeétres), les données EBSD peuvent étre considérées comme
non représentatives du matériau dans son ensemble. En effet, les contraintes peuvent étre relaxées
en surface, mais il peut y avoir un gradient dans le reste de I'épaisseur. Sa résolution latérale (50nm)
ne lui confére pas la possibilité d’étudier les déformations a des échelles aussi fines que la
microscopie électronique en transmission avec la technique CBED.

1.2.2. Micro Raman (HRS)

La spectroscopie micro Raman est une technique utilisant la spectroscopie vibratoire en relation a la
dynamique des atomes constituant la matiére quelque soit son état (cristallin, amorphe, liquide)
[Colomban-1998].

Cette technique utilise un faisceau lumineux monochromatique provenant d’un laser qui est
concentré sur I'échantillon au travers d’un microscope optique, le faisceau diffusé est collecté par ce
méme microscope et dirigé vers un détecteur CCD. La lumiere (photons) entre en interaction avec les
vibrations du réseau (phonons) de I’échantillon. La lumiére diffusée contient des composantes (pic
Raman) qui ont une fréquence égale a celle des vibrations du réseau.

Pour chaque matériau non déformé la fréquence Raman est connue ou peut étre établie. En
présence de contraintes internes ou d’une déformation, il se produit un changement de cette
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fréquence. A partir de la comparaison de ces deux fréquences, on peut estimer les déformations
dans le matériau. Mais les calculs de déformations ou de contraintes a partir des fréquences Raman
ne sont pas simples. Toutes les composantes du tenseur de déformation non-nulles influencent la
position des pics Raman.

Les avantages de cette technique proviennent de sa facilité de mise en ceuvre ainsi que des temps
d’acquisition et de traitement des données. Par rapport a d’autres méthodes utilisant un microscope
électronique, la micro-spectrométrie Raman peut étre réalisée a distance (optique longue focale,
liaison par fibre optique, ...) et la préparation des échantillons n’est pas contraignante.

Par contre, elle possede un désavantage important qui est sa résolution spatiale assez basse a cause
de la taille du spot d’analyse qui est de l'ordre de 1 um. Cette dimension peut se révéler trop
importante suivant la taille des zones a observer. Cette technique mesure une valeur pondérée des
déformations [De Wolf-2003], et les informations obtenues ne sont représentatives que des dix
premiers nanometres dans I'épaisseur du matériau.

1.2.3. Micro Kossel

C'est en 1934 que Kossel et al. [Kossel-1935] découvrent I'effet physique suivant : lorsqu’un faisceau
d’électrons ou de photons X est focalisé sur la surface d’un échantillon, il provoque un rayonnement
de fluorescence pouvant étre diffracté par le cristal lui-méme. La source, ainsi créée, est divergente
et diffractera sur les plans cristallographiques du matériau, donnant naissance aux cones de Kossel
(Figure I- 3).
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Figure I- 3: Principe de la diffraction Kossel (a) et exemple d’image obtenu sur un polycristal de CuAlBe dans un MEB

[Gergaud-2007]

Les cOnes ainsi obtenus sont sensibles aux variations des paramétres cristallins. Cette propriété tres
importante est utilisée dans les différentes méthodes de détermination des parametres de maille par
micro-diffraction Kossel. Les plus utilisées sont la méthode de Tixier & Waché [Tixier-1970] et celle de
Lonsdale [Lonsdale-1947]. La premiere méthode consiste a déterminer I'orientation de I’échantillon,
ce qui permettra de remonter a l'aide d’une valeur arbitraire de parameétre de maille (a,) a toutes les
distances d’intersections entre les coniques. Considérant une de ces distances comme distance
témoin ; si la différence entre sa valeur expérimentale (d.) et sa valeur calculée (d.) est inférieure a
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I’erreur expérimentale (E), alors le parameétre choisi (a) sera le paramétre vrai. Sinon, on poursuit le
calcul par itération jusqu’a obtenir une valeur satisfaisant (d.-d.) <E. La seconde méthode repose sur
I'observation de l'intersection fortuite exacte de trois coniques n’existant que pour des valeurs
particuliéres de longueur d’onde ou de parametre. A partir de cette intersection, il est possible de
déterminer le parameétre de maille en fonction de la seule longueur d’onde.

Plus récemment, la méthode micro-Kossel a été reprise par différents groupes apportant chacun ses
améliorations [Bauch-2000-2004, Pesci-2006-2007]. Pesci et al. ont développé un logiciel pouvant
déterminer [l'orientation des clichés Kossel mais qui est également capable d’estimer les
déformations a partir de la comparaison d’un cliché expérimental avec son équivalent simulé.

Les avantages de la méthode micro-Kossel concernent surtout sa facilité de mise en oeuvre (MEB
équipé d’un canon a effet de champ FEG), sa trés bonne sensibilité aux déformations (1.10), ainsi
que la possibilité d’obtenir simultanément les déformations et les orientations a partir d’une seule
cartographie.

Cette technique présente cependant plusieurs limitations dues a sa mise en ceuvre telle que sa faible
résolution spatiale (de I'ordre du micron), la difficulté du repérage précis des lignes Kossel qui sont
courbes, et surtout le temps d’acquisition des données (quelques dizaines de minutes par point).

1.2.4. Diffraction des rayons X

La technique de détermination des déformations par diffraction des rayons X (DRX) repose sur
I'analyse de la position angulaire des pics de diffraction. L'écart de position entre les pics d'un
matériau déformé et celle du matériau non déformé permet via I’équation de Bragg d’estimer les
déformations subies par le matériau.

Cette technique peut s’appliquer aux matériaux polycristallins ou monocristallins. Dans chacun de
ces cas, des techniques particuliéres ont été développées : méthode initiale des sin*y avec une prise
en compte de la texture cristallographique pour les polycristaux, méthode d’Ortner pour les
monocristaux ou les matériaux a gros grains. Ainsi, Ortner proposa en 1986 deux nouvelles méthodes
de détermination des déformations [Ortner-1986-1, Ortner-1986-2]. La premiere étant une
amélioration de celle proposée par Imura [Imura-1962], en introduisant un tenseur métrique liant le
tenseur des déformations aux distances interréticulaires mesurées. La seconde utilisera les
distorsions angulaires et non plus les distorsions en longueur.

La résolution spatiale est de I'ordre de la centaine de micron. L’avantage principal de cette technique
est sa trés grande précision (1.10°°) [STREAM].
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1.2.4. Microscopie électronique en transmission

Le domaine de la microscopie électronique en transmission propose plusieurs techniques pour la
détermination des déformations. Parmi les plus récentes, nous pouvons présenter la nanodiffraction
(NanoBeam electron Diffraction : NBD) [Usuda-2003 et 2005, Béché-2009]. Cette méthode repose
sur la comparaison de diagrammes de points provenant de I'échantillon a étudier avec celui acquis
sur un échantillon non contraint (servant de référence). Une précision de 6x10™ a été atteinte par
Béché et al. avec I'utilisation d’une taille de sonde de 2.7 nm [Béché-2009]. Cette technique peut étre
appliqguée a des matériaux plus épais permettant ainsi de limiter les effets de relaxation des
contraintes dus a la préparation des lames minces. Il est possible de combiner la nanodiffraction avec
la microscopie électronique en transmission en mode balayage pour I'obtention de cartographies de
déformation.

L’holographie électronique en champ sombre (DFH : Dark Field Holography) est la derniere technique
a avoir été développée [Hytch-2008]. Elle permet l'obtention directe d’une cartographie de
déformation (300x1600 nm?). Cette technique repose sur I'utilisation de deux échantillons identiques
(méme matériau, méme orientation, méme épaisseur), I'un est non contraint (référence) et I'autre
est celui dont on veut déterminer le champ de déformation. Deux faisceaux électroniques cohérents
sont en condition deux ondes sur ces deux échantillons. Les faisceaux diffractés sont amenés a
interférer sur I'écran d’observation par l'intermédiaire d’un prisme électrostatique. L'image de
phase, directement corrélée aux champs de déplacement de la famille de plans considérés, est
reconstituée a partir des franges de I’hologramme. Il est donc possible d’obtenir une cartographie
des déformations bidimensionnelles en utilisant au moins deux familles de plans. Cette technique
présente une précision de 2x10™ pour une résolution d’environ 5 nm [Hiie-2009].

Voila pour les techniques les plus récentes. Lors de notre étude nous avons utilisé une technique plus

ancienne : la diffraction électronique en faisceau convergent (CBED). Cette technique sera présentée
plus en détail au paragraphe suivant.

10
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1.3. Convergent Beam Electron Diffraction : CBE

La diffraction électronique en faisceau convergent (Convergent Beam Electron Diffraction : CBED) est
la plus ancienne technique de diffraction utilisée dans un microscope électronique en transmission
(MET). Les premiers a définir cette technique ont été Kossel et Méllenstedt en 1939 [Kossel-1939]
sept ans aprés la réalisation du premier MET par Ruska et ses collaborateurs.

1.3.1. Latechnique CBED

1.3.1.1. Principe

La technique CBED est I'une des six principales techniques utilisant un faisceau convergent dans un
MET (Figure I- 4). Elle repose sur I'utilisation d’un faisceau convergent, ayant un angle d’ouverture
de l'ordre de 0.1° a 1°, focalisé sur I'échantillon. L'utilisation d’un faisceau convergent permet
I'obtention d’une trés bonne résolution spatiale puisque la zone étudiée a la taille du faisceau
employé, soit au minimum 2 nm pour un MET équipé d’une cathode LaBg et travaillant a 200 kV.

0.01* 01%-1° 1 2-6" ="

0.1°-1° 2-5
— ——
-—
- : - - - RIS R
Microdiffraction CBED Kossel CBED défocalise CEIM LACBED
Mathodes focalisdes Mathodes défocaliséas

Figure I- 4: Les différentes méthodes de diffraction électronique en faisceau convergentz [Morniroli-1998]

Pour mieux comprendre la technique du faisceau convergent, il est nécessaire de faire quelques
rappels sur la diffraction électronique.

Lorsqu’un faisceau d’électron est focalisé sur un échantillon, il y aura diffraction par les plans
réticulaires (hkl) seulement si les conditions de diffraction sont satisfaites, i.e. les conditions de Bragg
définies par I'équation suivante (I.1) et la Figure I- 5.

Z.dhkl.Sin(Q) =nA (ll)

ou dy est la distance entre deux plans réticulaires (hkl), 8 est I'angle entre le faisceau incident et la
famille de plans (hkl), n un nombre entier et A la longueur d’onde du rayonnement utilisé.

2 CBIM : Convergent Beam Imaging
LACBED : Large Angle Convergent Beam Electron Diffraction

11
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Faisceaux incidents Faisceaux diffractés

Figure I- 5: Représentation des conditions de Bragg

Une autre représentation des conditions de diffraction peut se faire a I'aide de la sphére d’Ewald
(Figure I- 6). Cette sphere est construite de la maniére suivante : elle est centrée sur I'origine des
vecteurs d’onde et son rayon est égal a 1/A. Il y aura diffraction si la sphére intercepte un ou
plusieurs des nceuds du réseau réciproque. Les conditions de diffraction dépendent donc du réseau
réciproque et de son orientation mais aussi des caractéristiques de la sphére d’Ewald qui sont liées
au rayonnement incident. Cette représentation permet de prendre en compte le réseau direct ainsi
que le réseau réciproque.

Sphére d'Ewald

Faizceau incident

Falsceau diffracté
.

Plans (hkl)

™,

Faisceau fransmis

Réseau réciprogue

/ ™ __.l":'""-------
Neeuds < L)

Figure I- 6: Construction de la sphére d’Ewald

Les échantillons pour la microscopie électronique en transmission doivent étre "transparents" aux
électrons, leur épaisseur varie de quelques dizaines a plusieurs centaines de nanomeétres dans la
direction du faisceau incident. A cause de cette faible épaisseur, il se produit un relachement des
conditions de diffraction dans la direction d’amincissement, ce qui génere une modification de la
forme des nceuds du réseau réciproque devenant plus allongée dans la direction parallele a la
normale a I’échantillon. Suite a cet allongement, beaucoup de domaines de diffraction intercepteront
la sphére d’Ewald. L'écart a la diffraction exacte de Bragg est s, une représentation en est donnée a la
Figure |- 7. Ce relachement des conditions de diffraction facilitera la diffraction de certains plans.

12
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trace'du plan (hkl) i

= Bkl
Figure I- 7: Ecart a la loi de Bragg

Ces diverses notions sur la diffraction nous servirons dans la suite de ce texte a mieux comprendre la
formation des clichés CBED.

Lors de la focalisation du faisceau d’électrons sur I’échantillon en mode CBED, les interactions
faisceau/matiére meéneront a la formation d’un cliché de diffraction constitué de disques dont le

diametre dans le plan focal arriére est relié a I'angle de demi-ouverture au sommet a du faisceau et a
la distance focale de I'objectif f, par la relation suivante :

D=2af, (1.2)

La formation du cliché au niveau du microscope est schématisée sur la Figure I- 8

I " Binphmgme £

| \ = Lenfille C2

Lentille objectif supérieurs
e Echannlion

Lentille objectif inférieure

Disques de diffraction — "1 | fi Plan focal image
Figure I- 8: Formation d’un cliché de diffraction
Suite au passage du faisceau incident dans la colonne du microscope et sa focalisation au niveau de

I’échantillon, un cliché constitué de disques se formera dans le plan focal image. Ce cliché sera

composé d’'un disque transmis et d’un ou de plusieurs disques diffractés suivant les conditions
expérimentales (deux ondes ou N ondes).

Si I'on regarde le disque central avec un grandissement approprié, on remarque la présence de lignes
de différentes intensités (Figure I- 9). L’étude de ces lignes constitue la base de la

13
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détermination des déformations en microscopie électronique en transmission comme nous allons le
voir plus en détail dans la suite de ce paragraphe.

a) 1
Figure I- 9: Clichés de diffraction CBED du silicium a) CL1700, b) CL3200, c) CL4400

Lors du travail en faisceau convergent, il existera toujours un ensemble de directions de faisceaux
élémentaires incidents en position exacte de Bragg pour le plan (hkl), elles formeront une ligne
diffractée intense dans le disque diffracté, cette ligne est appelée ligne d’exceés (hkl). En raison du
principe de conservation de l'intensité totale, une ligne noire apparaitra dans le disque transmis,
ligne de défaut (hkl). Ceci est schématisé a la Figure I- 10.
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Figure I- 10: Principe du CBED [Morniroli-2007]

Pour comprendre la formation de ces lignes de défaut, il faut s’intéresser aux conditions
expérimentales et a leur influence sur le cliché de diffraction.

Dans un MET, la longueur d’onde des électrons est tres petite et dépend de la haute tension
employée (A =0.0037 nm a 100 kV et 0.00251nm a 200 kV). Le rayon de la sphére d’Ewald, donné par
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|[k| = 1/A, sera plus grand que I'espace entre deux spots (|k| = 1/A = 398 nm™ a 200kV par exemple
(220)s; = 1.8 nm™). C’est pour cela qu’un grand nombre de spots du réseau réciproque situés dans la
Z0LZ (Zero Order Laue Zone) seront intersectés. Cette ZOLZ correspond a la zone représentée dans
un cliché de diffraction obtenu avec un faisceau parallele (Figure I- 11) ; les plans diffractants étant
presque paralleles au faisceau incident, seule une information bidimensionnelle du cristal peut étre
obtenue.

Figure I- 11: Cliché de diffraction en faisceau paralléle réalisé sur un superalliage monocristallin a base nickel MC2

Lorsque I'angle de diffusion est augmenté, les intersections entre la sphere d’Ewald et les ZOLZ
diminuent et peuvent méme cesser (I'intensité diffractée disparait) ; pour de plus grands angles, la
sphere intercepte des points de la zone supérieure (FOLZ : First Order Laue Zone) comme cela est
représenté a la Figure I- 12.a. Ceci donne naissance a une nouvelle série de spots dans le cliché,
arrangés en cercle autour de la ZOLZ, et ainsi de suite pour les zones de Laue d’ordre supérieur
(Figure I- 12.b).
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Figure I- 12 : Diffraction des zones de Laue d’ordre supérieur (a), les différentes zones de Laue (b)

Si la convergence du faisceau est encore augmentée (CBED), les cercles des spots dus aux zones de
Laue d’ordre supérieur (HOLZ : High Order Laue Zone) vont apparaitre.

Il est important de noter que les points du réseau réciproque dans les HOLZ contiennent des
informations le long de I'axe paralléle au faisceau incident contrairement aux ZOLZ. Cette
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particularité est a l'origine des informations 3D dispensées par les clichés CBED (épaisseur de
I’échantillon, groupe spatial, paramétres de maille).

Il est connu que la condition exacte de Bragg est satisfaite seulement sur la surface de la sphere
d’Ewald. Ceci explique que dans un disque diffracté, il apparaitra une ligne claire, située a
I'intersection exacte du disque de réseau réciproque avec la surface de la sphére. A cause des faibles
angles de diffraction ces lignes sont approximativement des lignes droites (Figure I- 13).

Faisceau incident Faisceau diffracté

||M—|MH

Figure I- 13 : Représentation de la sphére d’Ewald pour la diffraction en condition CBED

Elles sont généralement appelées lignes de HOLZ, car elles sont formées suite a I'excitation des
réflexions le long des plans de HOLZ. Elles ne doivent pas étre confondues avec les lignes de Kikuchi,
ces dernieres ayant leur origine dans une diffusion inélastique. Les lighes de HOLZ, apparaissant dans
un disque diffracté de Bragg, sont générées élastiquement et sont visibles uniquement avec un
faisceau convergent. Comme les lignes de Kikuchi, les lignes de HOLZ arrivent par pair: une ligne
claire dans le disque diffracté (ligne d’exces) correspondant a une ligne noire (ligne de défaut) dans le
disque central du cliché CBED.

La formation des lignes de HOLZ est clairement représentée a la Figure I- 14 ou la ligne d’excés, due
a l'intersection de la sphére d’Ewald avec les noeuds du réseau réciproque d’indices de Miller
(hy,k1,15), (hyksls), (hsksls) et (hykaly), est représentée. Les lignes de défaut correspondant a ces
quatre réflexions sont présentes dans le faisceau central (transmis) du cliché CBED.
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Figure I- 14 : Représentation d'un cliché CBED a faible grandissement montrant le disque transmis et les disques diffractés.
Le disque transmis, qui a été agrandi pour des raisons de visibilité, et dans un cliché réel les lignes FOLZ a I'intérieur de
chaque disque apparaissent droites

Comme le montre la Figure I- 14, il est évident que dans le disque central se forment toutes les
lignes de défaut correspondant a toutes les lignes de HOLZ d’exces. La position de ces lignes dépend
des parametres de réseau du cristal observé. La conséquence de cette propriété est que les
variations de parametres de maille peuvent étre détectées grace aux décalages des lignes de HOLZ
présentes dans le disque central. Cette relation entre les lignes de HOLZ et les paramétres de maille
est a I'origine de I'utilisation de la technique MET/CBED pour la détermination du tenseur des

déformations. Cette analyse peut étre réalisée a une échelle nanoscopique grace a la forte
convergence du faisceau.

Les lignes de HOLZ correspondent aux lignes de hauts indices présentes dans le cliché de diffraction.
Par abus de langage, nous nommerons I'ensemble des lignes : lignes de HOLZ.

Si 'on s’intéresse au cliché de diffraction, les lignes présentes n’ont pas toutes la méme intensité
comme cela est représenté a la Figure I- 15.
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Figure I- 15 : Clichés de diffraction CBED acquis sur du silicium pour des longueurs de chambre (CL) différentes : CL1650 (a) et
CL4100 (b)

Les lignes de HOLZ peuvent étre classées en deux catégories :

1) Lignes intenses (en bleu Figure I- 15) plus ou moins larges bordées par un systéme de
franges dont l'interfrange dépend de I'épaisseur de I'’échantillon, elles correspondent a des
plans cristallins (hkl) de faible indice de Miller. Elles sont appelées lighes dynamiques.

2) Lignes diffuses (en rouge Figure I- 15), fines et sans systeme de franges, elles possedent
des indices de plan (hkl) élevés. Elles sont appelées lignes cinématiques.

La différence d’intensité des lignes de HOLZ est dépendante de plusieurs facteurs. lls seront
présentés au paragraphe suivant.

1.3.1.2. Intensité diffractée et transmise

Comme nous l'avons expliqué dans les rappels, la faible épaisseur des échantillons conduit a un
relachement des conditions de Bragg et les noeuds du réseau réciproque prennent la forme de
batonnets. Ces derniers sont coupés par la sphére d’Ewald a différentes hauteurs. Cela est a I'origine
des différentes intensités rencontrées pour les lignes. Les hauteurs sont définies par s appelé I'écart
a la condition de Bragg (Figure I- 7) et qui relie un nceud du réseau réciproque a la sphére d’Ewald.

L'intensité d’'une tache g dépend de son écart a la loi de Bragg s,. Mais les intensités diffractées sont
aussi dépendantes d’autres parametres, qui sont :

- la nature de la famille de plans réticulaires (hk/) diffractant
- lavaleur du vecteur d’excitation s (écart a la loi de Bragg)

- I'épaisseur de I’échantillon t

De plus, les interactions du faisceau transmis et des faisceaux diffractés, ainsi que les interactions des
faisceaux diffractés entre eux influent sur les intensités diffractées.
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Ces intensités peuvent étre déterminées par le calcul. Deux théories ont été développées :

1) La théorie cinématique
2) La théorie dynamique

Les théories cinématique et dynamique sont applicables pour des clichés réalisés en conditions "deux
ondes" mais aussi pour ceux réalisés en "multi-ondes". Pour des raisons de simplicité seule la
condition "deux ondes", que I'on rencontre souvent sur les clichés CBED, sera abordée.

1.3.1.2.1. Théorie cinématique

La théorie cinématique est issue de la théorie de la diffraction des rayons X. Les hypothéses
principales sont les suivantes :

- ladiffusion est élastique

- la diffraction est simple, i.e. il y a au plus un seul événement de diffraction par électron.
Un faisceau diffracté n’est donc pas rediffracté ultérieurement au cours de sa traversée
de I’échantillon

- lintensité diffractée est tres petite par rapport a celle du faisceau transmis

La figure suivante schématise les conditions de la théorie cinématique (Figure I- 16) :

=1 ki

B
L

e kg =k

Figure I- 16 : Représentation du comportement cinématique (conditions deux ondes)

L'intensité d’un faisceau diffracté (l;) est définie comme suit pour un faisceau incident d’intensité
|0=1 .

1
g (ng)z

sin® mts (1-3)

Cette équation met en évidence que les variations d’intensité diffractée se produisent en fonction de
setdet.

La distance d’extinction est définie par la relation :
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TV cos(6p)
= Tocoss) 1.4
6 A|Fg| (1-4)

ou v, est le volume de la maille élémentaire et |Fg| le module du facteur de structure.

La théorie cinématique n’est valable que lorsque :
- I"épaisseur t est tres faible
- ladistance d’extinction &, est treés grande
I’écart s aux conditions de Bragg est trés grand

Concrétement, on peut considérer que la théorie cinématique ne s’applique valablement que lorsque
t< &/3 [Morniroli-1998].

Cette théorie s’applique bien a la plupart des lignes provenant de la diffraction des HOLZ.

Les limites de cette approche sont dues a la diffusion multiple. Cette derniére entraine une déviation
de la position des lignes de HOLZ par rapport a leur position cinématique, spécialement pour les
lignes de HOLZ proches d’axes de zone de haute symétrie [Zuo-1992]. Ceci nous oblige a considérer
une autre théorie : la théorie dynamique.

1.3.1.2.2. Théorie dynamique

Cette théorie repose sur la diffraction multiple lors de la traversée de I'échantillon. Le faisceau
diffracté peut se comporter comme un faisceau incident et ainsi donner naissance a un autre
faisceau diffracté, comme le schématise la Figure I- 17. Le second faisceau diffracté aura la méme
direction que le faisceau transmis.

kg

ky—+h
B

AN

ko ko k=tky k=K

Figure I- 17 : Représentation du comportement dynamique (conditions deux ondes)

L'intensité des lignes, dans la théorie dynamique, est déterminée a partir de I'équation suivante :

I, = (S,_;Eg)zsinz(n. t.s") (1.5)

s’ vecteur d’excitation effectif dont le module est donné par :

s' = (s*+1/¢,)"* (1.6)
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La théorie dynamique rend compte de maniéere précise des phénomeénes se produisant au cours de
I'interaction en prenant en compte la diffraction multiple (lignes diffuses, déplacement des lignes, ...).

Elle reflete avec plus de précision le comportement du faisceau d’électrons lors de sa traversée de
I’échantillon.

1.3.1.2.3. "Rocking curve"

Comme nous l'avons vu a la Figure I- 15, les lignes de HOLZ n’ont pas la méme intensité suivant leur
origine cinématique ou dynamique. Ces différences d’intensité peuvent étre exprimées en fonction
de l'écart a la loi de Bragg par la courbe [; = f(s), appelée "rocking curve". Cette courbe
représente l'influence de s sur l'intensité diffractée I, a t et¢, constants. Les "rocking curves"

permettent de mieux comprendre les profils de lignes et les différences qui existent entre I'approche
cinématique et dynamique.

1.3.1.2.3.1. "Rocking curve" cinématique

Dans I’équation (1.4) définissant I, le terme 1/(s. fg)z représente I'enveloppe de la "rocking curve"
et sin®(7. t. s) ses oscillations. La Figure I- 18 schématise une "rocking curve" cinématique.

4l Masimum princips]

ILg=lmizf

| [ Largewr
Qscillatinns | [ As=211
sin 2 § [
sin A x 4.5 I\, I| II
LAY ¥
Y Fi
S W i

Swip?

Figure I- 18 : "Rocking curve" en conditions cinématiques "deux ondes"

La courbe [; = f(s) précédente présente un maximum de forte amplitude en comparaison des
maxima secondaires. Elle s’annule pour s=n/t avec t entier.

Les minima secondaires étant faibles, la largeur de la "rocking curve" peut étre considérée comme
étant: As = 2/t.
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L'intensité maximale est obtenue pours = 0

I, = (nt/&,)* = (tA|F,| /v, cos 05 )? (1.7)

Le maximum d’intensité de la "rocking curve" est donc proportionnel au carré du module de facteur
de structure |Fg|2.

Les "rocking curves" cinématiques montrent que l'intensité des lignes cinématiques est centrée
autour d’'un maximum (Figure I- 18). Ceci rendra leur localisation plus aisée que dans le cas de
I"approche dynamique.

1.3.1.2.3.1. "Rocking curve" dynamique

Comme pour le cas cinématique, I'expression: 1/(s’. fg)z représente I'enveloppe de la "rocking
curve" et sin?(m.t.s") les oscillations comprises dans I'enveloppe. La différence par rapport au cas
cinématique tient au fait que les amplitudes des différents maxima sont importantes et que
I'intensité maximale diffractée n’est pas obligatoirement centré en s=0. Pour que cette intensité
maximale soit centrée en s=0, il faut que t = (2n + 1)§,/2, avec n entier (Figure I- 19.a). Nous
obtenons une intensité diffractée nulle en s=0 pour t = né, (Figure I- 19.b)

¥ Pl PP G P e : L B .-.u...?.:'I-;.m-.-....-.;r.:.
1) i 11NN —
ot/ | |} |1'- = oty | || | .||
|\ } | | \ "-*__ell.‘“ | I|I | [\
ﬂ'ﬂ/ ,U j './, f\}‘“r : ;ﬂf \/ _Jl “ l'J, f‘iﬁ;- .
a) o i { = ) 4 1 : saLy

Figure I- 19 : "Rocking curve" en conditions dynamiques "deux ondes", (a) intensité diffractée maximale en s=0 pour
t=(2n+1).§,/2, (b) intensité diffractée nulle en s=0 pour t=n.§,

Ces variations d’intensité seront génantes pour localiser de facon précise des lignes de HOLZ
affectées dynamiquement. Nous montrerons dans la suite de ce travail que la détermination des
parametres de maille d’un réseau cristallin nécessite de déterminer avec précision la position des
lignes de HOLZ. Ces variations d’intensité seront alors un facteur limitatif car il ne sera pas possible
de centrer les lignes de HOLZ par rapport a leur intensité maximale puisque cette derniéere ne se
trouvera pas obligatoirement au centre de la ligne de HOLZ.
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.3.2. Détermination des déformations et des contraintes

1.3.2.1. Les différentes méthodes

Comme nous l'avons dit précédemment, les clichés de CBED sont sensibles aux variations de
parametre de maille. Ces variations se traduisent par une modification de I'arrangement des lignes
de HOLZ. Les lignes de HOLZ de hauts indices sont les plus affectées et permettront de déterminer les
parametres de maille du matériau étudié.

Toutes les méthodes de détermination des déformations a partir de clichés CBED utilisent la
comparaison de clichés expérimentaux avec leurs équivalents simulés. La différence entre toutes les
méthodes est la maniere d’effectuer la comparaison pour déterminer les parametres cristallins.

Les méthodes présentées dans la suite de ce paragraphe sont les plus usitées. Il existe aussi d’autres
méthodes qui ne seront pas abordées dans cette étude [Wittmann-2000, Kramer-2000, Chuvilin-
2004, Yamazaki-2006].

.3.2.1.1. Méthode des distances d’intersection

Cette méthode a été tout d’abord développée par Lonsdale pour une application aux clichés de
Kossel obtenus par diffraction des rayons X [Lonsdale-1947]. Ensuite, elle a été adaptée dans le cadre
de la méthode CBED [Lonsdale-1947, Zuo-1992]. Cette méthode repose sur le calcul des distances
entre les points d’intersection de lignes des HOLZ et leur comparaison entre les clichés
expérimentaux et simulés (Figure I- 20).

Figure I- 20 : Clichés Si [17714] 18/03/08 t+16 - CL4400 expérimental a) et simulé cinématiquement b)

La comparaison des clichés se fait par une méthode des moindres carrés en minimisant le
coefficient y?.

23



Chapitre 1 : Introduction aux techniques de détermination des déformations

_ 1 1 theory exp
X = N__pZia_iZ(di —d; )2 (1-8)

ou N est le total de points d’intersection, p le nombre de paramétres pour la définition du parametre
de meilleur ajustement [Bevington-1989], d; la distance entre deux intersections de lignes de HOLZ
et o7 la variance.

Une variante de cette méthode consiste a normaliser les distances entre les intersections des lignes
de HOLZ [Krdamer-1999, Paczkowski-2003]. Ceci permet de s’affranchir des longueurs de chambre
utilisées pour la réalisation des différents clichés de diffraction.

1.3.2.1.2. Méthode des aires

Dans cette méthode, la comparaison des clichés simulés/expérimentaux s’effectue a 'aide des aires
formées par les lignes de HOLZ, comme cela est représenté sur la Figure |- 21. Les aires sont
supposées étre plus stables (moins sensibles aux effets dynamiques) que les intersections entre les
lighes de HOLZ [Rozeveld-1992].

.,

Figure I- 21 : Clichés Si CL4400 expérimental (a) et simulé cinématiquement (b)

Cette méthode utilise comme principe de détermination le ratio entre les différentes aires des
clichés de diffraction [Rozeveld-93, Wittmann-98] pour s’affranchir du probleme de la longueur de
chambre utilisée lors de la réalisation des clichés.

Elle ne permet de déterminer que trois composantes du tenseur des déformations si on exploite un
seul cliché CBED [Rozenveld-1993].

Sur le principe, la méthode des aires utilise les mémes concepts que celle des distances
d’intersection. Il est possible de relier ces deux méthodes car les aires sont directement liées aux
points d’intersection par la formule de Heron :
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A= \/w (w —a)(w — b)(w —¢) (1.9)
w = %(a+b+c) (1.10)

ou A est l'aire du triangle,west le demi périmeétre du triangle et a, b, ¢ sont les longueurs des cotés
du triangle

1.3.2.1.3. Méthode KLEBS

L'une des méthodes les plus récentes a été développée par Adam Morawiec [Morawiec-2007-1]. Elle
repose aussi, comme les précédentes, sur la comparaison de clichés expérimentaux avec leurs
équivalents simulés. Mais la comparaison s’effectue au moyen des équations algébriques des lignes K
(dans les clichés de diffraction de lignes K [Cowley-1981]) dont les lignes de HOLZ sont un cas
particulier. Cette méthode, plus fondamentale que les autres, sera appelée KLEBS (K-Line Equation
Based Scheme) dans la suite de notre étude.

Dans le cadre cinématique, basé sur I'équation de Laue, la localisation des lignes de HOLZ peut étre
définie par I'équation des lignes K définie par :

2g.k=g.9 (1.112)

ou g est le vecteur du réseau réciproque correspondant a la ligne considérée, k est la vecteur d’onde
du faisceau réfléchi satisfaisant k. k = 1/ et 1 est la longueur d’onde de la radiation.

