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Introduction Générale

Les phases Mn+1AX, sont des matériaux nanolamellaires de structure hexagonale, constituée en une
alternance de plans métalliques, de couches de carbure ou de nitrure (Barsoum, 2000; Barsoum and
El-Raghy, 2001). Depuis de nombreuses années, ils sont étudiés pour leurs propriétés atypiques. lls
possedent a la fois des propriétés des céramiques et des métaux, a savoir : bonnes conductivités
thermique et électrique, résistance a I'oxydation et a la corrosion, capacité a étre usiné, ductilité aux
hautes températures et résistance aux chocs thermiques (Barsoum, 2013). Ces propriétés permettent
d’envisager de nombreuses applications, en particulier, comme matériaux de structure, ou pour des
applications a haute température, par exemple dans I'aéronautique et le nucléaire.

En ce qui concerne leurs mécanismes de déformation, il est bien admis que le glissement de
dislocations dans le plan de base est un mécanisme de déformation courant dans les phases MAX,
engendrant des empilements de dislocations, des réseaux, des murs, ainsi que des kink bands (Zhang
et al., 2020). Ce dernier mode de déformation est fréquemment associé a de la délamination pour des
raisons de compatibilité géométrique (Sun et al., 2005; Gilbert et al., 2000). Du glissement hors plan
de base a également été rapporté dans la littérature dans des phases MAX déformées a haute
température (Guitton, Joulain, et al., 2014; Zhang et al., 2015) ou sous des conditions particuliéres de
chargement comme la nanoindentation (Tromas et al.,, 2011). Les phases MAX présentent une
transition fragile-ductile. En effet, cette derniére apparait autour de 800°C et 1100°C et n’est pas
encore entierement comprise (Barsoum and Radovic, 2004; Zhang and Sun, 2005; Guitton, Joulain, et
al., 2014).

Une des originalités des phases MAX est leur comportement lors d’essais cyclés. Les phases MAX
montrent alors un comportement hystérétique sur les courbes de force-déplacement. Un modeéle trés
populaire pour expliquer ce phénomeéne a I'échelle élémentaire est le modele des Incipient Kink Bands
(IKB) proposé par Michel Barsoum. Défendu pendant de nombreuses années (Barsoum et al., 2005;
Poon et al., 2011; Benitez et al., 2016; Barsoum and Tucker, 2017), ce modéle a finalement été réfuté
par son auteur. De nombreuses hypotheses alternatives ont été proposées afin d’expliquer ce
phénomeéne hystérétique, mais elles nont pas été validées & part entiére. A ce jour, le dernier des
modeles proposé est celui des ripplocations. Ce nouveau modele est largement discuté par la
communauté scientifique et n’a toujours pas de preuve expérimentale.

Ainsi, la connaissance des mécanismes de déformation des phases MAX demeure incompléte. Les
phases MAX ont été décrites comme des matériaux extraordinaires. Une volonté de vouloir expliquer
leur comportement par des mécanismes atypiques a marqué leur histoire. Il est vrai que le seul
glissement des dislocations dans le plan de base ne suffit pas a accommoder toute la déformation
pouvant avoir lieu dans les phases MAX. Il est donc légitime de chercher d’autres mécanismes de
déformation. Le maclage, qui est un des mécanismes classiques de déformation dans les matériaux a
structure hexagonale, a été jusqu’a présent systématiquement exclu du débat pour les phases MAX.
Non seulement son observation n’a jamais été rapportée, mais son impossibilité a été affirmée dés les
premiéres publications en se basant sur le trop grand rapport des paramétres de mailles ¢/ dans les
phases MAX. Le maclage de déformation est un mécanisme qui permet pourtant de réorienter
localement le cristal et ainsi d’avoir un nombre de modes de déformations indépendants plus
important. Il représente donc une piste sérieuse et relativement classique dans les matériaux a
structure hexagonale. Il est a envisager pour comprendre la déformation des phases MAX, quand le
glissement dans le plan de base ne peut pas étre activé. Wilgens Sylvain (Sylvain, 2016) a observé
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récemment des microstructures originales de déformations dans la phase MAX Ti,AIN déformée par
indentation a 800°C. La forme de la microstructure et les désorientations constatées par microscopie
électronique en transmission évoquaient fortement le maclage. Dans cette thése, nous nous
proposons d’analyser en détail les microstructures de déformations et de tester I’hypothése du
maclage. Afin de s’affranchir de I'arrangement des grains et des effets spécifiques aux joints de grains,
notre étude sera donc réalisée dans des conditions identiques aux matériaux monocristallins. Soit sur
des monocristaux de Cr,AIC sous forme de plaquette ; soit sur des échantillons polycristallins de Ti,AIN,
en travaillant par essais de microdéformation a I’échelle de grains individuels. Dans tous les cas, nous
mettrons en ceuvre des essais de déformation micromécaniques (nanoindentation, compression de
micropiliers) afin de limiter I'étendue de zones plastiques et d’en identifier les éléments
caractéristiques a I'échelle des défauts élémentaires (dislocations). De plus, la localisation de ces
déformations permettra d'utiliser successivement plusieurs techniques de caractérisation
complémentaires en volume (MET et cartographie d’orientation) et en surface (AFM et MEB).

Le travail présenté dans cette thése se divise en cing chapitres. Le contexte de I'étude sur les différents
mécanismes de déformation présents dans les matériaux de structure hexagonale en générale et dans
les phases MAX en particulier sera présenté dans un premier chapitre. Le second chapitre portera sur
la présentation des échantillons, ainsi que sur les différentes techniques expérimentales de
caractérisation utilisées, permettant la mise en évidence du maclage de déformation. Les logiciels, qui
ont servi a I'analyse des données d’orientation cristallographique, seront aussi présentés dans ce
second chapitre. Le chapitre suivant portera sur I'analyse de la déformation induite par
nanoindentation, avec une pointe Berkovich, sur la phase MAX polycristalline de Ti,AIN. Les
expériences ainsi réalisées ont été effectuées pendant une précédente thése (Sylvain, 2016), dans le
cadre d’une collaboration. L'étude présentée dans ce chapitre portera sur I'analyse des images de
microscopie électronique en transmission et sur la caractérisation des données d’orientation
cristallographique, obtenues par la technique ACOM-ASTAR. Le quatriéme chapitre reprendra la méme
méthodologie d’analyse que celle du troisieme chapitre. Mais cette fois-ci, sur la phase MAX Cr,AIC
monocristalline, sollicité en nanoindentation sphérique dans une configuration ou le plan de base est
orienté a 90° de la surface indentée. La déformation induite sera caractérisée en utilisant toutes les
techniques expérimentales rapportées précédemment. Le dernier chapitre présentera les résultats de
déformation obtenus sur des micropiliers de Cr,AlIC monocristallin. Deux orientations du plan de base
(45° et 90° de la surface) seront utilisées afin d’analyser la déformation lors des essais de compression.
Les essais de compressions seront réalisés en ex situ pour les micropiliers avec le plan de base a 45° de
la surface et en in situ pour les autres. L'analyse des déformations sera réalisée par microscopie
électronique a balayage. Un couplage entre I'observation in situ des déformations avec les courbes de
contraintes-déformation sera aussi amené. Une étude des données d’orientation cristallographique
sur un des micropiliers sera aussi présentée, permettant ainsi que comprendre la nature des
désorientations observées. De plus, une analyse sur la déformation induite, lors de la nanoindentation
du sommet d’un micropilier, dont le plan de base se trouve a 90° de la surface, avec une pointe
Berkovich sera introduite. A travers ces différentes analyses, nous montrerons que dans chaque cas,
le maclage de déformation intervient de fagon extrémement significative dans le comportement
mécanique de ces phases MAX.
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1.1. Présentation des phases MAX

1.1.1. Généralités
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ZrPbC Ti,PbC V,GaC V,GeC Hf,InC Zr,TIN

Figure 1-1 : Tableau périodique des éléments sur lequel sont mis en avant les éléments pouvant étre utilisés a la synthese des
phases MAX : en vert les métaux, en bleu les éléments du groupe A et en gris I'azote et le carbone. Certaines des différentes
phases MAX déja synthétisées sont aussi rappelées, en insert, en fonction de leurs différentes cristallographies.

A partir de 1963, Jeitschko et Nowotny, ainsi que leurs collaborateurs, ont mis en évidence I'existence
de nouveaux matériaux de structure hexagonale qu’ils ont désignés sous le terme de Phases H, tels
que, Ti>AIN et Cr,AIC (Jeitschko et al., 1963a, 1963b, 1963c, 1964; Jeitschko and Nowotny, 1966;
Nowotny, 1971; Schuster et al., 1980). Toutefois, ces matériaux n’ont pas été étudiés durant de
nombreuses années et ce n'est qu’en 1996, que Barsoum et El-Raghy se sont intéressés de nouveau a
la phase TisSiC; (Barsoum and El-Raghy, 1996). lls ont montré que ce matériau combinait certaines des
propriétés des céramiques et des métaux : résistance a I’oxydation, ductilité aux hautes températures,
capacité a étre usiné et bonnes conductivité électrique et thermique. Puis, quelques années plus tard,
Barsoum et ses collaborateurs ont nommé phases MAX un nouveau groupe de matériaux, dont les
propriétés et la structure cristallographique étaient semblables au TisSiC; (Barsoum, 2000; Barsoum
and EIl-Raghy, 2001).
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Les phases MAX, de formule Mn1AX, avec n un entier compris entre 1 et 3, sont des matériaux
nanolamellaires de structure hexagonale, dont le groupe d’espace est P6s/mmc (Barsoum, 2000;
Barsoum and El-Raghy, 2001). Dans cette formule, M correspond a un métal de transition (Sc, Ti, Zr,
Hf, V, Nb, Ta, Cr ou Mo), A est un élément appartenant aux colonnes IlIA a VIA (Cd, Al, Ga, In, Tl, Si, Ge,
Sn, Pb, P, As, S) et X représente |'azote ou le carbone. La Figure 1-1 présente les principaux éléments
du tableau périodique entrant dans la composition des différentes phases MAX.

1.1.2. Structure cristallographique

M,AX M,AX, M,AX,

Figure 1-2 : Mailles cristallographiques des trois structures de phases MAX :
MzAX, MgAXz et M4AX3.

Une phase MAX de formule M;AX sera nommée 211, celle de formule M3AX; sera appelée 312 et le
nom 413 sera attribuée a la structure MsAXs. Les mailles cristallographiques de ces trois structures de
phases MAX sont représentées en Figure 1-2 et peuvent étre décrites comme une alternance
d’empilements de n couches d’octaédres de carbure/nitrure de métaux de transition et d’'une couche
d’élément A. La seule différence entre ces trois mailles cristallographiques est le nombre d’octaedres
compris entre deux couches d'éléments A. La phase MAX M,AX contient un octaedre et donc deux
couches d’éléments M. Pour la phase MAX Ms3AX;, la maille contient deux octaedres et donc trois
couches de métaux de transition. Le Tableau 1-1 donne les différents parametres de maille pour
différentes phases MAX ainsi que leur rapport ¢/.

La structure cristallographique des phases MAX présente une forte anisotropie, avec un rapport ¢/,
élevé (environ égal a 4 pour une structure 211, 6 pour une structure 312 et 7,8 pour une 413). Cette
derniére va jouer un réle important sur I'arrangement et |'orientation des grains dans les polycristaux
ainsi que sur les propriétés mécaniques du matériau (Ouisse et al., 2015).
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a(A) c(A) %a

Ti, AIN 2,989 13,614 4,55
Ti,AIC 3,04 13,60 4,47
V,AIC 3,1 13,83 4,46
Zr,SnC 3,40 12,13 3,57
Cr,AIC 2,86 12,80 4,48
TizAlC, 3,075 18,578 6,04
Ti3SiC, 3,0665 17,671 5,76
Ti;GeC, 3,07 17,76 5,79
Ti, AIN; 2,988 23,372 7,82
Nb,AIC, 3,123 24,109 7,72

Tableau 1-1 : Paramétres de maille de différentes phases MAX avec leur rapport €/ (Barsoum, 2000, Barsoum and El-
Raghy, 2011).

1.1.3. Syntheése

Les phases MAX peuvent étre synthétisées sous forme de film mince ou sous forme de matériau massif.
Haemers et al. ont proposé une revue regroupant tous les protocoles de synthése pour les phases MAX
(Haemers et al., 2020). Nous nous limiterons ici aux deux techniques qui ont été utilisées dans cette
thése pour synthétiser des échantillons massifs : Pressage Isostatique a Chaud (HIP) et croissance en
solution sous haute température.

Afin de synthétiser des phases MAX sous forme massive, la métallurgie des poudres est généralement
utilisée (Eklund et al., 2010), et plus particulierement le Frittage Flash (SPS) (Tian et al., 2007; Riley et
al., 2006; Wang et al., 2004; Pan and Shi, 2007; Zhang et al., 2008), le Pressage a Chaud (HP) (Tang et
al., 2002; Amini et al., 2008; Han et al., 2008) ou le Pressage Isostatique a Chaud (HIP) (Barsoum, 2000;
El-Raghy et al., 1999; Tzenov and Barsoum, 2004; Barsoum et al., 1997). La Figure 1-3 permet de
constater que la synthese par HIP permet d’obtenir des polycristaux dont les grains, sous forme de
lattes, sont orientés de maniere aléatoire. Les dimensions des grains varient énormément en fonction
des parametres de synthese utilisés (temps, température et pression). Elles peuvent fluctuer de
quelques micrometres a quelques centaines de micrometres. Le Tableau 1-2 résume une étude, menée
par Barsoum et al. sur I'influence de la taille des grains et de la température sur la résistance du Ti,AlC,
du Ti,AlN et de la solution solide Ti, AlCy sNg 5 (Barsoum et al., 1997, 2000).

Figure 1-3 : Images de microscopie a balayage du Ti3 ALC, synthétisé par HIP de a) la surface polie et de b) la surface fracturée.
D’apres (Tzenov and Barsoum, 2004).
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Combosés Tailles des Contraintes a la rupture (MPa) Références
P grains (um) 20°C | 1000°C | 1100°C | 1150°C | 1200°C | 1300°C
20-25 540421 | 435 402 ; 340 270 ‘Bj“;;gg,et
Ti,AlC (Ba:soum et
100 — 200 393 - - 250 - ~160 o 1507)
100 381426 | 340 335 - 280 155 ‘Bj“;;;gg,et
Ti, AIN B
(Barsoum et
100 — 200 470 - - 230 - 160 al., 1997)
Ti,AlCosNos | 20-25 810+80 | 560 | 540 - 275 172 | Erem

Tableau 1-2 : Effet de la granulométrie et de la température sur les contraintes a la rupture (Barsoum et al., 2000).

Lors de la synthése de phases MAX, il peut y avoir apparition de phases secondaires. Par exemple, dans
le cas du Cr,AlC les phases secondaires observées sont Cr,Al, Cr,C;, Al,C5 et Al,05 et dans le cas du
Zr3AlC,, elles sont ZrC et ZrAl,, Zr,Al; (Lapauw et al., 2016). Pour le cas de la synthése par HIP, les
échantillons obtenus peuvent atteindre une pureté de 95 % (Racault et al., 1994; Barsoum and El-
Raghy, 1996). Les phases secondaires peuvent induire des modifications de certaines propriétés
mécaniques, comme I'augmentation de la résistance a la flexion et a la compression (Barsoum, 2013).
Les phases MAX peuvent aussi étre synthétisées sous forme de solutions solides sur les sites M, A ou
X (Dubois et al., 2010; Naguib et al., 2014; Sokol et al., 2019). Sokol et al. répertorient dans leur étude
toutes les solutions solides qui ont déja été synthétisées. Le Tableau 1-3 donne quelques exemples de
cette étude.

Site M Site A Site X
(Cr;_xFey),AIC Cry (Alg,97S10,03)C

211 (Nb; _,Vy),AIC Zr,(Al; _Sny)C Ti, Al(CyN;_y)

(Ti, Hf),InC Zr,(Aly3Pbg¢5)C

Ti Al i, (Si .
e Ta et | TsACastos)
413 (Nbo 5Vo,5)4AICs ) )

(Crs/gTiz/g)4AlCs

Tableau 1-3 : Différentes solutions solides de phases MAX répertoriées par Sokol et al. (Sokol et al., 2019).

La seconde technique de synthese présentée dans cette partie est la croissance en solution sous haute
température (Ouisse et al., 2013a). Contrairement aux autres techniques, cette derniére permet
d’obtenir des monocristaux de phases MAX avec des dimensions pouvant atteindre quelques
centimetres ainsi qu’une orientation maitrisée. La synthése des échantillons, par exemple du Cr,AlC,
consiste a maintenir une solution, composée de chrome et d’aluminium dans un creuset en graphite,
pendant plusieurs heures a une température comprise entre 1400°C et 1500°C, sous une pression
partielle d’argon de 1,5 bar. La Figure 1-5a) présente le montage expérimental utilisé. Durant ce
processus, le carbone, présent dans le creuset en graphite, migre dans la solution. Les plaquettes de
Cr,AlC sont nuclées a l'intérieur d’'une masse fondue solidifiée. Le refroidissement, effectué a I'air,
dure entre trois et dix jours, ce qui permet a la masse fondue solidifiée de se dilater, jusqu’a casser le
creuset en graphite. La masse fondue solidifiée se transforme alors en poudre. Les monocristaux de
Cr,AlC, sous forme de plaquettes, sont alors révélés, voir Figure 1-5b). La Figure 1-5 présente en c) les
monocristaux de Cr,AlC d’une taille de quelques centimetres carrés, orientés selon le plan de base et
dont I'épaisseur est d’environ 1mm. Les plaquettes sont généralement constituées de plusieurs
feuillets superposés les uns aux dessus des autres selon I'axe 0001 de la phase MAX. Ces derniers sont,
par ailleurs, parfaitement stables a I'air.
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Figure 1-5 : a) Schéma du montage permettant la croissance en solution sous haute température d’apreés (Ouisse et al., 2013).
b) Monocristaux de Cr,ALC synthétisés par croissance en solution sous haute température. c) Exemple d’un monocristal de
CryAlC.

La Figure 1-4 résume une étude de microscopie électronique en transmission (cliché de diffraction et
image de haute résolution suivant [0001]) menée par Ouisse et al. montrant l'orientation des
plaguettes de monocristaux suivant le plan de base (Ouisse et al., 2013a), ainsi que I'arrangement
atomique de la structure Cr,AIC selon cette direction.
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Figure 1-4: a) Cliché de diffraction et b) image de microcopie électronique en transmission en haute résolution des
monocristaux de Cr,AlC suivant la direction [0001]. En b) se trouve I'image haute résolution simulée avec les positions
atomiques (gris pour les atomes de carbone, rouge pour les atomes d’aluminium et bleu pour les atomes de chrome). D’apreés
(Ouisse et al., 2013).

1.1.4. Comportement mécanique des phases MAX

Les phases MAX sont caractérisées par un comportement fragile a basse température et ductile a
haute température, la température de transition se situant en général entre 800°C et 1100°C (850°C
pour Ti3SiC, et 900°C pour Ti,AlIN) (Barsoum and Radovic, 2004; Zhang and Sun, 2005; Guitton,
Joulain, et al., 2014). La Figure 1-7 présente |'évolution des courbes contrainte-déformation du TisSiC,
en fonction de la température de déformation (Zhang and Sun, 2005). D’apres cette étude la transition
fragile-ductile de cette phase MAX apparait autour de 850°C.

Le Tableau 1-4 donne la densité, le module de cisaillement, le module d’Young et le coefficient de
Poisson de différentes phases MAX et d’une solution solide (Barsoum and Radovic, 2011). Le module
d’Young des phases MAX est compris entre 200 et 400 GPa. Le coefficient de Poisson est de I'ordre de
0,2 pour toutes les phases MAX et le module de cisaillement est compris entre 100 et 150 GPa.
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Figure 1-7: Courbes de compression d’un échantillon de Ti3SiC,
polycristallin a différentes températures. D’aprés (Zhang and Sun, 2005).

Densité Module de Module Coefficient
Phases MAX e cisaillement | d’YoungE | de Poisson Références
& G (GPa) (GPa) v
. (Radovic et al., 2006;
Ti,AlC 41 118 277 0,19 Manoun, Zhang, et al., 2006)
(Hettinger et al., 2005;
Cr,AIC 52 Az = LA Manoun, Gulve, et al., 2006)
(Hettinger et al., 2005;
Nb,AIC 6,34 117 286 0,21 Manoun, Gulve, et al., 2006)
Ti3SiC, 4,52 139 343 0,19 (Radovic et al., 2006)
. (Radovic et al., 2006;
TizAlC, 4,2 124 297 0,20 Manoun et al.. 2007)
. (Finkel et al., 2000; Manoun
Ti,AIN; 4,7 127 310 0,22 et al., 2005)
Ti,AlCy 5Ny s 4,2 123 290 0,18 (Radovic et al., 2008)

Tableau 1-4 : Paramétres macroscopiques de différentes phases MAX. D’aprés (Barsoum and Radovich, 2011).

La délamination est aussi un comportement pouvant apparaitre lors d’une forte déformation des
phases MAX par essais de compression ou par nanoindentation, par exemple. La Figure 1-6 montre
deux images de microscopie a balayage du Ti3SiC; compressé (Sun et al., 2005; Gilbert et al., 2000).
Des fissures et de la délamination y sont clairement visibles. La délamination sera expliquée plus en
détail dans la suite du chapitre.

Acc.V Spot Magn Det WD
500 kv 3.0 107000 Ste 5.0

b) JEOL SEI 5.0 kv x5,000 WD 6 mm

Figure 1-6 : Images de microscopie électronique a balayage du Ti3SiC, compressé a) (Sun et al., 2005) et b) (Gilbert et al.,
2000).
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Figure 1-8 : a) Courbes de compression en contrainte-déformation d’un cube de 2 mm de cétés de Ti;SiC, fortement texturés.
Une représentation de I’échantillon déformé se trouve en insert avec une représentation des plans de base (Barsoum and
Radovic, 2011). b) Courbe mécanique de déformation a température ambiante pour différents matériaux : Al,05, Ti3SiC, et
Al. Le comportement hystérétique est parfaitement visible pour la phase MAX. D’aprés (Barsoum et al., 2003).

Une autre propriété mécanique peut étre citée portant sur le comportement en compression uniaxiale
des phases MAX. La Figure 1-8a) représente trois courbes de compression d’un cube polycristallin
texturé de Ti;SiC,, montré en insert sur la Figure 1-8a) (Barsoum and Radovic, 2011). Durant leur
étude, Barsoum et al., ont montré que la réponse de leur échantillon était trés anisotrope. En effet,
guand le cube est compressé de maniére a favoriser le glissement dans le plan de base, i.e. le long de
I'axe z dans le cas de la Figure 1-8a), la courbe de compression a une allure classique et la limite
d’élasticité est atteinte pour environ 200 MPa. Toutefois, si 'axe de compression ne permet pas un
glissement facile dans le plan de base des systémes, i.e. parallelement au plan de base (suivant I'axe
x), alors les courbes de compressions présentent un pic de contrainte (a environ 230 MPa et 290 MPa)
suivi d’un adoucissement.

La Figure 1-8b) présente le comportement hystérétique des phases MAX observé sur les courbes de
contrainte-déformation. Ce phénomeéne correspond a une ouverture de la courbe mécanique
contrainte-déformation alors que cette derniere est réversible. Le comportement hystérétique est
observé dans des matériaux a gros grains comme dans des matériaux a petits grains (voir Figure 1-8b))
(Barsoum et al., 2003). Différents modeles ont essayé d’expliquer ce phénomene : les Incipients Kink
Bands (Barsoum et al., 2003; Barsoum and Radovic, 2004, 2011), le frottement entre faces de
microfissures (Poon et al., 2011), le glissement réversible des dislocations (Jones et al., 2014), la
déformation d’une structure complexe et anisotrope (Guitton, Van Petegem, et al., 2014) ainsi que le
modele de Benitez (Benitez et al., 2016). Cependant aucun de ces modeles n’a encore été adopté a
I"'unanimité par la communauté scientifique et ils sont toujours sujets a débat.

1.2. Plasticité dans les hexagonaux

Comme évoqué précédemment, les phases MAX cristallisent dans une structure hexagonale. Nous
allons donc, dans cette partie, rappeler les mécanismes de plasticité spécifiques aux matériaux de
structure hexagonale compacte, bien connus dans la littérature. Nous allons ainsi nous intéresser au
glissement de dislocations ainsi qu’au maclage de déformation.

1.2.1. Glissement de dislocations

Le mode le plus commun de déformation en plasticité est le glissement de dislocations, qui a lieu
principalement dans les plans les plus denses de la maille cristallographique. En observant une surface
apres déformation plastique, des lignes de glissement sont généralement visibles. Ces lignes

9
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Figure 1-9 : Systemes de glissement pour une maille hexagonale : a) basal, b) prismatique de premiere et seconde espéces et
c) pyramidale de premier et deuxieme ordres

correspondent a des marches induites par I'émergence en surface des dislocations dans le matériau
déformé.

Le glissement d’une dislocation le long d’un plan cristallographique correspond a la propagation d’un

cisaillement d’un vecteur B, dit le vecteur de Burgers. L'énergie associée a ce cisaillement est
proportionnelle a la longueur du vecteur de Burgers. Le plan de glissement d’une dislocation est défini,
alafois par le vecteur de Burgers et par la direction de ligne de la dislocation. Un systéme de glissement
est constitué du vecteur de Burgers de la dislocation ainsi que du plan de glissement de la dislocation.
Dans un matériau a structure hexagonale, les systemes de glissement classiguement observés sont soit
basaux, soit prismatiques de premiére et seconde espéces ou pyramidaux de premier ou deuxieme
ordres. La Figure 1-9 représente ces trois systemes de glissement de maniére schématique avec leurs
plans et leurs vecteurs de Burgers.

Le Tableau 1-5 récapitule les systemes de glissement rapportés dans la littérature pour des matériaux
a maille hexagonale (Hirth and Lothe, 1982; Hull and Bacon, 2001). Le plan le plus dense dans un
matériau de cristallographie hexagonale est le (0001) et les directions les plus denses sont celles de
type < 1120 > (Hull and Bacon, 2001). C’est pour cette raison que le glissement basal est le plus

Nature du . Nombre de
Nature du plan de Systeme de -
. vecteur de . modes Exemples de matériaux
glissement glissement .
Burgers indépendants
Basal (0001) < 1120 > 2 Cd, Zn, Mg, Co, Re, T, Zr, Be
Prismatique de 1% espéce a {1100} < 1120 > 2 Ca,zn Mg, Re, Ti, 21, Be
Pyramidal de 1° ordre 4 (Hirth and Lothe, 1982)
Prismatique de 1° espéce c {1100} [0001] 2 TisAl (Thomas et al., 1989)
Prismatique de 2" espéce {2110} [0001] 2 Mg (Byer et al., 2010)
(Xie et al., 2016)
Th tal., 1989
Pyramidal de 1°" ordre 5 ( O(n:ﬁ:t:aid Lothe),
a+c 1982), (Stohr and Poirier,
H éme 1972; Obara et al., 1973; Byer et
Pyramidal de 2°™¢ ordre 5 2L, 2010)
(Thomas et al., 1989)

Tableau 1-5 : Systémes de glissement présents dans une maille hexagonale donnés pour chaque plan (basal en bleu, prismatique
(1¢re et 2éme espéces) en rouge et pyramidal (1¢" et 2" ordres) en jaune) avec leurs directions de glissement (i.e. vecteurs de Burgers)
correspondant (Hirth and Lothe, 1982 ; Hull and Bacon, 2001). Le nombre de modes indépendants pour chaque systéme de
glissement est aussi donné (Yoo 1981).
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Plasticité dans les hexagonaux

commun dans ces matériaux. Toutefois, ces directions de cisaillement peuvent aussi étre activées avec
un glissement prismatique de premiere espéce ainsi qu’avec un glissement pyramidal de premier
ordre. Il est donc tout a fait possible d’obtenir du glissement dévié. Ce dernier a lieu quand une
dislocation (par exemple, dans le plan de base), qui posséde un vecteur de Burgers de type < 1120 >,
change de plan de glissement pour un autre (dans notre exemple, un plan prismatique de premiére
espece ou un plan pyramidal de premier ordre). Ceci est faisable uniquement a la condition que les
deux plans contiennent communément la méme direction de glissement (i.e. le vecteur de Burgers de
la dislocation).

Les matériaux, dont le rapport ¢/, se rapproche du cas idéal d’'un matériau hexagonal a maille
compacte (/4 = 1,633), comme le cobalt ou le magnésium, se déforment suivant un glissement
prismatique de premier ordre avec une direction de glissement de type < 1120 > (Hirth and Lothe,
1982; Hull and Bacon, 2001). Il en est de méme pour le titane et le zinc(Hull and Bacon, 2001;
Churchman, 1954; Rosi et al., 1956; Bell and Cahn, 1957; Price, 1960; Hirth and Lothe, 1982). Hirth et
Loth ont aussi rapporté que le titane (Churchman, 1954; Rosi et al., 1956), le béryllium, le cadmium
(Price, 1961) et le magnésium (Burke and Hibbard, 1952) se déformaient suivant un systéeme de
glissement de type pyramidal de premier ordre de type < 1120 > (1011) (Hirth and Lothe, 1982).
Le zinc (Bell and Cahn, 1957; Price, 1960) et le cadmium (Price, 1961) peuvent avoir comme systéme
de glissement du pyramidal de second ordre de type < 1123 > (1122) (Hirth and Lothe, 1982).

1.2.2. Kink Bands

1.2.2.a) Définition

En 1942, Orowan a mis en évidence un nouveau mécanisme de déformation, les kink bands, observés
dans les métaux hexagonaux (Orowan, 1942). La Figure 1-10a) montre des images de fils
monocristallins de cadmium, de diametres d’un millimétre, déformés en compression uniaxiale avec
les plans de base paralleles a I'axe du fil. Ces fils montrent des pliures ou kinks a différents endroits.
Orowan a observé qu’en appliquant une force paralléle au plan (0001), des dislocations glissent et
donc cisaillent le matériau en donnant naissance a des lamelles d’épaisseur uniforme t (représenté en

Figure 1-10 : a) Images de kinks dans un nanofil monocristallin de cadmium ; b) schéma d’un kink band selon Orowan.
D’aprés (Orowan, 1942).

11



Chapitre 1 - Etat de I'Art

A B c

Figure 1-11 : a) Schéma de principe de la formation d’un kink band par dislocations d’apres Hess et

Barrett (Hess and Barrett, 1949).