D’une maniere générale, le principe de la méthode KLEBS est de déterminer les paramétres de maille
qui vont minimiser :

Y(29.k - g.9)* (1.12)

1.3.2.2 Logiciels de simulation et de traitement des données

Plusieurs logiciels ont été développés pour le traitement des données provenant de la diffraction en
faisceau convergent. Il est possible de les répartir en deux groupes distincts ; le premier regroupe les
logiciels permettant de simuler les clichés CBED a partir de la théorie cinématique tel que le logiciel
« Electron Diffraction » développé par Morniroli [Morniroli-1995] ou bien dynamique avec le logiciel
EMS et son adaptation en java JEMS [Stadelmann-1987-2003]. Le second groupe est constitué des
logiciels permettant la détermination des parametres cristallins suivant les différentes techniques :
pour la technique des distance d’intersection [Zuo-1992, Deininger-1994, ...] et sa variante des ratios
[SIS@net, Deininger-1994, Paczkowski-2003], pour la méthode des ratios des aires [Rozeveld-1993,
Wittmann-1998, ...]. L'un des logiciels le plus récent a avoir été développé est TEMStrain [Morawiec-
2007-2]. Ce dernier est construit autour de la méthode KLEBS, mais il intégre aussi les méthodes
basées sur les distances d’intersection et leur ratio.
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L’étude présentée dans cette thése sera réalisée a I'aide du logiciel TEMStrain. Une présentation plus
compléte de ce logiciel sera faite au §.11.1.2.

1.3.3. Avantages et limites de la technique CBED

1.3.3.1. Avantages

L'intérét principal de la méthode CBED est I'utilisation d’un faisceau convergent permettant d’obtenir
une zone diffractante trés locale, i.e. de quelques nanomeétres (2 nm au minimum pour une cathode
en LaBg et 1 nm pour un FEG). La résolution spatiale ainsi obtenue est nettement supérieure aux
techniques conventionnelles (Tableau I- 1). Une analyse trés locale permet de considérer que la zone
diffractante est constante en épaisseur et en orientation ce qui n’est pas le cas pour |'utilisation d’un
faisceau paralléle, comme le schématise la Figure I- 22.

Falsceau incident paralléle Falsceau Incident convergent

Epalssaur constante

Variationd'epaissaur

Taille minimale : 0.5 um Tailleminimale:1 nm

Figure I- 22 : Influence de la forme du faisceau d’électrons sur la zone diffractante

Le second avantage de la diffraction en faisceau convergent est que les lignes de HOLZ présentes
dans les clichés de diffraction contiennent des informations tridimensionnelles sur le réseau
réciproque. Ces informations permettent de déterminer les parametres cristallins menant aux
déformations locales présentes dans le matériau.

De plus, il est possible de corréler les déformations locales aux éléments de la microstructure et aux
orientations cristallographiques. Ceci fait de la technique CBED une méthode indispensable pour
I’étude des matériaux ayant des propriétés influencées par la microstructure ou par la texture
cristallographique locale.

1.3.3.2. Limites

Certaines limites sont associées a l'utilisation de la méthode CBED. Parmi elles, trois seront
présentées dans la suite de ce paragraphe : la relaxation des contraintes due a la préparation de
I’échantillon, les effets dynamiques modifiant les clichés de diffraction et le probleme d’unicité des
résultats lors de la détermination compléete ou partielle de tenseur des déformations.
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1.3.3.2.1. Relaxation des contraintes

La premiere limite rencontrée lors d’'une étude MET intervient avant méme ['utilisation du
microscope et est liée a la préparation de I’échantillon. L’amincissement de I"échantillon conduit a
une relaxation des contraintes dans la lame du fait de la création de nouvelles surfaces libres [Auret-
1979, Treacy-1986, Duan-1992, Duan-1995, Clément-2004, Chuvilin-2005, Houdellier-2006-2008]
Cette relaxation induit une déformation inhomogene dans le volume de I'échantillon. Les lignes de
HOLZ, sensibles aux variations de déformation, vont étre modifiées par ce gradient de déformation.
Chou et al. ainsi que Banhart ont mis en évidence un élargissement des lignes de HOLZ du aux
relaxations dans les lames minces en utilisant la méthode de diffraction électronique en faisceau
convergent a grand angle (LACBED) [Chou-1994, Banhart-1994]. Ce phénomene a été confirmé par
d’autres équipes de recherche [Balboni-1998, Toda-2000, Houdellier-2006, Spessot-2006].

Différentes équipes se sont attelées a I'estimation de la relaxation des contraintes dans une lame
mince. Leurs conclusions sont reportées dans la suite de ce paragraphe. Les recherches menées par
Vanhellemont et al. ont conduit a une estimation de la relaxation inférieure a 20% pour des
échantillon ayant une épaisseur supérieure a 200 nm [Vanhellemont-1995]. En 2003, Senez et al.
estiment que la relaxation des contraintes peut étre négligée, pour des échantillons présentant une
épaisseur de I'ordre de 200 a 300 nm, si les clichés CBED sont de « bonne qualité » (Figure I- 23 a)
[Senez-2003]. Le terme « bonne qualité » qualifie des clichés ou les lignes de HOLZ ne présentent
aucun élargissement (Figure |- 23 b). Comme cela a été expliqué précédemment, les clichés CBED
sont sensibles aux gradients de contrainte présents dans la zone étudiée. S'il existe un gradient le
long du trajet des électrons, ce dernier entraine une dégradation du cliché de diffraction qui se
traduit par un dédoublement des lignes de HOLZ.

Figure I- 23 : (a) Cliché CBED Silicium <230> réalisé a 200kV sur un substrat non déformé. (b) Cliché acquis dans une zone
déformée de I’échantillon avec la méme orientation et les mémes conditions expérimentales. Une courbure non
négligeable des plans cristallins le long de la direction du faisceau d’électrons est due au gradient de
déformation. [Spessot-2006]

Plus récemment, I'étude menée par Clément et al. a démontré que la relaxation est effective pour
des épaisseurs de 300 nm et que cette derniere ne doit pas étre négligée pour des analyses
guantitatives par CBED [Clément-2004]. La relaxation des contraintes peut étre évaluée a partir de
calculs par éléments finis [VOlkl-1998, Senez-2003, Clément-2004, Houdellier-2006, Spessot-2006].
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La relaxation des contraintes peut aussi s"accompagner d’'une courbure de I'échantillon due a son
mode de préparation. Les intensités des lignes de HOLZ s’en trouveront modifiées. Ainsi une
préparation par polissage mécanique (Tripod) permet de limiter la courbure de I'échantillon. Par
contre, une préparation chimique (Polissage électrochimique) introduira des effets nettement
visibles [Houdellier-2008].

A cause du phénomene de relaxation des contraintes, les données acquises par CBED ne sont pas
forcément représentatives de I'état du matériau a I'échelle macroscopique. Mais il est possible
d’estimer la valeur de cette relaxation a I'aide de calculs par éléments finis. De plus, de par leur
sensibilité au gradient de contrainte, les clichés de diffraction peuvent donner, en fonction de leur
qgualité, une estimation qualitative de la présence ou non d’un gradient dans I'épaisseur de la lame
mince.

1.3.3.2.2. Effets dynamiques

Dans la théorie cinématique, la position des lignes de HOLZ est déterminée a partir des parameétres
cristallins du matériau étudié ainsi que des conditions expérimentales (longueur d’onde du faisceau
d’électrons, longueur de chambre et orientation du cristal) et suivant la loi de Bragg. Lors de la
comparaison des clichés expérimentaux aux clichés simulés cinématiquement, certaines lignes de bas
indices sont décalées de leur position prédite par la théorie cinématique [Lin-1989, Zuo-92,
Tomokiyo-94]. Ce phénomeéne provient des effets dynamiques qui influencent la géométrie des
lignes de HOLZ.

Les effets dynamiques peuvent avoir d’autres répercussions sur les lignes de HOLZ que leur décalage
par rapport a leur position cinématique. Les lignes de HOLZ peuvent voir leur largeur augmenter,
devenir diffuses ou bien perdre leur linéarité. D’autre part, lors du croisement de deux lignes, leur
intersection peut présenter une forme particuliere. Ces différents effets sont présents sur les deux
clichés de diffraction de la Figure I- 24.
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Figure I- 24: Clichés CBED présentant des effets dynamiques : silicium (a) et superalliage CMSX-2 (b)

Ces modifications rendent plus difficile la localisation des lignes de HOLZ et donc la détermination
des paramétres cristallins. Diverses solutions ont été proposées pour réduire les effets dynamiques.
Tout d’abord, Il est possible de réduire I'influence des effets dynamiques en choisissant des axes de
zone qui ne sont pas sensibles aux effets dynamiques et que I'on pourra alors considérer comme
étant cinématiques [Zuo-1992, Rozeveld-1993, Kramer-1999]. Un exemple d’axe de zone utilisé pour
I’étude du silicium est : [230], [340]. Par ailleurs, ces effets sont prévisibles a I'aide de la théorie
dynamique. Il est donc possible d’apporter des corrections aux clichés simulés prenant ainsi en
compte les variations induites par les effets dynamiques [Lin-1989, Mansfield-1993].

La réduction des effets dynamiques peut aussi étre réalisée en utilisant le voltage effectif pour la
simulation de clichés CBED [Zu0-1992, Tomokiyo-1994], le voltage effectif étant déterminé a partir
d’un échantillon modéle dont les paramétres de maille sont parfaitement connus. La détermination
du voltage effectif sera expliquée en détail au chapitre 2. Concernant la haute tension nominale
utilisée pour la réalisation des clichés de diffraction, Uyeda a étudié son influence sur les effets
dynamiques [Uyeda-1968]. Il en conclut qu’il est préférable de ne pas travailler avec de trop hautes
tensions d’accélération car elles induisent plus d’effets dynamiques dans les clichés expérimentaux.

Les effets dynamiques sont presque toujours présents dans les clichés. Mais il est possible d’en
limiter les effets en prenant quelques précautions particuliéres lors de la réalisation des clichés de
diffraction.

1.3.3.2.3. Unicité des résultats

Lors de la détermination du tenseur des déformations, se pose le probléeme d’ambiguité des
solutions. Ceci a été observé par Rozeveld [Roseveld-1993], puis présenté et expliqué par Maier
[Maier-1996]. Ce probléme provient du fait qu’'un méme cliché CBED peut étre simulé a partir de
plusieurs combinaisons de paramétres de maille différents. L’existence de solutions multiples est une
conséquence directe du fait que les clichés CBED reflétent la symétrie de I'axe de zone sous [Maier-
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1996]. Certaines distorsions n’impliquent aucune modification de la symétrie du cliché de diffraction,
c’est le cas par exemple des distorsions quadratiques dans la direction paralléle au faisceau incident.
Considérons le cas d’'une maille cubique (cas | du Tableau I- 2), celui d’une maille ayant subie une
distorsion quadratique suivant la direction paralléle au faisceau incident [100] (Cas Il du Tableau I- 2)
et la méme maille quadratique mais avec un angle a différent de 90° (Cas IIl du Tableau I- 2).

afnm] | b[nm] | c[nm] | af’] Bl VIl
Cas| | 0.3650 | 0.3650 | 0.3650 | 90.00 | 90.00 | 90.00
Cas Il | 0.3600 | 0.3625 | 0.3625 | 90.00 | 90.00 | 90.00
Cas Il | 0.3600 | 0.3625 | 0.3625 | 89.52 | 90.00 | 90.00

Tableau I- 2 : Paramétres de maille définissant les cas |, Il et Ill

Ces trois mailles sont différentes mais les simulations cinématiques représentées a la Figure |- 25
sont identiques. Ceci met en évidence le probléeme d’ambiguité rencontré lors du traitement des
données provenant de clichés CBED.
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Figure I- 25: Clichés simulés cinématiquement suivant [100] a 200 kV pour le cas | (a), le cas Il (b), le cas Ill (d) et la
superposition du cliché cas | avec le cas Il (c) et le cas Il (e)

Les premiéres solutions a ce probléme ont été proposées par Maier et al. [Maier-1996] selon deux
approches différentes. La premiére consiste a utiliser différents clichés en axe de zone provenant de
la méme zone (en utilisant des angles d’inclinaison faibles) et de trouver des solutions communes a
tous les clichés menant a une valeur unique. La seconde approche consiste a faire des hypothéses sur
I’état de déformation de I'échantillon afin de réduire le nombre de variables a ajuster (déformation
plane, ...). En effet, chaque cliché de diffraction apporte au plus trois composantes du tenseur des
déformations [Rozeveld-1993]. Plus récemment, Morawiec propose d’effectuer la détermination des
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paramétres de maille en traitant simultanément plusieurs clichés provenant de la méme zone mais
réalisés a différents angles d’inclinaison [Morawiec-2005]. La contribution apportée par chaque
cliché CBED est acceptable car ils proviennent tous de la méme zone de |'échantillon et ils
représentent des projections différentes de la méme entité. Ces clichés doivent étre réalisés a des
angles de tilt assez éloignés les uns des autres pour obtenir des données plus fiables [Morawiec-
2005]. Pour une estimation sans ambiguité des composantes du tenseur des déformations, Morawiec
fixe a trois le nombre minimum de clichés de diffraction qui doit étre utilisé [Morawiec-2005 et
2006].

1.4. Conclusion

Dans ce chapitre nous avons présenté les principales techniques expérimentales de détermination
des déformations dans le domaine des matériaux ainsi que les échelles auxquelles elles sont
associées. Lors de cette présentation, nous avons mis en avant le fait que la microscopie électronique
en transmission est la seule technique permettant d’obtenir une résolution spatiale nanométrique.
La détermination des parametres cristallins est réalisée en utilisant la méthode de diffraction
électronique en faisceau convergent, c’est pourquoi une description détaillée de cette méthode a été
proposée dans ce chapitre. Elle va nous permettre de mieux comprendre I'étude qui sera menée
dans la suite de cette these.

Dans le chapitre suivant, nous aborderons les conditions expérimentales employées lors de notre

étude ainsi que la chaine de traitement des données depuis I'acquisition des clichés de diffraction
jusqu’a I'obtention des valeurs des parametres cristallins.
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Chapitre 2 : Conditions expérimentales

Dans ce second chapitre, nous abordons dans un premier temps les conditions d’acquisition des
clichés CBED et nous expliquons les raisons qui nous ont conduit a les choisir. Ensuite, nous
définirons le protocole de traitements des données associé au logiciel TEMStrain pour I'obtention
des valeurs de paramétres cristallins. Et enfin, nous procéderons a une présentation des matériaux
étudiés ainsi qu’aux moyens employés pour leur préparation.

II.1. Conditions utilisées en microscopie électronigue en transmission

Le microscope utilisé pour la réalisation des clichés est un modéle CM200 Philips équipé d’'une
cathode LaBg. Les clichés ont été réalisés a une tension d’accélération de 200 kV. Ce microscope n’est
équipé d’aucun filtre en énergie. Les échantillons ont été installés sur un porte-objet double
inclinaison modele 636 Gatan. Ce porte-objet peut étre refroidi par de I'azote liquide et ainsi
atteindre une température de travail de I'ordre de 93K.

Les clichés sont enregistrés a I'aide d’'une caméra CCD slowscan (1024x1024 pixels) Gatan placée au
dessus de I'écran phosphorescent. Cette caméra est réglée en binning de deux menant a une
résolution finale de 512x512 pixels. Le binning améliore I'identification des lignes de hauts indices,
mais réduit la résolution de I'image. La caméra est refroidie par effet Peltier a une température
d’environ 253K pour réduire le bruit thermique. Le gain a été réglé a chaque séance, et parfois
plusieurs fois pendant la méme séance, pour s’assurer d’étre dans les meilleures conditions
d’acquisition des clichés de diffraction.

La suite de ce paragraphe traitera plus précisément de la sélection des conditions expérimentales
employées lors de cette étude.

1.1.1. Choix des conditions d’acquisition des clichés de diffraction

Une tension d’accélération nominale de 200 kV a été utilisée pour I'acquisition de tous les clichés
pendant cette thése (en mode image et diffraction). Cette haute tension nominale présente
I'avantage d’étre adaptée pour I'étude de nombreux matériaux, notamment les matériaux
métalliques nécessitant un faisceau d’électrons un peu plus énergétique que pour les semi-
conducteurs. De plus, I'étude des dislocations nécessite de travailler dans des zones assez épaisses
de I’échantillon car dans les zones fines de I"échantillon la répartition des dislocations n’est pas
représentative de I'état du matériau parce qu’une partie des dislocations se sont annihilées en
surface.

Les clichés de diffraction en faisceau convergent ont été réalisés dans le mode Nanoprobe. Ce mode
permet d’obtenir de tres petites tailles de spot et de travailler avec un faisceau tres convergent.
Typiquement, les tailles des spots utilisés ont été de 5 et 10 nm. L'intérét de ces petites tailles de
spot est de minimiser le volume diffractant et ainsi d’obtenir une information trés locale sur le
matériau. De plus, le volume diffractant étant trés petit, la variation d’épaisseur est considérée nulle.
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Le choix de la longueur de chambre pour I'acquisition des clichés de diffraction a été fait en prenant
en compte différents facteurs. Tout d’abord, elle doit étre assez importante pour observer les lignes
de HOLZ de hauts indices. Mais ces lignes doivent rester nettes et se détacher du bruit de fond
présent dans le cliché CBED ce qui écarte les longueurs de chambre les plus grandes. Ensuite, plus la
longueur de chambre utilisée est grande, plus la longueur des lignes présentes sur le cliché de
diffraction sera courte et donc leur localisation perdra en précision (une ligne courbe a faible
longueur de chambre apparaitra droite a partir d’une certaine longueur de chambre). Différentes
longueurs de chambre ont été testées expérimentalement (Figure II- 1).

P -

b)
Figure II- 1: Clichés CBED sur Ti-Al a Tamb aux longueurs de chambre de 850 mm (a), 1160 mm (b) et 1600 mm (c)

Comme le montre la figure précédente, la longueur de chambre de 850 mm ne donne pas acces a
des lignes de HOLZ d’aussi hauts indices que pour les longueurs de 1160 et de 1600 mm. De plus,
I"augmentation de la longueur de chambre de 1160 mm a 1600 mm n’améliore ni la qualité ni le
nombre des lignes. Les lignes deviennent plus diffuses a 1600 mm rendant plus difficile leur
localisation. La longueur de chambre 1160 mm représente un bon compromis : (nombre de lignes
présentes)/(lighes de hauts indices) pour notre étude. Cette longueur pouvant bien slr étre adaptée
en fonction des différents matériaux et conditions rencontrés.

Le diametre de diaphragme condenseur C2 influe sur le demi-angle de convergence a du faisceau
d’électron (plus C2 est grand, plus I'angle sera ouvert). Si I'angle de convergence utilisé est trop
grand, les clichés de diffraction acquis sont des clichés de Kossel. Ils présentent une moins bonne
qualité d’image du fait de I'élargissement de la zone diffractante due aux aberrations de sphéricité.
Cette augmentation de la zone diffractante ménera a une incorporation des effets associés a la
variation d’épaisseur ou a la présence de défauts cristallins dans les clichés de diffraction. Le
diametre de C2 n’a donc pas été pris maximal. Le choix du diametre a été effectué de maniere
expérimentale en enregistrant des clichés de diffraction avec différentes tailles de C2. Ces tests ont
mis en évidence une meilleure qualité de clichés avec le C2 de diamétre 100 um. Ce diamétre méne a
une convergence optimale du faisceau d’électrons a la surface de I'échantillon. De plus, une taille
réduite de diaphragme C2 permet de conserver seulement les électrons les plus paraxiaux et de ne
pas utiliser ceux qui s’écartent trop de I'axe du faisceau d’électrons, car ceux-ci conduisent a des
aberrations sphériques.

En ce qui concerne le réglage de la mise au point de la lentille diffraction Eyidi et al. ont remis en

cause le réglage de l'illumination parallele suivant la méthode consistant a insérer le diaphragme de
sélection d’aire et a régler la lentille condenseur pour obtenir les spots de diffraction les plus petits
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[Eyidi-2006]. En effet, cette procédure permet d’approcher les conditions d’illumination paralléle,
mais il est possible de les régler plus finement.

Lorsque les électrons traversent les lentilles magnétiques, leur trajectoire devient hélicoidale
conduisant a une inclinaison relative des électrons par rapport a I'axe optique dans le plan objet.
Cette inclinaison est appelée: angle de cisaillement. L'inclinaison totale peut étre obtenue en
additionnant vectoriellement I'angle de cisaillement a I'angle de convergence. Cet angle total est
dépendant de la distance a I'axe optique et du champ magnétique. Les spots de diffraction restent
petits méme pour des angles de cisaillement non nuls.

Toujours dans le méme article, ces auteurs proposent une méthode pour obtenir une illumination
paralléle. Le réglage s’effectue sur une partie de |'échantillon présentant des lignes d’égales
inclinaisons ; en faisant varier 'excitation de la lentille condenseur les lignes d’égale inclinaison se
rapprochent ou bien s’écartent les unes des autres. Les conditions d’illumination paralléle sont
obtenues lorsque I'espacement sera maximum. Lorsque ces conditions sont obtenues, le mode
diffraction en sélection d’aire est sélectionné pour effectuer le réglage du focus diffraction en
fonction de la netteté des spots de diffraction. Le focus diffraction ainsi réglé servira a I'acquisition
des clichés CBED.

Les courants de lentille sont sauvegardés et serviront par la suite a se replacer dans les mémes
conditions pour toutes les études.

1.1.2. Porte-objet refroidi

Le microscope utilisé pour cette étude ne disposant pas de filtre en énergie, les clichés réalisés a
température ambiante présentent un fond continu qui rend difficile la localisation des lignes de HOLZ
de hauts indices (les lignes les plus fines). Une solution pour réduire cet effet est de travailler a basse
température en utilisant un porte-échantillon refroidi par azote liquide ou par hélium liquide. Ce
refroidissement améliore nettement la qualité des clichés expérimentaux en rendant les lignes plus
nettes et en limitant la contamination due au faisceau d’électrons [Steeds-1979]. Cet effet est tres
nettement visible sur les clichés expérimentaux présentés ci-dessous (Figure II- 2)
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b}
Figure II- 2: Clichés CBED sur Ti-Al avec une longueur de chambre de 1160 mm a température ambiante (a) et 93K (b)

&)

On distingue a basse température des lignes qui n’apparaissaient pas a température ambiante
(encadrées en rouge sur la figure précédente), les lignes sont moins diffuses ce qui améliore la
qualité du cliché de diffraction et autorise une localisation précise des lignes.

Pour cette étude un porte-objet double inclinaison refroidi a I'azote liquide modéle 636 de marque
Gatan a été utilisé pour la réalisation des clichés a basse température (proche de 93 K). L'emploi de
ce type de porte-objet présente quelques désavantages dont il faut tenir compte. Le premier est da
au refroidissement de I’échantillon : les différentes pieces constituant le porte-objet ainsi que
I’échantillon vont étre soumis a une contraction dépendant de leur coefficient de dilatation. Cela se
traduit pour I'échantillon par une variation des parametres cristallins (LPs). Le traitement des
données nécessite la connaissance des coefficients de dilatation (CTE: Coefficient of Thermal
Expansion) pour estimer les LPs théoriques a la température d’analyse. Ces coefficients sont connus
pour de nombreux matériaux. La mise en ceuvre du dispositif de refroidissement est assez longue, il
nécessite une heure de préparation (refroidissement + stabilisation de la température). Les autres
inconvénients proviennent du dewar. Son remplissage en azote liquide limite les angles de tilt a £25°
en alpha. De plus, le dewar doit étre dans des conditions particuliéres (zéolithes régénérées et vide
suffisant dans le dewar) pour avoir une bonne stabilité de la température ainsi que de la surface de
I'azote liquide dans le dewar. Si cette surface n’est pas stable, elle entraine des vibrations de
I’échantillon au travers de la canne du porte échantillon. Ces vibrations peuvent se produire malgré
le systeme de couplage anti-vibration entre la canne et le dewar (Figure II- 3).

(-~ o

Figure II- 3: Schéma de coupe d'un double tilt refroidi (source Gatan)
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En conclusion, malgré ces quelques désavantages, I'utilisation d’'un porte-objet refroidi présente un
grand intérét pour I'étude des lignes de HOLZ et compense I'absence d’un filtre en énergie. La
diminution du bruit de fond permet d’avoir accés a des lignes de hauts indices qui n’étaient pas
visibles a température ambiante et aussi d’améliorer la netteté des lignes avec une meilleure
localisation de ces dernieres.

11.1.2. Coefficients de dilatation

Lorsque qu’un matériau est soumis a des variations de température, il subit une dilatation qui peut
étre une contraction ou bien un allongement. Ce changement de longueur en fonction de la variation
de température peut étre calculé pour les matériaux cristallins cubiques de la maniére suivante :
AL = a.Ly. AT avec AT =T — Ty, ou AL est la variation de longueur, a le coefficient de dilatation
thermique, L, la longueur considérée et AT la variation de température entre la température
considérée T et la température initiale Ty. La longueur apreés dilatation (L) est définie comme suit :
L = Ly.(1 4+ a.AT). Pour les matériaux présentant des coefficients de dilatation anisotropes : les
coefficients de dilatations varient suivant les différentes directions. C’est pour cela que leur dilatation
est décrite a 'aide d’un tenseur symétrique d’ordre deux :

11 a1z 13
021 = Q12 a2z 23 (n.1)
31 = Q13 A3z = A3 A33

Dans le cas de cristaux quadratiques (par exemple l'intermétallique Ti-Al) les composantes
a17, ®13, Az3 sont nulles et la dilatation thermique est décrite par a4, @,, @33 suivant les directions
cristallographiques a, b, c du matériau.

Le coefficient de dilatation thermique peut étre constant sur certaines plages de température mais
ce n’est pas toujours le cas comme le montre la Figure II- 4.
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Figure II- 4: Evolution du coefficient de dilation thermique en fonction de la température pour la phase y
d’un alliageTiu,-Als suivant les directions [100] (a) et [001] (b) [He-1997]

Dans le cas de figure ol a est dépendant de la température, le paramétre de maille a la température

T est déterminé a partir de I’expression suivante :

L(T) = exp [ fg a(T)dT + In (L(TO))]
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L(T), L(To) les valeurs du LP a la température considérée et a la température initiale, a(T) est la
fonction polynomiale approximant la courbe représentant les coefficients de dilatation en fonction
de la température. Les différentes étapes du calcul sont données dans I'annexe A.

Les coefficients de dilatation thermique sont déterminés de différentes manieres. La dilatométrie et
la diffraction des rayons X représentent les deux principales techniques expérimentales auxquelles
peuvent s’adjoindre les calculs ab-initio pour une étude théorique. De nombreuses données existent
pour les températures supérieures a 273 K alors que I'on en recense beaucoup moins pour la plage
de températures s’étendant de 0 a 273 K. Les matériaux étudiés lors de cette these bénéficient de
données expérimentales et/ou théoriques pour les coefficients de dilatation thermique sur des
plages de températures correspondant a nos essais.

11.1.3. Choix de I’axe de zone

Les études classiques pour la détermination des déformations par CBED sont effectuées sur des axes
de zone sélectionnés en fonction de leurs qualités, i.e. ils ne présentent que peu ou pas d’effets
dynamiques et sont accessibles facilement dans |'espace réciproque. Une fois ces axes de zone
définis, une pré-étude est effectuée pour déterminer un facteur correctif des effets dynamiques ainsi
que pour déterminer les lignes de HOLZ les plus sensibles aux variations des LPs. Cette étude
préalable n’est valable que pour un axe de zone particulier provenant d’'un matériau.

L'approche précédente est difficilement applicable dans le cadre de notre étude. Tout d’abord parce
qgue le nombre d’axes de zone utilisables dans I'espace réciproque est limité, ce qui nuit a 'approche
en clichés multiples. Et ensuite, une pré-étude de chaque axe de zone demanderait beaucoup de
temps. En effet, cette these n’étudie pas seulement un matériau mais trois (Si, MC2, Al). En outre,
I"approche que nous tentons de développer doit permettre I'étude de n’importe quel matériau sans
avoir besoin de recherches préalables (choix des axes de zone, étude dynamique, ...). Pour ces
raisons, notre étude repose sur la réalisation de clichés de diffraction hors axe de zone, ce qui
permet d’acquérir de nombreux clichés et de donner la possibilité de choisir la zone d’acquisition.

La sélection de la zone d’acquisition des clichés de diffraction est empirique et se fait visuellement.
Les conditions néfastes pour I'utilisation des clichés sont liées aux effets dynamiques qui affectent la
position de certaines lignes de HOLZ par rapport a leur position prédite cinématiquement. Les zones
étudiées seront donc choisies éloignées des axes de zones ou les effets dynamiques sont importants,
elles devront présenter une densité suffisante de lighes de HOLZ de hauts indices (les plus sensibles
aux variations des LPs) et peu de lignes de bas indices. Ceci nous permettra d’obtenir des clichés
pouvant étre considérés comme étant libres d’effets dynamiques. Ce point est important car il
simplifie grandement le reste de I'étude. Un cliché ne présentant aucun effet dynamique ne
nécessite pas d’étre corrigé dynamiquement par l'utilisation d’'une haute tension effective, nous
pourrons donc utiliser la haute tension actuelle.

Une vérification de la présence ou non d’effets dynamiques peut étre effectuée par simulation
dynamique des clichés de diffraction.
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I1.1.4. Epaisseur de I’échantillon

L'épaisseur de la lame mince est une variable expérimentale tres importante lors de la détermination
des LPs par CBED. La qualité des clichés de diffraction est dépendante de I'épaisseur de la zone
étudiée. Pour des échantillons trop fins, les lignes de HOLZ sont larges, diffuses (leur intensité
diminue) et tendent a disparaitre. En outre, des lames minces trop fines auront tendance a se replier
sur elle méme au voisinage du trou et un effet de courbure de la lame peut se produire introduisant
des contraintes supplémentaires dans le matériau [Houdellier-2008]. Pour des épaisseurs trop
importantes, la diffusion diffuse affecte la qualité des lignes [Jones-1977] et elles ne sont plus
exploitables pour la détermination des LPs.

Jones et al. concluent que pour les conditions de leur étude (silicium suivant <111> a 100 kV)
I’épaisseur maximale utilisable est de 350 nm et la minimale de 75 nm. Les travaux de Ecob et al.
définissent la plage d’épaisseur exploitable comme s'étendant de trois a huit fois la valeur de la
distance d'extinction du matériau étudié [Ecob-1981]. Cette considération prend donc en compte par
le biais de la distance d’extinction du matériau utilisé, la longueur d’onde des électrons ainsi que la
diffraction associée.

Le second point pour lequel I'épaisseur est importante concerne la simulation dynamique des clichés
de diffraction. En effet, les effets dynamiques sont dépendants de I'épaisseur de la zone étudiée.
L'effet de I'épaisseur est visible sur la figure suivante ou le méme cliché de diffraction a été simulé

dynamiquement a I'aide du logiciel TEMStrain pour différentes épaisseurs (Figure II- 5).

Figure II- 5: Clichés de diffraction Si <6 3 14> simulés dynamiquement pour différente épaisseurs: (a) 100nm, (b) 200 nm, (c)
400nm

La comparaison des différents clichés de diffraction de la figure précédente met en évidence I'effet
de I'épaisseur dans la simulation dynamique de clichés de diffraction. Il est donc nécessaire de
connaitre précisément I'épaisseur de la zone investiguée. La détermination des épaisseurs a été
réalisée d’apres la méthode présentée par Philips [Philips-Epaisseur], elle repose sur I'acquisition
d’un cliché CBED en condition deux ondes.
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11.1.5. Haute tension (HT)

Lors de l'utilisation des termes "haute tension ou voltage", il est nécessaire de donner une définition

précise de chaque type de haute tension (ou voltage) accessible dans un MET. On peut donc définir

les hautes tensions suivantes :

La haute tension nominale (E,,) : elle correspond a la consigne donnée au niveau de
I’écran de controle du MET. Cette valeur est théorique et peut varier au cours du temps.
Elle est dépendante du microscope, de la cuve HT, et de I'environnement (température,
champs électromagnétique et acoustique dans la piece).

La haute tension actuelle (E,.) : elle correspond a la valeur réelle de la haute tension
utilisée [Rao-2008] ; c'est-a-dire qu’elle tient compte des diverses variations pouvant se
produire lors de essais. Elle est utilisée pour simuler les clichés de diffraction en condition
cinématique.

La haute tension effective (E.g4) : Elle prend en compte les effets dynamiques créant un
décalage entre les lignes expérimentales et leur simulation cinématique [Lin-1989, Zuo-
92, Tomokiyo-94]. Son utilisation pour la simulation de clichés de diffraction nous place
dans des conditions de diffraction dites quasi-cinématiques.

La haute tension, qui nous intéressera pour la détermination des LPs est la haute tension actuelle.

La haute tension est un facteur important lors de la détermination des déformations par CBED et

différents points nécessitent d’étre expliqués :

la relation existant entre les variations de la haute tension et leur influence sur la
détermination des LPs

les variations de la haute tension actuelle au cours du temps

la détermination de la haute tension actuelle

la haute tension effective

Ces points seront abordés dans les paragraphes suivants.

11.1.5.1.

Effet de la haute tension sur la détermination des LPs

Des changements dans les LPs impliquent un décalage des lignes de HOLZ dans le disque transmis.