Figure 1-10b)). Les dislocations se concentrent ensuite au niveau du plan de kink noté k. Les lamelles
ainsi formées se retrouvent alors dans une position finale désorientée. Ces derniéres gardent toutefois
leur intégrité cristallographique.
Ce n’est que sept ans plus tard, en étudiant le zinc, que Hess et Barett proposent un modéle en deux
dimensions permettant d’expliquer les kink bands, en se basant sur le glissement des dislocations de
vecteurs de burgers opposés (Hess and Barrett, 1949), représentés schématiquement en Figure 1-11.
Dans le modeéle présenté, le matériau est compressé de fagon uniaxiale et paralléelement au plan de
base, ce qui entraine une réorientation de la structure par une rotation autour d’un axe parallele aux
plans de glissement. Cette réorientation est générée par des paires de dislocations de vecteurs de
burgers de signes opposés dans des plans paralleles. Ces dislocations forment deux murs de
dislocations de vecteurs de Burgers de signes opposés (Figure 1-11A). La bande de structure réorientée
constitue le kink band. La Figure 1-11B et la Figure 1-11C décrivent I’évolution du kink band quand la
déformation par compression se poursuit, ce qui génére de nouvelles dislocations qui vont former des
deux nouveaux murs de dislocations. Hess et Barrett ont montré que les kink bands se formaient dans
les matériaux hexagonaux dont le rapport ¢/, était supérieur a 1,732 (Hess and Barrett, 1949).

Frank et Stroh apportent une explication tridimensionnelle a la formation des kink bands, en prenant
en compte les interactions entre les deux murs de dislocations. En effet, ils expliquent que les
dislocations en bord des murs sont attirées les unes des autres, formant un « kink elliptique » (voir
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Figure 1-12 : Schéma montrant la configuration atomique ainsi que les dislocations dans un

kink band (Frank and Stroh, 1952).
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Kink band v Mur de dislocations

.— Fissure

Plan de base

Figure 1-13 : Schéma d’un kink band avec les murs de dislocations et une
fissure permettant d’expliquer I'incompatibilité géométrique survenant lors
de la désorientation. Un empilement de dislocations est aussi représenté.

Figure 1-12) (Frank and Stroh, 1952). lls étudient I'effet de la contrainte sur ces deux murs de
dislocations et définissent une valeur critique de contrainte a partir de laquelle les murs sont stables.
Si les murs de dislocations rencontrent une surface libre ou un défaut, ces derniers vont devenir
paralleles et former un kink band.

D’un point de vue purement géométrique, pour qu’un kink band se forme, une partie du cristal doit
pouvoir glisser par rapport a la matrice. En faisant cela, une incompatibilité géométrique apparait pour
des échantillons massifs ou polycristallins et du délaminage survient dans le plan de base. Le
délaminage est la réponse du matériau pour accommoder la déformation par kink band. La Figure 1-13
est un schéma montrant ce phénomene.

1.2.2.b) Exemples

Les kink bands sont observés dans différents matériaux comme, par exemple, le zinc (Gilman, 1954),
le Cu-Nb (Nizolek et al., 2017), le Mg-Zn-Y (Takagi et al., 2019) et le B Ti (Sadeghpour et al., 2019). Un

Figure 1-14 : Image optique en lumiére polarisée d’un réseau de kink band dans un échantillon de Cu-Nb de 15nm.
Différents éléments du réseau des kink bands sont repérés : i) intersections, ii) bifurcations et iii) fin (Nizolek et al., 2017).
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Figure 1-15: Observation de microscopie optique dans le zinc de

délaminage et de kink band aprés compression et immersion dans I'azote

liquide (Gilman, 1954).
réseau de kink bands, en microscopie optique en lumiére polarisée, est présenté en Figure 1-14. Sur
cette figure se trouve des interactions de kink bands (i) ainsi que des bifurcations (ii). Les kink bands
peuvent étre observés avec différentes techniques : microscopie optique, microscopie électronique en
transmission ou a balayage ainsi qu’en microscopie a force atomique. La Figure 1-15 montre une image
de microscopie du zinc déformé apres différentes compressions, dans laquelle des kink bands sont
visibles tout comme du délaminage (Gilman, 1954). Le délaminage s’observe au niveau du kink band
et survient a cause de la désorientation du matériau induite par les murs de dislocations.

1.2.3. Maclage

1.2.3.a) Introduction

Le maclage de déformation, montré en Figure 1-16, est un autre mode de déformation plastique
observé dans certains matériaux hexagonaux permettant de modifier la forme générale d’'un matériau
tout en conservant la périodicité de sa structure cristalline (Abbaschian et al., 2009; Wu et al., 2015).

Figure 1-16 : Image de microscopie optique en lumiére polarisée de
macles de déformation dans le zircon polycristallin (Abbaschian et
al., 2009).
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La déformation par maclage est trés présente dans des matériaux a faible symétrie, ou le nombre de
systemes de glissement n'est pas suffisant pour accommoder une déformation par cisaillement pur
(Serra and Bacon, 1995; Mason et al., 2002). Les macles de déformation sont observées dans de
nombreux matériaux de structure hexagonale comme le cadmium, le zinc, le magnésium, le titane, le
béryllium (Partridge, 1967), le zircone, le rhénium (Yoo, 1981) et le cobalt (Edington, 1975).

1.2.3.b) Définition

Une macle de déformation est une région du cristal qui a subi une rotation (par cisaillement simple)
par rapport a la matrice, sans modification de sa structure (Yoo, 1981; Zhang et al., 2010; Christian and
Mahajant, 1995; Bilby and Crocker, 1965; Partridge, 1967; Abbaschian et al., 2009). Les atomes de la
matrice sont déplacés parallelement a un plan, appelé le plan de maclage. En d’autres mots, le maclage
est une opération de cisaillement simple dans laquelle tous les atomes de la région maclée ont été
déplacés, suivant la direction de macle, sur des distances proportionnelles aux distances du plan de
maclage (Klassen-Neklyudova, 1964). Le maclage est un des principaux modes de déformation
plastique (Yoo, 1981) et il peut étre caractérisé par cing éléments (Zhang et al., 2010; Christian and
Mahajant, 1995; Bilby and Crocker, 1965; Partridge, 1967; Jaswon and Dove, 1959; Zocco et al., 1989;
Niewczas, 2010) :

o Kj:le planinvariant du cisaillement simple, qui ne subit aucune rotation

e 7, :ladirection de maclage ou la direction du cisaillement, qui est une direction de K;

o K, :le plan de maclage réciproque ou conjugué i.e. le second plan du cisaillement simple non
déformé, mais qui a subi une rotation

e T, :ladirection de maclage réciproque ou conjuguée, qui est une direction de K,

e S:lecisaillement de macle

La Figure 1-17a) représente les cing éléments caractérisant le maclage qui viennent d’étre cités. Le
cristal se déforme suivant le plan de glissement K;. Sur I'axe horizontal se trouve la direction de
cisaillement 1); et I’axe x correspond a la normale au plan K;. K; et K, ne sont pas déformés par le
cisaillement de macle, ce qui signifie que I'amplitude des angles dans ces plans ainsi que les directions
restent inchangées. Ces deux plans sont perpendiculaires au plan de cisaillement (plan de la feuille
dans la Figure 1-17a)). Les atomes dans le plan K, qui contient la direction de cisaillement 17, ne sont
pas affectés par la déformation et ne se déplacent donc pas. Le plan K5, qui contient la direction de
cisaillement 7, est déplacé en K, par le cisaillement de macle S. Le plan K’ contient quant a lui la

direction de cisaillement 15, .

b) a,

a
) . Q{) 180°

o\ s % |
|

2y 2¢ Kiy

Figure 1-17 : a) Schéma explicatif de la géométrie d’une macle, d’apres (Partridge 1967) et b) Schéma représentant une macle
obtenue par rotation de 180° autour de la normale a K; ou autour de ?)—1), d’aprés (Klassen-Neklyudova, 1964).
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9, TWINNING SHEAR

¥ = c/a, AXIAL RATIO

Figure 1-18 : Variation du cisaillement de macle pour les matériaux hexagonaux en
fonction du ratio axial ¢/ 4, d’aprés (Yoo, 1981).

La relation d’orientation entre le cristal maclé et le cristal parent peut étre obtenue de quatre facons
différentes (Bilby and Crocker, 1965) : rotation de 180° autour de la direction de maclage 75, réflexion
dans le plan normal a 17, rotation de 180° autour de la normale au plan K; et réflexion dans le plan K;.
Toutefois, si la maille cristallographique du matériau maclé possede plus de deux atomes par maille,
les deux premiéres situations sont équivalentes tout comme les deux derniéres (Bilby and Crocker,
1965; Christian and Mahajant, 1995). Ce qui ameéne a considérer uniquement deux types de macles,
représentées en Figure 1-17b), le type | correspond aux macles obtenues apres réflexion dans le plan
K1 et les macles de type Il & une rotation de 180° autour de la direction de maclage 7;.

La Figure 1-18 représente les quatre systemes de maclage, les plus importants, observés dans les
matériaux hexagonaux. Le plus commun est celui avec la famille de plans {1012}. La Figure 1-18 donne
le cisaillement de macle en fonction du rapport ¢/, de différents matériaux. Si la pente du cisaillement
de macle est négative, alors la macle est de tension et si la pente est positive alors la macle est de
compression. Par exemple, en prenant le cas du titane, dont le rapport ¢/ vaut 1,587, les macles de
types {1121}(1126) et {1012}(1011) sont des macles de tension et celles de types {1122}(1123) et
{1124}(2243) sont dites macles de compression. Dans le cas du zinc (rapport ¢/, égal a 1,856), les
macles dites en compression sont {1012}(1011), {1122}1123) et {1124}(2243) et celle dite en
tension est {1121}(1126).

1.2.3.c) Formation des macles de déformation

Les macles de déformation sont formées par le passage de dislocations partielles glissant dans des
plans de glissement paralléles (Douin, 2007), montré en Figure 1-19. La premieére dislocation partielle
crée un défaut d’empilement. La deuxieme dislocation partielle, de mémes caractéristiques que la
premiere, glisse dans le plan adjacent de la premiére et ainsi de suite. Les dislocations glissent a travers
tout le cristal et aprés leur passage, la déformation induite est équivalente a une rotation du cristal
parent, qui est appelé cristal maclé, par rapport a la matrice.
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Figure 1-19 : Schéma de la formation d’une macle par le passage de dislocations partielles. La premiére dislocation engendre
un défaut d’empilement et la deuxiéme dislocation, identique a la premiere, glisse dans le plan adjacent. La déformation
induite apreés le passage des dislocations partielles (six dans le cas présenté ici) est similaire a une rotation du cristal, définie
comme une macle. D’aprés (Douin, 2007).

Si les dislocations partielles ne peuvent pas traverser tout le cristal, comme dans le cas d’un échantillon
polycristallin, alors les macles de déformation ont une forme lenticulaire. Les dislocations bordant la
macle sont de vecteurs de Burgers paralléles a 17 et glissant dans le plan K, ou de vecteurs de Burgers
paralléles a 1, et glissant dans le plan K,, comme schématisé en Figure 1-20 (Hirth and Lothe, 1982).
Ce réseau de dislocations (partielles) forme le joint de la macle. La macle peut croitre par le
mouvement du réseau de dislocations.

J'—_J‘*liJ. 1 LSk St il S SN SR
- l ol <
= ‘--.Y
7 J__J-«"I‘;L \ 7, ’\,\‘2'
! L. »

(a) (6)

Figure 1-20 : a) Macle de type | formée par des dislocations de vecteurs de Burgers paralléles a 11 et glissant dans le plan K;.
b) Méme macle, mais formée par des dislocations de vecteurs de Burgers paralléles a 1, et glissant dans le plan K,. D’aprés
(Hirth and Lothe, 1982).

1.2.3.d) Observation des macles

Différentes techniques expérimentales permettent d’identifier le maclage de déformation dans un
matériau. Comme les macles induisent une réorientation du cristal par rapport a un cristal parent, elles
sont caractérisées par une désorientation du cristal par rapport a une normale particuliere. Les
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premieres observations de macles ont été effectuées par analyse optique des surfaces déformées avec
un éclairage en incidence rasante : cet éclairage révele les bandes maclées qui forment une légére
pente par rapport a la surface non maclée, voir Figure 1-16. La diffraction des rayons X ainsi que la
microscopie électronique en transmission sont aussi utilisées pour mettre en évidence et caractériser
le maclage de déformation (Suzuki et al., 2012; Penn and Banfield, 1999; Zocco et al., 1989; Zhou et
al., 2019). De nouvelles techniques de caractérisation ont vu le jour afin d’étudier le maclage, comme
la microanalyse X (Li et al., 2015), la Diffraction d’Electrons Rétrodiffusés (EBSD) (Xu et al., 2017; Wright
and Larsen, 2002) et la Cartographie Automatisée d’Orientation Cristallographique (ACOM-ASTAR). La
recherche de macle de déformation par EBSD et ACOM-ASTAR sera explicitée plus en détail dans le
Chapitre 2.

Des microstructures plus complexes peuvent étre générées par l'interaction de macles entre elles
(Mokdad et al., 2018) ou avec des dislocations (Ando et al., 2010; Niewczas, 2010). Du maclage
secondaire a aussi été mis en évidence (Xin et al., 2017).

1.3. Mécanismes de plasticité dans les phases MAX : état de |'art

Les premiers travaux sur les phases MAX ont mis en évidence des mécanismes de déformation par
glissement de dislocations dans le plan de base (avec un vecteur de Burgers de type b= §(11§0)). Ces
dislocations s’organisent soit sous forme de murs de dislocations, i.e. des dislocations superposées
dans les plans (0001) successifs, soit sous forme d’empilement dans le méme plan (0001). Les
dislocations peuvent interagir pour former des réseaux (Farber et al., 1998; Barsoum et al., 1999;
Molina-Aldareguia et al., 2003; Barsoum and Radovic, 2004; Joulain et al., 2008; Tromas et al., 2011,
Guitton et al., 2012; Bei et al., 2013; Jones et al., 2014; Drouelle et al., 2017; Zhang et al., 2020). Des

> s | & // 7

Figure 1-21 : Images MET de : a) mur de dislocations dans le TizSiC, (Barsoum et al., 1999), b) Réseaux de dislocations
(D) et empilements (fleche) prét d’un joint de grain dans le Ti;SiC, (Farber et al., 2005), c) réactions de dislocations dans
le Ti,ALN (Guitton et al., 2012), d) cellules de dislocations dans le TizALC,, e)-i) analyse d’interactions de dislocations
dans le Ti,AIN (Guitton et al., 2012) et j) dislocations non basales (fleches noires). La ligne en pointillés représente le plan
de base (Zhang et al., 2015). D’apreés (Zhang et al., 2020).
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dislocations hors plan de base ont été également observées dans des conditions particulieres (Guitton,
Joulain, et al.,, 2014; Zhang et al., 2015). Récemment, Zhang et al. ont répertorié tous les types
classiques d’arrangement de dislocations aprés déformation dans les phases MAX: murs et
empilements de dislocations, réseaux de dislocations, cellules de dislocations, interactions entre
dislocations ainsi que des dislocations glissant hors plan de base (Zhang et al., 2020). Toutes ces
configurations sont montrées en Figure 1-21 et vont maintenant étre détaillées.

1.3.1. Dislocations dans le plan de base

Les phases MAX sont des matériaux possédant un rapport ¢/, élevé (voir Tableau 1-1), les dislocations
de vecteurs de Burgers de type d sont donc énergétiquement plus favorables  celles de type Cetc + a
de normes plus grandes (voir Figure 1-2). Différentes études sur les microstructures de phases MAX
déformées par essais de compressions a température ambiante, menées par Barsoum et al., ont
montré que les dislocations étaient confinées dans le plan de base et qu’elles s’organisent sous forme
de murs de dislocations et d’empilement (Barsoum and El-Raghy, 2001, 1999; Barsoum et al., 1999).

1.3.1.a) Mur de dislocations

La Figure 1-22 montre des images de microscopie électronique en transmission en weak beam, de la
phase MAX TisSiC, déformée a température ambiante (Barsoum et al., 1999). Les dislocations sont

250 nm

(a)

Figure 1-22 : a) Image de microscopie électronique en transmission (MET)
en Weak Beam (WB) (5 = (3360)) de la phase MAX Ti;SiC, déformée &
température ambiante ol des dislocations arrangées en murs sont visibles.
b) Image MET en WB (E = (3360)) de la zone sélectionnée par le carré
blanc en a) avec un plus grand grossissement. c) Image MET en WB de la
méme zone que b) au méme grossissement, mais avec E = (3300). Les
dislocations indiquées par les fleches noires en b) deviennent invisibles et
elles sont des dislocations coin. Celles qui restent visibles sont des
dislocations mixtes. D’aprés (Barsoum et al., 1999).
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organisées sous forme de murs j.e. elles sont paralleles et positionnées dans des plans de base
successifs, voir Figure 1-22a). Un mur de dislocations forme un sous-joint induisant un angle de
désorientation de quelques degrés. Cet angle dépend du nombre de dislocations par unité de longueur
du mur. La Figure 1-22b) et la Figure 1-22c) sont des images faites en weak beam de la zone
sélectionnée en a) par le carré, mais dans des conditions de diffraction différentes. La Figure 1-22b) a
été obtenue avec g = (3360) et la Figure 1-22c) avec g = (3300). D’aprés ces observations, les
conditions d’extinction ne sont pas les mémes pour toutes les dislocations, montrant qu’elles n’ont
pas toutes le méme vecteur de Burgers. Les auteurs montrent également que le mur est constitué de
dislocations coins et de dislocations mixtes.

1.3.1.b) Empilement de dislocations et réseaux

La Figure 1-23 montre un autre arrangement caractéristique de dislocations dans les phases MAYX, ici
avec I'exemple de la phase MAX TisAIC; déformée a température ambiante (Bei et al., 2013). Sur cette
observation, le plan de base est perpendiculaire au plan de la feuille. L’ellipse en noire en trait plein
montre des dislocations qui s’empilent dans des plans de base successifs. Les dislocations sont
organisées en murs. Les ellipses noires en pointillés montrent des dislocations se succédant dans un
méme plan (0001) et formant des empilements de dislocations. Ces empilements ont été reportés de
nombreuses fois dans la littérature pour les phases MAX (Barsoum and Radovic, 2004, 2011).

Dans leurs études, Barsoum et al. ont postulé que les dislocations présentent dans le plan de base
n’interagissaient pas entre elles (Barsoum and Radovic, 2004, 2011). Toutefois, comme |'ont montré
Guitton et al. dans leur étude sur la phase MAX Ti,AIN, déformée sous pression de confinement a
température ambiante, voir Figure 1-21c) et e)-i), les dislocations peuvent réagir et interagir entre elles
(Guitton et al., 2012). Sur la Figure 1-21e)-h), faite en weak beam avec différents g (e) g = [1120] ; f)
g =[1013];g) g = [1103] et h) g = [0113]) I'interaction entre les dislocations numérotées 2 - 3 et 1
— 4 est visible. Ces interactions donnent naissance a la dislocation notée 5.

Figure 1-23: Image de microscopie électronique en transmission de la phase MAX Ti3AlC, déformée a
température ambiante. L’ellipse noir montre des empilements de dislocations et celles en pointillées des murs de
dislocations. D’apreés (Bei et al., 2013).
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Figure 1-24: a)lmage de microscopie électronique en transmission de dislocations vis
arrangées sous forme de réseaux dans le TizAlC,. Les fléches noires montrent des segments
de dislocations qui ne réagissent pas. b)-d) Images MET en weak beam avec g; = [1010] (b),
G> = [1100] (c), g5 = [0110] (d). Les fleches blanches représentent le vecteur de Burgers des
segments de dislocations sans contraste. e) Directions cristallographiques des vecteurs de
diffraction (noir) et des vecteurs de Burgers (blanc). f) lllustrations de la formation des réseaux
de dislocations vis avec les vecteurs de Burgers de type a (noir), b (bleu) et c (rouge). (1)
Rencontre entre les dislocations de vecteurs de Burgers de type a et b, qui réagissent pour
donner des segments de dislocations de type c (2). (3) Structure finale des réseaux de
dislocations vis. D’apres (Zhang et al., 2016).

Les interactions de dislocations permettent de créer des réseaux de dislocations. Un exemple observé
dans Ti>AIN est donné en Figure 1-21b). La Figure 1-24 montre une étude menée par Zhang et al. sur
TizAIC, déformée en compression a température ambiante. La Figure 1-24a) montre des réseaux de
dislocations vis, possédant une structure hexagonale. La Figure 1-25 montre un réseau de dislocations
présentes lors de la déformation en fluage de la phase MAX TizAIC; (Drouelle et al., 2017).

I+
Wik Wim

[2170]
[1210]

g=-1-120

100 nm
Figure 1-25 : a) Image de microscopie électronique en transmission en weak beam, avec g = [1120],

de réseaux de dislocations dans Ti3AlC,. b) Schéma des réseaux de dislocations observés dans le
rectangle noir en a). D’apres (Drouelle et al., 2017).
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1.3.1.c) Kink Bands dans les phases MAX
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Figure 1-26 : (1) Image de microscopie électronique a balayage de la surface d’un échantillon de Ti;AlC,
déformé. Plusieurs kink bands sont visibles. (2) a), b): Images de microscopie a force atomique en
tomographie 3D de la surface du TizALC, déformé suivant deux orientations. c) Schéma de I'arrangement des
grains observés en a) et b). d) Schéma de la formation des arrétes a partir des murs de dislocations. D’aprés
(Bei et al., 2013).

Comme expliqué dans la partie 1.2.2, les kink bands sont des défauts communs observés lors de la
déformation des matériaux hexagonaux. lls ont été largement observés dans les phases MAX. Les kink
bands peuvent étre observés a la surface du matériau déformé, comme le montre les images MEB et
AFM obtenues sur TisSiC,, voir Figure 1-26 (1) (Bei et al., 2013). La Figure 1-26(2) a) et b) montrent une
structure complexe résultant de I'interaction entre plusieurs murs de dislocations. La Figure 1-26(2) c)
et la Figure 1-26(2) d) sont des schémas proposant une explication de la structure complexe observée.

La Figure 1-27 est une image de microscopie électronique en transmission montrant un kink band dans
la phase MAX TisSiC,, qui a été déformée par indentation (Molina-Aldareguia, 2003). Sur celle-ci, on
observe que les kink bands sont accompagnés de délamination, de fissures intragranulaires ainsi que
de déchaussement de grains (Bei et al., 2013).

Figure 1-27 : Image de microscopie électronique en transmission de la
phase MAX Ti3SiC, indentée a 40mN avec une pointe Berkovich. Un kink
band est visible ainsi que de la délamination. Le cliché de diffraction du
kink band est mis en insert. D’apres (Molina-Aldareguia et al., 2003).
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1.3.2. Incipients Kink Bands (IKB)

a b g o

Mobile Mobile
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Figure 1-28 : Schéma explicatif du modéle d’Incipient Kink Band (IKB). a) Schéma

d’un fin cylindre elliptique constitué de dislocations. b) Formation d’un IKB ou les

dislocations sont représentées. c) Schéma d’une courbe d’essais mécanique

possédant une hystérése. d) Schéma d’un IKB dans un grain dur (en rouge) entouré

de grains mous (en bleus). e) Représentation des murs de dislocations mobiles

autour des IKBs. Les pointillés schématisent les murs de dislocations qui

s’éloignent de la source, cas possible uniquement pour des hautes températures

ou des contraintes élevées. f) Méme schéma qu’en d), mais ol les murs de

dislocations se sont associés aux joints de kink. D’aprés (Barsoum and Radovic,

2011).
Le modele des Incipients Kink Bands (IKB) a été proposé par Barsoum et al. (Barsoum et al., 2003, 2005;
Barsoum and Radovic, 2011) pour expliquer les premiers stades de formation des kink bands. Le
modele des IKB, présenté en Figure 1-28, s’appuie sur le modeéle de Frank et Stroh (Frank and Stroh,
1952), voir partie 1.2.2. Les IKBs sont associées a la structure initiale des kink bands dont les murs de
dislocations s’annihilent quand la contrainte exercée sur le matériau est supprimée et croissent quand
la contrainte augmente (Barsoum et al., 2003, 2005; Barsoum and Radovic, 2011). Barsoum et al. ont
aussi émis I’hypothese que ce modele pouvait expliquer le comportement hystérétique des courbes
d’essais mécaniques. Ces derniéres seraient liées a la formation d’Incipients Kink Bands lors de la
charge et a I'annihilation de ces derniers lors de la décharge. Ce modéle a depuis été révoqué par
Barsoum lui-méme.

1.3.3. Dislocations hors plan de base

Du glissement de dislocations hors plan de base a déja été observé dans les phases MAX par Guitton
et al. (Guitton, Joulain, et al., 2014), par Zhang et al. (Zhang et al., 2015), ainsi que par Tromas et al.
(Tromas et al., 2011). L'étude menée par Guitton et al. portait sur la déformation par compression
uniaxiale du Ti;AIN a haute température (900°C). L'expérience a été réalisée sous une pression de
confinement, d’environ 350 MPa, afin d’éviter les fissures et d’aller plus loin en contrainte de
déformation. La Figure 1-29 montre une image de microscopie électronique en transmission (en weak
beam) du matériau déformé. L'orientation du plan de base est indiquée par le trait jaune en pointillé.
Des dislocations courbées, montrées par les fleches noires, ont des segments qui ne se trouvent pas
dans le plan de base (Guitton, Joulain, et al., 2014).
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Figure 1-29: Etude par weak beam de dislocations en microscopie
électronique en transmission du Ti, ALN déformé a 900°C. L’orientation du
plan de base est indiquée en jaune et les fleches noires pointent des
dislocations dont les segments ne se trouvent plus dans le plan de base.
D’aprés (Guitton, Joulain et al., 2014).

1.3.4. Défauts d’empilement

Les défauts d’empilement sont une microstructure classique observée dans les phases MAX. lls
correspondent a l'insertion d’un plan d’éléments A (Kooi et al., 2003) ou a l'insertion d’une ou de

a) b)

100 nm

Figure 1-30: a) Images de microscopie électronique en transmission en champ clair de défauts
d’empilement dans un grain de TizAlC,, b) Image MET en champ clair de la zone sélectionnée par le
rectangle noir en a). Les fléches noires montrent les défauts d’empilement et la fléche blanche un contraste
complexe di aux dislocations. D’aprés (Drouelle et al., 2017).
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plusieurs couches d’octaédres MgX (Yu et al., 2003; Joulain et al., 2008). La Figure 1-30 montre des
images de microscopie électronique en transmission en champ clair de défauts d’empilement dans la
phase MAX TisAlC; (Drouelle et al., 2017). Ces derniers ont été observés dans différents systemes de
phases MAX : Ti-Si-C (Farber et al., 1998; Yu et al., 2003; Kooi et al., 2003), Ti-Al-C (Wang and Zhou,
2002), Ti-Al-N (Joulain et al., 2008) et Zr-Al-C (Lin et al., 2006). Les défauts d’empilements sont générés
lors de la croissance des phases MAX. Cependant, le vecteur de déplacement ayant une composante
de cisaillement dans le plan, ces défauts peuvent avoir un réle dans la déformation (Joulain et al.,
2008).

1.3.5. Compression de micropiliers

La compression de micropiliers permet de sonder les propriétés mécaniques des phases MAX dans un
volume monocristallin, suivant différentes orientations controlées du plan de base. Les premiéres
compressions de micropiliers de phases MAX ont été réalisées par Briisewitz et al. sur Ti,InC et sur
TisAIN3 (Brisewitz et al., 2013). lls ont montré que les micropiliers se déformaient par cisaillement lors
du passage de dislocations glissant dans le plan de base, mais aussi qu’ils étaient sujets a la formation
de kink bands et de fissures. Différentes études ont été réalisées depuis sur la compression des
micropiliers de phases MAX (Higashi et al., 2018; Zhan et al., 2020; Pirstl et al., 2021). La Figure 1-31
montre quatre micropiliers de Ti,AlC, réalisés dans des grains d’orientation différente et ayant subi des
essais de compression (Zhan et al., 2020). Ces derniers ont été déformés par le passage de dislocations
glissant dans le plan de base, dont on observe les lignes de glissement autour des micropiliers. Le
micropilier en Figure 1-31e) a été déformé de maniére plus importante, le conduisant a fracturer par
endroit.

= 5 & -
Figure 1-31 : Compression de micropiliers de Ti, ALC orientés suivant différentes orientations. La
barre d’échelle est de 5um. D’aprés (Zhan et al., 2020).
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1.3.6. Ripplocations

Gruber et al. ont travaillé sur la possibilité d’'un nouveau mécanisme de microdéformation dans les
phases MAX, produisant des comportements de « kinking élastique non linéaire ». Ce mécanisme,
nommé Ripplocation, permettrait d’expliquer le phénomeéne hystérétique des courbes de contrainte-
déformation (Gruber et al., 2016). lls ont étendu le modele des ripplocations 2D de Kushima et al.
(Kushima et al., 2015), qui ont étudié des feuillets bidimensionnels de MoS,, aux massifs de phases
MAX. Différentes études ont été réalisées dans les phases MAX pour essayer de mettre en évidence
les ripplocations (Gruber et al., 2016; Tallman et al., 2017; Barsoum and Tucker, 2017; Griggs et al.,
2017). La Figure 1-32 montre deux simulations de quelques plans atomiques d’un échantillon de
graphite, sur lesquels une contrainte de compression a été appliquée, mais localisée sur un seul plan
atomique. Les ripplocations sont alors simulées de cette facon dans les matériaux 2D. Cette étude a
ensuite été reprise par Gruber et al. et transposée aux phases MAX (Gruber et al., 2016).
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Figure 1-32 : Calculs atomistiques de a) €,, et b) de microrotation
dans le graphite pour expliquer les ripplocations (Gruber et al.,
2016).

1.3.7. Du maclage dans les phases MAX ?

De fagon générale, il a été démontré que le maclage permet a un matériau d'avoir jusqu’a cing
systémes de glissement supplémentaires (Yoo, 1981). Ce mode de déformation permet donc
d’accommoder la déformation lorsqu’il ne peut y avoir suffisamment de systemes de glissement
activés. Cependant, dans les phases MAX, le principal mode de déformation rapporté dans la
littérature est le glissement de dislocations dans le plan de base (Farber et al., 1998; Barsoum and El-
Raghy, 1999; Barsoum et al., 2000, 2001). Le maclage de déformation n'a pas été recherché dans les
phases MAX. Afin de comprendre pourquoi, il est important de revenir sur I'introduction du concept
de kink band dans les années 40. En 1949, Hess et Barrett observent des kinks bands dans le zinc (Hess
and Barrett, 1949). Ce matériau n’étant alors pas considéré comme sujet au maclage, ils en déduisent
que les kink bands sont un mécanisme de déformation qui peut se substituer au maclage dans les
hexagonaux lorsque le nombre de systemes de glissement est insuffisant pour accommoder la
déformation. Par analogie, lorsque Barsoum et al. identifient des kink bands dans TisSiC,, ils en
concluent gu’il ne peut y avoir de maclage dans ce matériau puisque des kink bands y sont observés
(Barsoum and El-Raghy, 1999). Dés lors, le maclage a été systématiquement exclu des mécanismes de
déformation envisageables dans les phases MAX (Barsoum and El-Raghy, 1999; Barsoum et al., 1999,
2001; El-Raghy et al., 1999; Murugaiah et al., 2004).
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Figure 1-33 : Schéma de croissance d’une macle, qui ne traverse pas tout le cristal, avec accommodation par kinking dans le
zinc. a) Croissance d’une macle en AB, avec une accommodation par kink (mur de dislocations) en C. b) Croissance d’une
deuxiéme macle en DE paralléle a AB et de méme épaisseur, mais deux fois plus grande. Le mur de dislocations se déplace en
position FE. c) Répétition du phénomene de croissance en b), la macle continue de croitre et le mur de dislocations se déplace
a chaque fois vers une nouvelle position. d) Formation d’un second mur de dislocations ayant des vecteurs de Burgers de signes
opposés au premier mur. La région maclée s’accompagne donc d’un kink band. e) Cas ou le deuxieme mur de dislocations
possede des vecteurs de Burgers de méme signe que le premier mur. D’apres (Moore, 1955).

Pourtant, si la notion de kink band a été initialement introduite par Hess et Barrett pour proposer un
mode de déformation dans des matériaux de structure hexagonale compacte qui ne se déformaient
pas par maclage, les mécanismes de kink band et de maclage ne s’excluent pas mutuellement. Les deux
phénomeénes ont été observés de facon concomitante dans de nombreux matériaux (Bilby and
Entwisle, 1954; Reed-Hill et al., 1968; Gektin et al., 1991; Wang et al., 2016). Moore a montré en 1955
qgue le maclage pouvait étre accompagné de kink (Moore, 1955). La Figure 1-33 montre la croissance
d’une macle dans le zinc, avec une accommodation de la déformation induite par formation de murs
de dislocations. Quand une macle ne traverse pas entierement le cristal, comme dans le cas de la Figure
1-33, le kink band permet d’accommoder les incompatibilités géométriques générées par la
réorientation du cristal d a la macle. Cette étude a été reprise et il est dorénavant commun d’observer
des macles et des kink bands lors de la déformation dans des matériaux hexagonaux, comme le zinc,
le Mg-Y, le Cu-Nb (Bilby and Entwisle, 1954; Reed-Hill et al., 1968; Gektin et al., 1991; Wang et al.,
2016; Nizolek et al., 2017). La Figure 1-34 montre une étude récente montrant la coexistence entre

Figure 1-34: Image optique de macles (1012) (indiquées par les fléches
rouges) et d’un kink band dans le Mg-Y. D’apres (Wang et al., 2016).
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des macles de déformation et un kink band (Wang et al., 2016). Il y est clairement montré, par image
de microscopie optique, que les kink bands peuvent étre présents en méme temps que des macles.
L'étude menée est suffisamment compléte pour n’avoir aucun doute sur la nature des macles et du
kink band.

L’assertion disant qu’il ne pouvait y avoir en méme temps macles et kink bands n’est pas correcte, mais
elle a tout de méme conduit a ne pas chercher le maclage dans les phases MAX. Le maclage de
déformation est trés présent dans les matériaux hexagonaux, il est donc légitime de se poser la
guestion quant au réle possible du maclage dans la déformation des phases MAX.

En se basant sur les travaux prouvant I'existence de macle et de kink band, le maclage de déformation
va donc étre recherché dans cette thése. L’analyse portera sur une étude du polycristal de Ti,AIN ainsi
que sur une étude du monocristal de Cr,AlIC en utilisant différentes techniques de caractérisation
complémentaires, permettant de sonder la surface (microscopie a force atomique) et le volume
(microscopie électronique en transmission et cartographie automatisée d’orientation
cristallographique) de déformation.
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Matériels et Méthodes

2.1. Préparation des échantillons

2.1.1. Synthése

Les échantillons utilisés lors de cette thése sont la phase MAX Ti,AIN polycristalline, obtenue par
pressage isostatique a chaud et la phase MAX Cr,AIC monocristalline synthétisée par croissance en
solution sous haute température. Les deux échantillons utilisés sont des phases MAX de type 211 dont
la structure cristallographique est donnée en Figure 2-1. Les parameétres de maille du Ti;AIN sont a =
2,99 A et c = 13,59 A, et ceux du Cr,AlC sonta = 2,86 A et c = 12,80 A. De plus, le module d’Young
et le coefficient de Poisson du Ti,AIN sont E = 277 GPa et v = 0,19 (Radovic et al., 2006), et ceux du
Cr,AlC sont E = 245 GPaetv = 0,20 (Hettinger et al., 2005).
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Figure 2-1: Structure cristallographique du
Ti,AIN et qui correspond aussi a celle du
CrAlC.

2.1.1.a) Synthése des échantillons de Ti,AIN par Pressage Isostatique a Chaud (HIP)

L’échantillon de Ti,AlN, utilisé pour cette étude, a été synthétisé par métallurgie des poudres a I'Institut
Pprime, par Antoine Guitton lors d’une précédente these (Guitton, 2013). Comme montré en Figure
2-2a), une montée en température est réalisée pendant 45 min afin d’atteindre une température de
1450°C. Ensuite, cette température est maintenue pendant 480 min puis un refroidissement est
effectué dont la durée est aussi de 480 min. Un cycle de pression, montré en Figure 2-2b), est effectué
en simultané que le cycle de température. Une montée en pression est réalisée pendant 45 min jusqu’a
10 MPa. La pression est alors augmentée a 80 MPa en 60 min, puis un maintien en pression est réalisé
pendant 420 min. En dernier lieu, un retour a pression atmosphérique est effectué pendant 480 min.
Les échantillons ainsi obtenus sont des polycristaux dont la taille des grains varie entre 10 et 50 um,
voir Erreur ! Source du renvoi introuvable.. Ces tailles de grains permettront de réaliser des essais de
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Figure 2-2: Conditions expérimentales en a) température et b) pression appliquées
aux poudres lors de la synthése du Ti,AIN. D’aprés (Guitton, 2013).

nanoindentation (taille maximale des empreintes de I'ordre de quelques micrometres) dans les
conditions du monocristal.

Figure 2-3: Image de microscopie optique du Ti,ALN polycristallin
utilisé lors de cette étude.

2.1.1.b) Synthése des échantillons de Cr,AIC par croissance en solution sous haute
température

Les monocristaux de Cr,AIC ont été synthétisés par croissance en solution sous haute température au
Laboratoire des Matériaux et du Génie Physique (LMPG) a Grenoble dans le groupe de Thierry Ouisse
(Ouisse et al., 2013b). Les échantillons obtenus, voir Figure 2-4, sont sous forme de plaquettes de
quelques cm?, orientés selon le plan de base. Cela signifie qu’ils sont orientés de telle sorte que la
normale aux plaquettes soit I'axe (0001) de la structure Cr,AIC. De plus, les échantillons ont une
I’épaisseur d’environ 1 mm. En travaillant sur la tranche de ces monocristauy, il sera ainsi possible de
choisir I'orientation du plan de base par rapport a la surface testée, mais également de bénéficier de
tres larges plages de travail (a I'échelle d’un essai micromécanique) pour s’assurer de la
reproductibilité de ces essais.
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Figure 2-4: Image d’un monocristal de
Cry,AlC synthétisé par croissance en
solution sous haute température.

2.1.2. Polissage des échantillons

Le polissage des échantillons est une étape cruciale dans I'étude présentée dans ce manuscrit. En effet,
afin d’utiliser la nanoindentation, il est nécessaire d’avoir une rugosité la plus faible possible (inférieur

Tableau 2-1 : Parameétres de polissage de I’échantillon Cr,AIC-90°.

Rodage
Nom du Nom du Nom du Nom du
Vitesse de la Vitesse du Pression disque disque disque disque
téte (rpm) plateau (rpm) (DaN) - - - -
Temps (s) Temps (s) Temps (s) Temps (s)
MD Piano MD Piano MD Piano MD Piano
150 100 15 8_0 2?0 12_00 20_00
200 300 900 900
Polissage conventionnel
Dosage
Vitesse de la Vitesse du Pression (njl') Solu-tlon Solu-tlon Solu-tlon
& [ DaN
téte (rpm) plateau (rpm) (DaN) Fréquence | Temps (s) Temps (s) Temps (s)
(gouttes.s?)
Solution Solution Solution
0,5 diamantée | diamantée | diamantée
150 100 0,5 - de 6 um de 3 um de 1pum
0,5 - - -
900s 900s 900s
Polissage mécanochimique
Vitesse de la Vitesse du Pression Solu-tlon
& D
téte (rpm) plateau (rpm) (DaN) Temps (s)
Silice
150 80 0,8 coIIo-ldaIe
900
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au nanometre), une tres grande planéité et pas d’écrouissage. Une succession d’étapes de polissage a
donc été réalisée afin d’obtenir les caractéristiques souhaitées.

Les échantillons de Cr,AIC sont sous la forme de plaquettes et ont donc été enrobés afin de travailler
sur leur tranche. Ensuite, le polissage est effectué en trois étapes: le rodage, le polissage
conventionnel et le polissage mécanochimique (CMP), afin de garantir une rugosité trés faible sans
écrouissage. Ces trois différents polissages ont nécessité des disques de polissages ainsi que des
parametres différents, présentés en Tableau 2-1. Aprés le polissage mécanochimique a la silice
colloidale, la surface de I’échantillon a été nettoyée, tout d’abord a I'aide d’un tensioactif (Triton x100)
dilué a 1%, puis avec un pistolet a neige carbonique. La polisseuse semi-automatique utilisée est Ia
Mecatech 234 de la marque Presi.

2.2. Nanoindentation

La nanoindentation est un essai mécanique non destructif permettant de caractériser les propriétés
mécaniques des matériaux (par exemple, le module d’Young et la dureté) en indentant leurs surfaces
avec une pointe. Cette technique permet de travailler a trés petite échelle et en particulier, a I'échelle
du grain pour les matériaux polycristallins permettant ainsi d’étre dans les conditions du monocristal.
Il est donc important d’avoir des surfaces d’échantillon de tres faible rugosité et sans écrouissage, car
les propriétés mécaniques du matériau pourraient étre modifiées. Le principe de la nanoindentation
consiste a étudier le déplacement d’un indenteur (i.e. I'enfoncement de l'indenteur) de géométrie
connue dans le matériau en fonction de la force appliquée. Un cycle de charge-décharge est alors
effectué, permettant de sonder les réponses élastique et plastique du matériau. Elle permet aussi, a
faible charge, d’induire les premiers stades de la plasticité et ainsi de les étudier. Les charges pouvant
étre appliquées sur le matériau varient entre la centaine de micronewtons et la centaine de
millinewtons. Différentes pointes et poingons peuvent étre utilisés comme indenteur. Durant cette
these, les pointes Berkovich (pyramide a base triangulaire) et sphérique, ainsi que le poincon plat ont
été utilisés.

2.2.1. U-NHT - Anton Paar

Trois nanoindenteurs ont été utilisés lors de cette these, le premier est le Ultra Nano-Hardness Tester
(U-NHT) de Anton Paar, montré en Figure 2-5. Cet instrument possede un indenteur (représenté en
vert sur le schéma) et une référence (schématisée en bleu). Tous deux sont montés sur des ressorts
qui, grace a leurs raideurs (K; et K;) et aux actuateurs piézoélectriques, permettent d’enfoncer
I'indenteur et la référence dans la surface du matériau. Dans ce dispositif, la référence est dite
« active », ce qui signifie qu’elle est asservie en force sur la surface afin de compenser les vibrations
parasites ainsi que la dérive thermique. Cela permet d’avoir une grande stabilité mécanique et
thermique. Des capteurs capacitifs (C; et Cs) sont utilisés comme cellules de force aussi bien sur la
référence active que sur la colonne d’indentation. Le capteur capacitif C; permet, quant a lui, de
mesurer le déplacement effectué par la pointe de I'indenteur par rapport a la référence active. La
mesure indépendante, du déplacement et de la force exercée sur l'indenteur, permet de piloter
I'appareil en force ou en déplacement. Enfin, une table motorisée et un microscope optique
permettent de positionner parfaitement I'échantillon sous la pointe de l'indenteur. Toutefois, la
distance entre l'indenteur et la référence est de I'ordre de quelques millimétres, ce qui implique
gu’une surface parfaitement plane est nécessaire (dénivelé inférieur a 50um sur 3mm) pour
I'indentation. La surface de I"’échantillon doit donc étre sans défauts de surface et avec une rugosité
tres faible. Le polissage est donc une étape importante dans le processus d’indentation.
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ctuateurs
piezoélectriques

C,: Capteur capacitif
de la cellule de force
de l'indeteur

C,: Capteur capacitif
de la cellule de force
de la référence

C,: Capteur capacitif
différentiel de déplacement

Indenteur / \Référence

Figure 2-5 : Schéma de principe du nanoindenteur U-NHT — Anton Paar.

2.2.2. Alemnis Standard Assembly (ASA)

Le second nanoindenteur utilisé est le Alemnis Standard Assembly (ASA), montré en Figure 2-6a) (Rabe
et al., 2004; Guillonneau et al., 2018). La particularité de ce nanoindenteur est son couplage avec un
Microscope Electronique a Balayage (MEB) (comme sur la Figure 2-6 b)), permettant de faire de la
nanoindentation ou de la compression de micropiliers in situ dans une enceinte de MEB. Grace a cette
technique, il est possible d’observer et d’enregistrer la déformation produite lors des essais
mécaniques d’indentation ou de compression. Cet appareil dispose d’une cellule de force qui se situe
sous le porte-échantillon (a droite en bleu sur la Erreur! Source du renvoi introuvable.b)).
L’échantillon, qui doit d’abord étre monté sur un support, se positionne sur le porte-échantillon (en
orange sur la Figure 2-6 b)) et peut étre déplacé en x et en y. La pointe de I'indenteur se situe en face
de I’échantillon (en vert sur la Figure 2-6 b)) et posséde un mouvement en z dans le dispositif. Le
nanoindenteur est piloté en déplacement grace a un actuateur piézoélectrique. Il s’agit donc d’une
« machine dure », ce qui est un avantage dans I'étude de matériaux au comportement fragile. Ainsi
dans le cas de la compression de micropiliers, en cas de fissuration de I’échantillon, ou de
déclenchement soudain de la plasticité, la pointe n’écrase pas le micropilier a la recherche d’une force
(comme pour une compression avec une force imposée). Cet appareil, idéal pour des essais in situ dans
un MEB, peut tout aussi bien étre utilisé en ex situ.

a) Indenter head

Tip holder

Sample holder . 4
Z indenter head axis

Load sensor

Figure 2-6 : a) Image du nanoindenteur Alemnis, d’apres (Guillonneau et al., 2018), b) Nanoindenteur Alemnis positionné
devant la chambre du FIB de I'Institut Pprime.
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2.2.3. NanoTest Platform 3 de Micro Materials

A @ 1) Aimant permanent
2) Bobine exergant la force
3) Point de pivot du pendule
@ 4) Transducteur capacitif

mesurant le déplacement

5) Pointe d’indenteur en diamant
et la surface de I'échantillon

6) Contrepoids (égalisateur)

7) Selle de calibration de la force

- - 8) Impact de solénoide

9) plaque d'amortissement

10) Etage du micrométre

Figure 2-7: Schéma expliquant le principe du
nanoindenteur NanoTest Platform 3 de Micro
Materials.

L'indenteur NanoTest Plastform 3 de Micro Materials a été utilisé pour réaliser des empreintes
Berkovich en température sur la phase MAX Ti,AIN. Cette expérience a été faite lors d’une
collaboration avec le groupe de Sandra Korte de Institut fiir Metallkunde und Mettalphysik (IMM),
RWTH Aachen University en Allemagne, dans le cadre de la these de Wilgens Sylvain (Sylvain, 2016).
En revanche, I'étude des mécanismes de déformation, mis en ceuvre lors de la formation de ces
empreintes, fait I'objet du Chapitre 3 de la présente these. Le schéma de principe du nanoindenteur,
basé sur un montage pendulaire, est présenté en Figure 2-7. Cet appareil peut travailler a température
ambiante ou a haute température, jusqu’a 800°C. Afin de travailler a haute température, le porte-
échantillon et éventuellement la pointe sont chauffés. Lors des essais de nanoindentation présentés
lors de cette these, seul le porte-échantillon a été chauffé ce qui a entrainé des pertes de chaleur. Les
expériences ont été réalisées sous vide secondaire, i.e. a environ 3 x 10> mbar.

2.2.4. Analyse des courbes d’indentation

Au-dela de la mesure de dureté, I'analyse des courbes d’indentation permet également d’identifier les
différentes étapes de déformation du matériau et ainsi de mieux comprendre les structures de
déformation présentes autour de I'empreinte. Sur le U-NHT, une pointe sphérique a été utilisée pour
réaliser des empreintes d’indentation, car dans cette configuration il est possible d’obtenir une
déformation plus étendue, tout en restant cantonnée aux premiers stades de plasticité. Ceci rend plus
facile I'analyse postérieure des structures de dislocations moins denses, générées autour de
I’empreinte. De plus, le contact élastique sphére-plan, défini aussi par le nom de contact de Hertz, est
connu sous certaines conditions et permet ainsi de remonter a la relation entre la force et le
déplacement. Le rayon de contact de I'indenteur peut ainsi étre calculé a tout moment en utilisant
uniquement la force ou le déplacement, ce qui permet d’exploiter au maximum les courbes
d’indentation.
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Nanoindentation

Figure 2-8 : Schéma de contact entre un indenteur rigide (de rayon R;) et une surface plane. Le rayon du cercle

de contact est noté a, la profondeur totale de pénétration est h, enfin h. représente la profondeur de contact.

D’apreés (Fischer-Cripps, 2011).
La Figure 2-8 montre un schéma expliquant le contact sphére-plan qui a lieu lors de I'indentation
sphérique. Le régime élastique, qui correspond au contact élastique sphére-plan, est définie par la loi
de Hertz, donnée par la formule suivante (Fischer-Cripps, 2011) :

4 3
p= §E*R%hi (2-1)

Avec P la force exercée lors de I'indentation, R le rayon de courbure de la pointe de I'indenteur (noté
Ri sur la Figure 2-8), h le déplacement de la pointe lors de I'indentation et E* le module réduit de
I'indenteur et du matériau. Il est a noter que la loi de Hertz n’est valide qu’a la condition que R soit tres
supérieur a h. Le module réduit est donné par I'’équation suivante ou v est le coefficient de poisson du
matériau et de I'indenteur et Ematériau €t Eindenteur représente respectivement le module d’Young du
matériau et celui de I'indenteur :

2 2
1 1 —Viatériau | 1 = Vindenteur (2-2)

— =
E Ematériau Eindenteur

Afin de pouvoir exploiter les courbes d’indentation obtenues en utilisant la loi de Hertz, il est primordial
de connaitre précisément le rayon de courbure de la pointe sphérique, ce qui est le cas dans I'étude
présentée lors de cette thése. L'indentation sphérique est donc un atout pour l'identification les
mécanismes de plasticité présents dans les échantillons. Une calibration de la pointe est ainsi réalisée
dans la silice, car les différents paramétres mécaniques (Egjjice = 72 GPa et vgjjice = 0,17) de ce
matériau sont connus.

Le calibrage de la pointe est obtenu en utilisant I’équation (2-1). Pour cela, la force P est tracée en

fonction de hg. Tant que la courbe est linéaire, cela signifie que I'indenteur a une forme de sphere. Sur
cette période, la pente nous donne le rayon de la sphére. En sachant que la pointe de I'indenteur est
en diamant (Ejpgenteur = 1141 GPa et Vipdenteur = 0,07), le module réduit indenteur-silice vaut
69,6GPa, donnant un rayon de courbure de 5,3 um. Cependant, cette valeur de rayon de courbure
n’est valide que pour un déplacement compris entre 0 et 200 nm, car la profondeur d’indentation ne
doit pas étre trop élevée pour que la loi de Hertz reste valide.
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De plus, le contact de Hertz nous permet également de déterminer le rayon de contact a de
I'indenteur, pour une profondeur d’indentation donnée. Dans ce cas précis (pour le contact de Hertz),

il est a noter que h, = h/z. En prenant le schéma en Figure 2-8, il en découle que :

h\? h? ]
R2=a2+(R—E> =aZ+R2—Rh—T (2:3)

R AN - e . h? .
Comme R est trés supérieur a h (condition de validité de la loi de Hertz), - est négligeable. On peut

donc définir le rayon de la sphére de contact de la fagon suivante :
a = VRh (2-4)

2.3. Sonde lonique Focalisée (FIB)

La Sonde lonique Focalisée (FIB) est un dispositif permettant de graver un échantillon avec un faisceau
d’ions dans la zone d’étude choisie. La progression de la gravure est controlée grace a un MEB. Le FIB
a donc deux colonnes, une électronique pour I'observation et une ionique pour la gravure. L'Institut
Pprime dispose d’un Dual Beam Helios NanoLab G3 CX de Thermo Fisher Scientific. La source de la
colonne électronique est de type « Field Emission Gun » (FEG). La tension d’accélération de cette
colonne est comprise entre 500 V et 30 kV et le courant peut étre modulé entre 1,1 pA et 65 nA. La
colonne ionique est située a 52° de la verticale avec une source Gallium. Les ions Ga* sont éjectés
permettant ainsi la gravure du matériau. Les tensions d’accélération et courant pouvant étre utilisées
sont les mémes que pour la colonne électronique. Le FIB dispose aussi d’un injecteur a gaz, permettant
des dépots de platine électronique et ionique, ainsi que d’un micromanipulateur appelé « Easy Lift »
en tungsténe nécessaire au maniement des lames de Microscopie Electronique en Transmission (MET),
par exemple. Les techniques permettant de fabriquer des micropiliers ou des lames de microscopie
avec un FIB vont maintenant étre détaillées.

2.3.1. Fabrication de micropiliers

Des micropiliers, de sections carrées, ont été faconnés dans les monocristaux de Cr,AIC en utilisant le
FIB et pilotés par le logiciel NanoBuilder. Les détails de la fabrication des micropiliers ainsi que la prise

% curr 1/20/2021 mag # mode WD HV det HFW SEM Mode 10 ym
o 1.4 nA 848:51 AM 5000 x SE__ 3.8 mm 3.00 kV ETD 41.4 um Field-Free Nanolab Helios G3 CX Pprime (eBeam)

Figure 2-9: Micropilier de section carrée obtenu avec le logiciel
NanoBuilder. Les tailles caractéristiques du micropilier et de la fosse sont
indiquées.
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en main du logiciel NanoBuilder sont donnés en Annexe A. Les micropiliers sont gravés en trois étapes,
la premiére a un courant de 9 nA afin de réaliser la fosse, la deuxiéme a 790 pA pour affiner la taille du
micropilier et la derniére a 430 pA pour nettoyer le micropilier final. Les micropiliers possedent une
section d’environ 3,5 um, une hauteur d’environ 13 pum et se trouvent au milieu d’une fosse de 36 um
de cotés, comme le montre la Figure 2-9. Les micropiliers ont été réalisés avec une section carrée afin
de caractériser plus facilement les lignes de glissement par MEB aprés essais de compression.

2.3.2. Compression de micropiliers in situ

La compression de micropiliers in situ permet d’observer leurs déformations en chaque instant. Pour
ce faire, un poingon plat d’un diametre de 20 um a été utilisé lors de cette étude avec le nanoindenteur
ASA. Le vide, permettant l'utilisation d’un faisceau d’électrons, doit &tre inférieur 3 2,5 x 10° Pa. Lors
de cette expérience, deux personnes sont nécessaires (une se concentrant sur le nanoindenteur et
I'autre sur le MEB) pour avoir de bonnes conditions de travail. Afin d’avoir la meilleure résolution lors
de I'essai de compression, le dispositif Alemnis est tilté a 20° et a une distance de travail d’environ 15
mm. Une distance de travail plus petite n’est pas envisageable du fait de la géométrie de la piece
polaire. Apres avoir procédé a tous les réglages, le poingon de I'indenteur peut étre approché de la
surface, en utilisant le logiciel de pilotage Alemnis Micro Indentor Control Software (AMICS).La Figure
2-10a) montre une vue de MEB de la zone des micropiliers avec le poingon plat. La Figure 2-10b) et la
Figure 2-10c) montrent la difficulté du positionnement du poingon plat sur le sommet du micropilier,
du fait de 'ombrage. Ce dernier est d0 au tilt utilisé, ainsi qu’au manque de visibilité des parois de la
fosse. En effet, la fosse posséde une section de 36 um et le poingon un diamétre de 20 um. Les

HV det HFW
n 2.00 kV ETD 1.66 m

H\ det HFW

mag - mode WD HY ¢ O 2 v
M 15000 x SE_16.0 mm 2.00 kV ETD 27. NanoLab Hel ime (eBeam) 800 x SE__ 16.1 mm 2.00 kV ETD 259 ym Field-Fs

Figure 2-10 : Images de microscopie électronique a balayage tiltés a 20°. a) Positionnement du poingon plat dans la
zone des micropiliers. b) Positionnement du poingon plat par rapport au sommet du micropilier et ainsi que de la fosse.
c) Positionnement plus précis du poingon plat avant la compression du micropilier (rotation de 45° de I’échantillon).
d) Réseau de micropiliers ol les deux premiers (en haut & droite) ont été compressés et le poingon se rapproche du
troisieme micropilier (rotation de 45° de I’échantillon).
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parametres d’imagerie de la vidéo sont les suivants : balayage de 1us avec une résolution de
1536x1024 pour un courant de 3 kV & 1,4 nA. A la fin de I'essai, le poingon est rétracté de la surface
pour étre positionné sur le prochain micropilier a indenter (comme montré en Figure 2-10d). Les
courbes obtenues lors de I'indentation représentent la force appliquée en fonction du déplacement
du poingon. Il est donc important de prendre en compte la compliance du dispositif (ressort de la
cellule de force) afin de corriger la mesure de déplacement de I'indenteur. Le logiciel Alemnis Materials
Mechanics Data Analyzer (AMMDA) permet de corriger le déplacement d (en metre) en utilisant la
formule suivante, ou F est la force en Newton :

deorrigs = d — F % 0,0000042 (2-5)

La Figure 2-11a) représente la courbe de force-déplacement obtenue lors de I'indentation de la surface
du Cr,AIC monocristallin avec le poingon plat, utilisé lors des essais de compression. Cette courbe
permet de déterminer I'angle que possede I'indenteur avec la surface, mais aussi avec le sommet des
micropiliers, voir Figure 2-11b). En effet, le poingon plat n’est jamais parfaitement paralléle au
micropilier. Il posséde ainsi un angle a de 0,6°, comme montré en Figure 2-11b), ce qui est trés faible.
Le poingon plat posséde ainsi une trés bonne orientation.
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Figure 2-11 : a) Courbe force-déplacement réalisée lors de I'indentation de la surface de I’échantillon de Cr,AIC monocristallin
avec le poingon plat. b) Schéma expliquant I'angle entre le poingon plat et la surface. La hauteur h est trouvée grdce a la
courbe en a).

2.3.3. Extraction de lames de microscopie

Le FIB est un atout important dans la réalisation des lames de microscopie. Cela permet d’avoir des
lames fines sur une longueur et une largeur définies. La zone ou sera extraite la lame de microscopie
peut étre choisie précisément : il est possible de faire des coupes transverses dans une empreinte de
nanoindentation afin d’observer la déformation induite lors de I'indentation. Les étapes permettant la
réalisation des lames de microscopie seront expliquées dans cette sous-section.

Tout d’abord, I’échantillon est positionné a une distance de travail d’environ 4 mm avec un tilt de 52°.
Ensuite du platine électronique puis ionique avec un courant de 0,43 ou 0,23 nA est déposé, grace a
un injecteur a gaz, sur la surface a I’endroit ou la lame sera extraite. Le platine permet de protéger la
surface du faisceau ionique afin que le matériau ne réagisse pas au contact de ce dernier. L'étape
suivante consiste a creuser les fosses, qui se trouvent des deux c6tés de la lame, permettant
I’extraction de la lame de microscopie. Les fosses sont réalisées avec un courant de 0,79 nA ou 0,43
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Microscopie a Force Atomique (AFM)

19 mag E mode WD HV det HFW curr | SEM Mode }74 pn14‘

M 15000 x SE 4.0 mm 3.00 kV ICE 13.8 pm 1.4 nA Field-Free NanoLab Helios G3 CX Pprime (eBeam)

Figure 2-12 : Image MEB de la lame de microscopie collée sur une grille. Les tailles
de la lame sont indiquées.

nA. Apres avoir créé les fosses, il convient de nettoyer les parois proches du platine. Une fois cette
étape réalisée, la lame de microscopie est découpée avec un courant de 0,43 nA, puis extraite et collée
sur une grille de microscopie, voir Figure 2-12. La derniére étape consiste en I'amincissement de la
lame de microscopie qui commence avec un courant de 0,7 9nA et une tension de 30 kV. Le courant
utilisé ainsi que la tension diminuent au fur et a mesure en fonction de I'épaisseur de la lame.
Généralement, le courant final est autour de la vingtaine de picoampéres et la tension autour de la
dizaine de kilovolts. Les lames de microscopie réalisées pour I'étude présentée dans ce manuscrit ont
une épaisseur de I'ordre de la centaine de nanometres, afin de pouvoir étudier la déformation générée
par indentation et en particulier les configurations de dislocations.

2.4. Microscopie a Force Atomique (AFM)

La Microcopie a Force Atomique (AFM) est une technique permettant de caractériser la surface d’un
échantillon en la balayant avec une pointe. Différents modes peuvent étre utilisés en AFM, par
exemple, le mode Tapping et le mode Peak Force Tapping, qui ont été utilisés pour réaliser les images
présentées lors de cette thése (voir Figure 2-13). La microscopie a force atomique permet de sonder

Photodiode

Ever Oscillant

e

Scanner

Surface piézo

Figure 2-13 : Schéma du fonctionnement de I’AFM en mode Tapping.
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Zoom sur Choix de la Coordonnées
» AAAAALAL >
I'échantillon zone a indenter du réseau

Figure 2-14 : Schéma de principe du repérage effectué afin de trouver en AFM le réseau d’empreintes obtenues aprés
indentation. Les lignes noires verticales correspondent a I’émergence du plan de base et les triangles noirs aux empreintes
Berkovich. Les coordonnées (x,y) du réseau sont aussi représentées en fonction de I'origine choisie.

les surfaces des échantillons de maniere tres précise. Avec les différents modes utilisés, les surfaces
obtenues apres indentation ont pu étre analysées. La résolution spatiale de la technique étant assez
grande pour pouvoir observer les lignes de glissement autour des empreintes d’indentation. En
fonction de la hauteur des marches, obtenues aprés le passage de dislocations, il est possible de
connaitre le nombre de dislocations nécessaires a leurs formations. Les images obtenues par AFM ont
ensuite été analysées avec le logiciel WSxM (Horcas et al., 2007).