Mais ces décalages ne sont pas uniquement liés aux variations de LPs, les variations de haute tension

produisent le méme effet.

Pour une variation Aa du LP, un changement dans la position des lignes de diffraction (définie

par Af) est d’autant plus important que I'angle de Bragg est grand. Cette relation implique que les

lignes de HOLZ sont trés sensibles a la déformation.

Considérons la différenciation de la loi de Bragg :

Zdhkl SinGB =1 (”3)
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Pour un angle 85 constant, on obtient :
Ad AL
—Chkl _ 24 (11.4)
Akl s

Pour un cristal cubique de LP a on en déduit donc que :

A AE
) (11.5)
a 2F

Les variations de haute tension nominale influent sur la position des lignes de HOLZ de la méme
maniere qu’une variation de LP [Rackham-1974].

Les changements de position des lignes de HOLZ sont mesurables pour des variations de voltage de
I'ordre de 100 V [Tomokyio-94], ceci est visible sur les clichés de diffraction simulés de la Figure II- 6.
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Figure II- 6: Simulations cinématiques de clichés CBED de silicium suivant [230] a une longueur de chambre de
1160 mm pour une tension d'accélération (a) de 200kV (rouge), (b) superposition des clichés a
199 kV (noir) et 200 kV (rouge) et (c) superposition des clichés a 198 kV (bleu) et 200 kV (rouge)

Il est donc nécessaire de connaitre la valeur de la haute tension actuelle ainsi que ses variations pour
ne pas les confondre avec des variations des LPs.
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11.1.5.2. Variations de la haute tension actuelle au cours des essais

La haute tension n’est pas stable au cours du temps, elle est soumise a des variations. Le fabricant
(FEl) estime la variation comme étant égale a 1 ppm par 10 min, i.e. 0.2 V pour une haute tension
nominale de 200 kV. Une mesure des variations a été réalisée lors de cette étude. Il est possible
d’avoir acces a une tension de retour mesurable au niveau de la cuve génératrice de la haute tension.

Cette tension de retour est comprise entre 0 et 8V et permet a partir d’'une échelle de
correspondance (Tableau Il- 1) de déterminer la haute tension de retour associée.

Haute tension Tension de retour

[kv] [\

20 0.80
40 1.60
80 3.20
120 4.80
160 6.40
200 8.00

Tableau II- 1: Correspondance courant de retour/haute tension de retour
(Documentation Philips CM200)

Cette haute tension de retour n’est en aucun cas le voltage actuel au niveau du MET. Mais ses
variations sont identiques a celles de la haute tension actuelle.

Lors d’une séance d’essais, le courant de retour a été enregistré a I'aide d’un voltmétre capable de
mesurer une tension a 0.0001 V pres. Les résultats obtenus aprés conversion sont représentés sur le

graphique suivant (Figure IlI- 7)
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Figure II- 7: Evolution du courant de retour durant les essais

La variation est d’au maximum 5V sur la période des essais, soit 0.0025 % de la haute tension
nominale (200 kV). Elle est trés supérieure a celle donnée par le constructeur (x25). Nous verrons
dans la suite de cette étude si de telles variations influencent les résultats ou non.
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11.1.5.3. Détermination de la haute tension actuelle

La haute tension actuelle est employée pour la simulation des clichés de diffraction en condition
cinématique. Ces clichés serviront a la détermination des LPs par comparaison avec les clichés
expérimentaux. Comme nous I’avons vu au paragraphe 11.1.4.1., la haute tension est liée aux LPs par
la relation Aa/a = —AE/2E. Sa détermination est faite a partir d’'un échantillon dont les LPs sont
parfaitement connus. Le plus souvent du silicium haute pureté non contraint provenant de la
microélectronique.

La détermination expérimentale la haute tension actuelle sera abordée dans les paragraphes
suivants.

11.1.5.4. Détermination de la haute tension effective

Lors de la simulation cinématique des clichés CBED et leur comparaison aux clichés expérimentaux,
un décalage dans les lignes de HOLZ peut exister entre certaines lignes simulées et expérimentales.
Ce phénomeéne se produit dans des zones affectées dynamiquement ou ces effets ne sont pas pris en
compte par la théorie cinématique. Lin et al. ont été les premiers a proposer d’inclure une correction
dynamique dans les simulations cinématiques par I'utilisation d’'une haute tension dite effective [Lin-
1989]. Cette haute tension effective est dépendante de la composition du matériau, de I'axe de zone
étudié et son estimation n’est valable que pour les lignes provenant de la méme zone de Laue (FOLZ
ou SOLZ) [Lin-1989]. Son utilisation pour la simulation de clichés de diffraction nous place dans des
conditions quasi-cinématiques. Sa détermination doit étre effectuée sur le méme échantillon non
contraint que celui dont on veut déterminer les LPs ainsi que pour le méme axe de zone que celui
utilisé lors de I'acquisition des clichés de diffraction. Les conditions nécessaires de cette approche
sont trop limitantes pour notre étude, ou le traitement des données repose sur des clichés multiples
en dehors des axes de zone et provenant de n‘importe quel endroit du réseau réciproque. C’'est pour
ces raisons ainsi que le choix particulier de la zone d’étude, que la haute tension effective n’a pas été
employée dans notre étude. Les clichés étant choisis exempts d’effets dynamiques, il n’est pas
nécessaire de leur appliquer une correction dynamique en utilisant une haute tension effective.

11.2. Les logiciels utilisés

Lors de cette étude deux logiciels ont été utilisés pour le traitement des données provenant des
clichés de diffraction. Le premier, Euclid’s Phantasies, permet la détermination des orientations. Et le
second, TEMStrain, pour I'estimation de la haute tension actuelle et le calcul des déformations.
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11.2.1. Euclid’s Phantasies

Le logiciel Euclid’s Phantasies (EP) a été développé par Fundenberger et al. [Fundenberger-2003] au
sein du Laboratoire d’Etude des Textures et Application aux Matériaux (LETAM) de Metz. Ce logiciel
détermine 'orientation d’un cristal a partir d’un cliché de diffraction constitué de lignes de Kikuchi.

EP est applicable a tout type de matériaux dont les caractéristiques cristallines sont connues (groupe
de symétrie, position des atomes, ...). La détermination de I'orientation est réalisée a partir d’un
cliché de diffraction a faible longueur de chambre (320 mm). Si une meilleure précision est
nécessaire, il est possible de travailler avec des clichés pris a plus grande longueur de chambre
(1600 mm ou plus). L'orientation du cristal est donnée par les angles d’Euler ou en axe de zone dans
le repére échantillon (Figure 1I- 8).
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Figure II- 8: Exemple de détermination d'orientation sur du silicium (CL320) hors axe de zone

L’orientation ainsi déterminée sera utilisée dans TEMStrain pour les simulations cinématique et
dynamique des clichés de diffraction.

Une fois I'orientation du cristal déterminée, il est possible de générer une carte du réseau réciproque
permettant de sélectionner les zones a étudier (Figure II- 9). Cette carte est utilisée pour faire une
pré-étude des zones présentant un intérét. Lorsque ces zones ont été localisées en tilt alpha et beta,
il ne reste plus qu’a rentrer les coordonnées dans le MET pour se placer sur la zone d’intérét et
acquérir les clichés de diffraction.
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Figure II- 9: Utilisation d'"EP comme d'une carte de déplacement

Euclid’s Phantasies intégre aussi une fonction d’aide a la caractérisation des dislocations. Cette aide
fait figurer les orientations satisfaisant la condition g.b=0 pour des vecteurs de Burgers possibles.

Le logiciel détermine n’importe quelle orientation dans le réseau réciproque que ce soit en axe de
zone ou hors axe de zone. Le positionnement hors axe de zone est le plus utilisé lors de notre étude,
car il permet d’enregistrer plus facilement des clichés multiples provenant de la méme zone de
I’échantillon sans trop l'incliner. Les orientations serviront de données d’entrée du logiciel TEMStrain
pour la simulation des clichés de diffraction (cinématique et dynamique).

11.2.2. TEMStrain

Le logiciel TEMStrain (Figure IlI- 10) a été développé par Adam Morawiec [Morawiec-2007] pour
permettre de déterminer les parameétres cristallins par CBED. Basé sur I'approche KLEBS, ce logiciel
permet aussi de travailler en utilisant I'approche multi-clichés pour la détermination sans ambiguité
des parametres cristallins.
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Figure II- 10: Interface utilisateur du logiciel TEMStrain
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La détermination des LPs d’'un matériau passe par différentes étapes. La premiere est la
détermination de la haute tension actuelle. La seconde étape est la détermination du tenseur des
déformations a l'aide de l'approche cinématique. Cette approche est préférée a |'approche
dynamique car elle est beaucoup plus rapide en temps de traitement des données. L’approche
dynamique pourra, quant a elle intervenir a la fin du processus de détermination pour mieux
comprendre certaines modifications des clichés de diffraction cinématique.

Ces différentes étapes seront abordées et présentées dans la suite de ce chapitre.

11.2.2.1. Détermination de la haute tension actuelle et des LPs

Comme nous lI'avons vu précédemment (§11.1.4.1), les LPs et la haute tension sont reliés par la
relation (I1.5). Ainsi, il est possible de déterminer la haute tension actuelle si les LPs sont connus. A
I'inverse, les LPs sont déterminables si I’'on utilise une valeur connue pour la haute tension actuelle.

D’un point de vue expérimental, la détermination de E,. s’effectue en traitant des clichés CBED
provenant d’un matériau non déformé dont les LPs sont parfaitement connus. Une fois la haute
tension actuelle déterminée, elle servira de donnée d’entrée pour la simulation cinématique des
clichés de diffraction.

La premiére partie du traitement des données consiste a simuler cinématiquement les clichés de
diffraction correspondant aux différents clichés de diffraction expérimentaux. Pour ce faire,
TEMStrain a besoin de différentes données d’entrée provenant du matériau étudié et des conditions
d’acquisition des clichés CBED. Ces données sont listées dans le tableau suivant (Tableau II- 2) :

Détermination de la Détermination des
haute tension actuelle LPs
Haute tension nominale Haute tension actuelle

D B - Orientation de I’échantillon dans le repére du microscope
onnées
L. - Angles de tilt (a et B)associés a chaque cliché de diffraction
expérimentales S , . o
- Longueur de chambre utilisée pour I'acquisition des clichés

- Rotation magnétique associée aux clichés de diffraction

3 Définition de la maille élémentaire
Données

L. LPs LPs approchés
matériau
connus

Tableau II- 2: Données d’entré pour la détermination de Eeff et des LPs

Lorsque les clichés ont été simulés cinématiquement, ils sont superposés aux clichés expérimentaux
et ajustés manuellement jusqu’a obtention d’'un bon accord entre les deux. Cet ajustement se fait
par affinement de la longueur de chambre et de I'orientation de I’échantillon.

L'étape suivante est la détection automatique par TEMStrain des lignes du cliché expérimental a
I'aide d’'une transformée de Hough standard. La position des lignes est affinée par une fonction de
recherche de l'intensité maximale le long de la ligne. Lorsque l'intensité maximale a été repérée le
point lui correspondant est considéré comme étant le centre de la ligne. Ensuite TEMStrain indexe les
lignes de HOLZ par rapport au cliché simulé. Il est possible de définir des conditions d’indexation
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telles que I'écart maximum entre la ligne simulée et la ligne a indexer et/ou I'angle maximum
d’inclinaison entre les deux lignes. Aprés cette étape, il est possible de contréler manuellement la
position des différentes lignes indexées automatiquement. Pour ce faire, TEMStrain est doté d'un
outil représentant les intensités le long des lignes de HOLZ expérimentales et permettant de déplacer
les lignes simulées de marquage pour les centrer sur la position présentant l'intensité maximale
(Figure IlI- 11). Le repositionnement des lignes se fait avec une précision sub-pixel qui est atteinte
grace a l'outil de repositionnement des lignes. Les lignes mal définies (courbées, trop courtes ...) ou
affectées dynamiquement seront écartées de I'étude en les désélectionnant.
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Figure Il- 11: (a) Outil d’affinement de la position des lignes présent dans TEMStrain, (b) profil d’intensité d’une ligne
de HOLZ parfaitement centré sur I'intensité maximale de la ligne expérimentale, en bleu : intensité
perpendiculaire a la ligne expérimentale, en rouge : intensité sur 'ensemble de la boite outil

Lorsque les lignes ont été sélectionnées, indexées et vérifiées, il est possible de déterminer la haute
tension effective ou bien les LPs.

La partie présentée dans ce paragraphe est commune a la détermination de la haute tension actuelle
et des LPs. La suite de la procédure est la détermination de la haute tension actuelle qui servira
ensuite de donnée d’entrée pour le calcul cinématique et dynamique des clichés de diffraction
simulés.

11.2.2.1.1. Détermination de la haute tension actuelle

Le logiciel va comparer les différents clichés expérimentaux a leur équivalent simulé en considérant
les LPs connus et ainsi déterminer la haute tension. D’autre part, TEMStrain propose deux approches
pour la détermination de la tension actuelles (E,.). La premiére calcule E,; pour chaque cliché.
Ensuite, il est possible d’affecter a chaque cliché la valeur déterminée par le logiciel ou bien de faire
une moyenne et de I'appliquer a 'ensemble des clichés. La seconde approche est la détermination
d’une haute tension actuelle unique pour I'ensemble des clichés de diffraction.

Pour notre étude, la haute tension a été estimée pour chaque cliché puis sa moyenne appliquée a
leur ensemble.
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Une fois E.; déterminée, elle servira de donnée d’entrée pour la simulation de tous les clichés de
diffraction.

1.2.2.1.2. Détermination des LPs

Avant de déterminer les déformations, il faut choisir les conditions dans lesquelles on veut se placer.
Il existe trois choix possibles :

- CCS (Crystal Coordinate System) —> détermination compléte du tenseur des
déformations. Approche clichés multiples.

- PSts (Plane Stress Case) > détermination de trois des six LPs avec I'hypothése de
contraintes planes dans I"échantillon (contrainte nulle suivant la normale a I’échantillon :
033=0 et 013= 0,3=0). Approche clichés multiples.

- MCS (Microscope Coordinate System) —> détermination limitée du tenseur des
déformations a partir d’un seul cliché de diffraction. Seulement deux composantes de la
diagonale du tenseur et un angle peuvent étre déterminés, et ce, a cause du probléeme
d’ambiguité di a I'utilisation d’un seul cliché de diffraction [Morawiec-2005].

Ces différentes configurations sont représentatives des procédures de recherche menées jusqu’a
présent pour la détermination des déformations par CBED.

Lorsque le choix de I'approche a été fait, différentes méthodes de détermination des LPs peuvent
étre employées dans TEMStrain. La premiére est la méthode KLEBS ou bien sa variante linéarisée a
laquelle ont été ajoutées les méthodes des distances d’intersection (Intersection Distances : ID) et sa
version ratio (Intersection Distances Ratio : IDR). La présence de différentes méthodes dans le méme
logiciel présente I'avantage de pouvoir comparer les résultats suivant différentes approches et de
déceler un probleme en cas de divergence des solutions. Toutes ces méthodes sont accessibles dans
le volet de détermination des déformations (Figure II- 12).

i

———>Méthode KLEBS

> Méthade 1D

———> Méthede IDR

Figure Il- 12:Volet de détermination des LPs

Pour les approches ID et IDR, I'onglet « Domain of the line intersections » (Figure Il- 13) permet de
définir le domaine dans lequel les intersections de lignes sont prises en compte pour le calcul des
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déformations. La définition du domaine s’effectue par le choix des angles minimum et maximum
définissant une intersection ainsi que par la sélection de la partie du cliché de diffraction ou les
intersections doivent étre prises en compte.

I3, Dl of ki wrerssdiois E=

K ergle= 50 kéa aregla =510 Fimcarr = 1000 acgw./2

ne Carded

Figure ll- 13:Volet de sélection de détection des intersections de lignes de HOLZ

Pour notre étude, la détermination du tenseur des déformations s’effectue dans le mode CCS, car il
permet de déterminer le tenseur complet ou partiel en fonction des membres sélectionnés. Ainsi, il
est possible d’inclure des hypothéses pour la détermination des LPs telles que :

- Variation de parameétres isotropes : a=b=c et a=f=y=90° dans le cas du cubique
- Distorsion quadratique dans la direction [001] : a=b#c et a=B=y=90°
- Détermination compléete du tenseur : a, b, ¢, a, B, y libres

Apres calcul, TEMStrain fait figurer les résultats sous forme des valeurs des LPs, mais aussi sous
forme de tenseur des déformations ol les déformations sont calculées a partir des valeurs des LPs
définis pour la simulation des clichés de diffraction.

1.2.2.2. Simulation dynamique des clichés de diffraction

La partie dynamique incluse dans TEMStrain permet dans un premier temps de simuler les clichés de
diffraction en tenant compte des diffractions multiples mais il ne prend pas en compte I'absorption.
Dans un deuxieme temps, elle permet de déterminer les LPs en comparant les clichés expérimentaux
avec leur équivalent simulé dynamiquement.

L'intérét de I'approche dynamique est de simuler un cliché de diffraction ayant des caractéristiques
tres proches du cliché expérimental. Sur le cliché simulé de la Figure IlI- 14, il est facile de remarquer
qgue la simulation dynamique retranscrit assez fidelement les intensités des lignes de HOLZ, les
franges proches des lignes de bas indices ainsi que les effets dus aux intersections de plusieurs lignes.
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B

Figure II- 14 : Cliché expérimental silicium en ZAP < 7 45 89 > (a) et son simulé dans les conditions dynamiques (b)
(épaisseur 220 nm, 93K)

Les simulations dynamiques sont calculées a I'aide de la théorie des ondes de Bloch [Kittel-1998]. Ce
type de calcul demande beaucoup de temps pour obtenir un cliché simulé de bonne qualité. Parfois
plus de dix heures pour la simulation d’un seul cliché.

Le point négatif de I'approche dynamique est le temps nécessaire au calcul des clichés simulés. C'est
pour cela que l'approche cinématique lui est préférée. Mais elle présente l'intérét de mieux
comprendre les effets influencant la position et la forme des lignes de HOLZ. C’est pour cela qu’elle
sera employée dans notre étude lorsque cela s’avérera nécessaire.

La simulation dynamique des clichés de diffraction nécessite une donnée d’entrée supplémentaire
par rapport a la simulation cinématique : I'épaisseur de I'échantillon.

11.2.2.3. Protocole de traitement des données

Pour toujours se placer dans les mémes conditions lors de la détermination des LPs, un protocole de
traitement des données a été mis au point. Il est défini comme suit:

i) Acquisition de multiples clichés de diffraction provenant de la méme zone de I'échantillon
mais enregistrés a différents angles de tilt o (Figure Il- 15.a).

ii) Détermination de I'orientation des clichés de diffraction. Puis simulation cinématique des
lignes de HOLZ et superposition avec celles du cliché expérimental (Figure II- 15.b).

iii) Détection automatique des lignes de HOLZ par le logiciel (Figure Il- 15.c) et indexation des
lignes (Figure Il- 15.d).

iv) Vérification/ajustement manuel de la position des lignes et (Figure II- 15.e).

v) Estimation de la haute tension actuelle ou bien des LPs.

Il sera également possible de simuler dynamiquement des clichés de diffraction pour mieux
comprendre le réle des effets dynamiques sur la position des lignes de HOLZ (Figure II- 15.f).
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cliché simulé cinématiquement, (c) détection automatique des lignes, d) indexation automatique des lignes, (e) sélection
manuelle des lignes, (f) simulation dynamique du cliché de diffraction

Ce protocole sera appliqué a toutes les études menées durant cette thése.

11.3. Matériaux étudiés

Différents matériaux ont été étudiés dans ce travail. Chacun d’entre eux a été choisi rigoureusement
en fonction des possibilités d’analyse qu’il offrait. Ainsi nous avons procédé a |'étude des
déformations de matériaux appartenant a différentes classes :

- Silicium (semi-conducteurs)
- MC2 (superalliages monocristallins a base nickel)
- Aluminium (métaux non ferreux)

Dans cette partie du Chapitre Conditions Expérimentales nous présenterons les techniques de
préparation d’échantillon que nous avons employées ainsi que certaines des propriétés des
matériaux qui ont été utiles ou nécessaire pour notre analyse (coefficients de dilatation, coefficients
d’élasticité, ...).

Cette these portant sur I'étude des déformations, nous avons apporté un soin tout particulier a la
préparation des échantillons. Pour ce faire, nous avons employé les techniques a notre disposition
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les plus adaptées pour ne pas introduire de déformations supplémentaires aux matériaux lors de leur
préparation.

11.3.1. Silicium

1.3.1.1. Mode de préparation

L’échantillon utilisé pour notre étude provient d’'un wafer de silicium de haute pureté. Il a été
préparé par polissage mécanique en coin (Tripod®) puis collé sur un support de diametre 3 mm. La
préparation par tripode présente I'avantage de réduire la courbure de la lame mince, ce qui limite la
relaxation des contraintes. On peut ainsi considéré I'échantillon comme étant un cristal presque
parfait [Houdellier-2008].

11.3.1.2. Parameétres cristallins et coefficients de dilatation

Le silicium est de structure cubique faces centrées, son parameétre cristallin a été déterminé
précisément par le NIST (National Institut of Standards and Technology) a la température de 293 K,
O3 = 0.54310212242x10° nm [NIST].

Les coefficients de dilatation du silicium ont été mesurés par Lyon et al. [Lyon-1977]. Les données ont
été collectées par dilatométrie sur un échantillon de silicium pur pour une plage de température
allant de 6 a 340 K. La Figure II- 16 présente les coefficients de dilatation déterminés par Lyon pour la
plage de température correspondant a notre étude (100-300 K) :
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Figure Il- 16: Evolution du coefficient de dilatation du silicium pour des températures comprises
entrer 100 et 300K. Courbe tracée a partir des données de Lyon [Lyon-1977]

Le lissage de la courbe précédente par une régression polynomiale d’ordre quatre nous donne
I’équation suivante :

as(T) = 2.4366x10™° T* - 2.1015x10™* T+ 6.266x10'° T2 -5.9931x10® T + 1.2335x10° [K]

Les parameétres de maille ont été déterminés a partir de I'équation (lI-2) et de la régression
polynomiale  précédente. La valeur des paramétres de maille a 93K  est:

56



Chapitre 2 : Conditions expérimentales

093¢=0.542966172+2x10® nm. Ce paramétre cristallin sera utilisé comme donnée d’entrée dans notre
étude.

11.3.2. Superalliage monocristallin a base nickel MC2

11.3.2.1. Alliage MC2 et traitements thermiques

Différents superalliages monocristallins a base nickel ont été étudiés lors de cette thése (AM1, CMSX-
2 et MC2). Les compositions de ces différentes nuances sont regroupées dans le Tableau II- 3.

Ni Cr Co Mo w Al Ti Ta

AM1 Base 7.5 6.5 2.0 5.5 53 1.2 8.0
CMSX-2 Base 8.0 5.0 0.5 8.0 5.5 1.0 6.0
MC2 Base 8.0 5.0 2.0 8.0 5.0 2.0 6.0

Tableau II- 3 : Composition nominale en pourcentage massique des différentes nuances utilisées lors de notre étude

La partie portant sur la détermination des contraintes par CBED a été réalisée sur la nuance MC2. Le
superalliage monocristallin a base nickel MC2 se présente sous forme de barreau dont |'axe est selon
la direction [001] avec une désorientation du cylindre par rapport a la direction [001] au plus égale a
5°. Les barreaux ont un diametre égal a 14 mm et présentent une longueur de 1400 mm.

L’alliage a subi I'ensemble de traitements thermiques suivant :

- Homogénéisation de 3 h a 1573 K, suivie d’un refroidissement contrélé (3.8 min pour
passer de 1573 K a 1123K): ce traitement permet de remettre en solution les
eutectiques

- Vieillissement de 6 h a 1353 K, suivi d’un refroidissement a I'air

- Vieillissement de 20 h a 1143 K, suivi d’un refroidissement a I’air

Les deux processus de vieillissement constituent un traitement standard pour |'obtention de
précipités cubiques de 400 nm de coté, ils sont alignés régulierement suivant les directions
cristallographiques <100>. Cette microstructure représente la microstructure optimale pour la tenue
en fluage de cet alliage. Elle est trés intéressante pour notre étude, car en fonction de I'endroit ou
I'on se place (précipité, différents lieux du canal, croisement de canaux) les contraintes seront
différentes.

Les canaux présentent une largeur d‘environ 50nm, ce qui nous a obligé a travailler avec une trés
petite taille de sonde (5 nm) pour étre s(ir de rester dans le canal et de ne pas déborder sur un
précipité lors de I'acquisition de nos clichés de diffraction.

Les clichés ont été réalisés sur une lame mince épaisse d’environ 200 nm. Les précipités sont de

forme cubique avec des c6tés d’environ 400 nm, nous pouvons donc considérer, pour la suite de
notre étude, qu’il n’y a qu’un seul précipité dans I'épaisseur de I'échantillon.
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11.3.2.2. Mode de préparation

Les échantillons ont été prélevés perpendiculairement a I'axe du barreau qui est orienté suivant
[001], a l'aide d’'une machine de coupe Minitom permettant de ne pas induire de contraintes
supplémentaires dans le matériau lors de la coupe. Ensuite, les disques ont été polis mécaniquement
jusqu’a une épaisseur d’environ 70 um. Le trou dans la lame mince a été obtenu par polissage
électrolytique par double jet avec un modeéle 110 Fischione. La solution utilisée est composée de
90 % de méthanol et 10% d’acide perchlorique, les conditions d’utilisation du Fischione sont:
température 228 K et tension de 20 V. La solution utilisée attaque préférentiellement la matrice. Cela
est visible sur la Figure Il- 17.

a)
Figure II- 17: (a) champ clair et (b) champ sombre de I'alliage MC2 aprés amincissement électrolytique par double jet

Ala Figure Il- 17 b) nous pouvons voir des lignes d’égale épaisseur au niveau des bords de précipités
et dans les canaux. Ce phénomeéne est représentatif d’'une différence d’épaisseur de I'échantillon
entre les précipités et les canaux.

Pour obtenir une surface homogene, I’échantillon a subi un bombardement ionique dans un PIPS
(Precision lon Polishing System) Gatan avec les conditions suivantes : tension de 3.5 kV, utilisation du
double faisceau avec un angle d’incidence de 8° par-dessus et par-dessous I’échantillon pendant une
heure. Apres ce traitement I'échantillon présente des plages d’assez bonne qualité pour étre étudié
et une surface homogéne entre les précipités et la matrice (Figure II- 18).
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Figure II- 18: Champ sombre sur un superalliage monocristallin base nickel aprés passage au PIPS

11.3.2.3. Dilatation thermique

Aucune donnée n’a été recensée pour cet alliage concernant ses coefficients de dilatation a basse
température.

11.3.3. Aluminium

1.3.3.1. Préparation des échantillons

Durant cette thése nous avons étudié un aluminium T1050 pur a 99.5 % et se présentant sous forme
de barre de dimension 60x25x25 mm?®. Pour notre étude nous avons besoin d’échantillons
présentant des grains de taille millimétrique. La suite de ce paragraphe est consacrée a la
présentation du processus d’obtention d’un échantillon a gros grains.

Nous avons employé une méthode associant écrouissage critique et traitement de recuit de
recristallisation pour faire croitre les grains jusqu’a ce qu’ils présentent une taille millimétrique.
Plusieurs études ont été menées sur ce type de traitement, nous nous sommes inspirés des données
fournies pour I'aluminium 99.6 % (Figure II- 19) en vue d’obtenir des grains millimétriques.

59



Chapitre 2 : Conditions expérimentales

I L.
I
: I
s 1
: NSO o]
I
/ | | ! o ,/E o H l ! 650
| ¥ -k 1r 1 f—--- 630
< - — 600 &
<
£ / 3 500 &
c 4 / y G
§ / A / &
5 / Z; i { wo ¥
a L4/ e
- 10 4 / 4 / \5‘
o , 300 &
J ()
g 0 4 / ¥ / / &
LY 1 f 1 f t f 22
S 0 6 20 40 60 80 100

Ecrouissage (E-e)/E (%)

Figure II- 19 : Diagramme de recristallisation de I'aluminium a 99.6% pour une durée de traitement de 2h [Develay]

Ce graphique présente trois zones bien distinctes de recristallisation. La premiére (l) correspond a
des grossissements de grains a partir de faibles écrouissages. La seconde (Il) permettra d’obtenir une
recristallisation fine a I'aide d’écrouissages moyen. Et enfin la derniére (lll) est une zone de
recristallisation a gros grains correspondant a des écrouissages importants et des températures de
recuit élevées. Pour notre étude, nous nous placerons dans la zone N°I. Notre choix s’est porté sur
cette zone car il est facile d’obtenir les conditions expérimentales qui y sont définies.

Nous avons extrait de la Figure II- 19 les données expérimentales suivantes pour 'obtention d’une
taille de grains importante : recuit = 625°C et écrouissage = 2 %. Ces conditions ont été affinées lors
d’un projet de fin d’étude par Morgane Senellier [Senellier-2009] : le recuit de recristallisation est
effectué a la température de 600°C pendant 60 min. Le temps de montée en température est
controle et dure 120 min.

Le traitement « écrouissage critique/ recuit de recristallisation » employé pour le grossissement des

grains a été inclus dans le processus de réalisation des éprouvettes de traction, qui est synthétisé a la
Figure II- 20.

60



Chapitre 2 : Conditions expérimentales

Larminaga K°1
& rism = 2 rvin

Riecuit W*1
BO0C30 min
Laminags W°2 : - ~|
B M —» 2 i 'L I T— ]

] - | —r
Dicowpe des I & Rl
eprouveties

Reowit N*E
GO0CfE0min
.1, Teanpisatiing

1

Ecrouissage of ltoas
4.5M T . e

| il T
- - 1 1
Fecuit =3 P Kercummaeh
BO0C/ 80 min . :

l l 120min Elmin {min}

Grains
millimétrigues

Figure II- 20 : Différentes étapes de préparation de notre éprouvette avant traction. Les mesures de I'éprouvette de traction
sont données en mm.

Les éprouvettes de traction sont mise en forme par contournage en fraisage, leurs cotes sont
données a la Figure II- 20. Ces dimensions ont été choisies a partir de deux critéres : la taille de la
chambre du MEB et les dimensions de la machine de traction se trouvant au sein de 'ENSAM (Figure
[I- 21). La machine se compose d’un capteur de déplacement inductif précis a £1 um ainsi que d’une
cellule de force d’une capacité maximale de 5 kN et une précision de £2 N. La chaine de d’acquisition
est pilotée sous Labview.

Figure IlI- 21 : Machine de traction de 'ENSAM

Apres les différentes étapes décrites a la Figure IlI- 20, les éprouvettes ont été polies mécaniquement
au papier abrasif 4400 pour homogénéiser I'état de surface et ensuite polies électrolytiquement en
vue de leur observation microstructurale. Le premier polissage électrolytique est fait dans les
conditions suivantes: 70% d’éthanol, 12% d’eau, 10% de 2-but-oxy-éthanol, 8 % d’acide
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perchlorique, pendant 25 s a une tension de 35V ; il donne un poli-miroir métallurgique a la surface
de I'échantillon. Ce polissage est utilisé dans le cadre d’'une étude EBSD au MEB. Dans le cas d’une
observation au microscope optique, un second polissage électrolytique est nécessaire, il est réalisé a
I'aide du réactif de Barker (600 ml d’eau et 15 ml d’acide tétrafluoborique, pendant 30s a une
tension de 35 V) et rend visible la microstructure en lumiere polarisée.

Aprés cette premiere partie expérimentale, nous avons étudié la microstructure et les orientations
de nos éprouvettes. Pour ce faire une étude EBSD a été réalisée sur un MEB JEOL JSM-6490 équipé
d’un filament tungstene. Les clichés ont été acquis par une caméra EBSD ‘Channel — HKL Technology’
capable d’acquérir 40 clichés par seconde.

Une fois la détermination des orientations effectuée, I'éprouvette a été tractionnée a 4 % avec une
vitesse de déplacement des mords de 22.3 um/s. L'éprouvette ainsi déformée a été analysée par
EBSD pour obtenir une cartographie d’orientation apres déformation.

Les deux cartographies d’orientation réalisées en EBSD serviront de point de départ (avant traction)
et de point de comparaison (aprés traction) aux simulations numériques.

Une étude MET par CBED a aussi été menée sur les échantillons d’aluminium. Les lames minces ont
été préparées aprés que toute I'étude EBSD ait été réalisée. Des zones d’intérét ont été repérées sur
I’éprouvette de traction avant le polissage de celle-ci. L'épaisseur de I'éprouvette a été ramenée a
environ 100 um par polissage mécanique avec du papier abrasif 4400. Ensuite, nous avons procédé a
la découpe des lames minces par pastillage, chaque pastille provenant d’une zone d’intérét.
L'amincissement électrochimique par double jet a été effectué avec la solution suivante: 33 %
d’acide nitrique et 67 % de méthanol a une température de 253 K et une tension de 20 V.