Le premier microscope a force atomique utilisé est le Dimension 3100 « D3100 » de Bruker employé
avec le mode Tapping. Afin de pouvoir trouver la zone d’étude, le microscope est couplé a un
microscope optique. Cependant, du fait du manque de résolution de ce dernier (inférieure au
microscope optique du nanoindenteur), les empreintes faites par indentation sphérique sont tres
difficiles a trouver, contrairement aux indentations réalisées avec une pointe Berkovich. Un systeme
de repérage est donc nécessaire afin de trouver la zone d’étude, a savoir les empreintes sphériques.
Un réseau d’empreintes Berkovich (comme montré en Figure 2-14, encadré jaune) a donc été effectué
afin de servir de repére. Les empreintes effectuées avec une pointe sphérique se trouvent sous le
réseau Berkovich. Les coordonnées de cette zone (x,y) ont été relevées avec le microscope optique du
nanoindenteur U-NHT, en prenant comme origine une des extrémités de |'échantillon. La Figure 2-14
montre schématiquement les différentes étapes de ce repérage. Le contraste, constitué des lignes
noires verticales, correspond a I’'émergence du plan de base dans le monocristal. L'espacement entre
deux de ces contrastes est de I'ordre de la centaine de micrometres, permettant d’obtenir de grandes
plages de travail. La zone maximale de balayage de cet AFM est de 100x100 pm?, permettant de
caractériser parfaitement les surfaces obtenues apres indentation sphérique.

Le deuxieme AFM qui a été utilisé est un Dimension Icon XR, de Bruker, avec le mode Peak Force
Tapping et Miro View. Miro View permet le couplage précis avec un microscope optique. La résolution
de ce microscope permet de sélectionner une zone précisément tout en amenant la pointe dessus. Ce
mode permet aussi de lancer des scans en série en déplagant la pointe de I’AFM a l'intérieur d’une
fenétre de 100x100 pum?2.

2.5. Microscopie Electronique en Transmission (MET)

La Microscopie Electronique en Transmission (MET) est une technique permettant d’observer la
microstructure de déformation dans le volume, et en particulier les configurations de dislocations,
créées par indentation ou compression de micropiliers. Des lames de microscopie, faites au FIB, ont
été réalisées dans des empreintes sphériques, afin de comprendre I'arrangement structurel des
défauts, mais aussi pour I'observation et la caractérisation de dislocations. Pour ce faire, la méthode
de faisceau faible ou weak beam, a été utilisée pour imager finement les configurations de dislocations.
La méthode d’extinction permet la détermination de leur vecteur de Burgers. Le premier microscope
utilisé est le 3010 de JEOL avec une source LaBs. La tension d’accélération de ce microscope est de 300
kV. Les échantillons sont positionnés dans un porte-objet « double tilt » permettant un tilt en X
d’environ + 35° et en Y d’environ * 30°. Le deuxiéme microscope électronique en transmission utilisé
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est le 2200FS de JEOL, dont la source est un canon Shottky avec une tension d’accélération de 200 kV.
Les lames sont aussi disposées dans un porte-objet « double tilt » ayant les mémes tilts que le MET
précédent. Le dernier microscope utilisé est le TALOS F200S G2 de ThermoFisher Scientific qui dispose
également d’une source Schottky et d’une tension d’accélération de 200 kV. Comme pour les deux
autres microscopes, les lames sont positionnées dans un porte-objet « double tilt », permettant avec
les caractéristiques du microscope de tilter en X et Y a £32°.

2.6. Etude des orientations et des désorientations cristallographiques

2.6.1. Cartographie Automatisée d’Orientation Cristallographique (ACOM-ASTAR)

Les cartographies d’orientation cristallographiques permettent d’étudier les orientations et les
désorientations cristallographiques liées a la déformation d’un échantillon. Ces cartographies ont été
rendues possibles, dans un premier temps, grace a la technique de Diffraction des Electrons
Rétrodiffusés (EBSD) réalisée dans un MEB. Les données EBSD présentées dans cette thése ont été
réalisées avec le logiciel de microanalyse EDAX TEAM Pegasus ainsi qu’avec une caméra rapide HIKARU
Super (PV 5500/SU-H) dans le FIB Dual Beam Helios NanoLab G3 CX, présenté précédemment. La
technique EBSD a ensuite été étendue au MET avec la Cartographie Automatisée d’Orientation
Cristallographique (ACOM-ASTAR). Ces deux techniques ont permis de réaliser massivement ces
cartographies et ainsi de remonter aux mécanismes de déformation des matériaux. Avant de détailler
plus en détail le principe de la technique ACOM-ASTAR, il est important d’expliquer comment décrire
une orientation. Cette thése s’inspire largement de la thése de Romain Quey (Quey, 2009) et de
I'article de Valérie Randle et al. (Randle et al., 2001), auxquels le lecteur pourra se référer pour une
description plus détaillée. Pour décrire une orientation, on définit deux systémes de coordonnées
orthonormés directs : (Xs, Y, Z;) attaché a I’échantillon et (X, Y., Z,) attaché au cristal. L’orientation
du cristal est définie comme la position en rotation de son systéme de coordonnées par rapport a celui
de I’échantillon (Quey, 2009). Il existe plusieurs descripteurs d’orientations. Nous décrirons dans la
suite celui des angles d’Euler, basé sur trois rotations successives, puis celui basé sur une seule rotation
autour d’un axe particulier, permettant d’introduire la notion de désorientation.

2.6.1.a) Angles d’Euler et représentation graphigue d’orientations

Angles d’Euler :

Les angles d’Euler, en convention Bunge, notés (¢4, ¢, ¢,) représentent les rotations permettant
d’amener le systtme de coordonnées de I'échantillon (XY, Z.) sur celui de la maille
cristallographique de référence (X, Y., Z.), comme monté en Figure 2-15. Les étapes réalisées pour
passer de la maille désorientée a la maille de référence sont les suivantes :

Figure 2-15 : Schéma permettant d’expliquer la définition des angles d’Euler dans la convention Bunge. La maille désorientée
se trouve en verte et celle de référence en bleue.
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e Rotation d’angle ¢, (compris entre 0 et 2it) autour de Z,; qui ameéne I'axe X, dans le plan X . —
représenté en bleu sur la Figure 2-15.
e Rotation de ¢ (compris entre 0 et ) autour de X, qui permet a I'axe Y, de se retrouver dans

le plan X. — V.. De ce fait, Z. se trouve en coincidence avec
e Rotation d’angle ¢, (compris entre 0 et 2m) autour de Z, qui améne X, et Y, en coincidence
avec X, et

Les angles d’Euler sont aujourd’hui un descripteur trés communément utilisé par la communauté
scientifique, a la fois pour le traitement numérique des données et pour leurs représentations. C’est
en particulier les données brutes qui sont fournies lors de cartographies d’orientation par les
techniques EBSD et ACOM-ASTAR.

Rotation autour d’un axe et angles de désorientation :

Angle de désorientation

Axe commun

Figure 2-16: Schéma de principe de [I‘angle de
désorientation entre deux cristaux suivant un axe
commun.

Une autre fagon de décrire une orientation consiste a donner un axe et un angle de rotation
permettant d’amener le systéme de coordonnées de référence de I’échantillon en coincidence avec
celui du cristal, voir Figure 2-16.

Cette description nous permettra également par la suite de définir I’angle de désorientation entre deux
régions cristallographiques voisines, i.e. 'angle de rotation permettant de passer, par une rotation
unique de I'orientation d’un cristal 1 a celle d’un cristal 2. Il est important de noter que du fait des
symétries du cristal, il existe plusieurs solutions pour décrire une désorientation donnée
(« misorientation » en anglais). Il y en a douze dans le cas d’une structure hexagonale. L’usage consiste
a choisir systématiquement la solution proposant le plus petit angle (alors appelé « disorientation » en
anglais).

Modes de représentation d’une orientation cristalline :

Figure de pdle :

La Figure 2-17 montre le schéma de principe pour la construction d’une figure de pdles. Une sphére
de référence est attachée aux systémes de coordonnées de référence de I’échantillon. Sur Figure 2-17,
on considére un exemple d’un péle (0001). Son point d’intersection avec la sphére de référence, dans
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Direction de la
trace du plan

hY)
Projection
Stéréographifue

e

P

b)

Figure 2-17 : a) Schéma de principe d’une figure de péles par projection stéréographique. Une maille cristallographique est
représentée ainsi que la projection stéréographique de son péle (0001). b) Figure de péle de la configuration en a). Le péle
(0001) y est représenté tout comme la direction de la trace du plan.

I’'hémisphere supérieur, est noté P. On effectue ensuite la projection stéréographique du point P dans
le plan équatorial, de normale Zs. On note que la normale a la direction OP sur la figure de poéles
indique la direction de la trace du plan correspondant dans I'espace réelle, indiquée en pointillés
violets sur la Figure 2-17b).

Figure de poéle inverse :

La figure de pOle inverse consiste, par opposition a la figure de pbles, a représenter certaines directions
du systeme de coordonnées de référence (souvent ses axes principaux) dans le systéme de
coordonnées du cristal.

2.6.1.b) Principe de la technique ACOM-ASTAR

La diffraction d’électrons rétrodiffusés (EBSD) est une technique permettant la détermination, grace a
un microscope électronique a balayage, des orientations locales (définis par les angles d’Euler) d’un
échantillon cristallin. En analysant les lignes de Kikuchi produites lors de la diffraction du faisceau
d’électrons par la structure cristalline de I’échantillon, il est possible d’identifier en chaque point de la
surface balayée les angles caractéristiques de I'orientation cristallographique locale, i.e. les angles
d’Euler. Des cartographies d’orientation et de phases peuvent étre réalisées avec des résolutions
angulaire de 0,06° et spatiale de quelques dizaines de nanometres, dépendant de la résolution du MEB
utilisé (Dingley, 2004).

Le principe de la technique de cartographie automatisée d’orientation cristallographique (ACOM-
ASTAR) développée par Edgard Rauch se rapproche de la technique EBSD. La Figure 2-18 montre le
principe de fonctionnement de cette technique qui se réalise non pas dans un MEB, mais dans un MET
(Rauch et al., 2008). Le principe de base de cette technique est d’analyser les figures de diffraction
produites en transmission. Plusieurs clichés de diffraction sont obtenus en chaque point de la surface
du fait de la précession du faisceau d’électrons, qui vient aussi balayer toute la surface de I’échantillon.
Les clichés de diffraction collectés sont ensuite comparés a des clichés de diffractions simulés. Une
indexation automatique des clichés de diffraction collectés est donc effectuée, permettant d’identifier
I'orientation compléte de I’échantillon par les angles d’Euler. Il est ensuite possible d’obtenir des
figures de pole inverse, des cartes d’orientation et de désorientation. La Figure 2-19 montre un
exemple de correspondance entre les clichés simulés et obtenus expérimentalement sur un
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Computer

Beam Control

Image processing

Frame Grabber

=

Diffraction pattern acquisition

Figure 2-18 : Principe de fonctionnement de la technique de cartographie automatisée d’orientation cristallographie (ACOM-
ASTAR). a) La zone d’intérét est scannée (a), les clichés de diffraction sont collectés (b) grdce a une caméra CCD externe (c). Le
mouvement du faisceau (d) est combiné a une précession a I’aide de I'unité montrée en (d) (Rauch et al., 2008).

échantillon de cuivre nanocristallin. Finalement, cette technique permet d’obtenir des informations
similaires a celles produites par EBSD avec une résolution spatiale allant jusqu’au nanometre, mais
avec une résolution angulaire plus faible, de I'ordre de quelques dixiemes de degrés. Un autre avantage
est le couplage entre les cartographiques d’orientation et I'imagerie en transmission.
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Figure 2-19 : Exemple de correspondance entre les clichés simulés (a-b) et le cliché de diffraction obtenu avec la caméra CCD
(c) pour du cuivre nanocristallin. Le cliché obtenu est comparé a tous les modéles simulés (d). e) Carte de corrélation des indices
qui montre la meilleure correspondance et donc I'orientation la plus probable (Rauch et al., 2008).

Caractérisation expérimentale des macles par diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD) a partir de

cartographies d’orientation cristallographique.

Lors de cette thése, nous avons été amenés a chercher et a caractériser le maclage de déformation a
partir des données d’orientations cristallographiques, a savoir les données fournies par la technique
ACOM-ASTAR. De la bibliographie portant sur la caractérisation du maclage a partir de ces données est
ainsi apportée dans cette partie. L'EBSD et 'ACOM-ASTAR ont permis une nouvelle approche pour
I'identification du maclage sur de grandes plages, avec une approche automatisée.
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Afin de caractériser expérimentalement les macles de déformation, il est important de prendre en
compte les relations de désorientation. En analysant la désorientation entre deux zones voisines, il est
possible d’identifier de potentiels joints de macles. La diffraction d’électrons rétrodiffusés (EBSD)
permet d’obtenir des mesures sur I'orientation cristallographique d’un échantillon, a partir des angles
d’Euler (@4, d, @3), et ainsi remonter aux désorientations présentes dans le cristal. Mason et al., en
2002, proposent trois criteres afin d’identifier un joint de macle (Mason et al., 2002; Wright and Larsen,
2002) :

e Les deux régions doivent avoir pour direction cristallographique commune la normale a Ky, le
plan de maclage.

e larégion maclée doit vérifier la relation de désorientation, définie par le systeme de maclage,
avec le cristal parent.

e Le joint séparant le cristal parent et le cristal maclé doit coincider avec la trace du plan de
maclage.

La Figure 2-20 présente une mise en situation du premier et du dernier criteres présentés
précédemment. Ainsi, la direction cristallographique commune, entre les régions, est mise en évidence
par la superposition d’un poéle sur la figure de pbles des deux cristaux. Une fois identifié le pole
commun, la trace de la normale au plan associé est identifiée sur la figure de pbles (représentée par
les fleches noires (Wright and Larsen, 2002) et comparée a la direction du joint étudiée (trait blanc sur
I'image).

Comme évoqué précédemment, du fait des symétries du cristal, la rotation permettant de passer d’un
cristal 1 a un cristal 2 n’est pas définie de facon unique. L'angle de désorientation, qui nous est ainsi
fourni par I'indexation automatique, correspond au plus petit par rapport a toutes les configurations
possibles (douze pour un matériau de structure hexagonale). C'est pour cette raison que |'on se réfere
toujours au plus petit angle de désorientation lors de I'identification du maclage. Certains logiciels
d’analyse (par exemple, PYCOTEM qui est abordé dans la suite du chapitre) donnent tous les angles de
désorientation possible entre deux cristaux désorientés. Cependant, dans le cas du maclage il est
important de se souvenir que des macles d’'une méme famille peuvent étre dans des orientations
différentes, appelées variants de macle, mais qu’elles possedent le méme angle de désorientation avec

94.8 about <1270> plane {1012} 34,8 about <1100> plane {1121}
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Figure 2-20 : Exemple de deux joints de macles dans le zircon, avec les projections stéréographiques du cristal maclé et du
cristal parent pour les deux cas. Les fleches correspondent a la normale a la trace du joint de macle. Les cercles noirs montrent
le p6le commun aux régions du cristal maclé et parent. Le joint de macle a gauche satisfait bien le critere de I'alignement de
la trace alors que I’exemple a droite non. D’aprés (Wright and Larsen, 2002).
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Figure 2-21 : Schéma explicatif des différents variants du titane pour des macles de familles : a) {1122} et b) {1012}. D’aprés

(Bao et al., 2011).

le cristal parent (Nave and Barnett, 2004; Bozzolo et al., 2010; Bao et al., 2011). Figure 2-21 explique
bien ce phénomeéne pour le titane, donné a titre d’exemple, avec les variants des familles de macles

(1122} et {1012} (Bao et al,

2011). Chaque variant de macle posséde bien le méme angle de

désorientation avec le cristal maclé : 64,40° pour les macles de famille {1 122} et 85,01° pour les macles
de famille {1012}. Toutefois, il est clairement visible que les variants ne se trouvent pas dans la méme
orientation les uns par rapport aux autres. Si seul un cristal se trouve en relation de maclage avec le
cristal parent alors il nest pas nécessaire de se préoccuper des différentes possibilités de I'angle de
désorientation. Cependant si deux variants d’'une méme famille de macle surviennent lors de la
déformation et connaitre les angles de désorientation entre les variants de macle d’une méme famille
est alors nécessaire. Il est possible de lister ces angles entre chaque variant et pour chaque famille de
macles (avec le module Misorientation du logiciel PYCOTEM, par exemple). Le Tableau 2-2 donne, a
titre d’exemple, la liste des angles de désorientation pour le titane entre les variants des deux familles
de macles montrées en Figure 2-21 (Bao et al., 2011). De tels tableaux peuvent également étre établis
entre deux familles de macles différentes afin de connaitre les relations d’orientation entre elles.

Angle de désorientation (°)

{1122} {1122} {1212} {2112} {1122} {1212} {2112}
{1122} 0 60 77,29 51,20 77,29 60
{1212} 0 60 77,29 51,20 77,29
{2112} 0 60 77,29 51,20
{1122} 0 60 77,29
{1212} 0 60
{2112} 0
{1012} {1012} {0112} {1102} {1012} {0112} {1102}
{1012} 0 60 60,75 9,98 60,75 60
{0112} 0 60 60,75 9,98 60,75
{1102} 0 60 60,75 9,98
{1012} 0 60 60,75
{0112} 0 60
{1102} 0

Tableau 2-2 : Angle de désorientation du titane pour chaque pair de variant pour les familles de macles {1122} et {1012}.

D’aprés (Bao et al., 2011).
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2.7. Logiciels d’analyse

Différents logiciels d’analyse ont été utilisés afin de traiter les données d’orientation cristallographique
obtenues avec la techniqgue ACOM-ASTAR. Dans cette partie les trois logiciels qui ont permis cette
analyse seront présentés.

2.7.1.a) ATEX

ATEX-Analysis Tools for Electron and X-ray diffraction est un logiciel complet permettant de travailler
sur des données d’orientations cristallographiques (angles d’Euler fournis par EBSD ou ACOM-ASTAR)
et sur des données de diffractions des rayons X, réalisé par Benoit Beausir et Jean-lacques
Fundenberger de I’'Université de Lorraine (Beausir and Fundenberger, 2017). Dans la thése présentée
ici, le logiciel a été utilisé pour faire des cartographies de désorientation du Ti,AIN et du Cr,AIC
déformés par indentation en se servant des angles d’Euler. Méme s’il est possible de faire beaucoup
de choses avec ce logiciel, il ne prend en compte que la structure cristallographique cubique. Comme
les phases MAX sont des matériaux hexagonaux, ATEX n’a pas pu étre utilisé pour réaliser des
cartographies d’orientation qui dépendent de la maille cristallographique contrairement aux
cartographies de désorientation. Il a aussi servi a faire des graphiques d’angles de désorientation Point
a Point et Point Par Rapport a I'Origine pour montrer la désorientation induite par des murs de
dislocations, mais aussi induite par des macles.

2.7.1.b) MATLAB-MTEX

MATLAB est un langage de programmation développé par la société The MathWorks permettant
d’analyser des données, de visualiser des graphiques, de manier des matrices, de fabriquer des
algorithmes et méme de créer des applications. La « toolbox » gratuite qui a été utilisée pour traiter
les données obtenues avec les techniques ACOM-ASTAR et EBSD est MTEX. Elle permet I'analyse et la
modélisation de textures cristallographiques en utilisant des données EBSD ou des données de figures
de poles. MTEX est disponible en open source et est issue du travail de plusieurs scientifiques de
science des matériaux, de géologie et de mathématique. Ce logiciel a permis de travailler sur les
données ACOM-ASTAR et EBSD en faisant par exemple : des cartographies d’orientation sur toutes les
données; ou en sélectionnant une zone ou un grain en particulier; des cartographies de
désorientation par rapport a une référence définie ; des calculs d’angles de désorientation entre deux
grains distincts ; mais aussi des tracés de figures de poles de familles définies pour des grains donnés.
Les applications sont tres vastes pour travailler sur les données d’orientation. Le script qui a été utilisé
est donné en Annexe B tel quel, afin de pouvoir reproduire les analyses effectuées.

2.7.1.c) PYCOTEM

Le logiciel PYCOTEM a été programmé par Frédéric Mompiou et consiste en un package utilisant
python pour travailler sur les données d’orientations du cristal obtenues par microscopie électronique
en transmission (Mompiou and Xie, 2021). Le logiciel posséde six modules :

e StereoProj : réalisation et modification de projections stéréographiques pour des structures
cristallographiques rentrées par I'utilisateur.

e Misorientation : détermination des relations d’orientation et de désorientation (angles et
axes) entre deux cristaux définis par I'utilisateur.

e Diffraction : utilisation des clichés de diffraction pour obtenir les orientations.

e Kikuchi : détermination des orientations en se servant des lignes de kikuchi.
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e Interface : caractérisation des normales et des directions d’interface a partir des images.
e C(Crystal: obtention de la projection du cristal dans un plan et représentation de motifs
dichromatiques.

Sur ces six modules, seuls les deux premiers ont été utilisés pour réaliser I'étude sur les données
d’orientation obtenues par ACOM-ASTAR sur Ti,AlIN et sur Cr,AIC. StereoProj a permis de caractériser
et de trouver précisément les familles et les relations de maclage présentes dans les deux échantillons
apres indentation. Le module Misorientation, quant a lui, a servi a rapporter les relations de
désorientation entre les variants des familles de macle {1122} et {1124} mais aussi entre les deux
familles.
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Chapitre 3

Maclage de déformation dans la phase
MAX Ti>AIN

3.1. Contexte de I’étude

3.1.1. Introduction

L'étude présentée dans ce chapitre se concentre sur I'analyse des mécanismes de déformation induits
lors d’essais de nanoindentation sur la phase MAX Ti,AIN polycristalline, et plus particulierement sur
la recherche et I'identification de maclage. Il s’agit, en effet, d’un mode de déformation fréquemment
observé dans les matériaux hexagonaux lorsque le glissement basal ne suffit plus pour accommoder la
déformation macroscopique. Comme évoqué dans le Chapitre 1, le maclage de déformation dans les
phases MAX n’a jamais été rapporté dans la littérature. Pourtant, les phases MAX ne possedent pas un
nombre de mode indépendant suffisant pour accommoder toute la déformation qu’ils peuvent subir
méme en ayant recours aux kink bands et aux fissures. Les études menées jusqu’a présent se sont
surtout focalisées sur le mécanisme de kink band. De plus, dans de trées nombreux matériaux
hexagonaux, maclage de déformation et kink band ont été observées de fagon concomitante. Nous
avons donc choisi ici d’explorer la piste du maclage de déformation dans les phases MAX en nous
appuyant sur les méthodes expérimentales les plus adaptées. Des essais micromécaniques ont donc
été réalisés pour se limiter a des volumes suffisamment faibles, en se restreignant a un seul grain pour
rester dans les conditions du monocristal. De surcroit, I’étude des désorientations cristallographiques
locales induites par les essais de déformation est ici rapportée.

3.1.2. Contexte et démarche

Les phases MAX sont étudiées depuis une quinzaine d’années au laboratoire Pprime dans le
département Physique et Mécanique des Matériaux, entrainant ainsi une expertise non négligeable
de ces matériaux au sein du laboratoire. De ce fait, jai commencé I'étude présentée dans ce chapitre
lors de mon stage de Master 2 et je I'ai poursuivie tout au long de ma thése. Mon travail sur cette
étude démarre sur l'analyse de résultats d’expériences déja réalisées, avant mon arrivée au
laboratoire, lors de la thése de Wilgens SYLVAIN. Ces expériences ont été menées dans le cadre d’'une
collaboration avec le groupe de Sandra KORTE a Aachen.

Des essais de nanoindentation ont ainsi été réalisés sur un échantillon de Ti,AIN polycristallin, lors de
la these de Wilgens Sylvain (Sylvain, 2016). Ces essais ont été menés a haute température, car I'un des
objectifs initiaux était d’étudier les mécanismes de déformation liés a la transition fragile-ductile
observée autour de 900°C dans la phase MAX Ti;AIN. Le nanoindenteur utilisé est le NanoTest
Plastform 3 de Micro Materials, présenté en Chapitre 2, équipé d’une pointe Berkovich en saphir. Les
essais ont été réalisés a une température de 800°C (par chauffage de I’échantillon) et sous un vide de
8,6 10~° mbar. La force de chargement utilisée pour ces empreintes est de 100 mN. Il est a noter que
pour les empreintes étudiées dans ce chapitre, seul I'échantillon est chauffé. Lorsque la pointe de
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I'indenteur entre en contact avec I'échantillon, un flux de chaleur s’écoule le long de la pointe
conduisant a un gradient de température dans la zone indentée. La température de la zone indentée,
bien que difficile a estimer, était inférieure a 800°C. L'étude réalisée couple I'analyse en surface et en
volume. La surface indentée a donc été observée par AFM, puis le volume de déformation sous
I'empreinte a été caractérisé en MET. La collecte des données cristallographiques par la méthode
ACOM-ASTAR a été réalisée au laboratoire SIMAP a Grenoble. Mon travail sur cet échantillon a consisté
a reprendre I'analyse des images MET qui avaient été réalisées et surtout a exploiter les données
ACOM-ASTAR obtenues juste avant le début de ma these.

3.2. Etude de la surface et du volume

La Figure 3-1a) est une image de microscopie optique de Ti;AIN polycristallin, montrant différents
grains. On peut constater que les grains ont une forme de plaquette, caractéristique des phases MAX
polycristallines et ont des tailles de plusieurs micrometres. L’empreinte de nanoindentation (dans
I’encadré vert), que nous avons analysée est obtenue pour une charge de 100 mN, est localisée au
voisinage d’un joint de grain. La Figure 3-1b) est une image AFM, i.e. une image de topographie en
représentation 3D vue de dessus, de I'empreinte de 300 nm de profondeur. Celle-ci met en évidence
la forme émoussée de I'indenteur Berkovich utilisé. On identifie sur cette image AFM le joint de grain
observé en microscopie optique, ainsi que des lignes de glissement. Ces lignes de glissement sont liées
al’émergence et a la propagation de dislocations. Elles sont paralléles au plus long c6té de la plaquette,
qui correspond classiquement, dans les phases MAX a la trace du plan de base. Il est donc trés probable
que les lignes de glissement soient liées a du glissement basal. On observe également quelques fissures
au voisinage de I'empreinte, caractéristiques d’une forte déformation. Afin d’analyser plus en détail
les mécanismes de déformation survenus lors de I'indentation, une lame de microscopie a été extraite
en coupe transverse (rectangle vert sur la Figure 3-1b)). Cette lame est orientée perpendiculairement
aux lignes de glissement et passe par le milieu de I'empreinte.

La Figure 3-2 est une combinaison entre une image AFM de la surface d’indentation et une image MET
réalisée en champ clair a trés faible grandissement (X 1500). Cette image MET est obtenue sans
inclinaison de la lame dans le microscope, afin d’obtenir une vue plane permettant la correspondance
entre défauts de surface sur I'image AFM et défauts de volume sur I'image MET. Sur cette combinaison,
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Figure 3-1 : a) Image optique de la zone indentée du Ti, ALN polycristallin. La fleche noire pointe vers un joint de grain proche
de I'empreinte. b) Image AFM de I'empreinte d’indentation, dont la position est indiquée par le carré vert en a). La coupe
transverse qui a été effectuée pour réaliser la lame de microscopie est indiquée par le rectangle vert. Le joint de grain mis en
avant en a) est indiqué par la fleche noire. Des lignes de glissement présentes en surface sont aussi reportées.
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Figure 3-2 : Combinaison entre I'image AFM de I'empreinte d’indentation et une image MET a faible grandissement
de la coupe transverse faite dans I'empreinte. Les fléeches noires indiquent différents défauts observables.

le joint de grain est aussi identifiable entre la surface et le volume. De méme, on observe que les traces
de glissement, observées en surface, concordent avec les contrastes de défauts présents dans la lame
de microscopie. Ces deux observations permettent d’établir le bon positionnement de I'image MET
par rapport a I'empreinte d’indentation. Cette image MET, a faible grandissement, permettra par la
suite de faire le lien entre chacune des différentes images MET obtenues a plus fort grandissement et
sous différentes conditions d’orientation.

3.3. Analyse fine des dislocations

La Figure 3-3 présente des micrographies MET de la zone indentée. La Figure 3-3b) est le cliché de
diffraction de la zone sélectionnée en vert sur la Figure 3-3a), dont I'axe de zone est [2110]. Sur la
Figure 3-3a) est reportée la trace du plan de base. La Figure 3-3c) est une image MET réalisée en champ
clair, montrant I'ensemble du grain 1, ou I'on distingue juste sous I'empreinte de nombreuses zones
en forme de fuseau et de tailles submicrométriques. Ces derniéres sont marquées par de fortes
variations de contraste, signe de désorientations cristallographiques importantes. On identifie
également des empilements de dislocations dans le plan de base, ainsi que des murs de dislocations
perpendiculaires au plan de base, situés a quelques microns sous I'empreinte, et venant s’appuyer sur
le joint de grain. La Figure 3-3d) et la Figure 3-3e) sont des zooms de la Figure 3-3c). Sur la Figure 3-3d),
la trace du plan de base est indiquée par le trait blanc en pointillé. Des dislocations sont parfaitement
identifiables et elles se succedent dans un méme plan de base pour former des empilements. Ce
résultat a été observé maintes fois dans la littérature et n’a rien de surprenant dans les phases MAX
(Barsoum and El-Raghy, 1999, 2001; Barsoum et al., 1999; Barsoum and Radovic, 2004, 2011; Bei et
al., 2013; Zhang et al., 2020).
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Figure 3-3 : a) Combinaison des images AFM et MET de I'empreinte d’indentation. b) Cliché de diffraction de la zone peu
déformée indiqué par la figure verte en a). c) Image de microscopie électronique en transmission en champ clair de la lame
Des empilements et des murs de dislocations sont montrés. d)-e) Images MET en champ clair des zones verte et jaune

(respectivement) indiquées en a) et c). Des empilements et des murs de dislocations sont aussi indiqués. La trace du plan de
base dans la lame de microscopie est indiquée par les traits blancs en pointillés.



Mise en évidence de domaines de forte désorientation (DFD)

Sur la zone sélectionnée en jaune en Figure 3-3a) et en Figure 3-3c), des murs de dislocations sont
également visibles. Ces derniers sont montrés plus distinctement en Figure 3-3e). Tout comme les
empilements, les murs de dislocations sont constitués de dislocations glissant dans le plan de base.
C’est une configuration classique dans les phases MAX (Barsoum and El-Raghy, 1999, 2001; Barsoum
et al., 1999; Molina-Aldareguia, 2003; Barsoum and Radovic, 2004, 2011; Bei et al., 2013; Jones et al.,
2014; Zhang et al., 2020). Ainsi, a une distance d’environ 1 um de la surface indentée, on observe les
deux configurations classiques de dislocations dans les phases MAX : les empilements et les murs de
dislocations qui correspondent a deux organisations différentes de dislocations glissant dans le plan
de base.

3.4. Mise en évidence de domaines de forte désorientation (DFD)

La Figure 3-4b) et la Figure 3-4c) sont des images MET réalisées en champ clair, obtenues
respectivement avec le faisceau d’électrons paralléle aux axes [1120] et [1100], correspondant a la
zone sélectionnée en bleu en Figure 3-4a). Les domaines en forme de fuseau, évoqués précédemment,
sont de nouveaux bien visibles. Le cliché de diffraction, présenté en Figure 3-4d) confirme la trés forte
désorientation entre ces différents domaines. Dans la suite du manuscrit, nous désignerons ces
domaines fortement désorientés par I'acronyme DFD. Sur la Figure 3-4d), on constate que de
nombreux DFD sont orientés selon un axe de zone proche de [1120]. Mais la direction
cristallographique [0001] est différente pour chacun des domaines.

a)

Figure 3-4 : a) Combinaison des images AFM et MET de I'’empreinte d’indentation. La trace du plan de base sur la lame de
microscopie est indiquée. b) et c) Images de microscopie électronique en transmission en champ clair de la zone indiquée par le
rectangle bleu en a), i.e. des domaines de fortes désorientations situés juste sous I'empreinte. d) Cliché de diffraction de la zone
sous I'empreinte. Les orientations sont trés désorientées.
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Une telle désorientation ainsi que la taille des DFD rendent difficiles la caractérisation individuelle par
MET. En effet, ils ne font que quelques centaines de nanometres de largeur et le plus petit des
diaphragmes de sélection d’air du microscope a une taille de 150 nm. Effectuer une analyse plus fine
des dislocations en microscopie électronique en transmission n’est donc pas réalisable. C’est pour
cette raison qu’une analyse des désorientations locales a été réalisée sur cette lame en utilisant la
technique ACOM-ASTAR présentée dans le Chapitre 2.

3.5. Cartographies d’orientation et projection stéréographique

La Figure 3-5a) montre le schéma combinant I'image AFM de surface et I'image MET de volume,
comme présenté précédemment en Figure 3-1 ainsi qu’une cartographie d’orientation ACOM-ASTAR
des directions cristallographiques (indexée suivant le triangle standard mis en insert) le long de la
direction d’indentation, représentée par la fleche noire. La Figure 3-5b) est une cartographie
d’orientation des directions cristallographiques le long de la direction correspondant a la normale a la
trace du plan de base pour le grain non déformé (représentée par la fleche noire). Ces deux
cartographies d’orientation illustrent les désorientations relatives des DFD discutées précédemment.

La Figure 3-5c) est une cartographie d’orientation cristallographique projetée selon la normale a lame.
Cette derniere cartographie est beaucoup moins contrastée que les précédentes, ceci montre que les

(0001)

1010

) i# o ®© d)

Figure 3-5: a) Combinaison entre les images de surface (AFM) et de volume (MET et cartographie d’orientation). La
cartographie d’orientation cristallographique est projetée suivant la direction d’indentation, représentée par la fleche
noire. Le triangle standard d’indexation EBSD est donné en insert. La trace du plan de base est donnée par le trait blanc. b)
Cartographie d’orientation projetée suivant la normale au plan de base, montrée par la fleche noire. c) Cartographie
d’orientation projetée suivant la direction z. d) Figure de péles (0001).

v
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DFD, bien que fortement désorientés les uns par rapport aux autres, présentent des normales
similaires. Les désorientations relatives sont donc essentiellement liées a des rotations autour de la
normale a la lame. Cette analyse est encore plus lisible sur la Figure 3-5d), qui présente la figure de
pbéle (0001) de la lame. Ainsi le centre de la projection correspond a la direction perpendiculaire a la
lame, les points rouges correspondent a la position de la direction (0001) pour chaque pixel de la zone
analysée sous ACOM-ASTAR. On retrouve ces points largement répartis a proximité du grand cercle
extérieur, ce qui montrent que pour chaque DFD, bien que les désorientations relatives soient
importantes, le plan de base (0001) est toujours proche d’une orientation perpendiculaire a la lame.
Ce résultat est cohérent avec le cliché de diffraction présenté en Figure 3-4d). Les DFD résultent donc
essentiellement de rotations locales autour de la normale a la lame. Ce résultat n’est pas surprenant
du fait de la géométrie de la lame, ie. prélevée au centre de I'empreinte et coupée
perpendiculairement au plan de base (debout dans la lame).

3.6. Etude des désorientations locales

3.6.1. Analyse des dislocations dans la zone faiblement déformée sous les DFD

La Figure 3-6a) est une cartographie des angles de désorientation par rapport a une référence prise
loin de I'empreinte, i.e. dans l'orientation initiale du grain. Ainsi, pour chaque pixel, la couleur
représente |'angle de désorientation cristallographique du point considéré par rapport a une méme
référence associée a I'orientation initiale du grain avant indentation. Dans un premier temps, nous
avons choisi une échelle de couleur correspondant a la gamme 0°-3° afin d’observer les faibles
désorientations. Dans ce cas, les plus fortes désorientations au niveau des DFD sont saturées. En
prenant cette échelle de désorientations, il est possible d’étudier la zone (sélectionnée par les
rectangles blancs en Figure 3-6a)) ol ont été observés des murs de dislocations par MET (Figure 3-3e)).
A cette distance de I'empreinte, qui équivaut a cinq fois la profondeur résiduelle de 'empreinte, les
faibles désorientations sont mises en évidence. On observe ainsi des joints de faible désorientation
(environ 1°), perpendiculaires a la trace du plan de base, correspondant aux murs de dislocations. La
Figure 3-6b) présente les trois profils des angles de désorientation, mesurés le long d’une ligne
perpendiculaire aux murs de dislocations (traits colorés sur la Figure 3-6a)). Ces profils traduisent
I’évolution de I'angle de désorientation relatif au premier point du profil. Le code couleur des profils,
en Figure 3-6b), correspond a celui des traits et des fleches en Figure 3-6a). On observe une variation
de 1° et 2° de part et d’autre des murs. La Figure 3-6¢) montre les images MET réalisées en weak beam
obtenues avec g = [2110] de la zone sélectionnée en blanc en Figure 3-6a). La comparaison de la
Figure 3-6a) et de la Figure 3-6¢) montre bien que les sous-joints de désorientations, mis en évidence
par les observations ACOM-ASTAR, sont bien dus aux trois murs de dislocations. En zoomant sur un
des murs, il est possible de distinguer les dislocations individuellement et de dénombrer les
dislocations : on peut compter 21 dislocations sur une longueur de 410 nm. La désorientation
théorique 0 induite par un mur de dislocations peut étre déterminée connaissant le vecteur de Burgers

b des dislocations ainsi que leur densité le long du mur (voir insert en Figure 3-6¢)). Cette derniére est

définie par la formule suivante :

N x |[b]]
h

tan @ = (3-1)

Avec N le nombre de dislocations sur une hauteur donnée h. L’angle de désorientation théorique

obtenu est de 0,8° en faisant I’'hypothése raisonnable d’un vecteur de Burgers de type b= %[1120].
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Distance

Distance

Distance

Figure 3-6 : a) Cartographie de désorientation dont la référence est prise dans la zone loin de I'empreinte, i.e. par rapport a
"orientation initiale du grain. L’échelle de couleur va de 0° a 3°. Les fleches de couleurs indiquent I'angle de désorientation entre
les zones de faible désorientation, sélectionnées par le cadre blanc. La trace du plan de base est donnée par le trait blanc en
pointillés. b) Profils des angles de désorientation par rapport a I'origine (premier point) donnés pour les traits de couleurs en a).
Les couleurs des profils correspondent aux traits et aux fleches de la méme couleur. c) Image MET en weak beam des murs de
dislocations de la zone représentée par le cadre blanc en a). Un zoom sur les dislocations est aussi mis en avant et correspond au
carré violet. Un schéma représentant la désorientation induite par un mur de dislocations est aussi mis en insert, avec b le vecteur
de Burgers des dislocations, D la distance entre deux dislocations et 0 I’'angle de désorientation induit par le mur de dislocations.
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Cet angle théorique est en trés bon accord avec I'angle de 1°, déterminé a partir des mesures ACOM-
ASTAR.

Cette analyse met en évidence la parfaite complémentarité entre I'analyse MET des dislocations et
I’étude des désorientations cristallographiques locales par la méthode ACOM-ASTAR.

3.6.2. Etude des domaines de fortes désorientations (DFD)

La Figure 3-7 est une cartographie des angles de désorientation dans les DFD. L’échelle de couleur
associée va cette fois de 0° a 70° et la référence pour les angles de désorientation correspond, comme
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Figure 3-7 : Cartographie de désorientation (échelle 70°) centrée sur les DFD et dont la référence est prise dans la zone
loin de I'empreinte. Les domaines sont numérotés de 1 a 25 (ronds verts). Les lignes noires correspondent a la trace du
plan de base. Les graphiques violet et orange correspondent aux profils de désorientation par rapport a Il'origine
respectivement entre les DFD 2-3 et DFD 1-2. Les doubles-fléches indiquent les désorientations relatives entre DFD voisins.
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précédemment, a l'orientation initiale du grain (partie inférieure gauche de la cartographie ACOM-
ASTAR). Chaque DFD est désigné par un numéro, afin de simplifier la discussion et le numéro 1 a été
attribué a la zone de référence (orientation initiale du grain). Sur cette cartographie de
désorientations, les traces du plan de base (telles que données par le premier angle d’Euler en chaque
point de la cartographie) sont indiquées par les traits noirs. Les fleches blanches, violette et orange
donnent les angles de désorientation relatifs entre chaque DFD voisins. Ces désorientations relatives
s’échelonnent de 30° a 80° et sont tres supérieures a celles trouvées pour les murs de dislocations (1°
a 2°), présentées précédemment. En analysant deux exemples de profils de désorientation par rapport
a l'origine entre la référence 1 et le DFD n°2 (orange) ou entre les DFD 2-3 (violet), montrés en Figure
3-7, il est intéressant de noter que I'angle de désorientation varie de maniére abrupte et sans gradient.
Les angles de désorientations de ces deux exemples sont indiqués par les fleches violette et orange et
ils ont pour valeurs 30° et 72°. Cette désorientation abrupte importante ne correspond
vraisemblablement pas a des murs de dislocations. En effet, en reprenant le schéma en Figure 3-6¢),
méme en envisageant le cas critique d’'un mur de dislocations trés denses avec une dislocation par
plan, I'angle de désorientation total aurait pour valeur 12,4°, voir équation (3-1). Les angles de
désorientation relevés sont extrémement élevés et reléevent donc probablement d’un mécanisme de
déformation différent.

3.6.3. Analyse fine d’un DFD

La Figure 3-8 montre la cartographie de désorientation a l'intérieur du DFD n°2. Les angles de
désorientation sont ici relatifs a l'orientation moyenne du DFD et I'échelle de couleur associée
s’échelonne de 0° a 15°. On observe des désorientations relatives, a I'intérieur du DFD, sous forme de

N}
—
ISEN

o]

Q00 90 04

o o™

P S
Y
©

IS
Désorientation par
rapport a l'origine (°)

@ @

€

©

£

Désorientation par

rapport a |'origine

IN)

°
e 99 P ®oo #
0 5 10 15 20 25 30 35 40 48 0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50)
Distance (nm) Distance (nm)

W T

/

=)
b
®
v
o N

o o o N

Désorientation par
S
<
£

rapport a l'origine (°)

N
(9

(=]

20 25

o
(2]
2
=

Distance (nm)

Figure 3-8 : Cartographie de désorientation du DFD n°2. La référence a été prise par rapport a l'orientation moyenne du DFD
et I’échelle de couleur correspond a la gamme 0°-15°. Les angles de désorientation entre les sous-joints de faible désorientation
sont indiqués par les fleches de couleur ainsi que leurs profils de désorientations par rapport a l'origine. Les lignes noires
représentent la trace du plan de base.
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sous-joints rectilignes de faibles désorientations (entre 5° et 12°). Les doubles-fleches de couleurs
indiquent I'angle de désorientation entre chaque sous-joint de faible désorientation.

Les profils des désorientations (par rapport au premier point) sont aussi présentés. Le code couleur
entre les profils correspond a celui des traits et des fleches. Les angles de désorientation reportés sont
plus faibles que ceux relevés entre DFD voisins et les profils présentent, cette fois-ci, un gradient de
désorientation.

La déformation observée sur la Figure 3-8 au niveau des sous-joints de faible désorientation, a
I'intérieur des DFD, n’est donc probablement pas de méme nature que celle examinée entre les DFD
(présentée en Figure 3-7). Elle est trés probablement liée a des murs de dislocations.

3.6.4. Variation des désorientations le long d’un joint de forte désorientation

La Figure 3-9 est une combinaison de deux cartographies de désorientation: I'une relative a
I’orientation moyenne du DFD n°2 et I'autre par rapport a I'orientation moyenne de la référence notée
1. L'objectif est ici de comparer les désorientations internes dans le DFD n°2 et la région de référence.
L’échelle de désorientations des deux cartographies est la méme et elle est comprise entre 0° et 15°.
Les murs de dislocations de la région 1, qui ont déja été caractérisés par MET et ACOM-ASTAR sur la
Figure 3-6, sont symbolisés en jaune pour plus de clarté. Enfin, le graphique superposé sur la Figure
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Figure 3-9 : Cartographies de désorientation du DFD n°2 et de la zone de référence 1 par rapport a leurs orientations moyennes
respectives. L’échelle de couleur pour ces deux cartographies correspond a la gamme 0°-15°. Les murs de dislocations de la
région 1 sont représentés en jaune. Les fleches en rouge indiquent les valeurs de désorientations présentes dans le DFD n°2.
Un graphique représentant la désorientation le long du joint de forte désorientation en fonction de la distance est mis en
insert. Les pointillés correspondent aux endroits sur le joint de forte désorientation ot il y a eu un saut dans les valeurs de
désorientation. Les lignes noires représentent la trace du plan de base.
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3-9 montre I'évolution de I'angle de désorientation entre la région 1 et le DFD n°2, tout le long du sous-
joint. Cet angle n’est pas constant et il évolue de 30° a 40° avec plusieurs discontinuités. On remarque
que chacune des discontinuités correspond a l'intersection entre ce sous-joint et I'un des murs de
dislocations de la région 1 (caractérisés en MET précédemment) ou des sous-joints de faible
désorientation (probablement dus eux aussi a des murs de dislocations) du DFD n°2. Le joint entre la
région 1 et le DFD n°2 est donc complexe et résulte probablement de l'interaction entre différents
mécanismes de déformation.

3.6.5. Hypotheése : le maclage déformation

Nous avons vu que lors de I'indentation, des domaines de fortes désorientations (DFD), les uns par
rapport aux autres, se sont formés sous I'empreinte. De nombreux sous-joints de faible désorientation
(<12°) ont aussi été observés, faisant apparaitre un gradient de désorientation sur quelques
nanometres, et trés probablement associés a des murs de dislocations. Certains ont pu étre identifiés
par MET dans la région 1, mais malheureusement pas a l'intérieur des DFD, qui sont trop petits et trop
désorientés pour y effectuer une caractérisation fine des dislocations. Enfin, il est tres probable que
ces différents mécanismes de déformation interagissent entre eux comme en atteste I’évolution des
angles de désorientation entre DFD lorsqu’ils coincident avec un mur de dislocations.

De plus, ces DFD présentent la plupart du temps une forme de fuseau et font apparaitre une
désorientation pouvant aller jusqu’a 80° par rapport au domaine voisin. Nous avons également
observé que ces fortes désorientations d’un DFD au DFD voisin sont abruptes (sans gradient). Ce type
de configuration amene naturellement a envisager I'idée d’un mécanisme de maclage de déformation.

Dans la suite, nous allons donc exploiter les données ACOM-ASTAR afin d’éprouver cette hypothese
de maclage de déformation. Nous focaliserons, dans un premier temps, cette étude dans la région
correspondant aux DFD n°18 a 23 (voir Figure 3-7). Cette région correspond, en effet, a la zone latérale
de 'empreinte, qui est donc la derniére a avoir été déformée lors de la formation de I'empreinte. On
peut donc espérer avoir moins d’interaction entre différents mécanismes de déformation. A contrario,
la région sous I'axe d’indentation a subi une déformation continue et cumulée tout au long du
processus d’indentation. Elle risque donc d’étre plus complexe a analyser.

3.7. Recherche du maclage de déformation

3.7.1. Méthode d’analyse

Le Tableau 3-1 présente les angles de désorientation associés aux principaux types de macle
envisageable dans les matériaux de structure hexagonale. Ces angles sont ici calculés en prenant en

Famille de macle Angle de désorientation
pour le Ti, AIN
{1121} 12,5°
{1122} 24,8°
{1124} 47,5°
{1011} 21,6°
{1012} 41,7°
{1013} 59,5°

Tableau 3-1: Tableau des angles de désorientation, pour le
Ti,ALN, induis pour chaque famille de macle qui peut étre présente
dans un matériau de structure hexagonale, voir Chapitre 1.
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compte les parameétres de maille de la phase MAX Ti,AIN. Au regard des angles de désorientation entre
les DFD n°18 a n°23, indiqué en Figure 3-10, et en s’appuyant sur les angles calculés dans le Tableau
3-1, le maclage de déformation le long d’un plan de type {1122} s’avére le plus probable. C’est donc
cette hypothése que nous allons tester. La Figure 3-11 représente une macle de type {1122} avec le
cristal parent (en bleu) et le cristal maclé (en vert). Le schéma est réalisé pour un rapport ¢/, = 4,55,
correspondant au cas du Ti;AIN. L’angle entre ces deux cristaux est de 24,8°.

{1122} {1122}
eD Q0001
4 “r

{1122} @

Figure 3-10 : Cartographie de désorientation (avec pour référence I'orientation initiale du grain) de la zone des DFD n°18 a
n°23. L’échelle de couleur va de 0° a 70°. Les lignes noires correspondent a la trace du plan de base. Les angles de
désorientation entre les domaines voisins sont indiqués par les fléches orange. Les figures de pdles {1122} pour chaque DFD
sont aussi représentées. Les couleurs des pdles correspondent aux couleurs données pour numéroter les DFD. Les pdles
communs aux deux DFD sont entourés en noir. La trace du joint entre les DFD voisins est insérée sur chaque figures de péles
et est représentée par un trait gris.
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Figure 3-11 : Schéma d’une macle
de famille {1122} pour une maille
hexagonale de ratio ¢/4 = 4,55.
L’angle de désorientation entre le
cristal parent (bleu) et le cristal
maclé (vert) est de 24,82°.

La méthode d’analyse utilisée pour caractériser le maclage de déformation dans I’échantillon de Ti,AIN
est celle présentée en Chapitre 2. Elle consiste, sur la base des données d’orientation
cristallographiques locales, en la vérification de trois critéres au niveau du joint de macle testé (Mason
et al., 2002; Wright and Larsen, 2002). Pour rappel, ces trois critéres sont :

e Un angle de désorientation correspondant a celui attendu pour la macle (ici 24,8° pour une
macle {1122}),

e La normale K; en commun aux deux cristaux (se traduisant ici par un plan (1122) commun
aux deux cristaux),

e Une trace du joint étudié qui coincide avec la trace du plan de macle testé.

Des figures de podles des familles de plans {1122} ont donc été réalisées et sont présentées en Figure
3-10 pour chaque DFD afin de tester ces trois critéeres.

3.7.2. Maclage de déformation de famille {11-22}

3.7.2.a) Mise en évidence du maclage {11-22}

Sur la Figure 3-10, on note que les angles de désorientation entre les DFD voisins, indiqués par les
fleches orange, ont pour valeurs : 20°, 22°, 24°, 24° et 25°. Ces derniers sont tres proches de I'angle
attendu (24,8°), voir Figure 3-11 et Tableau 3-1. Les figures de péles {1122} des DFD voisins ont été
tracées. Le code couleur utilisé pour les pdles correspond a celui utilisé pour numéroter les DFD. Des
ensembles de points, prenant la forme d’arcs, sont présents sur les figures de poles, car chaque point
de mesure des DFD a été représenté (et non pas leurs orientations moyennes). L’étalement des points
témoigne d’une faible désorientation a I'intérieur des DFD (quelques degrés), probablement due a des
structures de dislocations, ainsi qu’a une déformation élastique. En prenant I'exemple des DFD n°22
(en orange) et n°23 (en violet), on observe sur la figure de poles qu’ils ont un péle en commun (entouré
en noir) qui correspond a (1212) pour le DFD n°22 et a (1212) pour le DFD n°23. Enfin, le joint de
forte désorientation, entre les DFD n°22 et n°23, est représenté par un trait gris épais sur la projection
stéréographique au niveau des poles. Sa trace est aussi représentée par le trait gris et fin, aprés
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rotation de 90°. Cette derniére coincide avec le plan de maclage. On voit ainsi que les trois critéres
précédemment évoqués sont réunis pour conclure que le joint entre les DFD n°22 et n°23 est un joint
de macle de type {1122}. La méme analyse a été conduite sur les joints entre les DFD 18-19, 19-20,
20-21 et 21-22. Dans tous les cas, on observe que les trois critéres sont de nouveau vérifiés. On peut
donc en conclure que ces cing joints de forte désorientation sont des joints de macle de type {1122}.

3.7.2.b) Vérification du maclage avec les projections stéréographiques globales
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Figure 3-12 : a) Projection stéréographique du DFD n°23 réalisée avec le logiciel StéréoProj et en se servant des angles d’Euler
moyens. b) Projection stéréographique du DFD n°22 (orange) faite avec le logiciel StéréoProj sur laquelle est superposée la

projection stéréographique du DFD n°23 (violet) qui a été tournée de 180° autour de la normale au plan (1212).

Dans le paragraphe précédent, nous nous sommes focalisés sur les figures de poles {1122}. Nous
allons ici confirmer I’hypothése du maclage de déformation entre deux DFD (22-23) en examinant les
correspondances avec d’autres poles. La Figure 3-12a) représente la projection stéréographique,
perpendiculaire a la surface de la lame, du DFD n°23. Dans ce cas, nous avons utilisé I'orientation
moyenne et non pas I'ensemble de points pour chaque pdle. Théoriquement, une macle de
déformation correspond a une rotation du cristal parent, de 180° autour de la normale au plan Kj. La
Figure 3-12b) présente la superposition de la figure de p6le du DFD n°22 (jaune) avec celle du DFD n°23
(violet) ayant subi une rotation de 180° autour de la normale au plan (1212) (pdle commun du DFD
n°22). Les figures de pdles pour les deux DFD concordent, aux faibles désorientations locales prés. Le
DFD n°23 est ainsi dans une orientation cristallographique qui correspond exactement a celle du DFD
n°22 aprés une rotation de 180° autour de la normale au plan (1212). Cette configuration correspond
a la définition d’une relation de maclage selon le plan (1212) entre les DFD n°22 et n°23.

3.7.2.c) Variants de macle

Comme expliqué dans le Chapitre 2, plusieurs variants d’'une méme famille de macle peuvent coexister.
Or la techniqgue ACOM-ASTAR, comme I'EBSD, ne permettent pas de distinguer toutes les orientations
cristallographiques les unes des autres. Ainsi, deux cristaux hexagonaux déduits I'un de I’autre par une
rotation de 60° autour de I'axe c renverront les mémes angles d’Euler sous ACOM-ASTAR. De fait, deux
variants différents renverront sous ACOM-ASTAR, le méme angle de désorientation par rapport au
cristal non maclé. Pour rappel, et comme expliqué dans le Chapitre 2, I’angle de désorientation est
défini comme le plus petit des différents angles possibles en raison des symétries du cristal. En
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{1122} {1212} {2112} {1122} {1212} {2112}
{1122} - 24,8° 42,9° 49,6° 42,9° 24,8°
{1212} - - 24,8° 42,9° 49,6° 42,9°
{2112} - - - 24,8° 42,9° 49,6°
{1122} - - - - 24,8° 42,9°
{1212} - - - . i 24 8°
{2112} - - - - - -

Tableau 3-2 : Angles de désorientation entre les variants de la famille de macle {1122}

revanche, deux variants différents présenteront bien une désorientation relative de I'un par rapport a
I"autre. Le Tableau 3-2 présente ainsi les angles de désorientation attendus entre les différents variant
de macle {1122} : 24,8°, 42,9° et 49,6° selon les couples de variants. La Figure 3-13a) montre la
superposition des figures de poles {1122}, de la région 1 (cristal parent) et des DFD n°6 et n°18, voir
Figure 3-7. Les poles roses correspondent au cristal parent 1, les pbles verts au DFD n°6 et les poles
bleus au DFD n°18. Indiquons tout d’abord que les données ACOM-ASTAR montrent que les DFD n°6
et n°18 présentent tous les deux une désorientation de 24° par rapport au cristal parent 1. De plus, la
figure de poles {1122} montre que le DFD n°6 présente un podle (1122) commun avec le cristal parent,
de méme que le DFD n°18, avec le cristal parent. Ces deux DFD sont donc bien dans une relation de
maclage avec le cristal parent 1, mais le péle commun n’étant pas le méme, il s’agit de deux variants
différents. En effet, le DFD n°18 correspond au variant (1212),, (I'indice 1 indique que les indices de
Miller se réferent au cristal parent) et sera nommé variant V1 par la suite. Quant au DFD n°6, il
correspond a un variant (1212), et sera désigné par V2 par la suite. La Figure 3-13b) est un schéma
montrant le cristal parent (en bleu) et les deux variants V1 et V2 de type {1122}. L’angle de
désorientation théorique entre ces deux variants est de 49,6°, selon le Tableau 3-2. Les données
ACOM-ASTAR indiquent quant a elles, un angle de désorientation de 48° entre les DFD n°6 et n°18, ce

00 (b) 496
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Figure 3-13 : a) Projection stéréographique de la région 1 (zone dans I'orientation initiale du grain),et des DFD n°6 et n°18.
Les péles en commun entre les DFD 1-6 et 1-18 sont entourés et appelés respectivement V2 et V1. b) Schéma représentant le
cristal parent (bleu) pour un matériau de structure hexagonale et les deux variants de macle : (1212) en vert (V2) et (1212)
en rouge (V1). L’angle de désorientation entre ces deux variants est de 49,6°.
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qui est trés proche de la valeur théorique. Une justification supplémentaire pour la caractérisation du
maclage de déformation de famille {1122} est ainsi apportée.

L'observation de plusieurs variants de macle peut s’expliquer du fait de la nature de la déformation
induite par nanoindentation. En effet, le champ de contrainte induit lors d’une indentation Berkovich
est complexe et tres hétérogene. De plus, une zone en tension, a un moment donné de l'indentation,
peut passer en compression a un moment différent. Le champ de contrainte évolue tout au long de
I’essai, il n’est pas surprenant d’observer une microstructure finale complexe impliquant différents
variants ainsi que du maclage secondaire.

3.7.2.d) Proposition de scénario pour la formation des macles de famille {11-22}

Nous avons vu que la région des DFD n°18 a n°23 était apparue en fin d’indentation et était a ce titre
probablement plus simple a comprendre en termes de mécanismes de déformation. Nous avons
également montré que ces DFD étaient en orientations de maclage de type {1122} entre eux. Nous
pouvons maintenant essayer de reconstruire le scénario ayant abouti a cette configuration. La Figure
3-14 représente ce scénario de facon schématique.

Tout d’abord, considérons les zones 19 et 21 telles que définies sur la Figure 3-7. Elles sont toutes les
deux dans la méme orientation que le cristal de référence (zone 1), voir les figures de p6les en Figure
3-10. Il s’agit donc du cristal parent que nous allons utiliser comme point de départ puisqu’il conservera
dans le scénario I'orientation originale. Cette zone est matérialisée sur la Figure 3-14a) par un triangle
en traits pointillés blancs. Le DFD n°18 est en relation de maclage {1122} avec le cristal parent (zone
1) et donc également avec les zones 19 et 21 (voir figures de poles en Figure 3-10). Plus précisément,
il s’agit du variant V1 (1212),, identifié précédemment. Il s’agit donc probablement d’une des
premieres macles de déformation a apparaitre dans le processus (Figure 3-14b)). Un second variant V2
(1212), apparait ensuite, voir Figure 3-14c), pour former le DFD n°6, isolant ainsi une partie du cristal
parent dans la zone 19. Le variant V2 du DFD n°6 se propage alors a travers la zone 19, voir Figure
3-14d), formant ainsi le DFD n°20, et divisant la région 19 en deux (DFD n°19 et DFD n°21). Enfin, une
macle {1122} secondaire se forme a I'intérieur du DFD n°6, voir Figure 3-14e), le divisant en DFD n°6
et DFD n°22 et formant le DFD n°23. Les DFD n°21 et n°23 peuvent ainsi étre vus comme deux variants
(1212),, et (1212),,, relatifs au DFD n°22. L’angle de désorientation relatif entre les DFD n°21 et
n°23 est de 44°, ce qui est en assez bon accord avec les 49,6° attendus entre ces deux variants dans le
Ti,AIN, voir Figure 3-13b). La Figure 3-14f) présente la carte de désorientation obtenue
expérimentalement et traduisant I’état final de la zone ici étudiée.

On peut également noter que sur I'analyse des figures de pbles de la Figure 3-10, le joint entre les DFD
n°21 et n°22 n’était pas parfaitement aligné avec la trace du plan (1122) attendue. Ce point est
probablement lié a un mouvement du joint DFD n°21 - DFD n°22 pour accommoder la formation de la
macle DFD n°20, ce qui explique ainsi que le joint DFD n°21 - DFD n°22 ne soit plus parfaitement aligné
avec le joint DFD n°19 — DFD n°22.
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Figure 3-14 : a) a e) : Cartographies schématiques dont I’échelle des couleurs va de 0° a 70° avec pour référence I'orientation
initiale du grain, montrant un scénario possible expliquant la formation des macles de famille {1122}. Les traits noirs
correspondent a la trace du plan de base et le code couleur utilisé pour la numération des grains est le méme que
précédemment. f) Cartographie de désorientation finale de la zone.