11.3.3.2. Coefficients de dilatation et paramétres cristallins a basse température

Les recherches de Straumanis ont permis d’estimer les coefficients de dilatation d’un aluminium pur
a plus de 99% par diffraction des rayons X de 30 a 180 K [Straumanis-1971]. L’auteur a reporté ses
résultats ainsi que ceux obtenus par d’autres techniques dans un graphique présenté a la Figure II-
22.
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Figure Il- 22 : Graphique représentant le coefficient de dilatation thermique (a, 10° K'l) ainsi que les parameétres cristallins de
'aluminium (a, A) en fonction de la température (T, K). Les données présentées proviennent de différentes sources : °
[Figgins-1965] : a I'aide de gaz liquide, ® [Straumanis-1971] : diffraction des rayons X, + [Gibbons-1958] : mesures
interférométriques, A [Bijl-1955] mesure de capacitance. Graphique provenant de la référence [Straumanis-1971]
Une analyse graphique de la figure précédente montre que le parametre cristallin de I'aluminium a
93 K est égal a 0.40335 nm. Cette valeur sera utilisée comme données d’entrée pour la simulation

cinématique des clichés de diffraction a la température de 93 K.

11.3.3.3. Coefficients d’élasticité de I’aluminium a la température de 93 K

La détermination des contraintes présentes dans le matériau a une température donnée nécessite la
connaissance des coefficients d’élasticité du matériau a cette température. Nous avons donc
extrapolé les valeurs de ces coefficients a partir des données de Kamm et Alers ou ne figurent
aucunes valeurs pour la température de 93 K [Kamm-1964]. Le tableau ll-4 regroupe les valeurs des
coefficients d’élasticité ainsi déterminées.

C.. [GPa] 113.77
C., [GPa] 61.65
C. [GPa] 29.55

Tableau II- 4 : Coefficients d'élasticité pour I'aluminium a 93 K extrapolés a partir des données de [Kamm-1964]
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Chapitre 3 : Incertitude de la mesure des paramétres cristallins par CBED

I1I.1. Introduction

Dans ce chapitre, nous nous proposons de donner une estimation de l'incertitude des mesures de
paramétres cristallins en CBED selon les approches KLEBS et ID et de proposer une méthode
permettant de la réduire. Nous nous intéresserons seulement a l'incertitude de ces approches et
nous ne considérerons pas les effets induits par la relaxation de I’échantillon. En effet comme nous
I"avons vu, le simple fait de préparer une lame mince conduit nécessairement a une relaxation des
contraintes (§.1.3.3.2.1.).

Une technique de mesure est caractérisée en particulier par sa résolution et son incertitude. Les
méthodes CBED sont connues pour leur trés bonne résolution spatiale, de I'ordre de quelques
nanometres. L'incertitude, composée de la précision (degré de reproductibilité) et de I'exactitude
(degré de véracité), est liée a différents parametres comme la détermination de la position des lignes
de HOLZ, les effets dynamiques ou bien I’estimation de la tension actuelle (définie au Chapitre 2). Ces
trois paramétres sont les principales causes de l'incertitude associée a une méthode si elles ne sont
pas controlées et/ou optimisées. Diverses études traitant de I'exactitude des méthodes ID et TM ont
été réalisées depuis de nombreuses années. Le tableau suivant (Tableau lll- 1) constitue une liste non
exhaustive des travaux réalisés par CBED au cours desquels est quantifiée I'exactitude atteinte par
différents groupes de recherche.

Références Matériau Filtre en Température Méthode Corrections Parameétres Exactitude
énergie dynamiques déterminés reportée
Zuo- Azote . 4
YBa,Cu307.5 Non o ID Oui a, b 15x10
1992 liquide
Rozeveld- B o a 5-19.8x10™
Etude théorique ™ Non B "
1993 a 8x107°-5x10
i Dispersion Oui abcaby 10*
Wittmann- .
strengthened Oui RT ™ "
1998 . Non a b caby 3-5x10
aluminium
Krdamer- Al . . "
. Oui RT ID Oui a 10
1999 interconnects
Toda- . Déformation "
LOCOS Oui RT ID Non 1.8x10
2000 plane
Armigliato- Azote Déformation "
LOCOS Non o ID Non 2x10
2000 liquide plane
Kim- Al . -4
. Non RT ID Oui ca B 2x10
2004 interconnects

Tableau llI- 1: Exactitude associée a la détermination des paramétres cristallins par CBED reportée par différentes études

Ce tableau offre une vue d’ensemble des différentes conditions expérimentales employées pour la
détermination des parameétres de maille (LPs : Lattice Parameters), ainsi que sur I'exactitude associée
au mode de détermination et au nombre de parametres cristallins déterminés (a, a et b, ...).
L'hétérogénéité des conditions expérimentales explique les différences existant entre les valeurs
d’exactitude reportées par les différents auteurs. Ces données nous serviront de base pour la
comparaison de nos résultats.

Il est possible d’avoir acces a une estimation théorique de la sensibilité de la technique CBED, c'est-a-

dire la variation minimale de paramétre cristallin détectable. D’aprés la relation (II-5):
Aa/a = — AE/2E et pour une tension d’accélération donnée, la sensibilité de la technique CBED est
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dépendante de la stabilité de la haute tension (5V pendant les essais §.11.1.5.2.), de la dispersion
d’énergie au niveau du canon (LaB6: 1.5 eV, FEG: 0.3 eV [Williams-1996]) et de la perte d’énergie
due a l'excitation des plasmons lors de la traversée de la lame mince par les électrons. Ce dernier
effet se traduit par un élargissement des lignes de HOLZ dans les clichés de diffraction [Steeds-1979].
La perte d’énergie est la principale raison de la limitation de la sensibilité de la méthode. Pour un
échantillon de 200 nm d’épaisseur et une haute tension de 200 kV, la perte d’énergie est de I'ordre
de 50 eV ce qui nous conduit 3 une sensibilité théorique de 1.25x10™. L’utilisation d’un filtre en
énergie diminue la valeur de Aa/a, ainsi 'emploi d’une fenétre de 10 eV conduit a une valeur de la
sensibilité de 0.3x10™. L’emploi d’un filtre en énergie améliore grandement la valeur de la sensibilité
théorique de la méthode CBED.

Lors de notre étude nous nous intéresserons a la détermination de l'incertitude associée a la
détermination des parameétres cristallins par CBED. Comme nous le verrons dans la suite de ce
chapitre, l'incertitude a différentes origines. Nous pouvons estimer l'incertitude associée a chacune
de ces causes en considérant différents types de clichés de diffraction. Ainsi, les clichés
expérimentaux (Figure lll- 1a) nous renseignent sur I'incertitude liée a la méthode employée pour la
détermination de parametres cristallins (LPs). L’analyse des clichés simulés cinématiquement (Figure
Ill- 1b) permettra de déterminer l'incertitude associée a la chaine de traitement des données. Et
enfin, les clichés simulés dynamiquement (Figure lll- 1c) apporteront des renseignements utiles
concernant I'influence des effets dynamiques sur l'incertitude associée a la détermination des LPs.
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Figure Ill- 1 : Clichés CBED du silicium expérimental (a), cinématique (b) et dynamique (c) pour

une longueur de chambre de 1160 mm et une inclinaison de +16°

Pour notre étude, nous avons choisi de travailler sur un échantillon de silicium provenant d’'un wafer
de haute pureté. Vingt clichés de diffraction ont été enregistrés et traités par le logiciel TEMStrain.
Ces clichés ont été enregistrés pour une longueur de chambre de 1160 mm et chaque cliché est
espacé de son voisin de 2° en inclinaison. Ces deux conditions permettent d’obtenir des clichés
indépendants les uns des autres, c'est-a-dire qu’il n’y a pas de superposition partielle de deux clichés.
En outre, ils nous offrent un panel de tous les cas de figure possibles: clichés de diffraction
présentant plus ou moins d’effets dynamiques, plus ou moins proches d’axes de zone principaux ou
secondaires. La figure suivante (Figure 1ll-2) représente la localisation des clichés de diffraction dans
I’espace réciproque.
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Figure IlI-2: Localisation des vingt clichés de diffraction dans I'espace réciproque

Le tableau suivant (Tableau IlI- 2) associe a chaque angle de tilt 'axe de zone approximatif
correspondant au cliché de diffraction.

e d aiso Axe de zone Angle d Qiso Axe de zone
O appro O appro

—24 [18 90 39] +06 [10 59 80]

—22 [18 89 42] +08 [10 56 82]
—20 [18 87 45] +10 [09 54 84]
-18 [17 86 48] +12 [09 51 86]
-16 [17 84 52] +14 [07 48 87]
-14 [16 82 55] +16 [07 45 89]
—12 [16 80 58] +18 [06 42 91]
—06 [14 74 66] +20 [0539 92]
—04 [13 72 68] +22 [05 36 93]
+04 [11 62 78] +24 [04 33 94]

Tableau IlI- 2: Angles d'inclinaison et leurs axes de zone approximatifs

A partir de données expérimentales connues (matériau, orientation, LPs, épaisseur,...) les clichés de
diffraction correspondant a ceux acquis expérimentalement ont été simulés cinématiquement et
dynamiquement.
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Notre étude reposant sur la détermination des LPs, nous avons adopté différentes configurations
pour leur détermination :

- Cubique : a=b=c et a=B=y=90°

- Quadratique : a=bzc et a=p=y=90°

- Orthorhombique : azb#c et a=pf=y=90°
- Triclinique: azb#c et azpzy

Ces configurations représentent tous les cas que nous aurons a traiter durant cette thése. Nous
avons appliqué chacune de ces configurations aux différents jeux de clichés pour la détermination
des LPs.

La premiere partie de ce chapitre sera consacrée a l'estimation de l'incertitude ainsi qu’a I'analyse
des causes qui en sont a l'origine. Dans une seconde partie, nous proposerons une nouvelle
approche, reposant sur I'analyse multi-clichés, en vue de réduire I'incertitude liée a la détermination
des LPs.

11I.2. Incertitude liée aux approches KLEBS et ID : Traitement des clichés
expérimentaux

Nous débuterons notre étude avec un cas simple: |'estimation de lincertitude associée a la
détermination du seul parameétre cristallin a. L'étude se poursuivra par I'identification des causes a
I'origine de cette incertitude puis par la quantification des incertitudes associées a chacune d’elles.

.2.1. Traitement des clichés expérimentaux : détermination du seul
parameétre cristallin a

La premiére partie de notre étude consiste a traiter le cas des clichés expérimentaux. Tout d’abord,
nous avons considéré séparément chaque cliché de diffraction en déterminant le LP a du silicium a
93K a l'aide des approches KLEBS et ID. La distribution des valeurs du parameétre cristallin a ainsi
obtenue a été représentée sous forme d’histogramme des fréquences incluant quatre classes d’égale
amplitude (Figure llI- 3).

70



Chapitre 3 : Incertitude de la mesure des paramétres cristallins par CBED

L BRLERS
(1] nin

s

T4

02
) L I
L1l

05427 b541% 11,5430 0.5431

Fréguence
=
W

Parametre cristallin [nm]

Figure Ill- 3: Distribution des LPs déterminés par les méthodes KLEBS et ID a partir des clichés simulés cinématiquement

La moyenne des valeurs de LP est @ = 0.542825 nm pour les deux méthodes. Cette valeur se situe
dans la classe présentant la fréquence la plus importante.

Le test de la droite de Henry a été employé pour évaluer la normalité de la loi de distribution des
valeurs a. Ensuite, la normalité de la loi de distribution a été quantifiée par deux tests: le test du x? et
celui de Lilliefor. Ce dernier est un test graphique connu pour étre plus fiable lors du traitement
d’échantillonnages faibles [NIST-Stat]. Les deux tests conduisent au méme résultat : la distribution
statistique du LP a suit une distribution normale a 5% d’incertitude. Nous en déduisons que la
distribution des mesures de a est normale et qu’elle peut étre interpolée par une courbe gaussienne
(Figure 111- 4).
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Figure lll- 4 : Interpolation gaussienne des valeurs du LP a déterminées par les approches KLEBS et ID a partir de clichés
simulés cinématiquement

Cette distribution statistique met en évidence la présence d’une erreur aléatoire (E,) et d'une erreur
systématique (E;). Ces deux erreurs définissent respectivement la précision et I'exactitude (Figure Ill-
5), leur somme est égale a l'incertitude de mesure.
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Figure Ill- 5: Représentation graphique de la précision et de I'exactitude

L'erreur aléatoire peut étre caractérisée par I'écart type des valeurs (6*) qui est estimé sans biais

. 1 _ N . W s
par:o* = \/EZ?Zl(a —a;)? olun estle nombre de clichés traités, @ est la moyenne estimée d’un
ensemble de LPs déterminés par TEMStrain et a; est la valeur du LP du i*™ projet.

Dans la suite de I'’étude nous utiliserons I'écart type relatif (ETR) pour définir la précision:
0.*
E, = (n-1)

Lorsque nous parlerons de précision nous sous-entendrons précision relative.

Pour la détermination du seul LP a, la précision est respectivement de 4x10™ et 3.2x10™ pour les
approches KLEBS et ID.

L’erreur relative systématique est définie de la maniére suivante :

E, = (Gorai=Ten) (111-2)

Avrai

OU Qypg; est la valeur vraie du LP g, @gy, est la moyenne des valeurs expérimentales. L'expression (l1l-
2) n’est valable que si I'échantillonnage est infini. En fait, la moyenne des valeurs expérimentales est
elle-méme une variable aléatoire et dépend des variations de I’échantillonnage. Un simple test
statistique confirme une probabilité de 15% d’avoir une erreur systématique égale a zéro avec les

valeurs d,,q; = Qgzg = 0.54296 nm et a,,, = 0.54298 nm. En effet, si une erreur systématique
est égale a z€ro, i.e. Weyxp = QAyrq; POUr un échantillonnage infini, alors la probabilité que

Gexp < 0.54296 nm pour un échantillonnage fini est telle que :

_ (0.54296-0.54298)
ty = Sy (1m1-3)

n est le nombre de valeurs de a (ici n=20), o* est 'écart type estimé de a et t, est obtenu a partir de
la table de Student-Fischer avec (n-1) degrés de liberté et un risque asymétrique pris a droite. Dans
ces conditions le risque a a été estimé a 15 %. Il est donc relativement probable que I'erreur
systématique soit non nulle.
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La Figure Ill- 4 met en évidence la présence d’une erreur relative systématique non nulle (2.6x10™).
Mais cette erreur est en fait une erreur aléatoire qui apparait comme étant systématique. Cet effet
est di au protocole de mesure des LPs selon lequel, avant de déterminer les LPs, il faut
préalablement déterminer le voltage actuel. Cette détermination s’effectue a partir d’un échantillon
standard dont les LPs sont parfaitement connus. Elle est identique a celles des LPs (comparaison de la
position des lignes de HOLZ expérimentales/cinématiques), sauf que dans ce cas le voltage est
I'inconnue alors que les LPs sont connus. La valeur du voltage ainsi déterminée est entachée d’une
erreur aléatoire qui peut étre quantifiée, pour cela nous avons déterminé la tension actuelle pour
chaque cliché expérimental. La distribution statistique des hautes tensions peut étre interpolée par
une gaussienne (Figure IlI- 6).
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Figure Ill- 6 : Interpolation gaussienne des valeurs de la tension actuelle déterminées par les approches KLEBS et ID a partir
des 20 clichés expérimentaux

La valeur moyenne du voltage est d’environ 198930V et son écart type de 200V pour les deux
méthodes (KLEBS et ID). Ainsi le voltage actuel a pour valeur 198930 V £ 200 V avec une confiance a
68%. L'écart type relatif associé a la détermination de la tension actuelle (1x10”) pour un seul cliché
peut &tre converti en écart type relatif lié au LP a, et vaut 5x10™. Sachant que la précision est de 4
x10™, Pincertitude associée a la détermination du seul LP a a partir d’un seul cliché CBED sera donc
de I'ordre de 9x10™ pour les approches KLEBS et ID.

La haute tension actuelle ainsi déterminée servira de donnée d’entrée pour la simulation de tous les
clichés cinématiques. L'erreur aléatoire lui étant associée sera appliquée a I'ensemble des clichés
simulés et apparaitra ainsi comme étant systématique au niveau de la distribution statistique des
valeurs de LPs, méme si son caractere est purement aléatoire.

Il est dons possible de réduire I'erreur systématique apparente en réduisant I'erreur aléatoire
associée a la détermination de la tension actuelle.

Dans cette premiére étude, nous avons mis en évidence la présence d’'une erreur aléatoire et d'une
erreur systématique. Nous verrons par la suite que la majeure partie de I'erreur systématique
provient de l'erreur aléatoire associée a la détermination de la haute tension actuelle. Dans le
paragraphe suivant nous aborderons les différentes causes menant a ces deux types d’erreurs.
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11.2.2. Sources d’erreurs

La distribution statistique des LPs met en évidence la présence d’une erreur aléatoire et d'une erreur
systématique, qui définissent respectivement la précision et I'exactitude associées a la détermination
des LPs. Dans ce paragraphe, nous identifions les différentes sources d’erreurs et proposerons des
moyens pour les réduire.

1.2.2.1. Erreur aléatoire

L'erreur aléatoire suit une distribution normale statistique. Ce cas est fréquemment rencontré
lorsque l'erreur aléatoire dépend de nombreuses causes dont les effets sont eux-mémes aléatoires
(théoréme central limite). Dans ce paragraphe nous allons identifier les différentes sources a 'origine
de cette erreur aléatoire.

La source principale d’erreur provient de la détermination de la position des lignes de HOLZ. La
position des lignes peut étre affectée par différents facteurs tels que les erreurs dans la
détermination de la position des lignes de HOLZ, les effets dynamiques ou la résolution limite de la
caméra CCD. Chacun de ces facteurs contribue aux erreurs aléatoires. Il a déja été établi que les
effets dynamiques peuvent déplacer les lignes de HOLZ de leur position cinématique, les effets étant
différents suivant les indices de Miller des lignes. Pour les bas indices, les effets sont plus importants
car les lignes deviennent diffuses. En outre, comme nous utilisons des clichés de diffraction
provenant de différents axes de zone pour les calculs de LPs, les effets dynamiques sont différents
d’un cliché a I'autre. La position des lignes de HOLZ est mesurable sur une image avec une résolution
maximale d’un pixel, fixé par la caméra CCD. Pour toutes ces raisons, |'erreur induite par les effets
dynamiques a été considérée comme une erreur aléatoire.

D’autres erreurs liées aux réglages de MET ont été négligées lors de notre étude. C’'est le cas de la
longueur de chambre et du focus diffraction ; ces deux paramétres ont été gardés constants dans les
limites de la stabilité des courants de lentille qui est de I'ordre de 2 a 20 ppm/min [Philips].

Il existe deux manieres de réduire I'erreur aléatoire. La premiére consiste a améliorer les conditions
expérimentales ; 'utilisation d’un filtre en énergie enléeve le fond de diffusion inélastique dans les
clichés de diffraction [Deininger-1994]. Le bruit thermique peut aussi étre réduit en refroidissant
I’échantillon. Une autre possibilité est d’améliorer la localisation des lignes de HOLZ en utilisant une
précision sub-pixel [Krdmer-2000]. La seconde possibilité pour réduire I'erreur aléatoire consiste a
travailler avec des corrections dynamiques que I'on applique aux simulations cinématiques [Lin-1989,
Zuo-1992, Kim-2004, Wittmann-1998, Kramer-2000, Houdellier-2008].
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11.2.2.2. Erreur systématique

Le second type d’erreur est I’erreur systématique. Elle peut étre influencée par plusieurs facteurs, les
principaux ont été résumés dans les points suivants :

- Section conique : les lignes de HOLZ sont des sections coniques. Cependant, a cause du
fort grandissement utilisé pour I'acquisition des clichés de diffraction et pour une
simplification du traitement des données, les lignes sont approximées par des lignes
droites. L'erreur relative associée a cette approximation a été calculée a partir de la
géomeétrie de la diffusion, elle vaut 5x10™ [Spence-1992]. Elle se situe en dessous du seuil
de détection de la technique CBED, nous pouvons donc la négliger pour la suite de notre
étude.

- Distorsion spirale : ce phénomeéne, aussi appelé distorsion anisotropique, est produit par
les lentilles magnétiques, et plus particulierement par la lentille projecteur finale du
microscope électronique [Marai-1977]. Dans le cas de clichés CBED, cette distorsion
affecte la rectilignité des lignes de HOLZ au niveau des coins du cliché de diffraction. Cet
effet a été observé sur quelques clichés de diffraction lors de notre étude ; les lignes
affectées n’ont pas été prises en compte pour les calculs. Pour cela, cette distorsion est
considérée comme négligeable pour les lignes sélectionnées.

L’erreur systématique intrinseque due a la section conique ou a la distorsion spirale est négligeable a
cause de leurs faibles valeurs (environ 5x107).

Dans la représentation de la Figure lll- 4 la majeure partie de I'erreur systématique est associée a la
détermination du voltage actuel. Mais comme cela a été montré au paragraphe précédent (§.111.2.1.),
cette erreur a intrinsequement un caractere aléatoire bien qu’elle apparaisse comme une erreur
systématique du fait du protocole de mesures des LPS.

11.2.3. Quantification de 'erreur

L'étude des clichés simulés cinématiquement et dynamiquement nous apporte des renseignements
complémentaires concernant respectivement l'incertitude associée a la chalne de traitement des
données ainsi que celle associée a la non-correction des effets dynamiques. Ces deux incertitudes
seront abordées dans la suite du paragraphe.

1.2.3.1. Incertitude de la chaine de traitement des données

Lorsque I'on cherche a quantifier les erreurs, il est important d’avoir une vue d’ensemble sur le
traitement des données depuis leur acquisition jusqu’a I'obtention de la valeur des LPs. Dans ce
paragraphe nous quantifierons I'erreur provenant de la chaine de traitement des données d’entrée
(clichés de diffraction). Cette erreur est considérée comme étant aléatoire au regard des nombreux
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facteurs qui la composent. Tout d’abord, la représentation des simulations cinématiques est
effectuée sous forme d’image bmp 512x512 pixels. La conversion des données numériques en image
impose une réduction de la quantité d’information dépendant de la résolution et de la dynamique du
support choisi. Ensuite, la localisation automatique des lignes de HOLZ par le logiciel s’effectue a
I'aide d’une transformée de Hough améliorée, pouvant induire d’autres incertitudes sur la
localisation de la position réelle des lignes de HOLZ. Une autre source d’incertitude provient de la
vérification de la position des lignes de HOLZ par 'opérateur. Lorsque les étapes précédentes sont
terminées, l'algorithme de calcul détermine les LPs, les calculs menés par le logiciel sont
déterministes, i.e. pour une méme donnée d’entrée le logiciel fournira la méme donnée de sortie.
Nous pouvons donc considérer qu’il n’y a pas d’erreur apportée par I'algorithme de calcul des LPs.
Tous ces facteurs ont un réle dans l'incertitude associée aux résultats. Mais il n’est pas possible
d’estimer l'incertitude apportée indépendamment par chaque facteur. Par contre, I'erreur liée a la
totalité de la chaine de traitement des données nous est accessible par I'étude de clichés simulés
cinématiquement. Ces clichés représentent un cas « idéal », car ils ne sont pas affectés par les effets
dynamiques, i.e. les lignes de HOLZ sont trés bien définies (aucune ligne diffuse, pas de décalage di
aux effets dynamiques, ...).

La détermination des LPs s’effectue en comparant les clichés simulés cinématiquement a eux-
mémes. Ainsi, s’il existe une différence entre les valeurs des LPs estimées par TEMStrain et celles qui
ont servi a la simulation cinématique des clichés, cette différence provient de I'incertitude associée a
la chaine de traitement de données.

Pour notre étude, nous avons simulé cinématiquement vingt clichés de diffraction, avec le logiciel
TEMStrain, dans des conditions similaires a celles des clichés expérimentaux. Nous avons ensuite
procédé a la détermination des LPs et calculé les ETR associés. Lerreur systématique est nulle car les
clichés ont été simulés pour une seule et méme haute tension actuelle.

La méme démarche que pour le traitement des clichés expérimentaux précédents (§.111.2.1.) a été
employée. La moyenne des LPs déterminés est a = 0.542980 nm. Les valeurs de LPs sont
distribuées statistiquement et suivent une distribution normale a 5% d’incertitude, comme cela est le
cas pour les deux premieres approches. La gaussienne provenant de cette distribution de mesure est
représentée a la Figure IlI- 7.
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Figure Ill- 7 : Interpolation gaussienne des valeurs du LP a déterminées par les approches KLEBS et ID a partir de clichés
simulés cinématiquement
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L’étude des clichés simulés cinématiquement nous a permis de déterminer I’erreur aléatoire associée
a la chaine de traitement des données par le logiciel TEMStrain (1x10™).

11.2.3.2. Estimation de I'influence de la non correction dynamique lors de la détermination

des paramétres cristallins

Dans ce paragraphe, nous présenterons les résultats issus du traitement des clichés simulés
dynamiquement. Les mémes vérifications que pour les clichés cinématiques ont été effectuées (test
de la droite de Henry, du ¥? et de Lilliefor). Il en découle que la distribution statistique des valeurs
calculées du LP a suivent une distribution normale a 5% d’incertitude. La moyenne des valeurs de LP
est @ = 0.54295 nm pour les deux méthodes (KLEBS et ID). La distribution de mesures de a étant
normale, elle peut étre interpolée par une gaussienne (Figure Ill- 8).
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Figure Ill- 8 : Interpolation gaussienne des valeurs du LP a déterminées par les approches KLEBS et ID a partir de clichés
simulés dynamiquement

L'erreur systématique est négligeable (2.9x10°) pour notre étude. Ceci était prévisible puisque les
clichés sont simulés a partir d’une haute tension actuelle fixe (198930 V). L’erreur aléatoire est égale
a 1.3x10™ pour les approches KLEBS et ID.

L’erreur aléatoire provient de la détermination des LPs, qui s’effectue en comparant des clichés de
diffraction (données d’entrée) a des clichés simulés cinématiquement. Ici, les données d’entrées sont
constituées de clichés simulés dynamiguement. Ces derniers prennent en compte les effets
dynamiques s’appliquant a la diffraction, i.e. les lignes peuvent étre diffuses et leur position n’est pas
forcément identique a leurs prédictions cinématiques. Lors de la sélection manuelle des lignes de
HOLZ, nous ne conservons que des lignes de hauts indices et non diffuses. Dans ce cas de figure, la
seule différence existant entre les lignes sélectionnées des données d’entrée et celles provenant des
clichés simulés cinématiquement provient du décalage dans la position des lighes de HOLZ (positions
cinématique/dynamique). Tout le calcul des LPs sera basé sur cette différence. L'incertitude ainsi
déterminée est donc composée de l'incertitude liée a la chaine de traitement des données (estimée
paragraphe précédent) de provenant du décalage des lignes
cinématique/dynamique. Cette derniére correspond a I'erreur aléatoire due a la non correction

au et I'incertitude
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dynamique des clichés de référence (théorie cinématique). Il est donc possible de quantifier I'erreur
aléatoire provenant de la non-correction dynamique des clichés servant a la détermination des LPs.
Elle est égale a I'ETR lié au traitement des clichés dynamiques moins celui provenant des clichés
cinématiques.

Pour la détermination du seul LP a, I'erreur est de 0.2x10™. Ainsi, lors de lutilisation de la
configuration cubique, il n’est pas forcément nécessaire de corriger les effets dynamiques avec
I'utilisation d’une haute tension effective.

11.2.4. Conclusion du paragraphe

Cette premiére étude a mis en évidence la présence de deux types d’erreur lors de la détermination
des LPs par CBED : une erreur aléatoire et une erreur systématique. Les causes de ces erreurs ont été
répertoriées et présentées. Nous avons aussi démontré que |‘erreur apparaissant comme
systématique lors du traitement des clichés expérimentaux est en fait aléatoire et provient de la
détermination de la haute tension. Le dernier point traité dans ce paragraphe a été la quantification
des incertitudes provenant de la chaine de traitement des données ainsi que de la non-correction des
effets dynamiques. Notre étude a montré qu’il est possible de se passer de la correction dynamique
apportée par l'utilisation d’une tension effective et de travailler uniquement avec une haute tension
actuelle. Cette faible valeur de I'incertitude associée a la non correction dynamique peut trouver son
explication dans la sélection manuelle des lignes de HOLZ (§.11.1.3.). Dans ce processus, seules des
lignes fines de hauts indices de Miller qui apparaissent a lI'opérateur comme non affectées
dynamiquement sont utilisées pour les calculs de LPs, ce qui a pour conséquence de réduire les
erreurs liées aux effets dynamiques.

Il est possible de réduire I'erreur aléatoire par une approche statistique. Pour ce faire le nombre de

clichés de diffraction servant a la détermination des LPs doit étre augmenté. Le logiciel TEMStrain
intégre cette possibilité et nous allons la mettre en ceuvre au paragraphe suivant.
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lll.3. Une nouvelle approche statistique multi-clichés pour réduire

’incertitude

1.3.1. Détermination des parametres cristallins : Une nouvelle approche
statistique

Nous avons mis en évidence, au paragraphe précédent, la présence d’une erreur systématique et
d’une erreur aléatoire. Cette derniére peut étre réduite de maniére statistique en considérant une
approche multi-clichés. Cette approche consiste a utiliser plusieurs clichés pour déterminer les LPs.
En puisant parmi les vingt clichés de diffraction expérimentaux, les clichés ont été associés pour créer
différents « projets ». Un projet est la combinaison de plusieurs clichés de diffraction qui seront
traités simultanément par TEMStrain, chaque cliché ayant le méme poids lors du traitement®. Les
projets utilisés lors de cette étude sont indépendants, i.e. il n’y a pas de répétition d’'un méme cliché
dans deux projets différents ou bien au sein du méme projet. Ainsi, nous obtenons vingt projets de
un cliché, dix projets de deux clichés indépendants, ..., et trois projets de six clichés indépendants.

1.3.1.1. Présentation des résultats

Dans un premier temps, nous avons validé 'approche statistique sur un cas simple : détermination
du parameétre a pour une géométrie cubique. Les valeurs des écarts types ainsi obtenus sont
reportées sur la figure suivante (Figure IlI- 9) pour les approches KLEBS et ID.
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Figure Ill- 9: Ecart type relatif associé a la détermination du LP a par I'approche KLEBS ainsi que par I'approche ID a partir
des clichés expérimentaux

On observe une baisse de la valeur de I'ETR lorsque le nombre de clichés par projet augmente; la
valeur minimale atteinte est d’environ 1.5-2x10™. Ce premier point conforte I'approche statistique,
qui permet de réduire I'erreur aléatoire en augmentant le nombre de clichés par projet. En outre, les
approches KLEBS et ID présentent des ETR similaires pour les différents projets.

Pour chaque jeu de projet contenant le méme nombre de clichés, nous allons calculer 1’écart type relatif associé a la détermination des LPs.
La dispersion n’est pas la méme pour chaque point des graphiques qui seront présentés dans la suite du paragraphe. En effet, notre approche
reposant sur ’utilisation de vingt clichés indépendants, le nombre de projets décroit avec 1’augmentation du nombre de clichés par projet.
Nous avons donc procédé a une vérification en utilisant six projets pour chaque nombre de clichés. Les courbes ainsi obtenues présentent les
mémes formes et se situent dans le méme ordre de valeur.
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Ensuite, nous avons considéré une géométrie quadratique (a=bzc et a=8=y=90°) pour la
détermination des LPs. Les ETR ainsi calculés sont reportés a la figure suivante (Figure llI- 10).
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Figure Ill- 10: Ecart type relatif associé & la détermination des LPs a et c par I'approche KLEBS (a) ainsi que par I"approche ID
(b) a partir de clichés expérimentaux

Les premieres constatations sont identiques a celles du cas « cubique » : I'erreur aléatoire décroit
avec I'augmentation du nombre de clichés par projet. On remarque une stabilisation des valeurs a
partir de deux clichés par projets et un seuil apparait pour trois clichés et plus. L’incertitude minimale
atteinte (2-2.5x10™) est légérement supérieure 3 celle obtenue pour la détermination d’un seul
paramétre (1.5-2x10™).

Ces constatations sont aussi valables pour les deux derniéres configurations. Les écarts types relatifs
estimés dans le cas orthorhombique (Figure Ill- 11) et dans le cas triclinique (Figure lll- 12) atteignent
des valeurs comprises respectivement entre 2-4x10™ et 4-8x10™ pour les paramétres a, b, c lors de
I’étude de projets contenant au minimum trois clichés.
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Figure Ill- 11 : Ecart type relatif associé a la détermination des LPs a, b, c par I'approche KLEBS (a) ainsi que par I'approche ID
(b) a partir de clichés expérimentaux, recentrage sur les courbes KLEBS (c) et ID (d)
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Figure Ill- 12: Ecart type relatif associé d la détermination des LPs a, b, ¢ (a) et Alpha, Beta, Gamma (c) par I'approche KLEBS
ainsi que par I'approche ID (b-d) a partir de clichés expérimentaux

D’une maniere générale, l'utilisation de I'approche multi clichés nous a permis de réduire
significativement I'erreur aléatoire associée aux approches KLEBS et ID.