3.7.3. Mise en évidence d’une deuxiéme famille de macles

Nous nous proposons dans cette sous-partie d’étudier une autre zone, correspondant aux DFD n°7 et
n°8, de la méme fagon que précédemment. La Figure 3-15 est une cartographie des désorientations
dont I’échelle de couleur va de 0° a 70°, avec pour référence I'orientation initiale du grain (zone 1). Les
fleches orange indiquent la valeur des angles de désorientations relatives entre les couples de DFD
voisins : 1-7, 1-8 et 7-8. Peu de désorientations sont visibles a I'intérieur des DFD n°7 et n°8, ce qui
permet de réaliser une étude de caractérisation de maclage. Une analyse de maclage de déformation,
en vérifiant de nouveau les trois critéres, est alors effectuée sur cette zone.

L’angle de désorientation entre le cristal parent et le DFD n°7 a une valeur de 23°, ce qui est cohérent
avec du maclage {1122}, c’est donc ce type de maclage qui est testé. Une figure de péles {1122} entre
la zone 1 et le DFD n°7 est réalisée en Figure 3-15. lls possédent un pdle commun : (1212),, indexé
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Figure 3-15: Cartographie de désorientation au niveau des DFD n°7 et n°8, dont la référence est prise par rapport a
'orientation initiale du grain. Le domaine 1 correspond de nouveau d la zone non déformée. L’échelle des couleurs correspond
a la gamme 0°-70°. Les traits noirs correspondent a la trace du plan de base. Les angles de désorientation entre les DFD sont
donnés par les fléches orange. La figure de péles {1122} de la région 1 (rose) et du DFD n°7 (vert) et la figure de péles {1121}
de la région 1 et du DFD n°8 (orange) sont mises en insert. Les p6les communs sont entourés en noir. Le trait noir épais, sur
les projections stéréographiques, correspond a la trace du joint de forte désorientation indiqué par la fleche blanche. Le trait
gris fin est la normale a la trace du joint de forte désorientation.

par rapport a la zone 1. La direction du joint entre le DFD n°7 et le cristal parent 1 (reporté en trait gris
sur la figure de pole) correspond a la trace du plan (1212). On peut donc en conclure qu’une relation
d’orientation de maclage a lieu entre le cristal parent 1 et le DFD n°7 de type {1122}.

L’angle de désorientation entre le cristal parent 1 et le DFD n°8 a pour valeur 12°, ce qui ne correspond
pas a du maclage de type {1122}. D’aprés le Tableau 3-1, cet angle de désorientation pourrait
correspondre a du maclage de type {1121}, qui a pour valeur théorique un angle de désorientation de
12,5°. Une figure de pdles {1121}, montrée en Figure 3-15, a donc été réalisée entre le cristal parent
et le DFD n°8. Cette derniére montre un pdle en commun (1211),. De plus, sur la projection
stéréographique, on observe que le joint de forte désorientation correspond avec la trace du plan
(1211). Le DFD n°8 est donc une macle de déformation de type {1121}.

Afin de vérifier ces résultats, on s’intéresse a I'angle de désorientation entre le DFD n°7 et le DFD n°8,
qui est, selon les données ACOM-ASTAR, de 37°. Le Tableau 3-3 donne les angles de désorientation
obtenus lors de I'interaction entre les plans de macle {1121} avec les plans {1122}. L’angle de
désorientation entre les macles {1211} et {1212} a pour valeur 37,3°. Cet angle est en trés bon accord
avec les 37° trouvés expérimentalement.

En conclusion sur cette zone, le DFD n°7 est une macle de type {1122} et le DFD n°8 est une macle de
type {1121}, par rapport au cristal parent, coexistant 'une avec l'autre.
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{1121} {1211} {2111} {1121} {1211} {2111}
{1122} 12,3° 21,4° 32,9° 37,3° 32,9° 21,4°
{1212} 21,4° 12,3° 21,4° 32,9° 37,3° 32,9°
{2112} 32,9° 21,4° 12,3° 21,4° 32,9° 37,3°
{1122} 37,3° 32,9° 21,4° 12,3° 21,4° 32,9°
{1212} 32,9° 37,3° 32,9° 21,4° 12,3° 21,4°
{2112} 21,4° 32,9° 37,3° 32,9° 21,4° 12,3°

Tableau 3-3 : Angles de désorientation du maclage secondaire des familles {1121} et {1122}.

3.8. Syntheése et conclusion

L’étude présentée dans ce chapitre portait sur la caractérisation de la déformation dans la phase MAX
Ti,AIN polycristalline, aprés indentation Berkovich a forte charge et en haute température. L'analyse
de la déformation a été réalisée par couplage entre I'observation de la surface par AFM avec celle de
volume par MET. De trés nombreuses désorientations, sous forme de fuseaux, étaient présentes dans
la lame de microscopie, juste sous I'empreinte d’indentation. Ces derniéres ont donné lieu a des
domaines de fortes désorientations (DFD). Comme une analyse plus approfondie des structures de
dislocations n’était pas réalisable dans cette zone, une étude complémentaire sur les données
d’orientation cristallographique, obtenues par ACOM-ASTAR, a été effectuée. La corrélation entre les
images MET et les données ACOM-ASTAR a été mise en évidence sur un mur de dislocations, présent
dans le volume loin de 'empreinte d’indentation.

L’étude des orientations cristallographiques a permis de montrer que de fortes désorientations
abruptes et sans gradient (allant jusqu’a 80°) survenaient entre les différents DFD. De plus, des
désorientations plus faibles, de I'ordre de la dizaine de degrés, ont été caractérisées a l'intérieur des
domaines, et analysées comme des murs de dislocations. Il a aussi été montré que des interactions
entre les DFD et les murs de dislocations avaient lieu dans la lame de microscopie, rendant I’analyse
des désorientations compliquée.

Le résultat majeur de ce chapitre est la mise en évidence, pour la premiere fois dans les phases MAX,
du maclage de déformation. Cette étude a été réalisée dans la zone latérale de 'empreinte, qui est la
derniere a avoir été déformée lors de lI'indentation. Elle a été effectuée en vérifiant les angles de
désorientations entre les DFD voisins et en analysant leurs figures de p6les respectives, en utilisant les
critéres fournis par la littérature (Bozzolo et al., 2010; Bao et al., 2011; Zhang et al., 2013; Lantreibecq
et al., 2018; Zhou et al., 2019). De ce fait, du maclage de déformation de famille {1122} a été mis en
avant, ainsi que du maclage secondaire. Différents variants de cette famille de macle interviennent
dans la déformation. Dans une moindre mesure, du maclage de type {1121} a aussi été caractérisé.
Les macles de déformation ont été indexées de maniére sans équivoque dans la phase MAX Ti>AIN.

L’étude, présentée dans ce chapitre, est nouvelle et apporte la preuve de I'existence du maclage de
déformation dans les phases MAX, bien que cette déformation n’ait jamais été envisagée dans ces
matériaux. En effet, le maclage de déformation n’est pas rapporté dans la littérature pour les phases
MAX. Il ne fait pas partie des mécanismes de déformation classiquement recherchés. Cependant, des
structures similaires a celles observées dans ce chapitre ont déja été observées par Griggs et al. (Griggs
etal., 2017) sous indentation sphérique a température ambiante dans le TisSiC,. Toutefois, n’ayant pas
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réalisé d’analyse d’orientations cristallographiques, ils ont conclu que leurs domaines désorientés
étaient des kink bands et non des macles de déformation.

Pour rappel, I'empreinte d’indentation a été effectuée en température (environ 700°C) et proche d’un
joint de grain. Comme le maclage n’a ni été cherché ni observé dans les phases MAX, il est légitime de
se demander si I'observation du maclage de déformation n’est pas liée aux conditions expérimentales
spécifiques : la température ainsi que le mode de sollicitation (indentation Berkovich en forte charge
et proche d’un joint de grain). De plus, comme le Ti,AIN est polycristallin avec des grains de la taille
d’une dizaine de micrometres, |'orientation cristallographique initiale n’est pas maitrisée.

Afin de caractériser le maclage dans un cas plus simple et de vérifier son implication dans la
déformation des phases MAX, I'étude du prochain chapitre portera sur la phase MAX Cr,AlC
monocristalline dont les empreintes de nanoindentation ont été réalisées a température ambiante. De
ce fait, I'orientation cristallographique sera parfaitement maitrisée et les expériences seront
facilement reproductibles. Les indentations seront réalisées avec une pointe sphérique de maniére a
obtenir une sollicitation plus douce qu’avec une pointe Berkovich. La déformation induite sera alors
plus étalée, afin de limiter les interactions entre macles et aussi entre dislocations.
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Chapitre 4

Déformation plastique induite par
indentation sphérique dans le
Cr,AlC monocristallin

4.1. Contexte de I’étude

4.1.1. Problématique

L’étude du précédent chapitre a permis de mettre en évidence du maclage de déformation selon des
familles de plans {1122} et {1121} dans le polycristal Ti,AIN autour d’une empreinte de
nanoindentation Berkovich, réalisée a haute température. Il s’agit d’un résultat totalement nouveau,
dans la mesure ou aucune étude n’a rapporté I'existence de maclage de déformation dans les phases
MAX a ce jour. Cependant, les conditions expérimentales étaient particulieres : plage de travail petite
(taille du grain : 10 um de large), empreinte en bord de joint de grain, indentation en Berkovich en
forte charge (100 mN) et a haute température (environ 700°C). De plus, I'analyse des orientations
cristallographiques locales s’est avérée complexe du fait des nombreux évenements successifs
survenus lors de la déformation induisant des interactions, entre macles (variants et maclage
secondaire), mais aussi entre macles et dislocations.

Nous proposons dans ce chapitre de nous mettre dans un cas plus favorable, en analysant la
déformation induite par indentation sphérique dans le monocristal de Cr,AIC, a température ambiante.
De ce fait, les roles du joint de grain et de la température pourront étre clarifiés dans le maclage de
déformation. Avoir une grande plage de travail dans une méme orientation, permettra aussi de vérifier
la reproductibilité du phénomene, afin de voir si le maclage de déformation n’est activé que pour des
cas isolés ou s'il est observé de fagon systématique. De plus, la structure de déformation induite lors
de la nanoindentation sera aussi caractérisée par microscopie électronique en transmission.

4.1.2. Choix de I'orientation du plan de base

L’échantillon monocristallin de Cr,AIC étudié est sous la forme d’une plaquette (voir Figure 4-1a)
orientée selon le plan de base. Cet échantillon a été synthétisé par croissance en solution sous haute
température, présentée en Chapitre 1. L'échantillon a été enrobé de facon a pouvoir indenter sa
tranche, i.e. dans une configuration telle que le plan de base soit perpendiculaire a la surface indentée.
Cette configuration est celle qui est la plus défavorable au glissement basal et devrait permettre
d’exacerber les autres mécanismes de déformation. Un plot en acier a été usiné afin de maintenir la
plaquette de monocristal pour que la surface émergente soit perpendiculaire a (0001), montré en
Figure 4-1b (1 et 2). La plage de travail ainsi révélée, apres polissage, possede une surface d’environ
400-100 pm?. L'orientation de I'échantillon a été contrdlée par EBSD et la surface est précisément a
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Figure 4-1: a) Plaquette de Cr,AIC synthétisée par croissance en solution sous haute température. b) Différentes étapes de
préparation des échantillons : usinage du plot (1), collage de I’échantillon (2), enrobage (3) et polissage (4). c) Cartographie
EBSD avec le signal d’erreur de la surface du monocristal. Les angles d’Euler sont indiqués.

90,8° du plan de base, et donc proche d’une orientation de type (1120) (a 3,3° prés). La Figure 4-1c)
est la cartographie d’orientation obtenue sur la surface par EBSD de la zone indentée, superposée a
I'image d’indice de qualité. On observe distinctement que la zone est bien monocristalline. Les angles
d’Euler correspondants ont aussi été reportés sur la Figure 4-1c).

4.2. Etude de la surface et du volume de déformation

4.2.1. Nanoindentation sphérique

Différents tests d’indentation sphérique, avec une pointe de rayon de 5,3 um, ont été réalisés dans le
monocristal de Cr,AIC. A savoir de I'indentation « faible charge » réalisée pour une charge maximale
de 9 mN et de I'indentation « forte charge » a 90 mN. Les résultats présentés pour I'indentation faible
charge montreront les premiers stades de la plasticité. Quant a la forte charge, nous irons plus loin
dans le développement des phénomeénes plastiques et dans les mécanismes de déformation.

4.2.1.a) Faible charge

La Figure 4-2a) est une courbe d’indentation obtenue sur le Cr,AIC monocristallin, pour une charge
maximale de 9 mN. La loi de Hertz, caractérisant le régime théorique d’indentation élastique a été
tracée sur la courbe en rouge, en utilisant la formule (2-1) définie en Chapitre 2. L’écart a la loi de
Hertz, a partir de 1,4 mN, traduit le début de la plasticité. Par la suite, des sauts de déplacement (« pop-
in ») sont visibles sur la courbe d’indentation, correspondant a des évenements plastiques soudains
(Lorenz et al., 2003; Bradby et al., 2004; Morris et al., 2011).

La Figure 4-2b) est I'image AFM (image de topographie 3D en vue de dessus) de I'empreinte
d’indentation dont la courbe est représentée en Figure 4-2a). Seules des lignes de glissements,
rectilignes et paralleles a la grande direction de la surface, sont visibles. Ces derniéres correspondent
a I'émergence et a la prolongation de dislocations glissant dans le plan de base, mode de déformation
classique des phases MAX. On peut noter que la longueur des lignes de glissement montre la grande
mobilité des dislocations dans le plan de base. Ce glissement basal est probablement ici le seul
mécanisme de déformation plastique qui est activé. En conséquence, une empreinte résiduelle est
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Figure 4-2: a) Courbe d’indentation d’une empreinte sphérique indentée avec une charge de 9 mN sur le Cr,AlC
monocristallin. La courbe rouge représente la loi de Hertz. b) Image AFM de 'empreinte dont la courbe d’indentation se trouve
ena).

visible mais elle ne correspond pas a la forme de I'indenteur. L'insert en Figure 4-2b) représente un
schéma de la configuration de I'indenteur par rapport au monocristal.

Dans le cas du contact de Hertz (élastique), le rayon de contact de I'indenteur peut étre calculé en
fonction de la force appliquée. On peut ainsi déduire le rayon de contact lors du premier événement
plastique (représenté par le cercle vert sur la Figure 4-2b)). En observant, I’aire de contact sur I'image
AFM, on peut voir que la grande majorité des lignes de glissement sont extérieures au cercle vert. De
plus, méme si nous ne sommes plus en contact de Hertz, il est possible d’estimer ce qu’aurait été le
rayon de contact a charge maximale en régime élastique. Le cercle bleu correspond a cette aire de
contact. Nous pouvons observer qu’il concorde avec les dernieres lignes de glissement visibles sur la
Figure 4-2b). Il est ainsi possible de conclure que les dislocations dans le plan de base sont activées en
bordure de cercle de contact dans des plans adjacents a mesure que I'indenteur s’enfonce.

Nous sommes ici en présence des premiers stades de déformation plastique, avec une profondeur
d’empreinte résiduelle de seulement 4 nm, pour un rayon d’indenteur de 5,3 pum. On s’attend
inévitablement a ce que pour les stades de déformation plastique plus avancés, d’autres mécanismes
entrent en jeux, afin d’accommoder la forme de I'indenteur.

4.2.1.b) Forte charge

La Figure 4-3 montre la courbe d’indentation ainsi que des images AFM d’une empreinte d’indentation
(Emp3) réalisée avec un chargement de 90 mN. La courbe d’indentation force-déplacement, en Figure
4-3a), présente des évenements plastiques (« pop-in ») plus importants, que celle de I'empreinte faite
a plus faible charge. Cela traduit une déformation plastique plus importante, avec environ 200 nm de
profondeur résiduelle. La loi de Hertz est de nouveau représentée par la courbe rouge.

La Figure 4-3b) est une image de topographie 3D en vue de dessus de I'empreinte d’indentation. Des
lignes de glissement de dislocations basales sont de nouveaux observables. Des fissures sont aussi
présentes au niveau de I'empreinte d’indentation.
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Figure 4-3 : a) Courbe d’indentation de I'empreinte n°3, réalisée dans le monocristal de Cr,AlC. La courbe rouge représente
la loi de Hertz. b) Image AFM de I'empreinte numéro 3. c) et d) Images AFM a plus fort grandissement d’un défaut a 65° des
lignes de glissement sous I'empreinte d’indentation. La localisation de ce défaut est montrée par le carré violet clair en b). Un
mur de dislocations est aussi représenté en c). e) Profil des hauteurs suivant la fléche bleue en c).
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Figure 4-4 : Courbes d’indentation et images AFM de trois empreintes d’indentation sphérique réalisées dans les mémes

conditions dans le Cr,ALC monocristallin. Les courbes rouges représentent la loi de Hertz. Les angles donnent ['orientation
des défauts S par rapport aux lignes de glissement.
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Dans le cas de I'indentation en forte charge, la forme sphérique de I'empreinte d’indentation est
visible. Le carré violet clair sélectionne une zone de la surface, qui va maintenant étre détaillée.

La Figure 4-3c) et la Figure 4-3d) présentent différentes images AFM de cette zone, a plus fort
grandissement et dans des orientations différentes. Sur chacune de ces images, on observe qu’une
grande partie des lignes de glissement s’arrétent le long d’'une méme direction perpendiculaire a la
trace du plan de base. Comme ces lignes correspondent a I'émergence et a la propagation des
dislocations, le point d’arrét d’une ligne de glissement matérialise le point d’émergence de la
dislocation sous-jacente. Cet alignement de point d’arrét caractérise ainsi un mur de dislocations
(symbolisées en noir en Figure 4-3c)).

En plus du mur de dislocations, on observe une zone de changement de pente sur la surface, qui prend
la forme d’un étroit fuseau orienté a 64° des lignes de glissement (voir Figure 4-3b)). La Figure 4-3e)
est un profil des hauteurs suivant la fleche bleue représentée en Figure 4-3c). Cette zone présente un
dénivelé d’environ 3 nm pour une largeur d’une cinquantaine de nanometres et sur une longueur de
I'ordre du micrometre. Cette structure sera décrite sous le terme de défaut S (pour surface) dans la
suite du manuscrit. Nous pouvons aussi observer, sur la Figure 4-3c) et la Figure 4-3d), que les lignes
de glissement le traversent. A I'intérieur de ce défaut, les lignes de glissement ont une orientation
différente. Cette désorientation semble se faire de fagcon abrupte et sans gradient. Toutes ces
constatations, au sujet du défaut S, font penser a du maclage de déformation.

La Figure 4-4 montre les courbes d’indentation et les images AFM de trois autres empreintes
d’indentation (numéros 1, 2 et 4), réalisées aussi dans le monocristal de Cr,AIC, dans les mémes
conditions que I'empreinte 3 (caractérisée en Figure 4-3). On retrouve les mémes caractéristiques que
pour I'empreinte précédente : lignes de glissement basales, fissures, murs de dislocations, mais surtout
le défaut S (indiqués par les angles de désorientation) toujours a 64° des lignes de glissement du plan
de base. La reproductibilité des expériences sur le monocristal de Cr,AlIC est ainsi mise en évidence.

4.2.2. Corrélation entre la surface et le volume de déformation

Une lame de microscopie a été extraite dans I'empreinte 3 afin de caractériser les défauts associés aux
mécanismes de déformation présents dans le volume et en particulier le défaut S. La Figure 4-5a) est
I'image AFM de I'empreinte 3, ou la trace de la lame de microscopie extraite est représentée par le
rectangle vert. Contrairement au Ti;AIN, présenté au chapitre précédent, la lame a été réalisée
paralléelement aux lignes de glissement et donc paralléelement au plan de base, mais toujours au centre
de I'empreinte. Ce résultat est bien corroboré par le cliché de diffraction de la lame de microscopie
réalisé sans inclinaison dans le MET (Figure 4-5b)).

La Figure 4-5c) montre la combinaison entre I'image AFM de la surface indentée et I'image MET du
volume de déformation. L'image MET a été réalisée sans inclinaison de la lame. La combinaison des
deux images permet de faire la corrélation entre les défauts vus en surface et dans le volume. Ainsi, la
trace du défaut S en surface se prolonge dans le volume (a gauche de I'empreinte d’indentation) par
un contraste fin orienté selon la direction [1100]. Une structure complexe de dislocations est aussi
visible sur la Figure 4-5c), ces dislocations semblent circonscrites dans un volume sous I'empreinte.

A gauche de I'image (en Figure 4-5c)), le monocristal ne présente qu’un unique défaut, que nous
désignerons par la suite comme le défaut Echelle (L). Cette appellation lui a été donnée, car il est
constitué de petits segments de dislocations, ressemblant a des barreaux, qui sont encadrés par de
grandes dislocations, semblables aux montants d’une échelle. L'analyse détaillée de toutes ces
configurations (défaut S, bandes orientées selon [1010], structure complexe de dislocations sous
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Figure 4-5 : a) Image AFM de I'empreinte numéro 3, la trace de la lame de microscopie est indiquée par le rectangle vert. b)
Cliché de diffraction de I'image MET. c) Corrélation entre la surface d’indentation avec I'image AFM et le volume de
déformation sous I'empreinte (image MET en champ clair).

I’empreinte et défaut L) sera effectuée dans la suite du chapitre par MET et grace a la technique ACOM-
ASTAR.

4.2.3. Mise en évidence du maclage de déformation dans Cr;AIC

Comme nous l'avons vu dans le chapitre précédent, le maclage de déformation est un mécanisme
pouvant avoir lieu dans les phases MAX. Dans le Ti;AIN, nous avons observé du maclage de type {1122}
et {1121}. On se propose dans cette partie de vérifier I’hypothése d’un maclage de déformation dans
le monocristal de Cr,AIC, indenté dans des conditions différentes (empreinte sphérique et température
ambiante). On s’intéressera, en particulier, a caractériser le défaut S dont les traces en surface laissent
penser a du maclage.

4.2.3.a) Analyse du maclage de déformation de famille {11-24}

Une expérience ACOM-ASTAR a été réalisée sur la lame de microscopie, montrée en Figure 4-5c). La
Figure 4-6 montre une cartographie de désorientation dont la référence est prise par rapport a
I’orientation initiale du monocristal. L'échelle des couleurs va de 0° a 50°. On peut observer que
certains défauts isolés, ayant la forme de bandes, paralléles a la direction [1010] (notées H),
présentent une trés forte désorientation par rapport a I'orientation initiale du monocristal. Le défaut
S possede lui aussi une désorientation élevée, similaires aux bandes. Par ailleurs, la zone située
immédiatement sous I'empreinte présente également de fortes désorientations, mais dans une
configuration plus complexe.

On s’intéresse aux quatre défauts (S, H4, H5 et H6) possédant une largeur suffisante pour pouvoir étre
analysés. Ces derniers présentent des angles de désorientation trés voisins ayant pour valeurs 44°, 45°,
48° et 47°, par rapport a I'orientation initiale du monocristal.
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Figure 4-6 : Cartographie de désorientation dont la référence est prise par rapport a l'orientation initiale du monocristal.
L’échelle des couleurs prend pour valeur 0°-50°. Les profils des angles de désorientation suivant les traits de couleurs sont
donnés pour chacun des défauts désorientés. Les figures de péles {1124} des défauts (en couleur) et du monocristal (bleu)
sont mises en insert. Le péle commun est entouré en noir, le joint de forte désorientation est représenté par le trait gris et sa
trace par le trait noir en pointillés. Les fleches de couleur indiquent a quel joint de forte désorientation correspond chaque
figure de péle.
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Famille de macle Angle de désorientation
pour le Cr, AlC
{1121} 12,7°
{1122} 25,2°
{1124} 48,2°
{1011} 21,9°
{1012} 42,3°
{1013} 60,3°

Tableau 4-1: Tableau des angles de désorientation pour
différentes familles de macle dans Cr,AlC.

Ces désorientations sont clairement visibles sur les profils d’angles de désorientation indiqués en
Figure 4-6. Les désorientations sont abruptes et sans gradient.

Le Tableau 4-1 donne les angles de désorientation théoriques pour les différentes familles de macles
d’une structure hexagonale, dans le cas du rapport ¢/5 = 4,48 de la phase MAX Cr,AIC. En s’appuyant
sur les résultats du chapitre précédent, on pourrait s’attendre a obtenir du maclage selon les plans
{1122} ou {1121}. Les angles théoriques de désorientation pour ces familles dans Cr,AlC sont
respectivement 25,2° et 12,7°. lIs ne correspondent pas aux résultats trouvés en Figure 4-6. La famille
de macle qui est en bon accord avec les angles obtenus avec la technigue ACOM-ASTAR est celle de
type {1124}, avec un angle théorique de désorientation de 48,2°.

Nous allons donc tester I’hypothése d’un maclage {1124} dans Cr,AIC. La Figure 4-6 montre I'étude du
maclage de déformation suivant les trois criteres fournis par Mason et al., comme réalisée en Chapitre
3 sur Ti;AIN (Mason et al., 2002; Wright and Larsen, 2002). Pour rappel, les trois critéres a vérifier sont :

e |’angle de désorientation entre le cristal maclé et le cristal parent,
e la normale K; commune aux deux cristaux,
e latrace du plan de maclage qui doit coincider avec le joint de forte désorientation.

Nous venons de voir que le premier critere est vérifié.

Les figures de pdles {1124} sont données pour chaque bandes H, ainsi que pour le défaut S en Figure
4-6. Dans chaque cas, on observe un pdle (1124) commun entre le cristal non déformé (bleu) et la
zone considérée. Toutefois, on peut observer que ce péle commun n’est pas toujours le méme. Pour
deux des bandes (H4 et H6), le pdle commun est le (1214),,,, indexé par rapport a 'orientation initiale
du monocristal. Pour la troisieme bande (H5), le pdle commun est le (1214),,,. Quant au défaut S, il
posséde comme pdle commun le (1124),,.

La trace du joint du défaut (H ou S) avec le cristal non déformé est représenté par le trait gris sur les
projections stéréographiques. On remarque que la trace du plan de maclage coincide avec la trace du
joint de forte désorientation (trait noir en pointillés).

Les trois critéres ont été vérifiés pour du maclage de type {1124}. On peut en conclure que S, H4, H5
et H6 sont en relation d’orientation de maclage de famille {1124} avec le monocristal et qu’ils sont
des variants différents de la méme famille de macle. Toutefois, il n’est pas surprenant de trouver cette
famille de macle, car elle est un conjugué de la famille {1122}, ces deux familles possédent le méme
cisaillement (Yoo, 1981).
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Les quatre macles ainsi caractérisées possedent une faible épaisseur par rapport a leur longueur. On
peut aussi noter que ces macles sont isolées les unes par rapport aux autres et certaines d’entre elles
se trouvent loin (a une dizaine de micrometres pour la plus éloignée) dans la profondeur sous
I’empreinte de nanoindentation. Le cas présenté dans ce chapitre est différent de ce qui a été observé
dans le Ti;AIN. Dans ce cas, probablement en raison du champ de contrainte spécifique lié a I'indenteur
Berkovich, mais aussi de la présence d’un joint de grain au voisinage de la zone indentée, on trouvait
de nombreuses zones fortement désorientées les unes par rapport aux autres. Plusieurs ont pu étre
clairement identifiées comme des macles, mais la complexité de I'enchevétrement des domaines sous
I’empreinte n’a pas permis d’identifier chacun d’entre eux. Le cas du monocristal de Cr,AlC s’avére
donc beaucoup plus simple a étudier, dans la mesure ol chaque zone maclée est séparée des autres.

Quoi qu’il en soit, ces observations dans Cr,AIC confirment I’existence du maclage de déformation dans
les phases MAX, y compris a température ambiante.

4.2.3.b) Retour sur le défaut S : couplage entre 'analyse de surface et de volume

La Figure 4-7 apporte différentes analyses et observations du défaut S. Comme vu précédemment, ce
défaut S est une macle de déformation de famille {1124}. La combinaison entre I'image AFM (Figure
4-7a)) au niveau de la coupe transverse (représentée par le rectangle vert) et I'image MET (Figure
4-7b)), réalisée sans inclinaison de la lame, permet d’obtenir une information tridimensionnelle sur la
macle. Le schéma en Figure 4-7c) met en évidence l'orientation de la macle dans la lame de
microscopie. Pour faciliter la représentation, c’est le plan (2114) qui a été représenté et non le plan
(2114). Il permet d’observer que le plan coupe la surface (1210) de I’échantillon a 63° de la trace du
plan de base (vu aussi en Figure 4-7a)) et qu’il coupe aussi la lame de microscopie suivant une direction
[1100], comme on le voit en Figure 4-7b). Le couplage AFM-MET montre ainsi que le défaut S est une
plaguette longue et fine, orientée suivant le plan de maclage.

L'observation AFM de la surface a permis de mettre en évidence le défaut S ainsi qu’'un mur de
dislocations (voir Figure 4-7a)). Nous allons maintenant rechercher ce dernier dans le volume par MET.
La lame de microscopie est réalisée dans le plan de base, ce qui n’est pas une configurable favorable
pour l'observation de murs de dislocations. En effet, dans ce cas les électrons traversent la lame
perpendiculairement au plan de base. On observe alors les dislocations superposées dans des plans
(0001). Des images MET en weak beam ont ainsi été réalisées afin d’obtenir des contrastes fins sur
les dislocations. Elles ont été faites avec différentes inclinaisons de la lame pour pouvoir mettre en
évidence les dislocations. La Figure 4-7d) et |a Figure 4-7e) ont été réalisées en utilisant respectivement
g =2110 et g = 1120. Ces images montrent les dislocations constituant le mur, représentées
schématiquement sur I'image AFM.

La Figure 4-7f) est une cartographie de désorientation par rapport a la référence prise dans
I’orientation initiale du monocristal. L’échelle des couleurs a pour intervalle 0°-5° afin d’observer le
champ de désorientation induit par le mur de dislocations. Ce dernier est parfaitement identifiable. La
Figure 4-7g) est un profil des angles de désorientation par rapport a I'origine, pris suivant la fleche rose
de la Figure 4-7f). On observe que le mur de dislocations induit une désorientation d’environ 2°. Cet
angle est du méme ordre de grandeur que celui observé dans le Ti;AIN, voir Figure 3-6.
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Figure 4-7 : Etude du défaut S et du mur de dislocations : a) Image AFM avec la trace de la lame de microscopie (en vert). b)
Image MET en champ clair sans inclinaison de la lame et montrant la corrélation avec la surface. c) Schéma de la maille
hexagonale ol est représenté une macle (2114) par rapport a la surface du monocristal et au plan de la lame de microscopie.
d)-e) Images MET en weak beam réalisées respectivement avec g = 2110 et g = 1120. f) Cartographie de désorientation
(0°-5°) avec la référence prise par rapport a l'orientation initiale du monocristal. g) Profil de désorientation par rapport a
I'origine suivant la fleche rose en f). h) Image AFM de la surface d’indentation. i) Figure de péles de la surface, réalisée par
EBSD, ou le péle [0001] est indiqué. La trace (violet) des lignes de glissement en h) est reportée sur la figure de pdles. j) Figure
de péles ayant subi artificiellement une relation de maclage de type {1124}. Le péle [0001] est indiqué. La trace (bleu) des
lignes de glissement, qui traversent le défaut S, en h) est reportée sur la figure de péles.
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La Figure 4-7h) est une image AFM de la surface autour de I'empreinte 3 ol le défaut S et le mur de
dislocations sont identifiables. A partir des analyses EBSD préalablement réalisées sur la surface de
I’échantillon (voir Figure 4-1c)), il est possible de déduire la désorientation théorique des plans (0001)
induite par le maclage de type {1124} et de la comparer a la désorientation observée sur les images
AFM. La Figure 4-7i) et la Figure 4-7j) montrent la figure de poles (0001) (issues des données EBSD de
surface) et la figure de pobles (0001) calculée en ayant fait subir au cristal une rotation de 180° par
rapport a la normale au plan (1124), pour simuler la macle du défaut S. La direction des lignes de
glissement observées a la surface (en violet) et dans le défaut S (en bleu) sont représentées sur les
figures de péles (0001). On peut noter que ces traces sont en parfait accord avec les directions
attendues dans le cristal initial et dans la macle S. La réorientation des lignes de glissement a l'intérieur
du défaut S est vérifiée et correspond bien a la direction du plan de base dans la macle.

La Figure 4-7 montre que les résultats des expériences ACOM-ASTAR et EBSD concordent. Par ailleurs,
elle permet aussi de caractériser parfaitement la nature du défaut S de fagon tridimensionnelle, ainsi
gu’un mur de dislocations. Cette analyse a été réalisée en surface par AFM et EBSD et par coupe
transverse en MET et ACOM-ASTAR. Toutes ces techniques sont complémentaires et permettent
d’établir solidement que le défaut S correspond a un maclage de type {1124}.

La Figure 4-8 montre un schéma récapitulatif de la configuration des différents variants de macles de
type {1124} dans la lame de microscopie.

Lignes de glissement
plan de base

Macle S Empreinte

variant (1124)
Plan (1210)

Macle H4
variant (1214)

Macle H5
variant (1214)

Figure 4-8 : Schéma 3D de la configuration des macles de type {1124}
dans la lame de microscopie.

4.3. Analyse de la structure de dislocations

4.3.1. Caractérisation globale

La Figure 4-9a) et la Figure 4-9b) sont des images MET de la lame de microscopie réalisées suivant des
conditions de diffraction différentes. Les différentes macles, caractérisées précédemment sont
indiquées sur les figures, tout comme le défaut Echelle (L). On observe trés clairement la structure
délimitée de la zone plastique, qui est encadrée par des dislocations. Seul le défaut L sort de la zone
plastique pour se propager dans la zone non déformée. Différentes zones (A, B, C et D) sont
sélectionnées sur la Figure 4-9b). La zone A correspond a la zone directement sous I'empreinte ou la
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Figure 4-9 : a) Image MET réalisée en weak beam globale de la lame de microscopie. b) Image MET réalisée en weak beam
suivant g = 2110 de la lame de microscopie. c) Cartographie de désorientation globale avec la référence prise dans
I'orientation initiale du monocristal. L’échelle des couleurs a pour intervalle 0°-5°. Les noms des différents défauts ont été
annotés sur les deux images. Les fléches blanches montrent des sous-joints de faible désorientation.

densité de dislocations est tres grande. Les zones B et C correspondent aux zones ou les densités de
dislocations sont moins importantes. Ces deux derniéres zones permettent d’observer les interactions
entre macles et dislocations. Enfin la zone D correspond au défaut L, se propageant dans la zone non
déformée. Ces zones vont étre caractérisées plus en détail dans la suite du manuscrit.

La Figure 4-9c) est une cartographie de désorientation (référence prise par rapport a I'orientation
initiale du monocristal) dont I’échelle des couleurs va de 0° a 5°. On peut observer des sous-joints de
faible désorientation, représentés par les fleches blanches sur la Figure 4-9c). Cette configuration
rappelle le chapitre précédent ou les macles cohabitaient avec des structures de dislocations.

4.3.2. Zone A

La Figure 4-10 est une image MET réalisée en champ clair sans inclinaison de la lame de la zone A
sélectionnée en Figure 4-9b). Dans cette configuration, la lame de microscopie est orientée
parallelement au plan (0001). La zone observée est juste sous I'empreinte d’indentation, celle-ci est
donc trés déformée. Les dislocations sont trop nombreuses pour étre dénombrées et analysées
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Figure 4-10 : Image MET réalisée en champ clair de la zone A, représentée en Figure 4-9b).

individuellement. Classiquement, sous une empreinte de nanoindentation, la zone juste sous le
contact présente de trés forte densité de dislocations et est rarement caractérisable en MET. On peut
observer néanmoins les macles de déformation (S, H1, H2, et H3).

4.3.3. ZonesBetC

La Figure 4-11 montre différentes images MET, des zones B et C définies précédemment en Figure
4-9b), réalisées suivant des conditions de diffraction différentes. La Figure 4-11a) est un champ clair
delazoneB (g = 1103), montrant les macles H4, H5 et H6. Dans ces conditions d’observation, la lame
subit une rotation de plusieurs dizaines de degrés et I'observation ne se fait plus selon la direction
[0001]. Dans cette configuration, les différents variants de macle {1124} ne présentent plus le méme
angle d’inclinaison par rapport au faisceau d’électrons. La projection des macles H4 et H6,
correspondant au méme variant, sont moins épaisses que celle de la macle H5. Dans tous les cas, dans
I’épaisseur de la lame de microscopie, il y a superposition de la macle et du cristal parent. Cette
configuration entraine I'observation de franges de Moiré a I'intérieur de la macle H5. Le défaut L est
aussi reconnaissable sur le c6té gauche de I'image.

La Figure 4-11b) montre la configuration des dislocations au niveau des macles H5 et H6. Les longues
dislocations présentes sur cette image MET se situent trés probablement dans le plan de base. Aucune
extinction des dislocations n’a été observée pour les différents g de famille (1120) utilisés. Les
contrastes ainsi observés sont bien cohérents avec des vecteurs de Burgers classique des phases MAX,

ie b= %(1120). De plus, on peut observer des interactions entre les dislocations, sous H6. Ces

derniéres correspondent aux interactions du type b_l) + b_z) = b_3) donnant naissance a un réseau de
dislocations. Ce type de réseau a déja été observé dans les phases MAX (Zhang et al., 2016, 2020;
Drouelle et al., 2017).

La Figure 4-11c), la Figure 4-11d) et la Figure 4-11e) présentent des interactions ayant lieu entre les
dislocations et les macles. Deux décrochements (indiqués par les fleches blanches sur la Figure 4-11c)
et sur la Figure 4-11d)) en bord de la macle H5 sont visibles. Les dislocations semblent s’aligner le long
du joint de macle. Sur la Figure 4-11e), on remarque de nouveau une tendance a l'alignement des
dislocations sur le joint de macle. En Figure 4-11a), on peut observer que les dislocations encadrant la
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Figure 4-11 : Images MET de deux différentes zones définies en Figure 4-9b) : a) zone B, b)-f) : zone C; montrant des structures de
dislocations et des interactions entre dislocations et dislocations-macles. Les fleches blanches indiquent le décrochement d’une
dislocation le long du joint de macle.

zone plastique sont arrangées sous forme de murs et semblent étre épinglées en bout de macles. La
Figure 4-11d) montre une autre dislocation, unique dans la zone plastique, possédant un caractére
facetté. Cette derniére semble sortir du joint de macle. On peut ainsi se demander si les dislocations
sont absorbées, lors de leurs propagations dans le monocristal, au niveau du joint de macle ou si elles
sont générées autour de celui-ci.

La Figure 4-11f) montre une ou des dislocations en forme de spirale interagissant avec la macle H6. On
observe une « continuité » de la dislocation de part et d’autre de la macle. Cette configuration amene
une nouvelle question quant a linteraction entre les dislocations et les macles. Est-ce que les
dislocations traversent les macles ? Avec I'étude réalisée en MET il n’est pas possible de conclure, ni
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Figure 4-12 : a) Image STEM et b) cartographie de désorientation avec la référence prise par rapport a I’orientation initiale du
monocristal, de la lame de microscopie extraite dans 'empreinte 2.

d’apporter de résultats plus explicites, sur l'interaction entre les macles et les dislocations. Il est
cependant possible d’établir le fait que les interactions entre dislocations et macles sont nombreuses
et que macles et dislocations semblent s’arréter sur une frontiere commune délimitant ainsi un volume
de déformation sous I'empreinte.

Une derniére structure de dislocations peut aussi étre observée sur la Figure 4-11c). Les dislocations
sont arrangées sous forme « colonnaire » perpendiculairement, dans cette orientation, aux macles H5
et H6. Ces dislocations possedent des segments courts et interagissent les unes avec les autres. Les
segments courts, dans la lame, suggerent qu’elles ne se propagent pas dans le plan (0001).

Pour rappel, quatre empreintes d’indentation ont été réalisées, dans les mémes conditions, sur le
monocristal de Cr,AIC, voir Figure 4-4. Trois lames de microscopie ont été extraites dans les mémes
conditions : parallelement au plan de base. Les observations préliminaires par STEM et ACOM-ASTAR,
de I'empreinte 2 présentées en Figure 4-12, montrent des structures similaires a 'empreinte 3 décrite
dans cette partie. Il en va de méme pour I’'empreinte 4. On peut ainsi observer la bonne reproductibilité
entre les différentes expériences.

4.3.4. Etude des analyses d’une lame de microscopie a 15° du plan de base

Une quatriéme lame de microscopie a été réalisée a 15° des lignes de glissement, afin de caractériser
aussi la déformation présente dans les empilements, loin de I'empreinte. C'est cette derniere lame
que nous allons maintenant étudier.

La Figure 4-13a) montre I'image AFM (image de topographie 3D en vue de dessus) de 'empreinte 1.
Le rectangle bleu indique 'emplacement de la lame de microscopie. On voit que dans cette géométrie,
la lame coupe de longues lignes de glissement extérieures a I'empreinte.

La Figure 4-13b) est une combinaison entre I'image AFM et I'image MET réalisée en weak beam
suivant g = 1120. On observe de nouveau une zone trés déformée sous I'empreinte, ainsi que des
zones moins déformées contenant des dislocations, observable individuellement et s’étendant a
plusieurs microns sous I'empreinte.

On retrouve les bandes H correspondant a du maclage, notées H’ sur la Figure 4-13b). Dans le cas de
cette lame de microscopie, ces bandes ne sont plus paralléles entre elles. En effet, les défauts H
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Lame de
microscopie

1lum

Figure 4-13 : a) Image AFM de I'empreinte 1. Le rectangle bleu correspond a la trace de la lame de microscopie, prélevée a
15°des lignes de glissement. b) Combinaison entre I'image AFM et I'image MET de volume réalisée en weak beam suivant § =
1120. ¢) Image MET en weak beam suivant § = 2110 de la zone selectionnée en b) par le rectangle bleu.

correspondent a deux variants différents de macles {1124}. La lame n’étant plus orientée selon le plan
de base, ces deux variants se projettent dans deux directions différentes, par exemple H3’ et H4'.

Alextrémité de ces macles, on retrouve I'émergence de dislocations, comparable a ce qui est observé
en Figure 4-11a). De nombreuses interactions entre macles et dislocations sont aussi observables dans
cette lame de microscopie, comme le montre la Figure 4-13c). Cette figure correspond a la zone
sélectionnée en bleu sur la Figure 4-13b), dans des conditions d’orientations différentes.

La direction de coupe de la lame donne accés a la structure de dislocations qui n’était pas accessible
dans les lames coupées selon le plan de base et dans le plan médiateur de 'empreinte. Ainsi, dans la
zone a droite de I'empreinte, on observe les dislocations correspondant aux lignes de glissement
tangentes a I'empreinte sur I'image AFM. Sur la Figure 4-13b), on retrouve la corrélation entre les
lignes de glissement observées en surface et les dislocations dans le volume.

Ainsi la déformation induite par la nanoindentation présente les mémes caractéristiques que pour
I'empreinte 3, les différences étant uniquement liées a I'orientation de I'extraction de la lame de
microscopie.
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4.3.5. Etude du défaut Echelle (L) : zone D

,‘, [1120]

Figure 4-14 : a) Image MET de la structure globale de la déformation induite lors de I'indentation de I’empreinte 3. b) Etude
du volume de déformation induite par indentation Berkovich dans la phase MAX Ti,AlC (Wada et al., 2018).

Le défaut Echelle, que nous allons étudier ici, a également été rapporté trés récemment dans la
littérature par Wada et al. autour d’indentations réalisées dans la phase MAX Ti,;AIC et dans des
conditions d’orientation similaires (Wada et al., 2018).

La Figure 4-14a) est I'image MET de la structure globale de déformation induite lors de I'indentation
de I'empreinte 3, déja présentée en Figure 4-9. La Figure 4-14b) montre une image MET en champ
clair, observée par Wada et al., lors de I'indentation du Ti,AlIC avec une pointe Berkovich pour une
charge de 10 mN (Wada et al., 2018). La lame de microscopie extraite est perpendiculaire aux lignes
de glissement observables en surface. Wada et al. observent une structure globale caractérisée par
des bandes sombres, incurvées séparant des zones ou les dislocations se propagent. Ils observent
également deux défauts, qui se propagent de part et d’autre de la structure de dislocations (voir Figure
4-14b)). Ces deux défauts sont trés comparables au défaut Echelle (L) observé dans ici dans la phase
MAX Cr,AlC. Aprés une étude MET sur les contrastes de ce défaut, Wada et al. proposent que le plan
du défaut est le (1216) et que les dislocations possédent un vecteur de Burgers [1211]. Il est a noter
toutefois que les auteurs n‘ont pu effectuer toutes les observations nécessaires pour valider ces
hypothéses.

Les conditions expérimentales de I'’étude menée ici sur I'empreinte 3 dans Cr,AIC sont plus favorables
pour caractériser en détail la structure du défaut L. Nous proposons dans cette partie, d’analyser la
structure de dislocations composant le défaut L.

4.3.5.a) Description globale

La Figure 4-15a) est une image MET réalisée sans inclinaison de la lame et obtenue en axe de zone, du
défaut L. On observe que ce défaut est constitué de nombreuses dislocations, qui se présentent sous
différentes géométries. On distingue deux types de dislocations, les dislocations D et B. D’une part, les
dislocations de type D possedent de longs segments sur la Figure 4-15a), ce qui suggére fortement
gu’elles se trouvent dans le plan de base. De plus, elles émergent des murs pour interagir avec les
dislocations de type B. D’autre part, ces derniéres possedent de courts segments, suggérant cette fois
gu’elles ne se situent pas dans le plan de base. Une cinquantaine de dislocations B peuvent étre
dénombrées. La Figure 4-15b) est un schéma, donné en premiére approche, de la configuration des
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Défaut L

Figure 4-15 :a) Image MET réalisée, sans inclinaison de la lame, du défaut Echelle, noté L. Cette zone est sélectionnée par la
zone D montrée en Figure 4-9. b) Schéma expliquant, en premiére approche, la configuration du défaut Echelle. c) Image
MET réalisée en weak beam suivant g; = 1120 du défaut L. d) Image MET réalisée en weak beam suivant —g; = 1120, a
plus grand grandissement, montrant des barreaux (dislocations B) du défaut L.

différentes dislocations dans le défaut L. Nous proposons ci-aprés une analyse détaillée de cette

configuration originale.

La Figure 4-15c) est une image MET réalisée en weak beam suivant g; = 1120 du défaut L, avec pour
tilt 14,5° en x et 7° en y. Sur cette micrographie, on peut observer I'émergence du défaut L. Les
dislocations de type D émergent des murs entre les bandes H3-H4 et H4-H5.

La Figure 4-15d) est une image MET en weak beam, réalisée en utilisant comme tilt -9° en x et -2° en
y, suivant —g;. Sur ce zoom, on observe également les dislocations B, possédant deux segments
décalés parallelement.

4.3.5.b) Caractérisation des vecteurs de Burgers des dislocations

Nous proposons dans cette partie de définir les vecteurs de Burgers des dislocations de types B et D
en fonction des conditions d’extinction. Les dislocations ont été observées avec g; = 1120, —g; =
1120, g, = 1210, —g, = 1210, g3 = 2110, —g5 = 2110, g, = 1103, g = 1103, g¢ = 0113 et
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hkil D1 D2 D3 D4 D5 B
g1 1120 x x x x x x
-8 1120 x x x x x x
82 1210 x x x x x x
-8 1210 x x x x x x
g3 2110 x x x x x x
- 83 2110 x x x x x x
g4 1103 x x x x x
g5 1103 x x x x x
g6 0113 x % %
g/ 0113 x x x
b, %[1120] v
b, | 3l2110] | v v v
bs %[izio] v v

Tableau 4-2 : Tableau indiquant les différentes extinctions des dislocations en fonction des g utilisés. Le symbole ¥ indique
que les dislocations sont visibles. Les vecteurs de Burgers des dislocations sont indiqués par v".

—

g, = 0113. Les g de type (1103) peuvent conduire & des extinctions des vecteurs de Burgers
classiques des phases MAX (l_)> = %(1120)), quand les g de type (1120) ne les éteignent pas. Les

dislocations ont été indexées D1, D2, D3, D4, D5 et B (Figure 4-16a)). Le Tableau 4-2 répertorie toutes
les extinctions en fonction des g accessibles. La croix indique les conditions ou les dislocations sont
visibles.

Les vecteurs g de famille (1120) n’aménent aucune extinction sur les différentes dislocations

. , . . > 1, .=
constituant le défaut L, ce qui est cohérent avec les vecteurs de Burgers de type b = 3 (1120).

La Figure 4-16 présente I’étude des contrastes obtenus avec g4, 8=, 8¢ et g5. Les dislocations de type
B sont éteintes suivant g, et g (Figure 4-16a) et Figure 4-16b)). Tous les segments B ont les mémes
contrastes, uniquement des contrastes résiduels sont observables. Les dislocations de type D ne sont
pas éteintes dans ces conditions de diffraction.

Les dislocations D1, D3 et D4 sont éteintes suivant g, et g, (Figure 4-16¢) et Figure 4-16d)). Les
dislocations B sont en contraste pour g, et g,. L'orientation de la lame ne permet pas de bien
distinguer les dilatations quand elles sont observées selon g., mais le contraste ne montre pas
d’extinction.

Ces observations permettent de proposer des vecteurs de Burgers pour les dislocations, indiqués dans

le Tableau 4-2 a savoir E = %[11?0] pour les dislocations B, B; = %[2110] pour les dislocations D1,

D3 et D4 et enfin by = g[TZTO] pour D2 et D5.
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[1010]

200nm

Figure 4-16 : Images MET réalisées en champ clair du défaut L suivant : a) gs = 1103 et b) g, = 1103 et en weak beam
suivant : c) ge = 0113 et d) g; = 0113.

Sur la Figure 4-16a), la dislocation D1 montre un contraste « en zigzag », constitué de deux segments.
Ce contraste met en évidence une interaction entre D1 et les segments des dislocations B (en contraste
résiduel dans cette configuration). Si D1 interagit avec les segments B, qui ont tous le méme vecteur
de Burgers, alors le segment issu de cette interaction a un vecteur de Burgers différent correspondant

a b_3) = bT + b_z) Dans le cas présent, nous pouvons faire ’hypothése que les dislocations B de vecteur

de Burgers E = %[11?0] interagissent avec la dislocation D1 de vecteur de Burgers B; = %[2110],

. . ™  1rzoT . .

pour donner un segment « jonction » de vecteur de Burgers b; = 3 [1210]. La jonction est favorable
énergétiquement, c’est I'interaction couramment observée dans les phases MAX (Zhang et al., 2016,
2020; Drouelle et al., 2017). En partant de cette hypothese, les jonctions doivent toujours étre
allumées suivant les vecteurs g présentés sur la Figure 4-15 et sur la Figure 4-16. Aucune extinction

n'est recensée, ce qui est cohérent avec I’hypothése émise.

Le vecteur de Burgers l—); des jonctions est valable pour I'interaction des dislocations B avec D1, D3 ou
D4. Dans le cas de l'interaction entre les dislocations D2 et D5 et les segments B, le vecteur de la
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jonction est E; = E; - b_l) En partant de cette hypothése pour le vecteur de Burgers des jonctions
interagissant avec D2 et D5, elles devraient étre éteintes suivant g, et g,. Toutefois, la taille des
segments des jonctions ainsi que leurs interactions ne permettent pas de bien les distinguer et ainsi
d’observer des extinctions.

4.3.5.c) Analyse du plan des dislocations de type B

Figure 4-18 : a) Image MET du défaut L suivant I'axe de zone présenté en b). b) Cliché de diffraction de I'image a).

Nous nous proposons maintenant de déterminer le plan dans lequel les dislocations de type B glissent.
Ce plan doit contenir la direction [1120], direction du vecteur de Burgers des dislocations B. Cette
direction est aussi la trace du plan de glissement, dans le plan (0001), voir Figure 4-15a). Le plan est
donc de type (110n).

Figure 4-17 : Schéma de principe expliquant I'interaction entre la dislocation D1 (en bleu) et les dislocations B (en orange). Les
jonctions de dislocations sont indiquées en rose.
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La Figure 4-18a) est une image MET réalisée en axe de zone suivant le cliché de diffraction montré en
Figure 4-18b). C’est dans cette orientation que le contraste du défaut L était le plus « étroit ». Dans
cette orientation, nous pouvons dire que le plan du défaut est debout. En se référant au cliché de
diffraction, on observe que le défaut L se trouve donc dans le plan (1103). Ce résultat est cohérent
avec le vecteur de Burgers des dislocations B et les orientations MET précédentes : par exemple, la
Figure 4-16a) montre la configuration ou les segments (en contraste résiduel) étaient les plus longs.
L'orientation de la lame est celle, parmi toutes celles accessibles, ol les électrons étaient les plus
proches de la normale au plan.

La Figure 4-17 est un schéma représentant la géométrie du défaut L. Le schéma a été réalisé pour
illustrer I'interaction entre les dislocations B et la dislocation D1.

Ce plan de glissement n’a jamais été observé dans les phases MAX. La Figure 4-19 montre des coupes
des plans (1100), (1101), (1102), (1103) et (1104). En comparant la densité des plans corugués,
on peut constater que le plan (1103) est plus dense (Szewc et al., 2016). Méme si on peut étre surpris
par I'observation d’un tel plan de glissement, il est a noter que le défaut L est trés clairement lié au
maclage, comme il s’appuie sur la macle H2. Ce défaut serait probablement di a un mécanisme de
déformation découlant du maclage.

Le défaut L posséde donc comme systéme de glissementi(ll?O){Tl%}.
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Figure 4-19 : Coupes des plans (1100), (1101), (1102) (1103) et (1104) pour la phase MAX Cr,AIC.

4.4. Synthése et conclusion

L’étude présentée dans ce chapitre portait sur la déformation induite par indentation sphérique dans
le monocristal Cr,AlC. Le résultat principal de ce chapitre est la mise en évidence du maclage de
déformation de type {1124} dans la phase MAX Cr,AIC. Les macles étant isolées les unes des autres
dans le cristal parent, il a été démontré que trois variants de macle de famille {1124} étaient activés
lors de la déformation. Dans le chapitre précédent, il a été montré que du maclage de familles {1122}
et {1121} étaient activés dans les phases MAX. Le fait d’observer une nouvelle famille de macle peut
étre surprenant, mais il est a noter que les macles de famille {1122} et {1124} sont conjuguées I'une
de I'autre (Yoo, 1981). Il n’est donc pas étonnant d’observer ces deux familles de macle dans les phases
MAX. Cette nouvelle mise en évidence du maclage de déformation amene la confirmation et la
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justification qu’elle est bien une déformation présente et possible dans les phases MAX. Par ailleurs,
ces essais ayant été réalisés a température ambiante, I'étude menée sur Cr,AIC montre que la
température n’est pas la source du maclage dans les phases MAX. L'analyse du maclage de
déformation a été réalisée avec les techniques AFM-EBSD, afin de caractériser la surface d’indentation
et MET-ACOM-ASTAR, pour étudier le volume de déformation. Ces différentes techniques sont
complémentaires et permettent non seulement de conforter les analyses en présentant des résultats
redondants, mais également d’apporter une information tridimensionnelle sur la structure des macles
dans les phases MAX.

La structure de dislocations, obtenue aprés indentation, a aussi été caractérisée par MET et a permis
de nombreuses observations. La zone plastique, encadrée par des murs de dislocations et ne laissant
sortir que le défaut L, a pu étre mise en évidence. Au sein de cette structure de dislocations, de
nombreuses dislocations basales ont été observées ainsi que des interactions entre dislocations et
joints de macles. Deux questions sont restées en suspens au sujet de ces interactions. Est-ce que les
dislocations émergent ou sont absorbées par les joints de macle ? Est-ce que les dislocations traversent
les macles ? Une étude complémentaire est a réaliser afin de comprendre précisément I'interaction
entre dislocations et macles.

Le défaut Echelle est aussi un résultat important de ce chapitre. Ce dernier est constitué de dislocations

possédant des vecteurs de Burgers communs aux phases MAX, i.e. de type %(11?0), interagissant

entre elles suivant bT + b? = b_3) Les grandes dislocations (D), encadrant le défaut L, se trouvent dans
le plan de base alors que les autres dislocations (de type B) constituant I'intérieur du défaut, se situent
dans le plan (1103). Ces dislocations subissent du glissement dévié afin de venir interagir avec les

dislocations D présentes dans le plan de base. Ce systeme de glissement%(ll?O){il%} est rapporté

pour la premiére fois dans les phases MAX, le glissement hors plan de base étant par ailleurs trés peu
rapportées dans la littérature pour les phases MAX. Toutefois, contrairement au maclage de
déformation, le défaut L a déja été observé précédemment par Wada et al. sans identification fine
(Wada et al., 2018).

Le maclage de déformation a été caractérisé dans le Chapitre 3 aprés indentation Berkovich. Dans ce
chapitre, il a été identifié suite a la nanoindentation sphérique, conduisant a un champ de déformation
moins complexe a étudier, aux regards des différentes interactions entre macles survenues dans le
Ti>AIN. L’étude du prochain chapitre portera sur la compression de micropiliers de monocristaux de
Cr,AlC. Cette configuration permet de se ramener a un essai de compression uniaxial et ainsi de mettre
en évidence le maclage de déformation pour un cas plus simple que I'indentation.

94



Chapitre 5

Compression de micropiliers

5.1. Introduction

5.1.1. Objectif

Les deux précédents chapitres ont permis de mettre en évidence I'existence du maclage de
déformation dans les phases MAX a travers les familles de macle {1122} et {1121} pour Ti,AIN et la
famille de macle {1124} dans un monocristal de Cr,AIC. Ces macles de déformation ont été
caractérisées autour d’empreintes de nanoindentation, réalisées avec une pointe Berkovich (Ti,AlIN) et
une pointe sphérique (Cr,AIC). Différentes techniques ont été utilisées, de facon complémentaire, sur
ces deux échantillons, tout en suivant la méme démarche : indentation de la surface, analyse des lignes
de glissement en surface par AFM, réalisation de lames de microscopie, étude du volume de
déformation par MET, puis caractérisation des données d’orientation cristallographique locale
obtenues par ACOM-ASTAR.

Nous proposons dans ce chapitre d’étudier la déformation induite lors d’essais de compression sur des
micropiliers de Cr,AlC monocristallin. L'intérét de la compression des micropiliers est de se mettre dans
un mode de sollicitation plus simple que l'indentation, i.e. en essai uniaxial. Le choix d’orientation
cristallographique du micropilier permet alors de favoriser un systéme de glissement donné, ou alors
de l'inhiber totalement. Par ailleurs, la géométrie simple d’un micropilier a section carrée, avec quatre
surfaces libres, permet d’observer 'émergence des défauts générés tout autour du micropilier et ainsi
d’identifier in situ ou post mortem les mécanismes de déformation activés.

Les résultats présentés dans ce chapitre ont nécessité, au préalable, un travail expérimental
conséquent. En effet, la réalisation des micropiliers a nécessité de nombreux tests afin d’optimiser
tous les parametres d’usinage, voir Annexe A.

5.1.2. Conditions expérimentales générales

Les études présentées dans ce chapitre ont été réalisées sur des monocristaux de Cr,AlC. Comme
évoqué, dans le Chapitre 2, il s’agit de plaquettes de I'ordre du cm? orientées selon le plan de base.
Ces échantillons ont été enrobés avec un angle d’inclinaison bien choisi, puis polis afin de travailler sur
leurs tranches. Deux orientations ont été retenues pour la suite. La premiere, le plan de base est
orienté a 45° de la surface, afin de maximiser le facteur de Schmid sur le glissement basal. La seconde,
le plan de base est vertical (de fagon identique a I’échantillon du Chapitre 4), de maniére a inhiber le
glissement basal et ainsi promouvoir des mécanismes de déformation alternatifs.
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5.2. Observation de glissement basal dans les micropiliers

5.2.1. Plan de base a 45° de la surface de I’échantillon

Dans la configuration choisie pour le plan de base (45° de la surface), le facteur de Schmid est maximal
pour le glissement basal. Nous nous attendons donc, dans cette partie a observer du glissement de
dislocations dans le plan de base, lors de la compression des micropiliers. L'orientation de la maille
cristallographique des micropilier par rapport a celle du poingon plat, est montrée par le schéma en
Figure 5-1. Quatre micropiliers ont été compressés avec le nanoindenteur U-NHT, présenté en Chapitre
2. Seuls les résultats obtenus sur les micropiliers nommeés P-Cr-45-053 et P-Cr-45-051 seront présentés
ici. lls ont été nommés de la facon suivante : P pour pilier, Cr pour échantillon Cr,AIC, 45 pour plan de
base a 45° de la surface et 053 correspond a I'indexation du micropilier. Les deux autres micropiliers
possedent les mémes caractéristiques que ceux qui vont étre caractérisés ci-dessous.

F

/\_

x

Figure 5-1: Schéma représentant 'orientation de la
maille cristallographique des micropiliers par rapport
au poingon plat pour les essais de compression.

5.2.1.a) Glissement basal observé sur le micropilier P-Cr-45-053

La Figure 5-2a) est une image MEB (tiltée a 52° par rapport a I'axe optique du canon d’électrons) du
micropilier P-Cr-45-053 avant indentation.