11.3.1.2. Discussion

Le traitement des données expérimentales a fait ressortir plusieurs points importants pour la suite de
notre étude. Tout d’abord, la distribution statistique met en évidence la présence d'une erreur
aléatoire et d’'une erreur systématique qui entachent les résultats. L'erreur aléatoire peut étre
réduite en traitant simultanément plusieurs clichés CBED. L’erreur systématique apparente est en
fait I'erreur aléatoire provenant de la détermination de la haute tension actuelle. Lors de I'analyse
des ETR, il existe un seuil a partir duquel I'incertitude se stabilise et ne varie presque plus. Ce seuil est
rencontré pour des projets contenant au minimum trois clichés.

Les ETR calculés en utilisant un seul cliché par projet ont des valeurs beaucoup plus importantes que
celles estimées par I'approche multi-clichés, et ce quelque soit la configuration.

Il apparait une augmentation de l'incertitude avec I'augmentation du nombre de parameétres a
déterminer. Lorsque nous employons les différentes configurations nous imposons des hypothéses
plus ou moins réductrices concernant les relations entre les LPs. Le fait d’'imposer des hypotheses
limite le nombre de solutions possibles, ce qui explique la réduction de I'erreur aléatoire lorsque
nous déterminons moins de parametres

Les incertitudes liées aux approches KLEBS et ID présentent des valeurs voisines pour les différentes
configurations. Mais les incertitudes liées a I'approche KLEBS sont plus stables, i.e pour la
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détermination de plusieurs LPs simultanément les ETR sont moins dispersés les uns par rapport aux
autres. Et les courbes « ETR/nombres de clichés par projet » sont plus rectilignes aprés le seuil pour
I"approche KLEBS. Dans la suite de cette étude nous présenterons seulement les résultats obtenus
par la méthode KLEBS.

L'emploi de la configuration triclinique induit des incertitudes trop importantes lors de Ia
détermination des LPs, nous abandonnerons donc cette configuration pour le reste de notre étude.

Apres cette présentation des résultats obtenus, nous allons les comparer aux travaux de la
littérature. Il n’est pas aisé d’effectuer de telles comparaisons pour plusieurs raisons : tout d’abord,
les conditions expérimentales peuvent étre différentes (filtre en énergie ou pas, porte-objet refroidi,
cathode LaBg ou FEG, ...) ; ensuite, le traitement des données peut utiliser I'approche cinématique ou
bien inclure des corrections dynamiques. De plus, l'incertitude attendue pour un jeu complet de LPs
n’est pas la méme que pour la détermination d’un seul parametre. Une autre difficulté provient du
mot « précision » qui n'est pas toujours trés bien défini et peut parfois désigner un écart relatif,
quelquefois une variation ou une marge d’erreur. L'erreur systématique est souvent oubliée. Nous
avons donc pris tous ces facteurs en compte pour établir les comparaisons suivantes présentées dans
le Tableau IllI- 1.

La détermination du seul parametre de maille a a partir de projets contenant un seul cliché méne a
une précision d’environ 3-4x10™ pour les deux méthodes (KLEBS et ID). Ce résultat se situe en-
dessous de la plus basse limite annoncée par Roseveld et al. dans leur étude théorique [Rozeveld-
1993]. Une autre comparaison est possible avec les travaux présentés par Armigliato et al. ; leurs
conditions expérimentales sont identiques aux nétres, mais les auteurs se placent en condition de
déformations planes et atteignent une précision de 2x10* [Armigliato-2000]. Cette précision est
inférieure a celle que I'on obtient avec le traitement de projet a un seul cliché lors de notre étude. Le
principal avantage de I'approche multi clichés est de pouvoir réduire I'erreur liée a la précision en
augmentant simplement le nombre de clichés par projet. Nous atteignons alors une précision de
I'ordre de 2x10™ pour Iutilisation de trois clichés simultanément. Ce seuil (~2x10™) est en accord
avec de nombreuses études [Armigliato-2000, Toda-2000, Kim-2004]. Dans ces études, le seuil de
2x10™ est accessible a partir du traitement d’un seul cliché de diffraction.

La précision obtenue pour la détermination de tous les paramétres cristallins se situe entre 4x107 et
12x10° respectivement pour les approches KLEBS et ID lors de I'utilisation d’un seul cliché de
diffraction. L’approche multi cliché améliore la précision en la réduisant a 5-6x10™ pour des projets
de six clichés. Wittmann et al. ont été les seuls a avoir déterminé les six LPs par CBED [Wittmann-
1998]. lIs présentent une exactitude de 3-5x10™ dans le cadre de I'approximation cinématique.
Comparativement aux résultats de notre étude, les leurs sont meilleurs. Toutefois, ils ont utilisé pour
I"acquisition des clichés de diffraction un filtre en énergie qui permet d’augmenter grandement la
qualité des clichés et la détermination de la position des lignes de HOLZ. lls n’ont travaillé qu’a partir
du seul axe de zone [114], et ont sélectionné, pour chaque parameétre de maille, les lignes de HOLZ
les plus sensibles a ses variations. Notre approche est plus générale et peut donc étre appliquée a
n’importe quel matériau sans aucune restriction concernant le ou les axes de zone analysés.
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A partir de cette étude des clichés expérimentaux, les erreurs associées a chaque configuration ont
pu étre estimées et serviront de valeur référence pour la suite de ce travail.

1.3.2. Influence de I'approche multi-clichés sur la quantification des erreurs

Nous avons mis en évidence au paragraphe précédent la possibilité de réduire I'erreur aléatoire en
employant une approche statistique pour la détermination des LPs. Nous allons maintenant préciser
dans ce paragraphe comment cette incertitude est réduite en distinguant les différentes causes, a
savoir l'incertitude de la chaine de traitement des données ainsi que celle liée a la non-correction
dynamique des clichés.

11.3.2.1. Incertitude de la chaine de traitement des données
L'approche multi-clichés a été appliquée aux clichés simulés cinématiquement et les ETR associés aux
configurations cubique et orthorhombique ont été représentés respectivement aux Figures 11I-13 et

14. Les autres courbes sont regroupées dans I'annexe B, mais le commentaire final portera sur
I’ensemble des courbes.
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Figure Ill- 13 : Ecart type relatif associé & la détermination du LP a par I'approche KLEBS ainsi que par I'approche ID & partir
de clichés cinématiques
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Figure Ill- 14 : Ecart type relatif associé a la configuration orthorhombique pour le traitement de clichés simulés
cinématiquement
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Apres analyse des différentes courbes, les mémes constatations qualitatives que pour les clichés
expérimentaux peuvent étre faites :

- Plus le nombre de clichés par projet est important, plus I'incertitude diminue.

- A partir de trois clichés par projet I'incertitude se stabilise.

- L'utilisation d’un seul cliché pour la détermination des LPs méne a une incertitude de
deux a dix fois supérieure a celle obtenue pour des projets contenant au minimum deux
clichés de diffraction. Ceci est valable pour chaque configuration.

- Plus le nombre de parameétres a déterminer est important, plus I'incertitude sera grande.

- Pour la détermination de tous les LPs, les ETR associés aux angles sont inférieurs a ceux
calculés pour les LPs.

- Les valeurs d’ETR sont similaires pour la approche KLEBS et ID, mais une meilleure
stabilité est observable pour I'approche KLEBS.

L'étude des clichés simulés cinématiquement a servi de test pour le logiciel TEMStrain en
déterminant l'incertitude. Cette incertitude est acceptable (<1x10™) pour les approches cubique,
qguadratique et orthorhombique en multi clichés avec au minimum trois clichés.

111.3.2.2. Incertitude liée a la non-correction dynamique des clichés

Dans cette partie de I’étude nous présenterons I’évolution de I’erreur aléatoire provenant de la non
correction des effets dynamiques lors d’'une approche multi-clichés. L’erreur sytématique étant nulle,
I'incertitude est seulement composée de I'erreur aléatoire. Les figures suivantes (Figure Ill- 15 et
Figure Ill- 16) représentent les ETR associés aux configurations cubique et orthorhombique. Ces
courbes sont obtenues par soustraction de L’ETR lié au traitement des clichés dynamiques a celui
provenant des clichés cinématiques. Les autres configurations sont reportées dans I'annexe B.
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Figure Ill- 15: ETR lié a la non-correction dynamique des clichés de diffraction pour la détermination du seul LP a
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Figure Ill- 16: ETR lié a la non-correction dynamique des clichés de diffraction pour la configuration orthorhombique

Pour le traitement de projets contenant trois clichés de diffraction I'ETR est de 0.2x10™. Les
diagrammes correspondant aux autres configurations sont regroupés a I'annexe B.

Les ETR évoluent de la méme maniére que pour les traitements des clichés cinématiques. L'erreur
aléatoire due a la non correction dynamique des lignes de HOLZ est d’environ 3x10™ pour 'utilisation
d’au minimum trois clichés, et ce, pour toutes les configurations, a I'exception de la détermination de
tous les LPs (configuration triclinique).

Nous avons, une fois de plus, montré qu’il est possible de réduire I'erreur aléatoire liée a la
détermination des LPs par une approche multi-clichés. En outre, a la vue de la faible valeur de
I'incertitude liée a la non correction des effets dynamiques, nous pouvons conclure qu’un choix
judicieux des lignes de HOLZ ainsi qu’une détermination des LPs a I'aide de I'approche multi-clichés
nous permet de rester dans des conditions cinématiques et ainsi de ne pas employer une haute
tension effective lors de notre étude.

I1.4. Conclusion

Le but de ce chapitre a été d’analyser l'incertitude lors de la détermination des parametres cristallins
par CBED. Dans ce but, nous avons acquis vingt clichés CBED sur un échantillon de silicium de haute
pureté et non contraint a la température de 93K. L’analyse de ce grand nombre de clichés nous a
permis de mettre en évidence la présence de deux types d’erreurs : I'erreur aléatoire et I'erreur
systématique. Nous avons ensuite montré qu’il est possible de réduire I'erreur aléatoire en adoptant
une démarche statistique basée sur I'approche multi-clichés.

Les remarques principales faites durant cette étude sont synthétisées dans les points suivants :
- L'utilisation d’un seul cliché pour la détermination des LPs méne a une incertitude de

deux a dix fois supérieure a celle obtenue pour des projets contenant au minimum deux
clichés de diffraction. Ceci est valable pour chaque configuration.
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- Plus le nombre de clichés par projet est important, plus I'incertitude diminue.
- Il existe un pallier a partir duquel I'incertitude se stabilise (a partir de trois clichés par
projet).

Des remarques complémentaires peuvent aussi étre faites :

- Plus le nombre de parametres a déterminer est important, plus l'incertitude est grande.

- Pour la détermination de tous les LPs, Les ETR associés aux angles sont inférieurs a ceux
calculés pour les LPs.

- Lesvaleurs d’ETR sont similaires pour I'approche KLEBS et ID, mais une meilleure stabilité
est observable pour I'approche KLEBS.

Les causes intrinséques de l'erreur systématique ont été déterminées et estimées. Toutefois, il
semble y avoir une erreur systématique non nulle sur la représentation de la Figure IllI- 4. Cette
derniere provient de I'erreur aléatoire associée a la détermination de la haute tension, qui apparait
comme systématique a cause du protocole de simulation des clichés cinématiques. Il est donc
possible de réduire cette erreur en déterminant la tension actuelle a partir de projets contenant
plusieurs clichés tout comme pour les LPs.

En plus de l'incertitude liée a la méthode, nous avons estimé l'incertitude associée a la chaine de
traitement des données ainsi qu’a la non correction dynamique des clichés cinématiques. Pour ces
deux cas, I'incertitude se situe aux alentour de 1.25x10™ pour toutes les configurations a plus de trois
clichés par projet, sauf dans le cas de la configuration triclinique (~5x10). La faible valeur de
I'incertitude associée a la non correction dynamique des clichés trouve son origine dans la sélection
particuliére des lignes de HOLZ (§.11.1.3.).

Nous pouvons faire le bilan des différentes contributions a I’erreur aléatoire. Comme nous I’'avons vu
précédemment (§.111.2.2.1.) la source principale de I'erreur aléatoire provient de la détermination de
la position exacte des lignes de HOLZ. La localisation des lignes de HOLZ dépend des effets
dynamiques et des corrections apportées ou non, ainsi que de la chaine de traitement des données
avec la détection des lignes, leur positionnement. Mais il existe une autre cause a prendre en
compte, l'erreur apportée par l'élargissement des lignes de HOLZ d( a la perte d’énergie des
électrons lors de la traversée de la lame mine. Nous considérons que ces trois causes ont des effets
additifs et non couplés. La valeur de leur somme est du méme ordre de grandeur que la précision
déterminée pour les clichés expérimentaux. Par exemple pour des projets comportants trois clichés
CBED et suivant la configuration quadratique, I'erreur aléatoire associée a la somme des trois
composantes est 2.4x10™ et la précision expérimentale associée a cette configuration est 3.3x10™.

Lors de cette étude nous avons défini la précision associée a cette technique ainsi que les conditions
d’utilisation. Dans la suite de notre étude, nous travaillerons avec des projets composés de trois
clichés de diffraction. Notre choix s’est porté sur ce nombre car il permet d’avoir une précision
convenable, tout en étant relativement rapide en temps d’acquisition. De plus, le traitement
simultané d’un minimum de trois clichés de diffraction présente I'avantage de résoudre le probleme
d’ambiguité [Morawiec-2005]. Les précisions, les exactitudes ainsi que les incertitudes associées aux
projets de trois clichés pour les différentes configurations sont reportées dans le Tableau lllI- 3.
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Cubique Quadratique Orthorhombique Triclinique
a=b=c, a=B=y=90° a=b#c, a=p=y=90° azb#c, a=p=y=90° azbzc,azBzy
Précision

[x10°] 2.0 33 3.9 24.0
Exactitude

[x10]
Incertitude

[x10'4] 5.0 6.3 6.9 27.0

Tableau llI- 3: Précision, exactitude et incertitude associées a I'approche KLEBS pour les différentes configurations pour le
traitement de projets contenant trois clichés CBED expérimentaux

Les valeurs obtenues pour l'incertitude paraissent importantes au regard de ce qui figure dans la
littérature (Tableau IlI- 1). Mais comme nous I'avons précisé auparavant beaucoup de travaux ne
considerent que l'exactitude des mesures. Notre travail a le mérite d’apporter une vision plus
rigoureuse sur |'estimation de l'incertitude en considérant les différentes causes la composant ainsi

gu’en la quantifiant dans son intégralité.

Dans ce chapitre nous avons procédé a I'étude d’'un matériau considéré comme étant un “cas
d’école”, dans la suite de notre étude nous traiterons des cas plus complexes avec I'analyse de

superalliages monocristallins a base nickel et de I'aluminium déformé plastiquement.
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Chapitre 4 : Application de I'approche multi-clichés aux superalliages monocristallins a base nickel

IV.1. Introduction

Dans le chapitre précédent, une nouvelle approche multi-clichés a été proposée pour la
détermination des LPs et nous I’avons appliquée a un cas simple : le silicium. Nous allons a présent
considérer des matériaux plus complexes: les superalliages monocristallins a base nickel. Les
superalliages représentent la seconde classe de matériaux les plus étudiés par CBED, mais trés loin
derriére les semi-conducteurs.

Notre choix s’est porté sur cette catégorie de matériaux en raison de leur microstructure tres fine
composée de précipités cubiques ordonnés dans une matrice désordonnée. Les deux phases, dont
les parameétres cristallins sont légerement différents, sont en relation de cohérence. Ainsi, des
contraintes dites de cohérence sont engendrées au sein de la microstructure. Elles génerent des
variations de déformations locales au sein du matériau De ce fait, I'étude expérimentale des
déformations ne peut étre effectuée que par une technique tres locale : la diffraction électronique en
faisceau convergent.

Nous avons couplé notre étude expérimentale avec une détermination numérique des déformations
par calculs micromécaniques par éléments finis sur lame mince. C'est 'une des seules méthodes en
mesure de fournir des résultats permettant d’alimenter une comparaison avec nos résultats
expérimentaux, les autres techniques n’étant pas assez locales pour cela. L'un des avantages des
simulations par éléments finis est de pouvoir prendre en compte simplement les phénoménes de
relaxation des contraintes associés a la préparation de la lame mince. Ainsi nous serons en mesure
d’estimer les déformations présentes dans le matériau massif dans lequel a été prélevé un
échantillon.

Ce quatrieme chapitre se décompose en quatre parties. La premiere sera consacrée a une
présentation des superalliages monocristallins a base nickel et de leur microstructure. La seconde
partie traitera de la technique CBED avec la détermination des parameétres cristallins aux différentes
zones d’intérét de la microstructure d’un superalliage monocristallin a base nickel. Ensuite, nous
aborderons les simulations par éléments finis. Et enfin, une discussion générale des résultats
numériques et expérimentaux viendra clore ce chapitre.

IV.2. Les superalliages monocristallins a base nickel

Les superalliages monocristallins a base nickel représentent une gamme de matériaux tres largement
employés dans le domaine de I'aéronautique pour la réalisation d’aubes de turbine. Leur emploi
résulte d’une trés bonne résistance au fluage a haute température qui s’explique par leur
microstructure. Cette derniere est constituée d’une phase ductile : la matrice y monocristalline (CFC
désordonnée), qui est renforcée par une phase dure et fragile : la phase intermétallique y’ (CFC
ordonnée) de type NisAl ol les atomes de nickel occupent les centres des faces et ceux d’aluminium
les sommets du cube. La Figure IV- 1 représente les structures des deux phases ainsi que le
diagramme de phase binaire Ni-Al. Nous donnons le diagramme de phase Ni-Al a titre indicatif, car
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comme de nombreux éléments entrent dans la composition des superalliages il est difficile de
présenter le diagramme associé a une nuance particuliére. Une approximation de notre zone de
composition est repérée en rouge sur la figure suivante.
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Figure IV- 1: Diagramme de phase Ni-Al et représentation des structures y et y’

La phase y’ est en relation de cohérence avec la matrice. La relation d’orientation associée aux deux
phases est : (100), // (100), et [100], // [100],. Un exemple de cette microstructure est représenté a
la Figure IV- 2. Pour ce type de microstructure la phase y occupe environ 30 % du volume et la phase
¥y’ 70 %. Les précipités ont une taille variant de 400 a 500 nm et les canaux constituant la matrice
présentent une largeur pouvant atteindre 100 nm.

b) N

Figure IV- 2 : Microstructure d'un superalliage monocristallin a base nickel MC2 observé en champ clair au MET

Ce type de microstructure est obtenu par précipitation en cours de refroidissement continu de la
phase y’ dans la solution solide y stable a haute température. Apres le refroidissement, une
optimisation de la microstructure est effectuée par application de traitements thermiques. Tout
d’abord nous procédons a une mise en solution et une homogénéisation du superalliage par
maintien isotherme a une température proche de 1300°C (température dépendant du matériau)
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dans le domaine monophasé de la solution solide pendant quelques heures. Ensuite, nous
appliquons un refroidissement libre jusqu’a température ambiante, lors de ce refroidissement la
majeure partie de la phase y’ précipite. Les précipités ainsi obtenus sont de petite taille et leur forme
est irréguliére. L'obtention de précipités cubiques bien définis comme ceux présentés a la Figure V- 2
se fait en appliquant un dernier traitement thermique isotherme a haute température (domaine y+y’
aux alentours de 1100°C), qui favorisera le grossissement ainsi que le réarrangement des précipités a
taux de phase presque constant. Les traitements thermiques d’optimisation sont présentés au
Chapitre Conditions Expérimentales (§.11.3.2.1.).

De nombreux éléments, en plus du nickel et de I'aluminium, entrent dans la composition des
superalliages. Les principaux éléments d’alliage sont les suivants : Co, Cr, Mo, Nb, Ta, Ti et W. Ces
élément sont soit y-génes soit y’-génes, ainsi dans la phase y nous retrouverons essentiellement du
cobalt, du chrome et du molybdéene. L'aluminium, le niobium, le tantale ainsi que le titane seront
préférentiellement présents dans la phase y’. Le tungsténe se retrouve dans les deux phases [Kriege-
1969]. Les éléments d’alliage sont en substitution dans la phase y’, Mo, Nb, Ta, Ti et W occupent
préférentiellement les sites de I'aluminium alors que les sites du nickel sont occupés par les éléments
Co et Cr [More-1988, Miller-1994, Blavette-2007]. Plusieurs études ont été menées sur l'influence
des différents éléments d’alliage dans les superalliages [Pearson-1980, Nathal-1983, 1987, 1987-2,
Schmidt-1993]. Certains éléments sont destinés a les durcir par effet de solution solide (Co, W, Mo),
d’autres améliorent la résistance a la corrosion (Ti, Ta) ou bien a I'oxydation (Cr). Les phases y et y’
présentent des compositions complexes dépendant directement des éléments d’addition ainsi que
des différents traitements thermiques appliqués au matériau. A titre d’exemple, nous pouvons
présenter les compositions des phases y et y* d'un superalliage monocristallin a base nickel MC2
ayant subi plusieurs traitements thermiques pour I'obtention d’'une microstructure identique a celle
de la Figure IV- 2, les compositions ont été déterminées par sonde atomique et sont présentées dans
le Tableau IV- 1 [Duval-1994].

Ni Cr Co Mo w Al Ti Ta

MC2
nominal
v [% at.] | Base | 2.59+0.4 9.1+0.3 2.810.2 | 4.1+0.2 2.310.1 0.3+0.1 | 0.3%0.1
v [% at.] | Base 1.8+0.1 3.510.2 0.6+0.1 | 3.1+0.2 | 14.8+0.4 | 3.1+0.2 | 2.2+0.1
Tableau IV- 1 : Composition nominale de la nuance MC2 et des phases y et y’ déterminées par sonde atomique [Duval-1994]

Base 9.3 51 1.3 2.6 11.2 2.5 2.0

Les compositions chimiques différentes sont a I'origine de la différence de parametres cristallins
entre les deux phases isolées. En outre, les phases y et y’ sont en cohérence, i.e. au passage de
I'interface y/y’ les réseaux cristallographiques sont continus. Il existe donc un désaccord
paramétrique qui aura comme conséquence d’induire des contraintes internes dans le matériau
(contraintes de cohérence) et ainsi d’influencer le comportement mécanique du matériau a haute
température [Hazotte-1996]. Ces contraintes n’influent pas directement sur les propriétés
mécaniques par leur présence mais indirectement car elles sont a I'origine de la microstructure y-y’
cubique présentée a la Figure IV- 2-b [Nembach-1997].

Le désaccord paramétrique non contraint est défini par la relation :

§=22"% (IV-1)

ay[‘l'ay
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ou a, et a,, sont respectivement les parametres cristallins des phases y et y’ libres (isolées). Il est
particulierement important de noter que la valeur de § ne dépend ni de la microstructure, ni de I'état
de cohérence de l'interface y/y’.

Parfois dans la littérature il est fait mention d’'un désaccord paramétrique contraint. Il correspond au
désaccord paramétrique existant entre les phases y et y’ lorsqu’elles sont cohérentes. Ce dernier est
calculé a partir des valeurs de LPs apparents des deux phases. Sa détermination peut étre effectuée a
une échelle macroscopique par diffraction des rayons X ou bien par diffraction des neutrons
[Lahrman-1988, Ohno-1988, Biermann-1995]. Dans la suite de ce chapitre lorsque nous emploierons
le terme de “désaccord paramétrique” nous sous-entendrons “non contraint”, si ce n’est pas le cas
nous préciserons “contraint”.

Le désaccord paramétrique non contraint est compris entre -0.5% et +0.5% pour tous les
superalliages modernes. Il est dépendant de la température par I'intermédiaire des coefficients de
dilatation différents des deux phases y et y’ [Racine-1995]. A partir du désaccord paramétrique, il est
possible de connaftre en premiére approximation les états de contrainte. Ainsi, les canaux seront en
traction dans leur longueur et les précipités en compression pour un désaccord positif et
inversement pour un désaccord négatif. Ces relations sont schématisées a la Figure V- 3.

I
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— Précipité < ':Ta' —# Précipité i Pracipite — Canal fe Précipité —
' ¥ ' ¥ ¥
- - — =
i T Y
|
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— Compression —— Traction

Figure IV- 3 : Effets de la valeur du désaccord paramétrique sur les états de déformation dans un superalliage monocristallin
a base nickel

Ces états s’expliquent par la cohérence des deux phases (continuité de réseau cristallographique au
passage des interfaces y/y’) et par la croissance des précipités dans la matrice, qui seront en
compression si leur LP est supérieur a celui de la matrice ou bien en traction s’il est inférieur.

Il est important de pouvoir estimer expérimentalement le désaccord paramétrique existant entre les
deux phases. Cette estimation nécessite une analyse a une échelle tres locale que seule la technique
CBED peut atteindre. En outre, la microstructure des superalliages monocristallins a base nickel
constitue une étude tres intéressante car différents états de contraintes sont espérés en fonction de
la zone analysée choisie (précipité, différents lieux du canal, croisement de canaux).

Durant notre étude, nous avons analysé plusieurs nuances de superalliages. Nous avons débuté avec

la nuance AM1 [Davidson-1986]. Mais il est difficile d’obtenir par traitements thermiques une
microstructure composée de précipités cubiques inclus dans la matrice. Notre choix s’est ensuite
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tourné vers la nuance CMSX-2 [Harris-1982] pour laquelle nous avons obtenu des précipités cubiques
bien définis. Par contre, des précipités de petite taille, provenant d’une précipitation secondaire,
persistaient dans les canaux larges de la matrice (Figure V- 4).

b)
Figure IV- 4: Champ sombre sur un superalliage CMSX-2

La présence de ces précipités dans les canaux conduira a une détermination erronée des contraintes.
Elle exclut une modélisation par éléments finis a cause du caractére aléatoire de la répartition et de
la taille des ces précipités. De plus, cette microstructure ne correspond pas a la microstructure idéale
des superalliages monocristallins a base nickel, i.e. sans précipités dans les canaux. Par la suite, nous
avons considéré la nuance MC2 [Caron-1989], qui présente la microstructure désirée et de larges
canaux (40-50 nm) libres de précipités aprés un traitement standard de précipitation (§.11.3.2.1.).

Toute I'étude CBED sera réalisée sur le superalliage monocristallin a base nickel MC2. Les simulations
par éléments finis ont été effectuées sur la nuance CMSX-2 car a ce moment de I'étude nous ne
possédions pas encore la nuance MC2 et nous tentions d’appliquer des traitements thermiques
adéquats pour interdire la précipitation secondaire dans les canaux de la nuance CMSX-2.

Comme nous l'avons précisé précédemment, le désaccord paramétrique engendre des contraintes
internes qui sont responsables de la forme ainsi que de l'arrangement régulier qu’adoptent les
précipités y’ lors de leur croissance. La forme et la répartition des précipités sont a I'origine des
bonnes propriétés mécaniques a haute températures des superalliages monocristallins. 1l est donc
important de pouvoir estimer les déformations présentes dans le matériau pour une meilleure
connaissance et compréhension de ses propriétés.
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IV.3. Détermination expérimentales des parameétres cristallins par CBED

IvV.3.1. Choix des zones d’intérét et conditions d’acquisition

La microstructure particuliere des superalliages présente plusieurs zones d’intérét. Nous en avons
choisi quatre bien distinctes et facilement identifiables, elles sont repérées sur la Figure V- 5.

Milieu d'un précipité (Zone1)
Milieu d'un canal (Zone 2)

Croisement de deux canaux (Zone 4)

Quart d'un canal {Zone 3)

Figure IV- 5 : Repérages des zones d'intérét sur la microstructure d'un superalliage monocristallin a base nickel

Notre choix s’est porté sur ces zones car elles devraient présenter des états de déformation
différents en raison du désaccord paramétrique et de la géométrie particuliére de la microstructure.

Pour cette étude, nous déterminerons les LPs par CBED en utilisant la méthode KLEBS avec des
projets contenant trois clichés. Nous ne travaillerons qu’avec les valeurs des LPs déterminés
expérimentalement. La littérature ne fournissant aucun renseignement sur les valeurs des LPs de
MC2 a 93 K, nous ne pouvons estimer les déformations ; c’est pour cela que nous ne présenterons
que des valeurs des LPs déterminées expérimentalement.

Les conditions expérimentales employées pour I'analyse des superalliages monocristallins a base
nickel sont résumées au Chapitre 2 (§.11.3.2.1.).

Lors de notre étude, la lame mince a été orientée dans le porte-échantillon de maniére a ce que les

couloirs de la matrice soient alignés avec les axes d’inclinaison alpha [100] et beta [010] du
microscope (Figure V- 6).
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Orientation de I'echantillon dans
le porte-objet pour avoir les

[001]  canaux parallélea I'axe de tilta
[o10]
e
| )
LA mines

Barreau de

MCZ [001]4 £ [010]
— Y

Repére échantillon

Repére microscope ﬂ]

Z axe du faisceau incident
Figure IV- 6 : Positionnement de la lame mince dans le porte-objet et repéres associés

Ce positionnement présente trois avantages: le premier concerne les reperes échantillon et
microscope qui seront confondus pour des angles d’inclinaison alpha et beta nuls. Le second
interviendra lors de la réalisation des clichés de diffraction. Cet alignement d’'un des canaux avec
I’axe d’inclinaison alpha nous permet de rester dans le canal lorsque nous inclinons notre échantillon
suivant I'axe alpha. Ce dernier point est trés important pour notre approche multi-clichés, car nous
sommes slrs que les clichés CBED, acquis pour différents angles d’inclinaison, proviennent
seulement du canal et n’integrent pas une partie du précipité. Le dernier avantage est la possibilité
de connaitre I'orientation de la microstructure, i.e. d’affecter les directions [100] et [010] au cristal
par rapport a I'axe d’inclinaison, comme cela est représenté a la Figure IV- 6.

Les canaux présentent une largeur d‘environ 50 nm, nous avons donc travaillé avec une trés petite
taille de sonde (5 nm) pour étre sir de rester dans le canal et de ne pas déborder sur un précipité
lors de I'acquisition de nos clichés de diffraction. L'inclinaison maximale pour I'acquisition des clichés
CBED est de £14°.

Les clichés de diffraction ont été réalisés sur une lame mince épaisse d’environ 200 nm. Les
précipités sont de forme cubique avec des cotés d’environ 400 nm. Nous pouvons donc considérer,
pour la suite de notre étude, qu’il n’y a qu’un seul précipité dans I'épaisseur de I’échantillon.

IvV.3.2. Approche multi-clichés : effet de l'inclinaison de I’échantillon sur les
volumes analysés

L’acquisition des clichés de diffraction a été réalisée pour différents angles d’inclinaison variant entre
-14° et +14° selon I'axe [100]. L'emploi d’une inclinaison de £14° a comme conséquence de décaler le
faisceau d’environ 50 nm en sortie de lame mince par rapport a la position qu’il occupe pour une
inclinaison nulle. L'inclinaison étant effectuée selon I'axe [100], le faisceau se déplacera donc suivant
la direction [010]. L'utilisation de I'approche multi-clichés conduit donc a un volume diffracté qui sera
fonction de I'angle d’inclinaison utilisé lors de I'acquisition du cliché de diffraction.
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La Figure IV- 7 donne une représentation a I'échelle des zones balayées par le faisceau en sortie de
lame mince (en rouge) pour une inclinaison selon I'axe [100] allant de -14° a +14°.
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Figure IV- 7 : Zones balayées par le faisceau d’électrons en sortie de lame mince lors d’une inclinaison allant de -14° a +14°

A partir de la figure précédente, nous constatons que les zones balayées par le faisceau ne se
superposent pas. Ainsi, les informations apportées par les clichés de diffraction sont indépendantes
pour chacune des zones analysées.

Si lors de I'analyse d’une zone d’intérét, les déformations sont uniformes dans les volumes diffractés
par le faisceau pour les différentes inclinaisons d’acquisition, alors les valeurs de LPs déterminées par
CBED seront représentatives de la zone analysée. Dans le cas de figure ou les états de déformation
ne sont pas constants de part et d’autre de la zone d’intérét, chaque cliché de diffraction intégrera
des informations relatives au volume diffracté pour un angle d’inclinaison donné. Chaque cliché de
diffraction sera donc associé a un état de déformation particulier. Ainsi, lors du traitement des
données par I'approche multi-clichés, nous obtiendrons une valeur de la déformation moyennée non
pas sur 'ensemble de la zone balayée mais sur les volumes diffractés pour les angles d’inclinaison
employés lors de I'acquisition des clichés.

La conséquence du balayage du faisceau est que I'approche multi-clichés n’est valable que si les états
de déformation sont identiques pour les différents angles d’inclinaison.
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Iv.3.3. Résultats expérimentaux

Les différentes zones que nous avons analysées lors de notre étude sont représentées a la Figure IV-
8.

Figure IV- 8 : Localisation des différents lieux d'acquisition des clichés CBED

Pour chacune d’entre elles, nous avons acquis trois clichés de diffraction a des angles d’inclinaison
différents (-14°, +4° et +7°) selon I’axe d’inclinaison [100]).

Si I'on s’intéresse aux clichés de diffraction provenant des quatre zones d’intérét et réalisés au méme
angle d’inclinaison, nous ne remarquons pas de différences notables entre les différents clichés, i.e.
aucune ligne supplémentaire ne vient se rajouter dans un cliché, les effets dynamiques semblent étre
identiques d’un cliché a I'autre (Figure IV- 9). Cette ressemblance est étonnante car la phase y est
désordonnée et y’ est ordonnée.
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Figure IV- 9: Clichés CBED réalisé sur MC2 a la longueur de chambre 1600 mm provenant du précipité (a), du milieu du canal
(b), du quart du canal (c) et du croisement de deux canaux (d) obtenus pour la méme orientation

Nous avons acquis des clichés CBED a plus faible longueur de chambre (90 mm) et |a encore aucune
différence n’est perceptible entre les clichés provenant d’un précipité (Figure IV- 10-a) ou du canal
(Figure IV- 10-b), alors que les simulations a partir des données cristallographiques des deux phases
mettent en évidence la présence de lignes de surstructure (fléchées en orange) pour la phase y’
(Figure 1V- 10-c).
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Figure IV- 10 : Clichés CBED expérimentaux réalisés a faible longueur de chambre (90 mm) dans un précipité (a) et dans le
canal (b) ainsi que leur équivalent simulé par le logiciel Euclid’s Phantasies pour le précipité (c) et le canal (d)

Par contre, I'acquisition de clichés de points met en évidence la présence de taches de surstructure
dans les clichés de diffraction (Figure IV- 11-a)
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Figure IV- 11 : Cliché de points expérimental réalisé sur MC2 (a) et son indexation par le logiciel Euclid’s Phantasies (b), les
rond blancs correspondent aux taches de surstructure
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Nous avons alors émis I’hypothese que les intensités diffractées sont trop faibles pour que les lignes
de surstructure soient visibles. Le calcul des facteurs de diffusion pour le nickel (f\=18.58 nm) et
I"aluminium (f,=8.27 nm) conduit a des intensités suffisantes (1=4097 u.a pour h, k, | de méme parité
et 1=106 u.a. pour h, k, | de parités différentes) pour que les lignes de surstructure soient visibles.
Une autre hypothése reposerait sur la présence de fluctuations de concentration chimique qui a une
échelle locale ne feraient pas apparaitre les lignes de surstructure. Nous n’avons aucune autre
explication a apporter pour comprendre la non-présence des lignes de surstructure.

Nous allons maintenant aborder la partie consacrée a la détermination des LPs. Nous avons tout
d’abord cherché a émettre des hypotheses simplificatrices sur le type de configuration de mesure
pour la détermination des LPs, car la configuration triclinique n’est pas applicable a cause de son
incertitude trop importante. La configuration orthorhombique présente une précision relative de
3.9x10™ pour des projets de trois clichés et semble bien adaptée a notre étude car elle rend compte
des déformations dans les trois directions principales de notre matériau. Pour appliquer cette
configuration, il nous faut d’abord controler les relations existant entre les angles de la maille
cristalline. L'acquisition de clichés CBED en axe de zone et |'analyse des symétries nous fourniront les
informations nécessaires. La maille orthorhombique présente une symétrie mmm se traduisant par
des symétries miroir selon (100), (010) et (001). Le plan (110) qui est un plan miroir pour une
symétrie quadratique et a fortiori cubique ne I'est pas pour une symétrie orthorhombique. Nous
avons donc réalisé des clichés CBED pour vérifier la validité de I'hypothése orthorhombique : azb#c
et a=B=y=90°. Nous n’avons pas fait figurer les clichés relatifs au quart du canal pour des raisons de
simplification de la présentation, on y retrouve cependant les mémes symétries que pour les autres
zones d’intérét. Les clichés CBED sont présentés a la Figure IV- 12. Nous avons cerclé en orange les
zones particuliéres des clichés CBED qui mettent en évidence I'absence d’une symétrie miroir.

102



Chapitre 4 : Application de I'approche multi-clichés aux superalliages monocristallins a base nickel

[110]

[100]

t
=
a x
£z R 3 . F B o B
£ 5.8 4 5 B v m
a .3 E-"E .gmﬁ
(] -
o S d

Figure IV- 12 : Vérification des opérateurs de symétrie pour les différentes zones d’intérét d’un superalliage monocristallin a
base nickel MC2
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L’observation des clichés de diffraction de la Figure IV- 12 laisse apparaitre une symétrie miroir
suivant (100) (en orange sur la figure). Nous retrouvons aussi une symétrie miroir suivant (010) ce qui
confirme notre hypothése selon laquelle les angles de la maille cristalline sont tous égaux a 90°. Par
contre nous ne retrouvons pas de miroir de symétrie suivant (110). La configuration orthorhombique
peut donc étre employée pour notre étude multi-clichés. Cette configuration nous parait aussi
appropriée au regard des travaux menés par VOlkl et al. qui ont aussi considéré une invariance des
angles [V6lkl-1998 et 1998-2].

Le Tableau IV- 2 synthétise les LPs obtenus pour la configuration orthorhombique. La précision de
I'approche KLEBS pour le traitement de projets contenant trois clichés est de 3.9x10™. Cette précision
meéne a des variations de LPs de I'ordre de £0.00014 nm.

Zone a[nm] b [nm] ¢ [nm]

Centre du Z1-1 0.3595 0.3599 0.3607
Précipité Z1-2 0.3595 0.3596 0.3607
Milieu du canal Z2-1 0.3588 0.3593 0.3593
Z2-2 0.3589 0.3592 0.3589

Quart du canal 74-1 0.3589 0.3604 0.3597
Croisement Z2-2 0.3583 0.3589 0.3583

Tableau IV- 2 : LPs moyens déterminés pour les différents types de zone et pour la configuration orthorhombique

Une interprétation générale des résultats obtenus par CBED sera faite au regard des estimations
provenant de I'étude par éléments finis au paragraphe IV.5.

IV.4. Calculs par éléments finis

Iv.4.1. Présentation de la méthode

Les calculs par éléments finis ont été réalisés a I'Ecole des Mines de Nancy en partie dans le cadre du
projet de fin d’étude d’Amico Settefrati [Settefrati-2008]. Les simulations ont été menées a I'aide du
code de calcul aux éléments finis ZéBulon. Ce code de calcul a été développé conjointement par
I’ONERA (Office National d’Etudes et de Recherche Aérospatiales), Northwest Numerics (Seattle -
USA) et le Centre des Matériaux du Centre de Recherche de I’'Ecole des Mines de Paris.

Pour cette étude, les différents calculs ont été effectués en considérant une lame mince, i.e. en
prenant en compte le bord libre.

La microstructure a été modélisée par des précipités cubiques y’ répartis périodiguement dans la
matrice y (Figure IV- 13).
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Figure IV- 13 : Distribution idéale des précipités dans la matrice [Hazotte-1996-2]

En raison de la symétrie et de la périodicité de la microstructure « idéale », I'analyse du matériau
peut étre réduite a I'analyse d’une cellule élémentaire composée d’un huitiéme de précipité et de la
moitié du canal de matrice qui I’'entoure (Figure IV- 14).

Bord libre ¥
{EFGH) )
[ X

Figure IV- 14 : Simplification utilisée pour la modélisation d'une lame mince

Le bord libre sera représenté par la surface EFGH et le plan médian, qui est aussi plan de symétrie,
par la surface ABCD.

Lors de la simulation par éléments finis, la premiére étape consiste a considérer le précipité et la
matrice comme étant des matériaux indépendants et massifs. Le désaccord paramétrique est alors
appliqué au précipité sous la forme d’une déformation libre hydrostatique ayant la valeur du
désaccord paramétrique. Ensuite, le précipité est replacé dans la matrice ce qui génere des
contraintes internes menant a une déformation élastique du précipité et de la matrice. La
déformation du précipité est donc composée de la déformation libre et de la déformation élastique,
dont la somme est appelée déformation totale, alors que la matrice n’est soumise qu’a la
déformation élastique.

Dans un premier temps, I'influence du trou de la lame mince a été étudiée. Puis I'étude s’est portée
sur les champs de déformation présents dans une lame mince de superalliage CMSX-2 a 93 K.
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1vV.4.2. Influence du trou dans une lame mince

La lame mince a été modélisée comme comportant cing précipités (Figure IV- 15), son épaisseur est
de 100 nm. Le but de cette premiere étude est de déterminer la distance minimale du bord (en
nombre de précipités) a partir de laquelle ce dernier n‘aura plus d’influence sur les résultats
(déformations, détermination des LPs).

Plan médian
[ABCD)

Trou
{AEHD)

¥
‘J\, Bord libre
z i

(EFGH])

Figure IV- 15 : Modélisation de la lame mince en vue de I'étude de I'influence du trou

Les conditions de périodicité sont appliquées sur les faces BFGC et CGHD tandis que celles de
symétrie le sont sur les faces ABCD et ABFE. Les faces EFGH et AEHD sont libres de conditions
puisqu’elles vont permettre de caractériser respectivement la lame mince et le trou.

La Figure IV- 16 représente le profil de la contrainte oy tracé selon AB appartenant au plan médian et
selon EF appartenant tous deux au bord libre.
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Figure IV- 16 : Profil de la contrainte oy tracé sur AB

,,,,,

lame mince sur les résultats. Cette constatation a ensuite été confirmée en superposant les profils de
la contrainte oy pour les différents précipités. Il est a noter que le précipité n°1l correspond au
précipité représentant le bord libre. Les profils ont été tracés sur les axes AB, EF (Figure IV- 17 a et b)
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mais aussi sur les axes positionnés au milieu des couloirs de matrice (Figure IV- 17 c et d). Ces
derniers seront nommés B’C’ et F'G’, respectivement sur le plan de symétrie et sur le bord libre.

gl I ] & 1 T R [
L N
i I g L
' |'T'... 1 | ik | et e ad D i (R |
I ‘-t._'““l:l1r|h...--—.-.,_l_ . | 2 4 {..I' -_l
E am b o 230 230 40 ned N ::‘:‘:'x" = _|I | . ;"-I'HH-_
| | = Priciigd [ a !' B Pricrd
= Frécipidd = L% e Prieciniil
3 | I Frécpisd = 1163 4 L Prdecarpld
B | = Précipeed 5 i i - Py |
il | S | i
xo 1L | S I 1
]
L e a1 I
il ) | - 1
HaUT AB L=
a) b) L2 -
'] 100 4
i . r :
k] L] i k] JLOE 2 »
h i ; ¥
! x R 0¥ o g .95 Do IJ.I_'ZJ .
= o Prdcipid] = - 4 -+ Fnspipie]
Loz : = Priciprdd o 4 = Préciiis
E i Frdcipind i = m = 3
' il — | Fricipitd g | e
AL A me . s s e il Y ki L i b - Erenpret |
'
1] - - . o) e
-
C) yuw BE d) y sur FG

Figure IV- 17 : Superposition des profils de la contrainte oy, pour les différents précipités suivant la direction x (a-b) et y (c-d)

Apres analyse de ces courbes, on constate que seuls les résultats du précipité n°1 sont influencés par
le trou. A partir du second précipité, les contraintes ne varient plus. Tous les clichés de diffraction ont
donc été réalisés en adoptant cette condition, i.e. ils proviennent tous de zones se situant a plus de
deux précipités du trou de la lame mince.

Iv.4.3. Lame mince réelle : résultats a basse température (93 K)

La seconde partie de I'étude par éléments finis a consisté a modéliser la déformation d'un
superalliage monocristallin a base nickel CMSX-2 a basse température (93 K). Les résultats obtenus a
partir de cette modélisation seront comparés aux données provenant de I'étude expérimentale par
CBED.

La modélisation a été réalisée sur une lame mince présentant une épaisseur de 100 nm. Les données
suivantes ont servi pour les calculs par éléments finis (Tableau IV- 3). Cy;, Cy5, Cas sont les modules de
rigidité déterminés a la température de 93 K.

Matrice y Précipité y’
C. [GPa] 532 247
C,, [GPa] 434 153
Cu [GPa) 147 141
Fraction volumique [%] 32 68
Désaccord
paramétrique [%] +0.23

Tableau IV- 3: Propriétés de I'alliage CMSX-2 a 93 K
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L'estimation des modules de rigidité est présentée a I'annexe C. En ce qui concerne le désaccord
paramétrique, sa détermination a été faite par extrapolation a la température de 93 K a partir des
données présentées par Caron et al. [Caron-1983].

Les déformations dans les trois directions cristallographiques sont représentées a la Figure IV- 18

pour le bord libre (EFGH) et la plan médian (ABCD).
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Figure IV- 18 : Représentation des déformations eyy, €yy et €, pour le bord libre ainsi que pour le plan médian

Les graphiques suivants viennent compléter la Figure IV- 18 en apportant les valeurs chiffrées des
déformations suivant les directions XX, YY et ZZ au niveau du plan ABCD (plan médian) et du plan
EFGH (bord libre) selon les directions [100] (Figure IV- 19) et [010] (Figure IV- 20). Les contraintes
correspondant a ces simulations sont reportées a I'annexe E.

108



Chapitre 4 : Application de I'approche multi-clichés aux superalliages monocristallins a base nickel

thike Bard Ehre EF 1 Plam médian bord &8
o
GpE B EoEabs gonuollFEPEEnDLES " o
il

ol

Epsilon KK

Ll |

=i g b B b s e e e

I-'n-lllir.-u Imiwsfacs

dus précipite Wiy’
a)

A Bord libre EF 2 Plan median bard AB

_Jllﬂ:E7"'1l'rlll."l'|."\-'hﬂr'||'l'|.'|:ﬂ: o OO

Epsilan Y

'
i
f
i
i
¥
i
i
'
|

Pal L1} i A
'
\
i
f
\
i
f
i
i
'

[y livbaface L———:-
b) du precipite WY Eizz rd £300

LaT¥] o Bowd likbee= EF o Flan meésdian bard AB

ml=p =1 o
EdEDd SoocopneEERanoanaeldRy

- R g e

Flilieu Interlncie
C) du préciping Wiy

Figure IV- 19 : Déformations estimées sur le bord libre EF et le plan médian AB par les éléments finis selon la direction [100]

Les déformations sont identiques entre le bord libre et le plan médian dans la majeure partie du
précipité. Le précipité est soumis a une déformation biaxiale selon les directions [100] et [010]. Dans
la direction [001] la déformation est |légérement supérieure. Par contre a I'approche de l'interface un
gradient de déformation apparait entre le plan médian et le bord libre selon les directions [100] et
[001]. Ce gradient s’annule a l'interface y/y’et réapparait dans le canal. Ce gradient est certainement
engendré par les contraintes de cohérence s’exercant a l'interface y/y’. Les déformations dans la
direction [010] restent constantes sur I'ensemble du précipité et dans la largeur du canal.
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Figure IV- 20 : Déformations estimées sur le bord libre EF et le plan médian AB par les éléments finis selon la direction [010]

Le canal présente un gradient de déformation sur sa longueur pour les directions [100] et [001]. La
direction [010] n’est soumise a ce gradient qu’entre le quart du canal et le croisement des canaux.

Les simulations présentées aux Figure IV- 19 et Figure IV- 20 laissent donc apparaitre la présence
d’un gradient de déformation dans I’épaisseur de la lame mince a I'approche de l'interface y/y’ et le
long du canal. La présence de ce gradient rend impossible la comparaison des résultats par éléments
finis avec ceux obtenus par CBED. En effet, les déformations déterminées par CBED sont moyennées
sur |'épaisseur de la lame mince.
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Les résultats précédents n’étant pas exploitables dans le canal, une autre étude par éléments finis a
donc été menée. Elle consiste a déterminer les valeurs moyennes des déformations dans I'épaisseur
de la lame mince. Pour cette simulation, le canal a été maillé par des cellules de dimensions variables
en fonction de I'épaisseur de la lame mince. Le nombre de cellules est constant dans la demi-largeur
de canal (6 cellules) ainsi que dans I'épaisseur (10 cellules). Les déformations moyennes le long du
canal pour une lame mince de 200 nm d’épaisseur sont représentées a la Figure V- 21.
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Figure IV- 21 : Représentation des déformations moyennes le long du canal pour une lame mince d’épaisseur 200 nm

Pour une épaisseur de lame de 200 nm, les déformations élastiques moyennes ont été représentées
dans le Tableau IV- 4.

Direction & n'{l(;’\]/en

Milieu [100] -0.210

de canal [010] 0.210

[001] 0.038

[100] -0.210

Quart [010] 0.210
de canal

[001] 0.036

Croisement [100] 0.003

de deux [010] 0.003

canaux [001] -0.009

Tableau IV- 4 : Déformations élastiques moyennes dans I’épaisseur d’une lame mince d’épaisseur 200 nm

Les données du tableau précédent mettent en évidence un comportement trés proche entre le
milieu et le quart du canal. Ce résultat est conforme a ceux présentés Figure IV- 20. Nous les
considérerons donc comme correspondant a une seule localisation que nous nommerons “canal”.

Les données présentées dans ce paragraphe seront interprétées au paragraphe suivant.
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IV.5. Discussion générale

Comme nous l'avons évoqué, ce paragraphe est consacré a linterprétation des données
expérimentales et simulées présentées dans les paragraphes précédents. Cette discussion est
scindée en trois parties. La premiére traitera de la présence d’un gradient de déformation dans
I’épaisseur de la lame mince et de ses effets sur les clichés CBED. La seconde partie sera consacrée a
la présentation d’'une nouvelle méthode pour I'estimation du désaccord paramétrique d’un
superalliage monocristallin a base nickel. Et la derniére abordera le phénoméne de relaxation des
contraintes dans la lame mince due a sa préparation.

IV.5.1. Gradient de déformation dans I’épaisseur de la lame mince

L’étude par éléments finis de I’état de déformation a mis en évidence la présence d’un gradient de
déformation dans le canal suivant la direction [001], c'est-a-dire selon la direction du faisceau
d’électrons. Si, dans le volume diffracté par le faisceau convergent d’électrons il existe un gradient de
déformation, alors la qualité du cliché CBED en sera affectée. Cela se traduit par un élargissement
des lignes de HOLZ qui peut prendre des valeurs importantes menant a la formation de “bandes de
HOLZ” [Clément-2004]. Le cliché de diffraction devient donc inutilisable pour la détermination des
LPs. Les effets de la dégradation du cliché ont été présentés précédemment au Chapitre 1
(§.1.3.3.2.1.). Lors de notre étude, nous n’avons pas observé dans nos clichés un tel phénomeéne. Les
lignes de HOLZ que nous avons utilisées dans le cadre de ce travail sont bien définies et ne
présentent aucun élargissement (Figure IV- 9-b, c et d). Plusieurs travaux antérieurs ont abordé la
détermination des contraintes par CBED dans des superalliages présentant la méme microstructure
[Mukherji-1996 et 1997, Vo6lkl-1997, 1998 et 1998-2, Von Grossmann-2000], et il n’est jamais fait
mention d’un élargissement des lignes de HOLZ pour les clichés de diffraction provenant des canaux
de matrice. Comment alors concilier le fait expérimental et les résultats issus de la modélisation ?
Nous ne pouvons émettre a ce stade que des hypothéses. La premiére serait que le gradient de
déformation n’est pas assez important pour influer sur les conditions de Bragg et ainsi induire un
élargissement des lignes de HOLZ. La seconde hypothése concerne la géométrie de la microstructure
de notre superalliage et repose sur des phénoménes de compensation des contraintes dans
I’épaisseur de la lame mince qui ne seraient pas pris en compte par la modélisation.

La présence d’un gradient rend impossible I'exploitation des déformations au regard des données
apportées par I'étude CBED. C’est pour cela que de nouvelles simulations ont été réalisées en en vue
d’obtenir la déformation moyenne dans I'épaisseur de la lame mince (Figure IV- 21). Dans la suite de
cette discussion nous ferons uniguement référence a ces derniéres.
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IV.5.2. Nouvelle approche pour la détermination du désaccord paramétrique

Les travaux menés par Volkl dans sa thése [V6lkl-1997] ainsi que I'article qui en découle [V6Ikl-1998]
présentent une méthode expérimentale pour la détermination du désaccord paramétrique non
contraint. Volkl associe I'analyse par CBED aux éléments finis pour aboutir a la conclusion que le
désaccord paramétrique non contraint est accessible directement a partir des valeurs expérimentales
des LPs déterminées au centre du précipité et au croisement des canaux. Nous allons vérifier si cette
méthode est en accord avec nos simulations par éléments finis.

Les éléments finis estiment qu’une déformation élastique trés faible est présente au croisement des
canaux. Elle est de I'ordre de 0.003 % suivant les directions [100] et [010] et -0.009 % selon [001].
Nous pouvons donc effectivement considérer que la déformation a cette localisation est nulle. Il en
découle que les LPs déterminés expérimentalement au croisement des canaux seraient donc égaux
aux LPs non contraints de la phase y. D’aprés la modélisation, le centre du précipité est soumis a une
déformation biaxiale de 0.21 % suivant les directions [100] et [010] (Figure IV- 19-a et b). Cette
déformation est composée de la déformation libre appliquée au précipité lors des simulations par
éléments finis et de la déformation élastique résultant de l'interaction précipité/matrice lors de
I'introduction du précipité dans la matrice. Les deux déformations étant additives nous pouvons
qguantifier la déformation élastique présente au centre du précipité : elle est égale a -0.02 %. Nous
avons procédé a une vérification de cette valeur en appliquant la déformation libre a la matrice. Dans
cette configuration de chargement, les éléments finis indiquent que la déformation élastique
présente au centre du précipité est biaxiale et qu’elle s’éléve effectivement a -0.02 %. Ceci confirme
donc le calcul de déformation au centre du précipité. Nous considérerons donc la déformation
présente au centre du précipité comme étant nulle pour la suite de notre étude. La détermination
expérimentale des LPs a et b a cette localisation nous donnerait accés aux parametres non contraints
de la phase y'.

En résumé, les LPs déterminés expérimentalement suivant les directions [100] et [010] au centre du
précipité ainsi qu’au croisement des canaux correspondront respectivement aux parameétres
cristallins non contraints des phases y et y’. Ces valeurs de LPs nous donneraient accés au désaccord
paramétrique non contraint existant entre les deux phases. Ce premier point est en accord avec les
travaux menés par Volkl et al. [V6Ikl-1997 et 1998]. Reste a savoir maintenant si la détermination des
LPs aux centres des précipités et au croisement des canaux est suffisamment précise. En ce qui

concerne le centre des précipités, la détermination expérimentale des LPs ne pose pas de probleme

particulier : une valeur de LP ay, = as*? = 0.3595 nm a été obtenue pour cette localisation. Par

yl
contre, en ce qui concerne le croisement des canaux la tache est plus difficile. Les éléments finis
(Figure IV- 21) montrent que les déformations au niveau du croisement des canaux ne sont pas
constantes des que l'on s’écarte de la position centrale. Cet écart peut de fait conduire a des
interprétations erronées pour toute étude nécessitant I'inclinaison de I’échantillon pour se rendre
sur un axe de zone. En effet l'information apportée par les clichés de diffraction ne sera pas
représentative du croisement exact des canaux de matrice. C'est le cas de notre approche multi-
cliché car comme nous lI'avons évoqué précédemment (§.1V.3.2.), la déformation estimée sera
moyennée sur des volumes diffractants différents selon I'angle d’inclinaison utilisé. Nous ne pouvons
donc pas avoir acces a la valeur non contrainte du LP de la phase y par 'approche multi-clichés ou

113



Chapitre 4 : Application de I'approche multi-clichés aux superalliages monocristallins a base nickel

par toute autre méthode nécessitant I'emploi d’une inclinaison de I’échantillon pour I'acquisition des
clichés de diffraction.

Nous avons vérifié expérimentalement que la déformation autour du croisement des canaux n’est
pas constante. Pour ce faire nous avons traité indépendamment les trois clichés de diffraction
provenant de cette zone. lls ont été obtenus pour des inclinaisons de -14°, +4° et +7°. Nous avons
appliqué une configuration cubique qui nous parait adaptée pour cette vérification car les éléments
finis montrent que la déformation au croisement est isotrope. En outre cette configuration présente
une bonne précision pour la détermination des LPs a partir d’un seul cliché CBED (4x10™). Les valeurs
des LPs ainsi déterminés sont a,'* = 0.3591nm, a}* =0.3583nm et a;” = 0.3587nm. La
dispersion existant entre les différentes valeurs de LPs met en évidence une variation des
déformations de part et d’autre du croisement des canaux confirmant ainsi les prédictions de la
modélisation par éléments finis. Le croisement des canaux constitue donc une zone trés particuliere
avec des variations des états de déformation trés importantes. Ceci pose le probléme du
positionnement du faisceau pour I'acquisition des clichés de diffraction, car dans un premier temps il
est impératif de le placer exactement au croisement des canaux, ensuite il ne faut pas incliner
I’échantillon. En raison de l'orientation de I'échantillon ([001] dans normal a la surface de
I’échantillon), ces deux conditions nous placent en axe de zone [001] nous interdisant tout cliché
CBED exploitable pour la détermination des LPs. Toute mesure au croisement des canaux est donc
sujette a caution : la méthode proposée par Volkl n’est donc pas applicable ici. Nous présenterons
dans la suite de ce paragraphe les différentes étapes qui nous ont permis de proposer une nouvelle
méthode expérimentale pour la détermination du désaccord paramétrique non contraint par CBED.

Au niveau des canaux, les simulations par éléments finis montrent que le milieu et le quart du canal
sont en compression suivant la direction [100] et en traction suivant [010]. Nous nous attendons
donc a ce qu’il y ait une différence entre les valeurs expérimentales des LPs a et b. Le parametre a
devant étre plus petit que le parametre b. Nous retrouvons bien cette relation lors de la
détermination expérimentales des LPs.

En plus des simulations pour la nuance CMSX-2 a 93 K avec un désaccord paramétrique de 0.23 %,
nous avons réalisé des simulations pour la méme nuance a 93 K mais avec 6<0 ainsi que pour la
nuance AM1 a haute température (1473 K) avec 6<0. Les courbes de déformation ainsi que les
conditions de simulation pour ces deux cas sont présentées a I'annexe D. L'analyse de ces courbes
met en évidence qu’au milieu et au quart du canal les valeurs des déformations suivant [100] et [010]
sont réparties symétriquement autour de la valeur zéro. L'allure générale des courbes est identique
qguelque soit la nuance, les différences proviennent de la valeur du désaccord paramétrique qui
influence le signe et le niveau de la déformation (pour 6>0 : £4<0 et €,y>0, pour 6<0 : g4«>0 et &,<0)
ainsi que I'écart a la déformation nulle. La ressemblance des comportements pour CMSX-2 et AM1
peut étre expliquée par des compositions trés proches pour ces deux nuances. Les mémes
constatations peuvent étre faites pour la nuance MC2.

Les déformations au milieu du canal et au quart du canal sont réparties symétriquement de part et

d’autre de la valeur de la déformation nulle. En associant les éléments finis et les résultats provenant
de I'analyse CBED, nous pouvons donc en déduire que le LP non contraint de la phase y correspond a
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la valeur moyenne du LP calculée a partir des valeurs des LPs contraints a et b déterminés au milieu
du canal. Le LP non contraint de la phase y est donc :

exp exp
+b
ar = (&7 + by )/2 = 0.35905 nm

Nous avons finalement a notre disposition les LPs non contraints des phases y et y’, qui sont
respectivement a)9=0.35905 nm et ag,:0.3595 nm. Ces valeurs de LPs non contraints
conduisent a la détermination d’un désaccord paramétrique de 0.125 %.

Nous avons recalculé, en utilisant la valeur de ce désaccord paramétrique expérimental, les
déformations présentes dans le matériau et nous cherchons a comparer les résultats obtenus aux
déformations déterminées expérimentalement au milieu du canal.

La Figure IV- 22 présente les déformations moyennes dans le matériau a la température de 93 K pour
un désaccord paramétrique de +0.125 %. Les valeurs des contraintes sont représentées a I'annexe E.
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Figure IV- 22 : Déformations présentes la long du canal de la matrice pour un superalliage ayant un désaccord paramétrique
de 0.125% a la température de 93 K

Cette courbe présente la méme allure que celle que nous avions obtenue pour un désaccord
paramétrique de +0.23 % (Figure IV-21). La déformation présente au milieu du canal est de -0.11 %
selon la direction [100] et +0.11 % suivant [010]. La détermination expérimentale des déformations
du canal conduisent a une déformation pour les paramétres a et b respectivement de -0.07 % et de
+0.07 %. L'approche multi-clichés associée a la configuration orthorhombique a une précision de
0.04 % pour la détermination des LPs. Les résultats obtenus par éléments finis et ceux provenant de
I"analyse CBED sont donc du méme ordre de grandeur. Cette vérification confirme notre approche
expérimentale pour la détermination du désaccord paramétrique non contraint.

Par ailleurs, nous avons clairement montré qu’il était impossible d’avoir accés expérimentalement a
la déformation au niveau de la zone de croisement des canaux de la matrice. Cette localisation n’est
donc pas propice a une détermination des LPs en vue d’une estimation du désaccord paramétrique.
Ceci remet en cause la méthode proposée par Volkl [V6lkl-1998] qui considere que le désaccord
paramétrique peut étre obtenu directement a partir des valeurs de LPs provenant du croisement des
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canaux et du centre du précipité. Nous avons alors proposé une nouvelle méthode que nous avons
validée a I'aide des éléments finis.

IV.5.3. Effet de la relaxation des contraintes

Dans les parties précédentes de la discussion nous avons analysé les déformations présentes dans le
matériau pour étre en mesure de comparer les prédictions issues des éléments finis avec notre
approche expérimentale. Dans ce paragraphe nous analyserons les contraintes s’exercant dans le
matériau pour mieux comprendre les phénomenes de relaxation qui se produisent lors du passage
matériau massif/lame mince. Nous avons vu au paragraphe précédent qu’il existe une concordance
forte entre les éléments finis et 'approche expérimentale. Pour cette raison nous utiliserons les
modélisations par éléments finis pour estimer les états de contraintes dans le matériau massif. Les
différences qui apparaitront entre le matériau massif et la lame mince seront attribuées a la
relaxation des contraintes.

Les simulations du matériau massif (3D) ont été réalisées pour un désaccord paramétrique de
0.125 % a une température de 93 K. Sur les graphiques nous avons aussi fait figurer les contraintes
relatives a une lame mince de 200 nm d’épaisseur ayant les mémes propriétés que le matériau
massif.

La Figure IV- 23 représente les contraintes s’exercant dans le matériau selon la direction x, c'est-a-
dire du milieu du précipité au milieu du canal. Les courbes représentant les déformations sont
reportées a I'annexe E.
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Figure IV- 23 : Contraintes présentes dans la lame mince et dans le matériau massif (3D) &, (a), €,, (b) et &,, (c) selon la
direction X a 93 K pour un désaccord paramétrique de 0.125 %

Les contraintes présentes le long du canal sont présentées a la Figure IV- 24. Une représentation des
déformations associées est donnée a I'annexe E.
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Figure IV- 24 : Contraintes présentes dans la lame mince (déformations moyennes) et dans le matériau massif (3D) &, (a), €,
(b) et g,, (c) selon la direction Y a 93 K pour un désaccord paramétrique de 0.125 %

La premiere constatation que nous pouvons faire apres I'analyse des Figures IV-23 et 24 concerne
I'allure des différentes courbes: les évolutions des contraintes relatives a la lame mince et au
matériau massif (3D) sont tout a fait semblables sauf au voisinage immeédiat de l'interface. Par
contre, les amplitudes ne sont pas identiques quelque soit la direction.

Nous traiterons successivement les données concernant le précipité puis celles relatives au canal.

Au centre du précipité, dans le matériau massif, les contraintes sont homogéenes selon les trois
directions, elles s’élevent -87 MPa. Au niveau de la lame mince, les simulations par éléments finis
mettent en évidence que le centre du précipité est soumis a une contrainte de -25 MPa suivant les
directions [100] et [010]. La relaxation dans ces deux directions est de I'ordre de 60 MPa. Cette
relaxation d’égale amplitude selon les directions [100] et [010] est justifiée au regard de la géométrie
du précipité : les deux directions sont équivalentes dans le plan. La direction [001] est quant a elle
soumise a une relaxation de 'ordre de 100 MPa, ce qui ramene 0z a une valeur proche de zéro.
L'amplitude de cette relaxation est supérieure a celles s’appliquant dans les deux autres directions.
Ceci s’explique par le fait que la direction normale a la surface de I'’échantillon est connue pour étre
la plus affectée pas les phénomeénes de relaxation.

Nous allons a présent nous intéresser a la relaxation dans le canal en nous référant aux graphiques

présentés a la Figure IV- 24. Les modélisations 3D montrent que le milieu et le quart du canal sont en
traction biaxiale suivant les directions [010] et [001] (ow=0,,=240 MPa) et en compression selon
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[100] (oxx=-57 MPa). Ces relations étaient attendues car pour un désaccord paramétrique positif les
LPs de la phase y sont supérieurs a ceux de la phase y’. La phase y’ étant la phase durcissante elle
imposera donc son LP a la phase y. Dans le matériau massif les LPs b et ¢ de la phase y auront la
méme valeur (supérieure a a}(}), alors que dans la direction [100] le paramétre a sera plus petit.
D’apreés les états de contraintes au niveau de la lame mince, la relaxation dans les directions [100] et
[010] est de 40 MPa alors que selon [001] elle est plus importante (125 MPa). La relaxation est donc
identique dans le plan de la lame mince et plus important selon la normale a la surface. La relaxation
s’exercant selon la direction [001] réduit les contraintes présentes dans la matériau massif d’environ
la moitié de leur valeur quelque soit la position le long du canal

En conclusion, la relaxation des contraintes se produit dans toutes les directions et pour toutes les
localisations mais avec des amplitudes différentes. Ses valeurs seront fonction de la contrainte
présente initialement dans le matériau massif. Les directions [100] et [010] sont beaucoup moins
affectées par la relaxation que la direction [001], ou les contraintes présentes dans le matériau
massif peuvent étre réduites a zéro ou bien diminuées de moitié pour une lame mince de 200 nm
d’épaisseur.

IV.6. Conclusion générale

L'étude menée dans ce chapitre constitue la premiere application de I'approche multi-clichés a un
cas complexe. Nous avons associé une technique expérimentale a une technique calculatoire pour
I'analyse des déformations présentes dans un superalliage monocristallin a base nickel. Différentes
conclusions peuvent étre tirées de nos travaux de recherche, elles seront présentées dans la suite de
ce paragraphe.

Tout d’abord, les calculs micromécaniques par éléments finis ont apporté des informations
importantes concernant les états de déformation relatifs a une lame mince. Ainsi, ils ont mis en
évidence les deux points suivants :

- A partir de deux précipités du bord de la lame mince, le trou n’a plus d’effets sur les états
de contraintes

- Il existe un gradient de déformation dans I'épaisseur de la lame mince au niveau du canal
de matrice

La seconde partie de notre étude a consisté a associer la technique CBED aux éléments finis pour
déterminer le désaccord paramétrique existant entre les deux phases y et y’'. Lors de cette étude
nous avons mis en évidence que le croisement des canaux de la matrice est un lieu soumis a des
variations de déformation de part et d’autre de sa position centrale. Il n’est donc pas possible,
comme nous l'avons clairement montré, d’utiliser cette localisation pour I'estimation du désaccord
paramétrique. Cette constatation va a I'encontre des travaux menés par Volkl et al [VO6lkl-1997, qui
estime que le désaccord paramétrique non contraint peut étre estimé directement a partir des LPs
déterminés expérimentalement au centre du précipité et au croisement des canaux. Les simulations
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par éléments finis montrent que le centre des précipités n’est soumis qu’a une déformation élastique
tres faible et non mesurable par la technique CBED. Nous avons donc acces expérimentalement aux
valeurs non contraintes des LPs de la phase y’. En ce qui concerne la phase vy, les déformations au
milieu du canal sont réparties symétriquement autour de zéro d’aprés les éléments finis. Nous
pouvons donc estimer les valeurs de LPs non contraints en calculant la moyenne des LPs a et b
déterminés expérimentalement au milieu du canal. Les LPs non contraints ainsi déterminés nous
donnent acces a la valeur du désaccord paramétrique. Notre étude propose une nouvelle méthode
pour la détermination du désaccord paramétrique présent dans les superalliages monocristallins a
base nickel.

L'étude du phénomeéne de relaxation des contraintes nous a apporté des renseignements utiles
concernant la répartition et I'ampleur de la relaxation. Ainsi, nous avons mis en évidence que la
relaxation est identique selon les directions [100] et [010] alors que sa valeur dans la direction [001]
est plus importante. Au niveau du milieu et du quart du canal, la relaxation réduit les contraintes
dans les directions [100] et [010] de la méme valeur. Alors gu’elle conduit a une réduction de la
contrainte d’environ 50 % selon la direction [001].
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Chapitre 5 : Contribution a I’'étude des hétérogénéités de déformation d’'un matériau déformé
plastiquement

V.1. Introduction

Le caractére polycristallin et hétérogene des matériaux oblige a une description multi-échelle des
contraintes résiduelles ou contraintes internes dans les matériaux. De |'échelle microscopique a
I’échelle macroscopique, elles trouvent leurs origines dans les différentes échelles de la
microstructure : macroscopiques a I’échelle de plusieurs grains dans le matériau, mésoscopiques a
|'échelle du grain et microscopiques a une échelle encore plus fine. Dans le cas des matériaux multi-
phasés polycristallins, cette description est encore plus complexe du fait des différences de
propriétés mécaniques des phases et des constituants, et des interactions possibles entre phases (Cf.
Figure I-1).

Quelle que soit I'échelle d’observation du matériau, les contraintes résiduelles que I'on cherche a
déterminer sont associées a des déformations élastiques.

Selon une classification aujourd’hui admise par les chercheurs, on peut classer les contraintes
résiduelles en trois ordres, liés aux échelles évoquées précédemment. Elles se définissent de la facon
suivante :

- Les contraintes résiduelles macroscopiques ou d’ordre | (o)) : elles sont homogenes sur un
trés grand nombre de domaines du matériau (plusieurs grains soit quelques dixiemes de
millimétres a quelques millimeétres). Les forces internes liées a ces contraintes sont en
équilibre dans chaque section, et les moments liés a ces forces sont nuls autour de tout axe.

- Les contraintes résiduelles mésoscopiques ou d’ordre Il (o)) : elles sont homogenes sur de
petits domaines du matériau (un grain ou une phase soit a une échelle de quelques dizaines
de micrometres).

- Les contraintes résiduelles microscopiques ou d’ordre Il (o) : elles sont inhomogenes sur
des domaines de trés petite dimension du matériau (de I'ordre de quelques dizaines de

nanometres).

Dans le cas de matériaux polycristallins, I'état de contrainte résiduelle résulte nécessairement de la
superposition des contraintes d’ordre |, Il et lll.

Sur un schéma (Figure V- 1) emprunté a Maeder et al. [Maeder-1986], on représente la courbe
relatant les variations de la contrainte totale en fonction de I'abscisse traversant plusieurs grains :

- Les contraintes d’ordre | s’étendent, par définition, sur plusieurs grains et correspondent a
une valeur moyenne dans le matériau.

- Les contraintes d’ordre Il s’étendent sur un grain et peuvent étre considérées comme des
variations de contraintes autour de la valeur moyenne représentée par o,.

- Les contraintes d’ordre lll, de la méme facon, oscillent autour de la valeur moyenne des
contraintes dans un grain, de telle sorte qu’elles correspondent a la variation locale de la
somme des contraintes d’ordre | et Il.

On peut donc écrire intuitivement que la contrainte oz en un point est égale a : o = 0, + o + Oy
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Uy

< |Oo+

Jjoints de graoins

Figure V- 1 : Définition schématique des différents ordres de contraintes pour un matériau monophasé [Maeder-1986]

Cette séparation théorique des différents ordres de contraintes ne permet cependant pas de pouvoir
les déterminer indépendamment car aucune méthode de mesure ne permet a I’heure actuelle de les
mesurer individuellement. Le travail présenté dans ce paragraphe apporte quelques éléments et
pistes de réflexion sur ce probléme.

L'objet de ce chapitre correspond donc a une extension d’une méthode généralement, la méthode
CBED, réservée a des matériaux déformés élastiquement a des matériaux déformés plastiquement.
En ce sens, il s’agit d’essais exploratoires qui ont pour seule vocation d’étudier la pertinence d’'une
telle approche.

V.2. Mise en évidence des hétérogénéités a différentes échelles aprés

déformation

V.2.1. Introduction

Pour cette étude nous avons travaillé sur un échantillon d’aluminium T1050. Nous lui avons appliqué
un traitement associant écrouissage critique et recuit de recristallisation en vue d’obtenir des grains
de taille millimétrique. Les différentes étapes de ce processus sont décrites au §.11.3.3.1. Lors de ce
processus les échantillons sont découpés pour obtenir des éprouvettes de traction. Nous avons choisi
une éprouvette présentant des grains de taille suffisante (> 3 mm).

Une cartographie EBSD de la partie utile de I'éprouvette de traction nous permet de définir les
contours de grains et de déterminer leur orientation. Elle servira de donnée d’entrée pour les
simulations par éléments finis. Cette premiere étape terminée, nous procédons a la déformation par
traction de I'éprouvette. Les conditions de traction sont les suivantes : déformation de 4 % avec une
vitesse de déplacement des mors de 22.3 um/s. La contrainte maximale atteinte est de 25.8 MPa.
Apres cela nous enregistrons une cartographie EBSD pour connaitre les nouvelles orientations des
grains et voir s’il apparait un changement dans leur forme. La cartographie EBSD apres déformation
est présentée a la Figure V- 2.
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Figure V- 2 : Cartographie EBSD de la partie utile de I'éprouvette apres traction

Toutes les analyses présentées dans la suite de cette étude ont été réalisées sur I'éprouvette
déformée que nous venons de présenter.

Pour caractériser les hétérogénéités de la déformation nous utiliserons les techniques adaptées aux
différentes échelles :

- échelle macroscopique : microscopie optique / MEB
- échelle mésoscopique : MEB / AFM
- échelle microscopique : MET / AFM

Les observations et analyses présentées par la suite seront relatives au grain n°45 de I'éprouvette.

V.2.2. Caractérisation de la déformation par éléments finis

Les calculs numériques ont été traités dans le projet de fin d’étude réalisé par Morgane Senellier
[Senellier-2009] que j’ai encadrée durant son stage. Toutes les simulations ont été effectuées sur un
échantillon massif (éprouvette de traction) et a température ambiante.

Nous avons employé les données issues de la cartographie EBSD avant déformation de I'éprouvette
de traction pour établir le modéle servant aux simulations. La premiére étape du processus de
simulation a été de mailler la partie utile de I'éprouvette de traction, cette opération a été réalisée
en utilisant Hypermesh. Le maillage employé est bidimensionnel et a été réalisé avec un pas de
200 um. Nous avons introduit les propriétés mécaniques de I'aluminium pur avec une structure
cubique a faces centrées dans le modele de calcul [Bonnet-2007]. La représentation du maillage est
donnée a la Figure V- 3.

Figure V- 3 : Représentation de la partie utile de I'éprouvette de traction sous Hypermesh
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Le fichier Hypermesh sera ensuite retravaillé pour étre utilisé sous ABAQUS® en fixant les conditions
aux limites permettant de simuler un essai de traction et le déchargement tout en interdisant un
vrillage de I'éprouvette.

Nous pouvons a la suite de cette simulation comparer la prédiction des orientations estimées par
éléments finis aux orientations issues de I'analyse EBSD. Le Tableau V-1 regroupe les orientations du
grain n°45 ainsi que la désorientation existant entre |'expérimental et la simulation. La désorientation
est exprimée par une rotation (Ag) autour d’un axe. Nous ne présentons que les données relatives au
grain n°45 car c’est lui qui sera analysé lors de ce travail.

3 3 L. 3 Lo 3 Désorientation
Etat déformé (expérimental) Etat déformé (simulé) L. . i
expérimental/simulé

Grain n® b, ® () b, > b, Ag Axe

45 35452 | 4584 | 2528 | 351.85 | 4321 | 2883 3.6 | -0.881 | -0.130| 0.454

Tableau V — 1 : Orientations expérimentales et simulées aprés traction ainsi que la désorientation associée

Aprées analyse des orientations, nous pouvons noter un léger décalage entre les valeurs numériques
simulées et expérimentales aprés déchargement de I'éprouvette. Cette désorientation pourrait
résulter d’'un probleme de positionnement de I’échantillon lors de la mesure au MEB malgré la mise
en ceuvre d’un porte-échantillon spécifique.

Nous allons maintenant considérer les contraintes dans I’éprouvette aprés traction. Les calculs par

éléments finis donnent la répartition suivante pour les contraintes de Von Mises (Figure V- 4).

Carain n
Figure V- 4 : Représentation de la contrainte de Von Mises d’apres les simulations numériques

Une représentation de la densité de dislocation est données a la Figure V- 5.

ISI._'.iIII i ]

Figure V-5 : Représentation de la densité de dislocation d’apreés les simulations numériques

Nous pouvons nettement remarquer une concentration de contraintes au niveau des joints de grains
(~40 MPa) ainsi qu’au niveau des agglomérats de petits grains (~50-75 MPa) au bas de I'éprouvette.
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Pour le grain n°45, cerclé sur la Figure V- 4, nous obtenons une contrainte moyenne de Von Mises
relativement uniforme d’environ 30 MPa On constate toutefois une certaine inhomogénéité des
contraintes au centre de ce grain a la température de 298 K.

En résumé, le grain n°45 présente une contrainte de Von Mises équivalente de I'ordre de 30 MPa a
température ambiante et une densité de dislocation de I'ordre de 2x10" m™. Cette étude met en
évidence des hétérogénéités de déformation ainsi que de densité de dislocation dans le matériau.

V.2.3. Caractérisation expérimentale des hétérogénéités

L'analyse par éléments finis a montré une hétérogénéité de déformation dans I'échantillon et en
particulier dans le grain n°45. Nous allons donc, dans cette partie, caractériser les hétérogénéités
présentes dans |I’échantillon et nous examinerons plus particulierement le grain n°45. Dans ce but
nous allons avoir recours a différentes techniques expérimentales qui opérent a des échelles
différentes.

V.2.3.1. Microscopie électronique a balayage (MEB)

Nous avons effectué une analyse des désorientations dans les grains avant et aprés déformation. Les

profils de désorientation sont reportés a la Figure V- 6 pour le grain n°45.

" I

' 1 o T s O SN 100 150 W0 IS0 30 30 KNS
b) Dutmcelrd o) et

Figure V- 6 : Mesure du profil de désorientation le long de I'éprouvette (a) avant (b) et apres traction (c)
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Ces profils montrent des variations d’orientation plus importantes dans le grain n°45 lorsqu’il a été
déformé. Ces désorientations ne sont pas constantes a l'intérieur du grain comme le montre la
Figure V- 6-c. Ceci met en évidence une hétérogénéité des déformations résultant de l'activité

plastique a lintérieur du grain. Cette hétérogénéité des orientations est confirmée par la
désorientation mesurée dans I'ensemble du grain, comme cela est représenté a la Figure V- 7.

= 5000 prin
Figure V- 7 : Désorientation dans le grain n°45 calculées a partir du centre du grain apres traction. Echelle de couleur arc en
ciel allant de 0° de désorientation en bleu a 4° en rouge.

V.2.3.2. Microscopie a force atomique (AFM)

Nous avons réalisé une analyse par microscope a force atomique de I’échantillon au niveau du joint
de grain séparant les grains n°23 et 45. La position de la zone d’analyse par AFM est représentée a la
Figure V- 8 extraite d’une cartographie EBSD.

Figure V- 8 : Représentation sur une cartographie EBSD de la zone analysée par AFM

Une pointe d’un rayon de 10 nm a été utilisée pour décrire la zone a analyser d’une surface de 5 um
x 5 um. La représentation 3D de la zone est donnée a la Figure V- 9.
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Figure V- 9 : Représentation 3D du joint de grains 45-23 sur I’éprouvette apres traction

Cette représentation 3D met en évidence la présence d’un relief topographique en
I’échantillon. Celui-ci correspond en particulier a la présence d’une succession de bandes de
glissement. La présence de bandes de glissement est directement liée a la déformation plastique
subie par I'éprouvette lors de sa traction. Comme le montre la Figure V- 10 présentant la partie
centrale du grain n°45, le relief n’est pas homogene sur I'ensemble de la surface confirmant une fois

de plus I’hétérogénéité des déformations dans le grain étudié.
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Figure V- 10 : Représentation 3D du centre du grain n°45
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V.2.3.3. Microscope électronique en transmission (MET)

Le matériau a été déformé plastiquement par traction jusqu’a une valeur de 4 %, nous avons donc
naturellement cherché a observer les dislocations et a définir leur organisation. Les clichés de la
Figure V- 11 mettent en évidence une répartition homogene des dislocations.

Figure V- 11 : Dislocations présentes dans un échantillon d'aluminium T1050 aprés traction a 4% et relGchement

Cette répartition des dislocations va nécessairement introduire des fluctuations locales de
déformation.

V.3. Contraintes a I’échelle microscopique par CBED

V.3.1. Etude en microscopie électronique en transmission

C'est I'étude EBSD qui a conduit au choix du grain n°45. En effet son diamétre est supérieur a 3 mm,
ce qui nous permet de prélever notre lame mince en son centre et ainsi de n’avoir qu’un seul grain
dans la totalité de la lame mince. D’autre part ce grain ne contient aucune inclusion de plus petits
grains en son centre comme c’est le cas pour le grain n°23. Cette sélection nous permet de nous
placer dans des conditions particuliéres pouvant étre considérées comme celles d’'un “monocristal”.
Le mode de préparation de la lame mince est présenté au §.11.3.3.1.

Lors de I'analyse de la lame mince nous avons traité six zones d’intérét, qui sont référencées a la

Figure V- 12. Nous présentons aussi des clichés CBED acquis dans le matériau déformé pour une
longueur de chambre de 1600 mm.
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a) b)
Figure V- 12 : Localisation des zones d’intérét (a) et exemples de clichés de diffraction acquis a une longueur de chambre de
1600 mm (b)

Lors du positionnement de la lame mince dans le porte-objet, nous avons orienté la lame mince de
maniére a ce que la direction de traction soit paralléle a I'axe [100] dans le repere du microscope. Les
zones étudiées présentent une épaisseur de I'ordre de 100 nm.

Le trou présent dans cette lame mince n’est pas circulaire, ceci est dii aux conditions de préparation
et est indépendant de notre volonté. Néanmoins la lame mince présente des zones minces
exploitables pour notre étude.

Pour I'application de la méthode multi-clichés, nous avons acquis quatre clichés de diffraction a des
inclinaisons différentes pour chacune des zones présentées a la figure précédente.

V.3.2. Détermination des contraintes par CBED

Nous déterminerons les contraintes dans les conditions de contrainte plane a I'aide de I'approche
KLEBS. Cette hypothese est parfaitement justifiée au regard de la géométrie de la lame mince
analysée. La précision associée est de 'ordre de 3x10™ (0.03 %) pour des projets comportant quatre
clichés CBED. La précision de notre approche étant de l'ordre de la déformation maximale
correspondant a la limite élastique, nos résultats seront donc a prendre avec prudence.

Les contraintes que nous déterminons correspondent aux contraintes apres relaxation dues a
I"'amincissement de I’échantillon.

Le Tableau V- 2 rassemble les contraintes déterminées a 93 K pour chacune des six zones. Elles sont

exprimées dans le repére échantillon et pourraient donc étre comparées aux résultats obtenus par
modélisation.
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011 022 O33 0127031 | 0137031 | 0237032
[MPa] | [MPa] | [MPa] | [MPa] [MPa] [MPa]

Zone 1 15 1 14 3 14 4
Zone 2 29 28 13 18 5 18
Zone 3 59 0 22 -8 -33

Zone 4 8 -23 7 8 9

Zone 5 20 14 11 -10 14 -2
Zone 6 7 -7 17 13 13 9

Tableau V- 2 : Contraintes associées a chacune des cing zones analysées a 93 K

On constate que les valeurs des contraintes sont trés disparates d’une zone a l'autre bien que de
faibles amplitudes.

La question qui se pose est de savoir comment interpréter ces variations de contraintes ? La réponse
a cette question fait I'objet de la discussion qui va suivre.

V.4. Discussion et conclusion

Quelque soit la technique utilisée, les contraintes mesurées résultent toujours de la superposition de
différents états de contraintes agissant aux diverses échelles de la microstructure.

Les mesures réalisées a I'EBSD dans le grain n°45 montrent tres clairement l'activité de la
déformation plastique : les désorientations relatives mesurées par rapport au centre du grain
présentent de notables variations et mettent en évidence que le grain comprend, a I'échelle
mésoscopique, différentes zones pour lesquelles I'activité plastique est différente (zones au centre
du grain, zones autour des joints triple ou le long de joints de grains de forte désorientation). Cette
hétérogénéité de la déformation plastique doit correspondre également a une hétérogénéité de la
déformation élastique.

A une échelle plus fine, celle de la microscopie a force atomique, nous constatons la présence de
bandes de glissement au voisinage des joints de grains alors qu’au centre du grain ces bandes
apparaissent moins nettement. La microscopie électronique a transmission quant a elle nous indique
un arrangement assez homogene des dislocations. Les mesures de contraintes réalisées au MET
s’étendent sur une plage d’environ 300 um au centre du grain. Dans cette zone la désorientation est
relativement uniforme. On peut donc penser que les images obtenues par MET des champs de
dislocations sont donc représentatives de I'ensemble de la zone.

Si nous considérons a présent la Figure V- 1 présentant les différents types de contraintes, les
contraintes déterminées par CBED devraient contenir les fluctuations des contraintes d’ordre Ill. En
ce sens, la valeur moyenne des contraintes mesurées par CBED conduira a la contrainte d’ordre Il

Nous rappelons que notre échantillon a été prélevé dans un grain unique et a donc les
I”.

caractéristiques microstructurales d’un “monocristal”. Cette contrainte d’ordre Il peut donc étre

considérée comme une contrainte d’ordre | puisqu’elle s’applique a tout I’échantillon.

134



Chapitre 5 : Contribution a I’'étude des hétérogénéités de déformation d’'un matériau déformé
plastiquement

La question posée est donc: ces fluctuations sont elles vraiment I'image des variations des
contraintes d’ordre Il ?

Lorsque nous sélectionnons la zone de mesure c’est nécessairement une zone qui permet de réaliser
I'indexation et de mesurer la déformation dans des conditions de précision acceptables. C’'est donc
déja une zone privilégiée en ce sens ou le champ de déformation introduit par les dislocations
perturbe peu la mesure. Les choix des positions de mesure introduisent un biais puisque I'on n’a
acceés aux déformations qu’en des points éloignés du cceur des dislocations, réalisant en quelque
sorte un écrétage des fluctuations associées aux contraintes d’ordre |Il.

Ces considérations permettent donc d’obtenir par un simple calcul de moyenne I'état de contrainte
associé a l'ordre Il :

16 6 11
o,=(6 2 3 393K
11 3 10

Le nombre de points utilisé pour le calcul de cette valeur moyenne n’est sans doute pas suffisant
pour assurer une valeur réaliste de o,. Une étude de la représentativité de cette mesure apparait
donc nécessaire.

La technique CBED semble donc étre promise a de forts développements dans la détermination des
contraintes d’ordre Il et lll. En effet, la prise en compte possible de la géométrie de I’échantillon et la
mise en ceuvre de modélisations, devraient permettre la restitution des contraintes aux échelles
macro et mésoscopique par des techniques d’intégration.

Cependant ces résultats devraient étre confirmés par des outils, en cours de développement
aujourd’hui (micro-Kossel, EBSD — techniques présentées au Chapitre 1) pour la détermination des
contraintes a I'échelle mésoscopique. Notons aussi que I'apparition récente d’une technique par MET
(Nanobeam) permettra de déterminer les contraintes pour tout type de matériau et quelque soit
I’état de déformation.
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Conclusion

Dans ce travail de thése nous avons abordé la détermination des déformations en proposant une
nouvelle approche dite multi-clichés. Nous avons tout d’abord estimé I'incertitude associée a cette
nouvelle approche puis nous I'avons appliquée a des cas complexes provenant du domaine de la
métallurgie. Dans cette conclusion nous synthétiserons les points les plus importants mis en évidence
lors de notre étude.

Notre premiere étude a consisté a quantifier lIincertitude associée a la détermination des
parameétres cristallins. Deux points importants se détachent. Le premier concerne la détermination
des LPs a partir d’un seul cliché de diffraction : la précision associée a cette détermination se dégrade
des que nous quittons la configuration cubique. Ensuite, nous avons mis en évidence que I'approche
multi-clichés réduit nettement l'incertitude. Cette réduction est optimale par l'utilisation d’au moins
trois clichés de diffraction. Pour des projets comportant trois clichés de diffraction, la précision est de
2.0x10™ et 3.3x10™ respectivement pour les configurations cubique et orthorhombique.

Ensuite nous avons appliqué I'approche multi-clichés au cas complexe des superalliages
monocristallins a base nickel. Dans cette étude nous avons proposé et validé une nouvelle méthode
pour la détermination du désaccord paramétrique. En outre une analyse de la relaxation des
contraintes est venue compléter notre étude. Elle montre que la relaxation peut atteindre 50 % de la
valeur nominale suivant la direction normale a I“échantillon.

Enfin, nous avons tenté de caractériser I'état de déformation au sein d’un grain d’un multicristal sujet
a une faible déformation plastique. Nous avons établi, de facon qualitative, que la déformation était
hétérogene et ce a différentes échelles: macro, méso et microscopique correspondant
respectivement aux différents ordres de contraintes |, Il et lll. Les mesures faites au MET illustrent les
fluctuations de la contrainte d’ordre Il autour de la contrainte d’ordre Il. Cette étude confirme que
pour réaliser les transitions d’échelle nécessaires a une étude quantitative, il est primordial
d’améliorer les méthodes de mesures locales des contraintes d’ordre |I.
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Conclusion et perspectives

Perspectives

Cette étude ouvre des perspectives intéressantes tant pour le développement de la méthode CBED
elle-méme que pour I'application de cette méthode au domaine de la métallurgie.

Ainsi, dans le domaine des transformations de phases, elle permet de mesurer les contraintes de
cohérences, les contraintes associées au changement de forme ou les contraintes thermiques
développées lors des traitements thermiques.

Dans le domaine de la déformation plastique, les modéles micromécaniques prennent en compte les
caractéristiques de la microstructure a une échelle de plus en plus fine, il est donc indispensable
d’avoir des méthodes qui permettent de caractériser les champs de déformation et les champs de
rotation a tres fine échelle.

En ce qui concerne le développement des méthodes de mesure des déformations par MET, il serait
intéressant :
- De développer une méthode basée sur la comparaison des diagrammes CBED par rapport
a un diagramme de référence de facon a réaliser des cartographies de déformation
- De coupler ces cartographies de déformation avec les cartographies d’orientation
- De suivre les développements d’une méthode de détermination des déformations basée
sur les diagrammes de points (Nanobeam scanning). En effet, cette méthode est plus
universelle que la méthode CBED car elle permet de déterminer des déformations méme
lorsque I'échantillon est fortement déformé plastiquement
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ANNEXE A

Détermination des parametres de maille a basse température a
I’aide des coefficients de dilatation thermique

Il existe des plages de température pour lesquelles les coefficients de dilatation ne sont pas
constants ; le coefficient de dilatation sera dépendant de la température et s’écrira sous la
forme a(T). a(T) représente la fonction polynomiale approximant la courbe représentant les
coefficients de dilatation en fonction de la température.

Il est possible de déterminer une expression pour le calcul d’'un LP a une température donnée
incluant a(T).

Considérons la relation linéaire définissant le LP a une température T

L(T) = L(Ty)(1 + aAT)
En considérant une faible variation de température dT :
L(T +dT) = L(T) + L(T)a(T)dT

L(T +dT) — L(T) _

) = a(T)dT
L(T +dT) — L(T)
dT _
dL
a(T) = “ar

L(T)

T
fT a(T)dT = [In(L(T))]§,

0
Il en résulte I'expression suivante :

T
L(T) = exp U a(T)dT + In (L(Ty))
To

Cette expression permet de calculer la valeur d’'un LP a une température donnée par rapport a une
température de référence pour des domaines de température ou le coefficient de dilatation n’est pas
constant.






ANNEXE B

Courbes représentant I’évolution de la précision en fonction du
nombre de clichés par projet dans le cas de clichés simulés
cinématiquement et dynamiquement

Dans cette annexe, nous avons fait figurer tous les graphiques que nous n’avons pas pu présenter au
Chapitre 3 pour des raisons de clarté.

B.1. Erreur aléatoire associée au traitement des clichés simulés
cinématiquement

B.1.1. Configuration quadratique
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Figure D- 1: Ecart type relatif associé & la détermination des LP a et ¢ par I'approche KLEBS (a) ainsi que par I'approche ID (b)
a partir des clichés simulés cinématiquement



Annexe B : Courbes représentant I’évolution de la précision en fonction du nombre de clichés par
projet dans le cas de clichés simulés cinématiquement et dynamiquement

B.1.2. Configuration triclinique
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B.2. Traitement des clichés simulés dynamiquement
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Annexe B : Courbes représentant I’évolution de la précision en fonction du nombre de clichés par
projet dans le cas de clichés simulés cinématiquement et dynamiquement

B.2.1.2. Configuration quadratique
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Annexe B : Courbes représentant I’évolution de la précision en fonction du nombre de clichés par
projet dans le cas de clichés simulés cinématiquement et dynamiquement

B.2.1.4. Configuration triclinique
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B.1.2. Estimation de I'erreur aléatoire due a la non-correction dynamique
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Annexe B : Courbes représentant I’évolution de la précision en fonction du nombre de clichés par
projet dans le cas de clichés simulés cinématiquement et dynamiquement

B.1.2.3. Configuration triclinique
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ANNEXE C

Détermination des propriétés mécaniques du superalliage
monocristallin a base nickel CMSX-2 a 93 K

Cette annexe est consacrée a la détermination des modules de rigidité ainsi que du désaccord
paramétrique a la température de 93 K. Ces données ont servi aux simulations numériques par
éléments finis présentés au Chapitre 4.

Les équations suivantes relient les modules d’Young apparents dans les directions <001>, <111> et
<011> (Egoy, E111, Eo11) ainsi que les modules de rigidité (C11, Cy2, Ca3) aux modules de souplesse (S;4,
S12, Saa).

511+ S S
11 = 412 Ci2 = -2 et Caa =, avec V= (811 — S12) (811 + 2512)
Y \Y Ssa
€11+ Cyz Ci2 1
Sp=———, Sip=—— et Syu=-—, avec V= (Cyq — C12)(Cyq + 2C13)
Y \Y Cya
E E 2 E 3 t S1z
=—, = , = et v, - =
IO o Si1+ S+ 1/2 Sea 1 S11+ 2S5 + Sua 0ot S11
En introduisant le facteur d’anisotropie, A :
 2.Cu4
€11 — (2
Nous obtenons :
A.(C11—Cq3)
C44, == T (C'l)
Ensuite,
1 1
C11 = 511.4—Cy3 = E_'A — (= E—(Cn = C13)(Cyy +2.C15) — Cyp
001 001
1 2 1 2 2
C11 = Fog1 A C44(C11 +2.C12) — Cpp = Fogr A Cag-C11 + ﬁ-ZCM-Z-ClZ —Ci2
C(llzC)—C(12C21)
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Annexe C : Détermination des propriétés mécaniques du superalliage monocristallin a base nickel
CMSX-2 a 93 K

1 2
——
Ci12 = C11 ( 1 (2)02 N 1) (C-2)
Egoya™
De plus :
€11 = 1 Cag + (2
Ce qui implique :
1 2
Ci1==.Cop+C (1_WIZ'C‘M)
1= g lat b7
(EOOI.Z.CM.Z 1)
1 2
(1-pr 7 C) |\ 2
Cll 1 1 2001 :_.C44
(=% -Cuu2-1)) 4
Ego1 ™A
2 1
Cll == Z C4_4_. 1 (C-3)
1 (1_5001'A 44)

Nous avons extrait les relations définissant les trois modules de rigidité Cy1, C1,, Cas. Pour leur calcul,
nous pouvons déterminer les valeurs des différentes variables a partir des graphiques présentés dans
les figures suivantes (Figure C-1, 2, 3, 4).
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Annexe C : Détermination des propriétés mécaniques du superalliage monocristallin a base nickel
CMSX-2 a 93 K
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d’anisotropie des phases Ni, NizAl, vy et y Poisson des phases Ni, Ni;Al, y et y ‘ ainsi que

“ainsi que de quelques superalliages [1] de quelques superalliages [1]

Pour la température de 93K, nous avons regroupés les valeurs des différentes constantes dans le
Tableau C- 1.

2

v v
Cy1 - C12 [GPa] 98 94
Eoo1 [GPa] 142 130

A 3.00

v 0.38

Tableau C- 1: Valeurs du module effectif, du module d’Young selon la direction <001>, du coefficient d’anisotropie et du
coefficient de Poisson pour les phases y ety * a la température de 93 K

En appliquant ces valeurs aux équations C-1,2 et 3 nous pouvons estimer les valeurs numériques des
modules de rigidité pour y et y’. Les résultats sont présentés dans le Tableau C- 2.

7

4 4
C11[GPa] 532 247

C1, [GPa] 434 153
C4,[GPa] 147 141
Tableau C- 2 : Valeurs des modules de rigidité employés pour les simulations par éléments finis au Chapitre 4

Les valeurs des modules de rigidité présentés dans le tableau précédent seront utilisées pour les
simulations par éléments finis au Chapitre 4.

[1] A. Hazotte, “Sur les contraintes de cohérence dans les superalliages monocristallins — Parcours
personnel et synthése bibliographique”, Habilitation a Diriger des Recherches, 2000






ANNEXE D

Simulations par éléments finis des déformations présentes dans les
nuances CMSX-2 et AML1 respectivement a basse et haute
température pour des désaccords paramétriques négatifs

Des simulations identiques a celles effectuées sur la nuance CMSX-2 (IV.4.) ont été réalisées sur les

nuances CMSX-2 et AM1 respectivement a basse et a haute température. Cette annexe regroupe les

graphiques représentant les déformations présentes dans la microstructure des deux nuances ainsi

que les conditions de simulation.

D.1. Nuance CMSX-2 a 93 K pour 6=-0.15 %

Nous avons effectué cette simulation pour apprécier I'influence du désaccord paramétrique négatif

sur les déformations présentes dans le matériau. Le Tableau D-1 regroupe les différentes données

employées par les calculs micromécaniques par éléments finis lors des simulations [1].

[%]

Matrice y Précipité y’
Cu [GPa] 532 247
C1; [GPa] 434 153
C4; [GPa] 147 141
Fraction volumique [%] 32 68
Désaccord paramétrique 0.15

Tableau D- 1 : Propriétés de la nuance CMSX-2 a 93K pour un désaccord paramétrique négatif

Les différents états de déformation ont été représentés sur les graphiques de la Figure D-1 et D-2.



Annexe D : Simulations par éléments finis des déformations présentes dans les nuances CMSX-2 et

AM1 respectivement a basse et haute température pour <0
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Figure D-1 : Déformations estimées sur le bord libre EF et le plan médian AB par les éléments finis pour la nuance CMSX-2 a

la température de 93 K pour un désaccord paramétrique égal a -0.15 %



Annexe D : Simulations par éléments finis des déformations présentes dans les nuances CMSX-2 et
AM1 respectivement a basse et haute température pour <0
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Figure D-2 : Déformations moyennes présentes le long du canal pour la nuance CMSX-2 ayant un désaccord paramétrique de
-0.15% a la température de 93 K

Les graphiques précédents présentent la méme allure générale au signe prés que ceux présentés au
chapitre 4 pour un désaccord paramétrique positif.

Au milieu du canal les valeurs des déformations sont réparties symétriquement autour de la valeur

zéro. La méme constatation a été faite au chapitre 4 ce qui confirme notre approche pour la
détermination du LP non contraint de la phase y.

D.2. Nuance AM1 a 1473 K pour 6=-0.4 %

Nous avons aussi réalisé des simulations pour la nuance AM1 a haute température. Cette nuance
présente un désaccord paramétrique négatif a la température de 1473 K. Le Tableau D-2 regroupe
les différents données employées par les calculs micromécaniques par éléments finis pour effectuer
les simulations [1, 2].

Matrice y Précipité y’
C.. [GPa] 169 120
C.; [GPa] 121 69
C.. [GPa] 81 85
Fraction volumique [%)] 32 68
Désaccord
paramétrique [%] -0.40

Les différents états de déformation ont été représentés sur les graphiques de la Figure D- 3 D- 4.

Tableau D- 2 : Propriété de I'alliage AM1 a 1473 K



Annexe D : Simulations par éléments finis des déformations présentes dans les nuances CMSX-2 et
AM1 respectivement a basse et haute température pour <0
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Figure D- 3 : Déformations estimées sur le bord libre EF et le plan médian AB par les éléments finis pour la nuance AM1 a la
température de 1473 K pour un désaccord paramétrique égal a -0.40 %

L'allure générale des courbes présentées a la figure précédente est identique a celle de la Figure D-1.
La différence entre les valeurs des déformations provient des valeurs de désaccord paramétrique qui
ne sont pas égales pour les températures de simulation. Cette comparaison confirme que les états de
déformation au niveau de la lame mince sont dépendants du désaccord paramétrique et de son



Annexe D : Simulations par éléments finis des déformations présentes dans les nuances CMSX-2 et
AM1 respectivement a basse et haute température pour <0

signe. Les allures des courbes restent semblables quelque soit la nuance employée pour la
simulation.
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Figure D- 4 : Déformations moyennes présentes le long du canal pour la nuance AM1 ayant un désaccord paramétrique de
+0.40% a la température de 1473 K

Les états de déformation pour la nuance AM1 confirme la répartition des contraintes
symétriguement autour de la valeur zéro au milieu du canal.

[1] A. Hazotte, “Sur les contraintes de cohérence dans les superalliages monocristallins — Parcours
personnel et synthése bibliographique”, Habilitation a Diriger des Recherches, 2000
[2] A. Hazotte, A. Racine, S. Denis, A. Simon, Scripta Metallurgica et Materialia 25 (1991) 2491-2496






ANNEXE E

Simulations par éléments finis des déformations présentes dans un
superalliage monocristallin a base nickel CMSX-2 a 93 K pour

un désaccord paramétrique de 0.125 %

Cette annexe est associée au Chapitre 4 et regroupe les courbes des déformations présentes dans la
nuance CMSX-2 a 93 K pour un désaccord paramétrique de 0.125 %.
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Annexe E : Simulations par éléments finis des déformations présentes dans un superalliage
monocristallin a base nickel CMSX-2 a 93 K pour 3=0.125 %
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Figure E- 1 : Déformations estimées sur le bord libre EF et le plan médian AB et dans le matériau massif par les éléments
finis pour la nuance CMSX-2 a la température de 93 K pour un désaccord paramétrique égal a 0.125 %
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Annexe E : Simulations par éléments finis des déformations présentes dans un superalliage
monocristallin a base nickel CMSX-2 a 93 K pour 3=0.125 %
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Figure E- 2 : Déformations estimées par les éléments finis le long du canal (contraintes moyenne) et dans le matériau massif
pour la nuance CMSX-2 a la température de 93 K pour un désaccord paramétrique égal a 0.125 %
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ANNEXE F

Publication
Determination of lattice parameters from multiple CBED patterns:
a statistical approach

Ce travail de thése a donné lieu a une publication relative au Chapitre 3, qui a été acceptée par la
revue Ultramicroscopy au mois de novembre 2009. Le texte de cette publication est présenté dans
cette annexe.

Determination of lattice parameters from multiple CBED patterns:
a statistical approach

G. Brunetti', E. Bouzy'", JI. Fundenberger', A. Morawiec®, A. Tidu'

' Laboratoire d’Etude des Textures et Application aux Matériaux (LETAM), UMR CNRS 7078, Ile du
Saulcy, 57045 Metz Cedex 1, France
*Polish Academy of Sciences, Institute of Metallurgy and Materials Science, Krakow, Poland.

Corresponding author*: Tel: +33387315396; Fax: +33387315377
E-mail address: bouzy@univ-metz.fr (E. Bouzy)

Abstract

This study deals with the uncertainty of the measurement of lattice parameters by CBED using the
kinematic approximation. The analysis of a large number of diffraction patterns acquired on a silicon
sample at 93K with a LaBs TEM without energy filter shows the presence of both the systematic and
the random parts of errors. It is established that random errors follow the normal statistical distribution
and that the precision quantified by the relative standard deviation is about 3-4x10™ for lattice
parameter measurements made from single pattern. The error sources are analyzed, different ways of
enhancement are reviewed, and a new approach is proposed. It is shown that both accuracy and
precision can be simply improved by taking into account multiple patterns analysis for the
determination of the actual voltage, the single lattice parameter “a” or the complete set of lattice
parameters. The precision of about 1.5-2x10™ can be reached using a minimum of three HOLZ line
patterns for the single “a” parameter and about 5x10™ for the complete set of lattice parameters using
six diffraction patterns. The use of multiple patterns also allows to overcome the non-uniqueness of
solution linked to the CBED studies.

Keywords: CBED, lattice parameters, strain, accuracy, precision, uncertainty, error, multiple patterns,
statistics
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1-Introduction

Transmission electron microscopy is a powerful technique for materials characterization. In particular,
several methods have been developed for the lattice parameters (LPs) determination. The oldest one
and the most used is the convergent beam electron diffraction (CBED) method, but recently new
methods like nano beam diffraction [1, 2] and nanoscale electronic holographic interferometry [3]
have been developed. The nanobeam electron diffraction can be combined with STEM (Scanning
Transmission Electron Microscopy) to do strain maps and they can also be used on relatively thick
samples to reduce the influence of thin-film relaxation, the precision is equal to 6x10™ [4] The
nanoscale electronic holographic interferometry is a very promising technique with a precision of
2x10™ and the strain can be mapped across a field of view of 300x1600 nm? with a spatial resolution
of 4 nm [5]. The CBED method has a better precision for the LP determination but it is affected by the
sample relaxation. In particular conditions, the relaxation may have some effects on the HOLZ lines
causing their broadening or splitting [6, 7]. These effects are harmful for the CBED method because
such diffraction patterns can’t be used for LP determination.

Various computational schemes based on the kinematic theory have been developed for strain or
lattice parameter determination by the CBED technique. Two of them are often used; the first one was
devised by Jones et al. [8] and then adapted by Zuo [9]. This method (ID) is based on comparing the
distances between intersections of HOLZ lines. To calculate the values of lattice parameters or strain,
experimental and simulated diffraction patterns are matched with the help of a ¥ best-fit parameter.
The second method, called triangle method (TM), uses areas of triangles formed by the intersections
of the HOLZ lines [10]. Both methods are similar because the areas are directly linked to the distances
between intersection points (by Heron formula). These methods have been implemented in non-
commercial [9, 11] and commercial [12] software. The procedure for line detection is based on Hough
transform. In more recent studies [13], a new way of computing lattice parameters from CBED
patterns has been proposed; the “K-line equation based scheme” (KLEBS) is more fundamental than
ID because it is directly based on the underlying algebraic equation of ‘‘K-lines’” [14], of which
HOLZ lines in CBED patterns are a particular case. The reader is referred to [13] for details. A
software named TEMStrain [15] combines several methods of lattice parameter determination
including KLEBS and ID approaches (with the use of multiple patterns, use of off-axis patterns,
dynamic simulation of the central disk).

A technique of lattice parameter determination can be characterized by its spatial resolution and its
uncertainty. The CBED method is known for its high resolution (of a few nanometers) but there is no
consensus on its uncertainty. The uncertainty, composed of the precision (degree of reproducibility)
and of the accuracy (degree of veracity), originates from different sources such as errors in the
determination of the HOLZ line positions, the dynamic effects or errors in the estimation of the actual
voltage. These are three main factors which increase the uncertainty if they are not controlled.

For many years, the CBED method (ID and TM approaches) has been used in numerous studies and
various uncertainties have been declared. A non exhaustive list of the different numbers reported in the
literature is given in Table 1. The studies listed in the table are all based on the CBED but they
concern different materials and were carried out in different experimental conditions. The
heterogeneity of conditions explains the discrepancy in conclusions reached by the different groups.
This data will constitute the base of comparison for the present study.
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References Material Emnergy Temperature Method Dynamical Parameters Accuracy
filter corrections determined reported
9] YBaCwO-s No Nitrogen D Yes a b 15x107
) a 5-19.8x104
[10] “Theoretical study™ ™ No -
o 8x10--5x10-4
Dispersion Yes ab copy 10
[16] strengthened Yes RT ™
sluminfum No abecaly 3-5x10+
Al N -
[17] . Yes RT ID Yes a 10+
mterconnacts
[18] LOCOS Yes RT D No Plane strain 1.8x10-
[19] LOCOS No Nitrogen D No Plane strain 2x104
Al
[11] ] No RT ID Yes c, o f 2x10+
mtsrconnects

Table 1: Accuracy of the lattice parameters determination (RT: Room Temperature)

The aim of the present work is to define and estimate the uncertainty of CBED based LP
measurements with a new approach based on multiple patterns. Only the uncertainty linked to this
approach will be assessed. The uncertainty caused by sample relaxation is not considered here. For
this reason a silicon sample cut out of a high purity wafer is used. Twenty diffraction patterns were
recorded and processed with the software TEMStrain. Then a new statistical approach to LP
determination was used. Both KLEBS and ID were applied. It is shown that the new approach based
on multiple pattern analysis allows to reduce considerably the uncertainty of the lattice parameter
estimation (with the additional benefit of resolving the ambiguity problem [20, 21]).

2-Experimental

The present study was performed on a Philips CM200 transmission electron microscope equipped with
a LaBg cathode, operating at the nominal voltage of 200kV. All patterns were acquired without energy
filter. A double tilt holder cooled with liquid nitrogen was used in order to reduce the impact of
thermal diffuse scattering. The major disadvantage of the cooling is the modification of the lattice
parameters due to the thermal expansion but this effect can be precisely corrected because the thermal
expansion data for Silicon are well known. Si has been chosen because it represents a standard case for
the CBED method, i.e. a lot of studies deal with this material, and this gives us lots of data for
comparison. Moreover, the values of the LPs are known accurately at a wide temperature range. The
value of the lattice parameter for high purity silicon at room temperature is agr=0.543102122+2x10
nm [22]. The lattice parameter at 93K (a93x=0.542966172+2x10"nm) was calculated using highly
accurate thermal expansion coefficients [23].

Thin foils for TEM observations were prepared by tripod polishing on a high purity silicon wafer. The
advantage of this mechanical sample preparation is that it doesn’t introduce perturbation of the
kinematic Bragg lines due to foil bending and the diffraction pattern can be considered to be coming
from a perfect crystal [24]. The diffraction patterns were acquired using a 1K x 1K GATAN 791 slow
scan CCD camera, and the binning by 2 led to the final resolution of 512x512 pixels.

Precise crystal orientations were determined from CBED patterns using dedicated software [25]. The
calculations of the lattice parameters (a, b, ¢, a, f, y) were carried out by the package TEMStrain [15],
which allows for working with multiple diffraction patterns. A combination of simultaneously used
patterns is called “a project”. The package comprises a number of computational schemes for the
lattice parameters or strain determination including ID and KLEBS.
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The TEMStrain software can be seen as a set of optimization procedures minimizing the difference
between the experimental and simulated diffraction patterns of a project. In the optimization process,
some parameters can be kept constant and some others are adjusted depending which goal is followed.
The first step, for instance, is to determine the actual voltage; in this case, lattice parameters are kept
constant and the voltage is adjusted. Once the actual voltage is estimated, it is assumed to be the same
for all patterns acquired in the session. Here is a brief description of the applied protocol:

1) Acquisition of the diffraction patterns coming from the same region of interest but with different
alpha tilt angles (Fig. 1a).

ii) Determination of the orientation. Kinematic simulation of the HOLZ lines and matching with the
experimental ones (Fig. 1b). For the simulations, a unique camera length is used for all the patterns.
iii) Automatic detection of the HOLZ lines by the software using Hough transform (Fig. 1c) and
indexation of the lines (Fig. 1d).

iv) Verification of positions of detected lines and selection of lines (Fig. 1e).

v) Estimation of the actual voltage or lattices parameters.

If necessary, dynamic simulation (with absorption neglected) can be made for comparison with the
experimental pattern (Fig. 1f).

Figure 1: a) Experimental diffraction pattern <7 45 89> of Si single crystal recorded at the camera

length of 4400mm, b) kinematically simulated pattern (blue lines) superimposed on the experimental

pattern, ¢) automatically detected (red) lines, d) automatic indexation, €) “manually” selected lines, f)
dynamically simulated pattern.

Different types of voltage can be defined for a TEM. The operating voltage is controlled through the
TEM knob. However, the operating voltage can be different from the actual voltage. The actual
voltage corresponds to the voltage in the TEM taking into account the drift and the different
fluctuations which happen during pattern acquisition [26]. It is used to simulate the diffraction patterns
in the kinematical approach. The determination of the actual voltage is an important point for the LP
determination. A false estimation of the voltage has the same effect on HOLZ line positions as a
change in the lattice parameter “a”. Another possibility would be to work with an effective voltage.
The effective voltage allows to compensate the shift of the HOLZ lines from their kinematical position
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through the simulation of quasi-kinematical diffraction patterns [9, 27]. However, it depends on the
material, the chosen zone axis, and the potential depth at the incidence direction [27]. Application of
effective voltage would be beneficial if the same low-index zone axis was used in all measurements. In
our approach, several CBED patterns were used simultaneously in order to determine the LPs.
Consequently, what we measured would correspond to an averaged effective voltage, which has no
real meaning. Moreover, since the software allows us to choose any orientation, we preferentially
selected high-index zone axes. In this case, the dynamical effects can be considered to be low. To
support the latter claim, we have determined the uncertainty linked to the software TEMStrain itself
based on a set of kinematically simulated patterns corresponding to the 20 off-axis orientations used in
this study. The uncertainty turned out to be around 2x10~ for the determination of the “a” parameter
and around 5x10” for the determination of the complete set of parameters. Similar numbers were
obtained when the same test was repeated for dynamically simulated patterns. Therefore, the
dynamical effects can be disregarded and what is measured is rather the actual voltage than an
averaged effective voltage.

Another important point is the stability of the voltage during the acquisition of the diffraction patterns.
It cannot be directly determined by the measurement of the voltage on the sample level because of
technical limitations. Therefore, its variation was measured through the feedback voltage in the high
tension generator. The maximum voltage variation during the acquisition of the diffraction patterns
was about 5V. This change is much smaller than the minimum voltage variation measurable by CBED
method (~90V).

3-Results

In the first part of this work, the objectives are to assess what could be the probability distribution of
the random errors made in the lattice parameter measurements from a single CBED pattern, and to
give an estimate of the systematic error. In the second part, the possibility of reducing the random
error by using a statistical approach to the determination the lattice parameters from multiple patterns
is considered.

To carry out the study a large number of diffraction patterns were acquired. Figure 2 shows the

location of twenty diffraction patterns used in our analysis. They were obtained for alpha tilt angles
between -24° and +24° from the same area of the silicon single crystal at 93K.
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Figure 2: Location in the orientation space of the 20 diffraction patterns. All external patterns were
recorded at the camera length of 4400 mm.

Particular tilt angles and the corresponding (approximate) zone axes are listed in Table 2. The table
shows that no low index zone axes (for which dynamic effects are more important) were used.

atilt Approximate | atilt Approximate

angle zone axes angle zone axes
-24 [189039] | +06  [105980]
-22 [188942] | +08  [105682]
-20 [188745] | +10  [95484]
-18 [178648] | +12  [95186]
-16 [178452] | +14 [7 48 87]
-14 [168255] | +16 [7 45 89]
-12 [168058] | +18 [64291]
-06 [T47466] | +20 [53992]
-04 [137268] | +22 [53693]
+04 [116278] | +24 [433 94]

Table 2: Tilt angles (o) and corresponding approximate zone axes for the patterns shown in Fig.2.

Random and systematic error in lattice parameter measurements:
To get an idea of the distribution of the estimated “a” parameter each of the twenty patterns was used

separately as an input for both approaches (KLEBS, ID). The distribution of the estimated lattice
parameter is shown in Figure 3 as a frequency histogram including four classes of equal amplitude.
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Figure 3: Distribution of the 20 lattice parameters determined from the 20 diffraction patterns of
Figure 2

The Henry’s straight line test was used to assess the normality of the distribution law of the “a”
values. The normality of the distribution law was quantified using two different tests: the > test and
the Lilliefors test; the latter is a graphical test known to be more reliable for low sampling [28]. Both
tests give the same result: the statistical distribution of the “a” parameter is a normal distribution at 5%
uncertainty. This means that the distribution is close to normal, and the data can be interpolated by the
Gaussian curve (Fig. 4).
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Figure 4: Gaussian interpolation of the “a” parameter determined by both approaches
(ID and KLEBS)

This statistical distribution highlights the presence of random and systematic errors. They define
respectively the precision and the accuracy, and their sum is equal to the uncertainty linked to
measurements. The random error can be characterized by the standard deviation (c*), which is

estimated without bias by 0'*:\/ Z; (c_z—ai )2 / (n—l) , where n is the number of projects, a the

estimated average of the set of experimental lattice parameters, and is @; the value of the lattice
parameter obtained from the /™ project. In the following, to quantify precision, we will rather use the
relative standard deviation E,, which is the standard deviation divided by a:

o*

E=2 . (1)

a
When only single patterns are considered, the relative standard deviation for the “a” parameter is
around 3-4x10™.

The relative systematic error £, which is related to the accuracy, is defined as follows:
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where a,_, denotes the true value of the lattice parameter, and a is the average of the experimental

frue
results. The expression (2) is valid only if the sampling is infinite. In fact, the average of the
experimental values is itself a random variable and thus dependent on sampling variations. A simple
statistical test gives the probability of 15%’ to have a systematic error equal to zero with the values

a,,. = Ag3x = 0.54297 nm and pr=0.54288 nm (for the temperature of 93K).

Thus, it is likely that the systematic error is not zero. If one assumes that the systematic error is mainly
linked to the actual voltage determination (and this will be discussed below), it is possible to estimate
it directly. By keeping the lattice parameters constant, the actual voltage can be determined from the
twenty patterns. With the statistical distribution of the actual voltage interpolated by a Gaussian curve
(Figure 5), the mean value of the actual voltage is 198930V and its standard deviation is around 200V
for both approaches (KLEBS and ID). This means that the actual voltage is in the range
198930V+200V with a confidence of 68%. Its relative standard deviation of 1x10™ corresponds to the
relative standard deviation of 5x10™ for the “a” parameter determined from only one pattern.
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Figure 5: Gaussian interpolation of the actual voltage determined by both approaches (ID and
KLEBS)

Statistical approach: lattice parameters measurements from multiple patterns:

With the statistical approach, it is possible to reduce the random error by increasing the number of
patterns taken into account in the determination of the lattice parameters. The twenty recorded
diffraction patterns were combined to build different projects. As was mentioned before, a project is a
combination of a certain number of patterns, which are to be processed together with the same weight
for each pattern. Each project of this study is independent i.e. there is no repetition of the same pattern
in two different projects. In this way, we obtain: 20 projects of 1 pattern, 10 projects of 2 different
patterns and so on up to 3 projects of 6 different patterns.

* I the systematic error is equal to 0 i.e. Aoy = Dy for an infinite sampling, then the probability that ey

_ (0.54297 - 0.54288) (n is the number of the “a” values),

a o_*/\/;

here n=20, o is the estimated standard deviation of a and ¢ , 1s obtained from a Student-Fischer Table with ( -

<0.54288 nm for a finite sampling is such that: ,

1) degrees of freedom and an asymmetric risk taken at left. It is found that the risk ais about 15%.
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First, only the “a” lattice parameter was determined. The relative standard deviations associated to the
value of “a” were calculated from each set of projects containing the same number of patterns’. This
simple case was used to validate the statistical approach. The relative standard deviations versus the

number of patterns used in each project are shown in Figure 6a) for the KLEBS approach and 6b) for
the ID approach.

.
wn

.
=

Relative standard deviation (x20-)
N o

[

[

Relative standard deviation (104

-

i 1 2 3 | 4 &

=
e

3 I 5 ]

ar wumber of pasterns m each project b} Numiber of patterns in each project

Figure 6: Relative standard deviation for the determination of “a”: a) the KLEBS approach and b) the
ID approach.

If there is more than one pattern per project, a decrease of the relative standard deviation value is
observed for both KLEBS and ID. The deviation reaches the minimum of about 1.5-2x10™*. Similarly,
the relative standard deviation of the systematic error related to the actual voltage determination
decreases with the number of patterns used for its determination. Its value for three patterns is 3-
3.5x10™. Fig. 7 shows the relative systematic errors associated with the determination of the “a”

parameter versus the number of patterns used in particular projects. The relative systematic error is
almost constant (around 2x10™*) for all the cases.
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Figure 7: Relative systematic error for the determination of “a”: a) the KLEBS approach and b) the ID
approach.

The second step was to determine the relative standard deviation for each of the six lattice parameters
(a, b, ¢, a, S, y). The relative standard deviation versus the number of patterns is given in Figure 8. For
both approaches, KLEBS and ID, the relative standard deviation drops from 6-12x10~ to 2-3x10~ for
projects containing three patterns. The increase of number of patterns per project leads to a threshold
value of the relative standard deviation of about 5x10™ for six patterns.

> It must be stressed that the number of k-pattern projects is not the same for different values of k, and the spread
of results increases with decreasing number of projects. This has been verified with six projects for each & (=1 to
6), and the result is that the curve maintains its shape and the order of values.
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4-Discussion

The statistical distribution of the determined lattice parameters highlights the presence of a random
and a systematic error, which respectively determine the precision and the accuracy.
Below, these different errors are characterized and ways of reducing them are considered.

4.1-Random error

The random errors follow a normal statistical distribution. This case is frequently observed when the
random error depends on many causes whose effects are themselves random. In the previous section, it
was indicated that the reduction of this error is possible by correcting or improving each main error
source. In our study, the random error is reduced, according to a statistical approach, by taking into
account multiple patterns in the determination of the LPs.

The major errors come from the determination of the HOLZ line positions. The positions of-lines are
affected by various factors like mistakes in line detection, dynamic effects or limited resolution of the
CCD camera, which contribute to random errors. It’s well known that dynamical effects can shift or
distort HOLZ lines and the outcome depends on line indices. Moreover, the multiple patterns taken
into account in the LP measurements correspond to different zone axes, and this means that the
dynamic effects change from one pattern to another. For all these reasons, the errors caused by
dynamic effects can be considered as random.

Positioning of the HOLZ lines has an impact on the determination of the actual voltage. Also in this
case, the errors have random character. The value of the actual voltage is used for the computation of
each kinematical pattern. Thus, the same random error associated to the voltage is present in each
simulated diffraction pattern, and this also introduces some uncertainties on the real position of the
HOLZ lines. These uncertainties led to an error that appears to be systematic as seen in Figure 4
(E,=2.6x10™*) and Figure 7, but the true character of this error is random.
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Some errors linked to TEM settings have been neglected in this study. This applies to the camera
length and the diffraction focus; both have been kept constant in the limits of the lens current stability,
which is in the order of 2 to 20ppm/min [29].

One may consider a number of ways to decrease the level of random errors. The first one is the
improvement of the experimental conditions. The use of an energy filter would be advantageous for
reducing the background inelastic scattering in the diffraction patterns [30]. Thermal noise can be
reduced further by cooling the sample. One might also attempt to improve the determination of HOLZ
lines positions by using more sophisticated numerical techniques of line detection; cf. [31]. Moreover,
an improvement could be achieved with the help of dynamic corrections to kinematic simulations [9,
11,16, 31, 32].

In our approach, the random error is reduced by increasing the number of elements of the sampling,
that is in the present case, the number of patterns in each project.

As shown in Figure 6, in the case of the “a” parameter, the curves of the relative standard deviation
versus to the number of patterns for the KLEBS an ID approaches are similar. The relative standard
deviations for “a” obtained from single-pattern projects are respectively equal to 3x10™ and 4x10™ for
ID and KLEBS approaches. These values are large in comparison with those obtained from multiple-
pattern projects. Typically, when a minimum of three diffraction patterns is used, the relative standard
deviation associated to the lattice parameters determination reaches value of about 2x10™.

This simple case shows that the precision of the LP measurement could be adequately improved by
using the statistical approach. Based on Fig. 6, the use of three-pattern projects seems to be a good
choice.

As for the determination of the complete set of lattice parameters, the results for “a, b, ¢, a, 5, y” are
summarized in Figure 8. The shapes of the curves are similar to those obtained for the “a” parameter.
Moreover, the minimization of the relative standard deviation with growing number of patterns is
almost monotonic; the deviation is about 2-3x10~ for three-pattern projects and it falls to about 5x10™

for six-pattern projects.
4.2-Systematic errors

Systematic errors may originate from several sources. For instance, the HOLZ “lines” are not really
lines but conical sections. However due to the high magnification used for the recording of the
diffraction patterns, and for a simplification of the data treatment, they are approximated by straight
lines. The relative error of this approximation has been calculated from the scattering geometry to be
5x107° [33]; this value is below the maximal detection threshold of the technique and can be neglected.

Worth mentioning is also a spiral distortion (also referred to as anisotropic distortion). It is produced
by the magnetic electron lenses, particularly by the final projector lens [34]. In the case of CBED
pattern, this distortion affects the straightness of the HOLZ lines in corners of images. It has been
observed in some of the diffraction patterns recorded in this study; the lines affected have not been
taken into account for the calculations, and thus the impact of this distortion is considered to be
negligible.

Thus, the intrinsic systematic errors due to conical section or spiral distortion are negligible because of
its small values (about 5x107°, i.e. not measurable by the CBED technique). As mentioned above, the
error of the actual voltage may appear as systematic but actually it has random character.

4.3-Analysis of the results

In this study, the error sources have been listed and error levels have been estimated. The first
conclusion is that the main contribution to the systematic error is related to the determination of the
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actual voltage. This error is an apparent systematic error. Indeed, after its determination, the same
value of the actual voltage is used for the simulation of each kinematical pattern. However, as
mentioned before, the error in the actual voltage determination is caused by an error in line
positioning, and thus, it is a random error. The same causes giving the same effects, it is expected that
this error leads to the same relative standard deviation as the one for the “a” LP determination
analysed in the paragraph 4-1. It decreases with the number of patterns used for the actual voltage
determination and is about 3-3.5x10™ for three patterns. The uncertainty is the sum of the precision
(E,) and of the accuracy (E,). It equals 3x10™ for measurements using three patterns for the actual
voltage determination and also three patterns for the “a” LP determination.

The comparison of the uncertainty determined in this study with numbers reported in the literature is
not easy. First, the experimental conditions can be different (energy filter or not, cooled holder, LaBg
cathode or FEG ...). Second, the data treatment can be based on the kinematic approximation, or it can
include dynamic corrections. In addition, the uncertainty expected for the complete set of LP
determination is not the same as the one for a single parameter. Another difficulty comes from the
word “accuracy” which is not always clearly defined and designates sometimes a standard deviation,
sometimes a variation or an error margin. Moreover, the systematic error is most often omitted.
Taking all these factors into account, the following comparison with declarations of references listed
in Tab.1 can be made.

The determination of the single lattice parameter “a” using one-pattern projects, gives the precision of
about 3-4x10™ for both approaches (ID and KLEBS). This result is below the lower limit of values
given by Roseveld et al. [10] in their theoretical study. Another comparison can be made with
Armigliato et al. [19], who used the same experimental conditions as in this study but they determined
three LPs; the accuracy of 2x10™ reported in [19] is below the one found in the present work. With
multiple pattern approach, the precision is improved to about 2x10™ for three-pattern projects. This
threshold (~2x10™) is in accordance with several studies [11, 18, 19] but there it was assumed to be
accessible based on single patterns.

The precision of the determination of six LPs from a single pattern stands between 4x10 and 12x107
respectively for KLEBS and ID approaches. The use of multiple patterns approach allows to improve
the precision to 5-6x10™ for six-pattern projects. Wittmann et al. [16] are the only ones to have
determined the six LPs by CBED. They claimed accuracy of about 3-5x10™ for the kinematic
approximation and 1x10™ using dynamic approximation; this is better than the uncertainty reached in
this study. However, they have used an energy filter to record the diffraction patterns, which improves
greatly the quality of the patterns and thus allows a better localization of the lines. Moreover, they
have used a particular silicon zone axis [114], and for each lattice parameter they selected only the
lines, which are most sensitive to the variations of this parameter. On the other hand, our approach is
more general and can be applied to any material without any limitation of zone axis.

The precision in the determination of the complete set of LPs (5x10) is worse than for a single
parameter (2x10™*) but the study of all LPs allows to determine a real strain state, and thus, it can
legitimate some assumptions for the strain determination by CBED (e.g., plane strain approximation).

Our approach based on multiple patterns was validated here only for particular experimental
conditions, but it is general, and one can expect that with better experimental conditions (like energy
filtering), or a better determination of the HOLZ lines positions, a smaller uncertainty can be reached.

5-Conclusion

This work is devoted to the analysis of the uncertainty in lattice parameter measurements by CBED
and to methods of decreasing it. The analysis of a large number of diffraction patterns acquired from a
high purity silicon sample at 93K with the CBED technique has highlighted the presence of both types
of errors: random and systematic. The random error follows the normal distribution, and the relative
standard deviation is about 3-4x10™ for lattice parameter measurements made from one single pattern
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with a LaBs TEM without energy filter. The main systematic error apparently comes from the
determination of the actual voltage. Actually, it is a random error with normal distribution. It appears
as a systematic error only because of the experimental protocol according to which the same actual
voltage value is assigned for all patterns acquired in a session.

It is shown that both random and apparent systematic errors can be reduced by a statistical approach
based on multiple patterns. The accuracy is about 3-3.5x10™* using three-pattern projects to the actual
voltage determination and a precision of about 1.5-2x10 can be reached using a minimum of three
patterns for the determination of the single “a” parameter and about 5x10™ for the determination of the
complete set of LPs for six diffraction patterns. Moreover, the use of three (or more) patterns allows
also to overcome the ambiguity problem linked to the CBED study.

The multiple patterns approach has the drawback of reducing the spatial resolution due to the different

tilt angles used for the acquisition of the diffraction patterns. However, for usual study, when only
three patterns are necessary, the effect of the tilt, which can be relatively small, is not detrimental.
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