La Figure 5-2b) est la courbe de force-déplacement (et contrainte-déformation) de I'essai réalisé sur le
micropilier. L’expérience totale est constituée de trois essais cyclés successifs, chacun comportant
plusieurs cycles. Ainsi le premier essai (représenté en vert) comporte deux cycles. Le deuxiéme (en
bleu) comporte quatre cycles ainsi que le troisieme (en rose-violet) essai. Ces essais ont été réalisés
avec un chargement en mode déplacement imposé et une décharge en mode force imposée. La vitesse
de déplacement du poingon pour les différents essais est de 5 nm.min et la vitesse en pourcentage
de déformation est de 7. 107° s~ 1. Ces différents essais successifs ont été réalisés afin d’introduire de
maniere progressive de la plasticité, car nous nous attendons a un caractere fragile des micropiliers.
On observe un durcissement, car il faut augmenter en force aprés chaque essai, pour revenir au
déplacement total demandé.
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Figure 5-2 : a) Image MEB du micropilier P-Cr-90-053 avant indentation. b) Courbe de contrainte-déformation du micropilier
montré en a). La charge a été réalisée en déplacement imposé et la décharge en force imposée. c)-e) Images MEB du
micropilier aprés déformation. Les images MEB ont été réalisées avec un tilt de 52°.

De plus, nous pouvons remarquer que les cycles sont plutot fermés, montrant ainsi peu d’hystérésis.
L'allure du premier essai avec un comportement trés « ductile » est probablement liée au platine
ionique, déposé afin de protéger la surface lors de I'usinage des micropiliers. Les essais suivants
montrent tous un début de chargement linéaire, avec une pente reproductible, caractéristique d’un
comportement élastique. A partir d’'une contrainte appliquée de 450 MPa, on voit apparaitre un
premier saut de contrainte, tres probablement lié a des évenements de microplasticité isolés. La
poursuite du chargement tout au long des essais successifs amene a une contrainte maximale de 700
MPa, pour une déformation plastique totale de 0,3 % (si I'on exclue le premier essai). La limite
d’élasticité est estimée a 600 MPa sur la base des chargements successifs.
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La Figure 5-2c), la Figure 5-2d) et la Figure 5-2e) sont des micrographies MEB du micropilier aprés
compression, a différent grandissement. On observe I'activation de lignes de glissement dont
I'orientation indique qu’il s’agit de glissement dans le plan de base, conformément a ce qui est attendu.
C’est dans cette configuration que le systéeme de glissement basal présente le facteur de Schmid le plus
grand. Wilgens Sylvain avait rapporté des observations similaires sur des compressions de micropiliers
de Ti>AIN présentant la méme orientation (Sylvain, 2016). Il peut étre observé, sur la Figure 5-2d) et |a
Figure 5-2e), que la déformation est trés localisée. Il n’y a pas de déformation visible sur les faces du
micropilier, en dehors de quelques plans de base activés. Ce résultat a déja été observé dans la
littérature et est commun aux phases MAX (Brisewitz et al., 2013; Higashi et al., 2018; Zhan et al.,
2020; Parstl et al., 2021).

5.2.1.b) « Ecrasement » du micropilier P-Cr-45-051 avec le poincon plat de I'indenteur

La Figure 5-3 rapporte les résultats de la compression du micropilier P-Cr-45-051. Cing essais successifs
ont été réalisés sur le micropilier. La Figure 5-3a) représente la courbe de force-déplacement (et
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Figure 5-3 : a) Courbe de contrainte-déformation du micropilier P-Cr-45-051. La charge a été réalisée en déplacement
imposé et la décharge en force imposée. b) Image MEB du micropilier aprés déformation.
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contrainte-déformation), correspondant a ces essais. On distingue les essais les uns des autres par des
couleurs différentes. Tout comme pour le micropilier P-Cr-45-053, la charge a été effectuée en mode
déplacement imposé et la décharge en mode force imposée. La vitesse de déplacement du poingon
pour les différents essais est de 5 nm.min, la vitesse en pourcentage de déformation est de
5.107° s 1. Les trois premiers essais sont de simple charge-décharge, les quatrieme et cinquiéme
essais comprennent deux cycles, a nouveau pour étudier une éventuelle hystérése mécanique.
Cependant, pour le dernier essai, une seule charge-décharge a été représentée. En effet, le micropilier
s’est cassé juste au moment ou le poingon plat est revenu au contact du micropilier pour débuter un
nouveau chargement, indiqué par la croix en Figure 5-3a). La déformation totale du micropilier est
d’environ 2,7 5%, avant écrasement, pour une contrainte maximale de 500 MPa. La contrainte
appliquée est plus faible que pour le micropilier présenté précédemment. On estime ainsi la limite
d’élasticité a environ 500 MPa. La déformation se poursuit avec un léger adoucissement et une
contrainte d’écoulement sensiblement constante de I'ordre de 400 MPa. La contrainte résolue pour le
systeme de glissement basal est ainsi de 350 MPa.

La Figure 5-3b) est une image MEB de P-Cr-45-051 aprés compression. On peut observer que le poingon
plat est bien venu I'écraser au fond de la fosse, a cause d’'un asservissement trop faible du
nanoindenteur utilisé. En effet, quand le micropilier s’est déformé brusquement, I'asservissement du
nanoindenteur U-NHT n’a pas été assez rapide pour empécher le poincon plat de suivre le mouvement.
Il est ainsi venu écraser le micropilier au fond de la fosse. La forme du poingon plat, montré par un
bourrelet courbé qui suit la courbure du poingon plat (20 um), peut étre vue sur la droite du micropilier,
au niveau de son sommet. Cette expérience montre la grande ductilité des micropiliers. Le micropilier
a conservé son intégrité dans sa totalité et sans fissures. Différentes analyses peuvent étre réalisées
sur la Figure 5-3b). On peut constater la présence de nombreuses lignes orientées selon la trace du
plan de base. Il s’agit trés probablement de lignes de glissement liées a I'activation massive du
glissement basal.

La Figure 5-4 est une image MEB a plus grande échelle de P-Cr-45-051 apres compression. On peut
observer que les traces du plan de base, outre une courbure marquée, font également apparaitre de
fortes désorientations locales. Les angles de désorientation, ainsi relevés sur la face du micropilier
peuvent atteindre plus de 100°. De plus, ne connaissant pas I'orientation cristallographique de la face
du micropilier, les angles donnés ne sont que ceux des traces du plan de base émergeant sur les faces

B B ]

Figure 5-4: Image MEB de P-Cr-90-051 déformée. Les angles de la
désorientation des traces du plan de base sont donnés a titre indicatif.
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latérales du micropilier (et pas nécessairement les désorientations réelles, qui doivent étre
déterminées dans I'espace). Une autre constatation, qui peut étre réalisée sur ce micropilier, est
I"absence de délamination.

5.2.2. Cisaillement dans un micropilier orienté plan de base debout

Figure 5-5 : Schéma représentant I'orientation de la

maille cristallographique par rapport a la pointe

Berkovich utilisée pour indenter le sommet du

micropilier.
Nous proposons dans cette sous-partie d’étudier la déformation induite par indentation Berkovich sur
le sommet d’un micropilier de Cr,AIC monocristallin. Le plan de base est orienté a 90° de la surface. Le
schéma présenté en Figure 5-5 montre la configuration de cet essai de déformation. Le but initial de
cette expérience était de créer des empreintes d’indentation dans un petit volume et ainsi d’observer
I’émergence des défauts sur les différentes faces libres du micropilier.

La Figure 5-6a) est une image MEB du micropilier P-Cr-90-015 avant indentation. La courbe
d’indentation en force-déplacement se trouve en Figure 5-6b). La charge était réalisée en mode
déplacement imposé, mais I'asservissement n’a pas été assez rapide pour empécher la pointe
Berkovich de suivre I'ouverture d’une fissure le long du micropilier.

La Figure 5-6¢) montre l'allure finale du micropilier, qui s’est « ouvert» lors de l'essai de
nanoindentation. La pointe Berkovich a cependant été arrétée dans son mouvement lorsque les flancs
de l'indenteur sont entrés en contact avec les bords de la fosse. Cela a permis a I'asservissement de
stopper I'essai et de rétracter la pointe du nanoindenteur. Les traces de la pointe, sur les bords de la
fosse, sont montrées par les cercles verts en Figure 5-6¢). Cette expérience, fortuite, donne accées a
des résultats inattendus. Sur la Figure 5-6c), I’échantillon semble avoir conservé son intégrité. On
distingue une structure en « feuillets » et il est difficile de savoir s'il s’agit simplement de glissement
dans le plan de base ou si de la décohésion s’est produite entre « feuillets » de phase MAX. Afin de
comprendre les mécanismes ayant eu lieu lors de la déformation, une lame de microscopie a été
extraite et est présentée en Figure 5-6d).
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Figure 5-6 : a) Image MEB du micropilier P-Cr-90-015 avant indentation Berkovich. b) Courbe force-déplacement de I'essai
d’indentation. c) Image MEB du micropilier aprés indentation. Les cercles verts montrent les marques laissées par la pointe
Berkovich. d) Image MEB de la lame de microscopie extraite dans le micropilier. e)-f) Images MET de la lame, avec le cliché de
diffraction en insert.
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Figure 5-7 : a)-d) Images MET du micropilier P-Cr-90-015 apreés indentation suivant différentes zones. Le cliché de
diffraction de I'image en b) est mis en insert. e) Etude des empilements et des murs de dislocations dans une zone de
la lame. Le nombre de dislocations par empilement est noté dans les rectangles et la valeur de leurs rayons de
courbure (trait en pointillés) est de 5,8 um, induisant une désorientation de 11°. Les désorientations induites par les

102murs (représentés par les fleches bleues) sont indiquées en blanc. La désorientation totale, induite par les murs, de
cette zone est donnée dans le rectangle bleu.
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La Figure 5-6e) et la Figure 5-6f) sont des images MET de la lame de microscopie extraite du micropilier
déformé. On peut observer la forte courbure des plans de base. Ce résultat est corroboré par le cliché
de diffraction, mis en insert de la Figure 5-6f). En effet, les spots de diffractions présentent une
« courbure » continue et non une désorientation brusque, comme vue en Figure 3-4d) dans le Chapitre
3.

La Figure 5-7a), la Figure 5-7b), la Figure 5-7c) et la Figure 5-7d) montrent des images MET réalisées a
plus fort grandissement des configurations de dislocations présentes dans la lame de microscopie. On
peut observer que la déformation a été accommodée par des empilements a forte densité de
dislocations et par des murs, composés de quelques dislocations. Les distances entre chaque
empilement successif sont de I'ordre de la centaine de nanomeétres. De plus, ce qui pouvait paraitre
en MEB comme de la décohésion de « feuillets », n’était en fait que du glissement dans le plan de base.
Sur la Figure 5-7e) les dislocations ont été dénombrées pour chaque mur successif indiqué en pointillés
bleus et la désorientation induite par chaque sous-joint a été calculée et reportée (voir (3-1)). Sur la
plage d’observation présentée en Figure 5-7e), la désorientation totale induite par ces murs sur le
secteur considéré est de I'ordre de 5,1°. Or le rayon de courbure du plan de base, sur lequel s’appuient
ces murs, est de 5,8 um, soit une désorientation totale de 11° sur ce méme secteur. Les murs n’ont
donc pas induit toute la désorientation. Le reste est ainsi de la courbure élastique. L’activation des
empilements a permis a la contrainte générée de se relaxer par cette contrainte élastique. Aucun kink
band n’a pu étre observé sur les images MET. Il est a noter que méme si la configuration finale est
impressionnante, elle s’explique uniquement par des cas simples de dislocations glissant dans le plan
de base.

Higashi et al. ont aussi observé une courbure dans leurs micropiliers aprés compression (Higashi et al.,
2018). Toutefois, ils se sont intéressés uniquement aux murs de dislocations et aux kink bands sans
analyser les empilements. De plus, sur I'image MET, montrée en Figure 5-8, de nombreux empilements
semblent présents. lls sont dans la méme configuration que celle présentée en Figure 5-7, a savoir de
nombreux empilements, possédant une densité élevée de dislocations, et des murs relativement
faibles en densité, mais induisant une partie de la désorientation.

Figure 5-8 : Image MET de la déformation induite dans un
micropilier de TisSiC; aprés compression. Les fléches bleues
indiquent un kink band tilté de 16° et les rouges des murs
de dislocations (Higashi et al., 2018).
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Notons que la déformation induite par la pointe Berkovich est un cas bien particulier, qui aprés
fissuration peut étre assimilée a un cas mécanique simple de flexion de plague mince, avec une des
extrémités encastrée et |'autre libre. Nous pouvons faire une analogie entre le micropilier déformé et
une plague mince en flexion qui relaxe la contrainte par du cisaillement grace aux empilements a forte
densité de dislocations. Le cas présenté ici est un cas modeéle sur lequel des modélisations pourront
étre effectuées afin de comprendre plus en détail le réle des empilements et des murs de dislocations
sur la courbure du micropilier.

Nous pouvons conclure que lorsque le glissement basal est activé, il permet d’accommoder de trés
larges déformations.

5.3. Ildentification du maclage par compression de micropiliers

5.3.1. Vue d’ensemble

—

\

Figure 5-9 : Schéma représentant 'orientation

de la maille cristallographique dans le

micropilier par rapport au poingon plat pour

les essais de compression in situ.
Nous nous proposons dans cette partie d’analyser la déformation induite par compression in situ sur
des micropiliers de Cr,AIC monocristallin, dont le plan de base est perpendiculaire a la surface d’appui
du micropilier. La Figure 5-9 présente la configuration entre I'orientation de la maille cristallographique
des micropiliers par rapport au poingon plat. Afin de réaliser des compressions in situ sur les
micropiliers, le nanoindenteur Alemnis, présenté en Chapitre 2, a été utilisé et couplé a un MEB. Les
conditions d’acquisition des vidéos des essais de compression sont de 1 image par seconde pour une
résolution de 1536x1024.

Pour rappel, les micropiliers se trouvent dans le centre de I'échantillon et non pas sur le bord. De ce
fait, la visibilité des micropiliers lors des compressions n’est pas optimale, faute a 'ombrage du poingon
et de I'angle de tilt d’observation qui est faible. De plus, les petites dimensions de la fenétre de visée
entre le poingon et les fosses ne permettent pas une bonne visibilité. Enfin, I'encombrement du
dispositif d’'indentation nécessite de réaliser les images a des distances de travail élevées, a savoir 15
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Figure 5-10 : Modes de chargement pour les différents essais de compression des micropiliers.

mm, afin de protéger les détecteurs du MEB. Notons que les distances de travail post mortem au MEB
sont de 4 mm.

Les essais de compression ont été réalisés en mode déplacement imposé et a trés faible vitesse de
déplacement, typiquement autour de 5 nm.s?, a I'aide d’un poingon plat sur une machine « dure ». La
Figure 5-10 récapitule les modes de chargement des différents essais pour chacun des micropiliers. Les
modes de chargement ont évolué au long des essais, afin d’obtenir les parameétres adéquats aux
expériences. Pour optimiser le temps total des essais, des vitesses élevées ont été utilisées lors des
premiers stades de chargement, tant que le micropilier se déformait en régime élastique. Le régime
plastique a été systématiquement sondé avec une vitesse de déplacement de 5 nm.s™.

5.3.2. Apercu de quelques micropiliers

La Figure 5-11 présente différentes images MEB de micropiliers aprés essais de compression, ainsi que
leurs courbes de force-déplacement (et contrainte-déformation). Notons qu’une partie du
déplacement de I'indenteur est absorbée par la cellule de force, située sous I"échantillon. De ce fait,
afin d’obtenir le déplacement réel de I'indenteur, il faut le corriger en utilisant la compliance de la
machine utilisée (voir Chapitre 2). C'est pour cette raison que les discontinuités, qui se manifestent
comme des chutes de force en cours d’essai, apparaissent aprés correction comme des sauts de force,
mais aussi de déplacement. De plus, notons que les pieds de courbes (en fin de décharge) présentent
un aspect qui n’est probablement pas lié au comportement réel de I'échantillon, mais plutot a la fagon
dont le poingon plat quitte progressivement le contact avec la surface du micropilier déformé. Ces
pieds de courbes expérimentaux ont été représentés en trait clair. D’ailleurs, les mesures directes de
la déformation plastique totale obtenues a partir des images MEB post mortem, sont en tres bon
accord avec celles obtenues par extrapolation du début de la courbe de décharge (traits pointillés).

Les conditions d’observations post mortem au MEB ont été choisies de fagon a caractériser toutes les
faces des micropiliers. On peut ainsi observer, en Figure 5-11, que les micropiliers ont subi une forte
déformation plastique tout en conservant leurs intégrités. Les trois micropiliers ont été compressés
avec une vitesse de déplacement du poingon de 5 nm.s? (soit une vitesse de déformation de
4.10™*s71). La limite d’élasticité des micropiliers mesurée est comprise entre 4 et 6 GPA selon les
micropiliers. Ces valeurs sont beaucoup plus élevées que celles trouvées (environ 600 MPa) pour les
micropiliers, dont le plan de base était a 45° de la surface.
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Figure 5-11 : (1) : Courbes de contrainte-déformation, dont les données des pieds de courbes ont été mis en plus clair.
Les traits noirs en pointillés extrapolent la courbe de décharge. (2)-(5) Images MEB (tiltées a 52°) aprés indentation
de différents micropiliers : A) P-Cr-90-021, B) P-Cr-90-022 et C) P-Cr-90-033.
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Le micropilier P-Cr-90-021, présenté en Figure 5-11A) a subi une déformation plastique d’environ 14
%, tout comme P-Cr-90-022, montré en Figure 5-11B). Ces résultats ont été obtenus en extrapolant la
partie linéaire de la décharge, afin de ne pas prendre en compte les valeurs erronées des pieds de
courbes. Les résultats trouvés ont été corroborés par les mesures des hauteurs des micropiliers post
mortem, avant et apres essais de compression. Une forte déformation a donc eu lieu lors des essais de
compression, n’induisant que trés peu de fissures.

La Figure 5-11C) montre le micropilier P-Cr-90-033 apres déformation. Pour ce micropilier, le
déplacement a été poussé jusqu’a 4um. L'objectif était d’atteindre la rupture du micropilier, mais nous
ne lI’avons jamais atteint. Cependant de treés nombreuses désorientations peuvent étre observées sur
le micropilier. Ce dernier a supporté toute la déformation et peu de fissures sont visibles sur la Figure
5-11C). Le micropilier a subi une déformation plastique totale de I'ordre de 25 %.

La Figure 5-12 montre des images MEB de deux faces opposées (A et B) du micropilier P-Cr-90-018.
L'image MEB de la face B, en Figure 5-12c), a été symétrisée par rapport a un axe vertical afin
d’observer la correspondance entre les défauts des deux faces. Nous retrouvons les fissures au méme
endroit sur les deux faces, tout comme les lignes de glissement. Nous pouvons ainsi constater que les

\Qa\
\W

Face B symétrisée par rapport a
un axe vertical

Face A

Figure 5-12 : Images MEB du micropilier P-Cr-90-018 : a) sélection des deux faces opposées analysées,
b) face A dans son orientation initiale, c) face B qui a été symétrisée par rapport a un axe vertical afin
de voir la correspondance entre les défauts des deux faces.
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défauts sont traversants. Cela signifie que nous avons une déformation similaire et continue dans le
volume du micropilier, peu importe a I’endroit ou I'on se situe.

5.3.3. Initiation de la plasticité : cisaillement dans un plan (1-100)

Avant de caractériser plus en détail la structure finale des micropiliers, nous proposons d’utiliser les
observations réalisées in situ afin de commencer par analyser l'initiation de la plasticité. Cette derniere
est systématiquement marquée par un événement caractéristique.

La Figure 5-13 montre les différentes étapes caractéristiques, survenues lors de I'essai de compression
du micropilier P-Cr-90-034. Sur la courbe de force déplacement (et contrainte-déformation), montrée
en Figure 5-13a), on peut observer une premiere chute de contrainte, probablement signe d’un
premier événement plastique, a t = 61 s. En analysant les images obtenues in situ, on remarque que
pourt = 61 s, une marche apparait sur le bord droit de I'image en Figure 5-13c). Sur la Figure 5-13d)
obtenue a t = 130 s, on peut noter que cette marche a progressé entre ces deux instants, et qu’elle
est ainsi plus importante. Un autre événement peut étre observé sur la gauche de I'image signalé par
la fleche blanche. De plus, sur la Figure 5-13e) (t = 1955s), on peut observer que la marche
précédemment observée se prolonge sur la face adjacente du micropilier pour former une ligne de
glissement, orientée a 30° de la surface (fleche noire). Cette valeur d’angle est donnée a quelques
degrés pres. En effet, de nombreuses incertitudes rentrent en jeux lors des mesures d’angle, qui sont
liées : au tilt d’observation, a la difficulté d’obtenir une référence verticale, ainsi qu’a la surface du
micropilier qui est déformée. At = 196 s, le micropilier se réoriente brusquement (voir Figure 5-13f)).
Cette désorientation est marquée par un saut brutal dans la courbe de force-déplacement, voir Figure
5-13a). L'allure finale du micropilier est donnée par la Figure 5-13g) (t = 303 s) avec le poingon. Sur la
Figure 5-13h), le poingon est rétracté et on peut observer dans I'ombrage le haut du micropilier. Nous
observons qu’a la fin de I’essai de compression que la contrainte d’écoulement a été divisée par cing,
par rapport a celle avant réorientation du micropilier.

La Figure 5-14 donne les images MEB in situ du méme type de cisaillement, sur le micropilier P-Cr-90-
022 en observant une autre face que dans le cas précédent. La courbe de force-déplacement, donnée
en Figure 5-14a) montre une premiére chute de contrainte a t = 63 s, comme pour le micropilier P-
Cr-90-034. Cependant, sur I'image MEB, aucun défaut n’est observé sur la face du micropilier imagée
(voir Figure 5-14b)). On observe un second saut de contrainte sur la courbe a t = 121 s, qui lui est
corrélé a I'apparition d’'une marche sur la face du micropilier observé (voir Figure 5-14c)). On peut
mettre en évidence, grace au repére donné par la ligne bleue en pointillés, sur la Figure 5-14d), la
Figure 5-14e), la Figure 5-14f) et sur la Figure 5-14g), que cette marche se propage vers le bas, tout au
long de la compression du micropilier. Aprés une décharge partielle a t = 225 s, la marche continue
de se propager jusqu’a t = 401 s, instant qui correspond a la réorientation brutale du micropilier, voir
Figure 5-14h). Cette marche est similaire a celle observée en Figure 5-13, mais cette fois-ci, elle est
observée de « face ».

La Figure 5-15 montre les images MEB du micropilier P-Cr-90-022 aprés déformation et suivant
différentes orientations d’observation. En Figure 5-15a), on observe la face C du micropilier. On
retrouve la marche observée in situ en Figure 5-14 (montré par les fleches bleues) et observée sur les
faces A et C. La Figure 5-15b) montre a la fois les faces A et C du micropilier. Il est clair sur cette image,
gue le défaut observé, avec une trace paralléle a la surface du micropilier sur la face A et a 30° de la
surface du micropilier sur la face C, correspond a du cisaillement dans un plan (1100). Ce premier
évenement plastique est donc tres probablement lié a I'activation d’un systeme de glissement de type
(1120)(1100).
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Figure 5-13: a) Courbe de contrainte-déformation du micropilier P-Cr-90-034. Les différents temps caractéristiques sont
indiqués. b)-h) Images MEB extraites de la vidéo obtenue lors de I'essai de compression. Les différents événements plastiques
ont été représentés : b) début de I'essai de compression, c) apparition d’un défaut a droite, d)-e) prolongement du défaut,
f) formation de différents domaines lors de la réorientation du micropilier, g) fin de la compression, h) image finale du
micropilier apreés retrait du poingon plat. Les fleches blanches montrent I'emplacement d’événements plastiques. L’insert en
b) montre la configuration du plan de base. _J9
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Figure 5-14 : a) Courbe de contrainte-déformation du micropilier P-Cr-90-022. Les différents temps caractéristiques

sont indiqués. b)-h) Images MEB extraites de la vidéo obtenue lors de I'essai de compression. Les étapes de la

croissance du cisaillement sont présentées :b) apparition du cisaillement sur la courbe, c) Visualisation de la marche,

d) fin du premier cycle de compression, e) début du second cycle, f) croissance de la marche, g) fin de la croissance. h)

Réorientation du micropilier. Les fleches blanches montrent 'emplacement du cisaillement. La ligne bleue est une
110 référence afin d’observer I’évolution de la marche. L’insert en b) montre la configuration du plan de base.
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Figure 5-15 : Images MEB du micropilier P-Cr-90-022 suivant différentes orientations ol un premier cisaillement est représenté
par les fleches bleues et un second par les fleches vertes. L’écrasement du sommet est indiqué par les fleches orange. a)-c) :
Vues tiltées a 52° et d) Vue du dessus avec T=0°.

Ce systeme de glissement n’a jamais été rapporté dans les phases MAX. Il est ici activé dans un cas
bien particulier, ou le facteur de Schmid est nul sur le systéeme basal. De plus, la contrainte appliquée
au moment de I'activation de ce systeme est de I'ordre de 5 GPa, ce qui correspond a une contrainte
projetée sur le systeme en question de 2 GPa.

Cette contrainte est trés élevée au regard de la cission critique résolue sur le glissement basal. Ce qui
explique probablement que ce systeme de glissement n’ait jamais été rapporté dans la littérature a ce
jour. On peut noter que ce phénomeéne est extrémement reproductible puisqu’il a été observé sur
I’ensemble des 16 micropiliers déformés dans I'orientation plan de base debout.

Si nous nous intéressons maintenant a la face D du micropilier (voir Figure 5-15c)), nous retrouvons le
méme défaut toujours identifié par des fleches bleues. L’angle mesuré est approximativement de 26°
ce qui, aux incertitudes de mesure preés, est cohérent avec les 30° mesurés sur la face C. On remarque
également sur cette face, une deuxieme trace de glissement, identifiée par des fleches vertes,
également orientée a 30° de la surface du micropilier, mais symétrique de la premiere. Cette deuxieme
trace, probablement associée a du glissement dans un plan (0110), est cisaillée en son milieu par la
premiere. On peut donc estimer que la trace verte est apparue en premier, probablement au moment
du premier saut de contrainte identifié sur la courbe a t = 63 s, puis a été cisaillé lorsque le second
plan de glissement (1100) a été activé (a t = 121 s). Comme I'analyse in situ n’a été effectuée que
sur une seule face, il n’a pas pu étre observé puisqu’il se trouvait sur la face B, opposée a la face
observée.
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a)

Figure 5-16: Schémas de principe montrant la configuration: a) aprés

cisaillement, b) aprés compression du sommet par le poingon plat.
En revenant sur la Figure 5-13 et donc sur le micropilier P-Cr-90-034, on a noté un autre phénoméne
qui apparait lors de I'évolution du cisaillement. Ce dernier est montré par les fleches blanches de
gauche en Figure 5-13d)at = 130 seten Figure 5-13e) at = 195 s. Cette observation a été effectuée,
de nouveau, sur tous les micropiliers. Le schéma présenté en Figure 5-16 explique ce phénomeéne. Lors
de I’activation du cisaillement, qui émerge systématiquement sur la surface de contact du micropilier,
une partie du micropilier, glisse le long du plan (1100). Une partie du sommet reste donc dans sa
position initiale, ce qui crée une différence d’altitude entre sur le sommet du micropilier. L’écrasement
de la partie plus haute par le poincon améne a un « gonflement » latéral du micropilier sous cette
partie et engendre aussi un excés de matiere (fleches orange en Figure 5-15) sur le sommet.

Nous pouvons donc en conclure que la plasticité est initiée par I'activation d’un systéme de glissement
dans un plan (1100), probablement du (1120)(1100). Ce dernier est activé pour une contrainte
résolue tres élevée, de 'ordre de 2 GPa, comparée a la contrainte résolue sur le systeme basal qui a
pour valeur 350 MPa. Nous nous sommes placés dans une configuration qui inhibe le glissement basal,
ce n’est donc pas surprenant que ce systéme de glissement n’ait pas été rapporté dans la littérature.

5.3.4. Mise en évidence du maclage de déformation dans le micropilier P-Cr-90-024

Nous proposons, dans cette partie, de rechercher le maclage de déformation dans le micropilier P-Cr-
90-024. Au regard des résultats obtenus dans les chapitres précédents, nous nous attendons a
retrouver ce mode de déformation. De surcroit, les étapes de déformation finales, montrées sur la
Figure 5-11, la Figure 5-13 et sur la Figure 5-14, suggerent fortement I'apparition du maclage de
déformation. Des cartographies d’orientation cristallographique ont été réalisées grace a la technique
EBSD et ces données vont maintenant étre analysées en faisant le paralléle avec les résultats in situ.

5.3.4.a) Analyse des données in situ

La Figure 5-17 montre la succession des événements plastiques qui sont survenus lors de la
compression in situ du micropilier P-Cr-90-024, ainsi que la courbe de force-déplacement. Cette
derniere montre que le micropilier a subi un essai de compression avec une décharge partielle a t =
16 0s et un rechargement a t =220s. Comme pour les micropiliers précédents, différents
événements correspondant a des sauts de contrainte sur la courbe en Figure 5-17a) peuvent étre
identifiés. Nous retrouvons ainsi le premier saut de contrainte at = 66 s (Figure 5-17a)).
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Figure 5-17 : a) Courbe de contrainte-déformation du micropilier P-Cr-90-024. Les différents temps caractéristiques
ont été indiqués. b)-i) Images MEB in situ présentant les différents événements: b) début de I'essai de compression,
¢) apparition du glissement sur la face arriére, d) observation de la marche, e) réorientation brutale du micropilier,
f) fin du premier cycle de compression, g) début du second cycle de compression, h) suite de la compression apres
réorientation, i) fin de I’essai. j) Image MEB finale du micropilier apreés retrait du poingon plat. Les fléches blanches 113

montrent des événements plastiques survenus lors de I'essai de compression. L’insert en b) montre la configuration
du plan de base.
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On n’identifie pas de ligne de glissement sur l'image correspondante (voir Figure 5-17c)),
probablement car elle émerge en face arriére (ce qui sera confirmé par les observations post mortem).
Cette hypothése est confirmée par I'observation en face avant de I'extrusion caractéristique a partir
de t = 83 s, en Figure 5-17d). Pour t = 96 s, aprées avoir atteint une contrainte de 5 GPa, on observe
une trés forte chute de contrainte, correspondant a une déformation plastique massive du micropilier,
caractérisée par des réorientations brutales montrées en Figure 5-17e).

Le micropilier, a la fin du premier cycle et au début du second est montré par la Figure 5-17f) et par la
Figure 5-17g). La Figure 5-17h) et la Figure 5-17i) montrent la poursuite de I'essai de compression apres
la réorientation du micropilier ou de nouvelles désorientations apparaissent. Dans un méme temps, la
contrainte d’écoulement reste sensiblement constante, a une valeur de 3 GPa, bien inférieure au 5
GPa atteint précédemment lors du chargement. La Figure 5-17j) montre I’allure finale du micropilier
apres retrait du poingon plat.

La Figure 5-18 montre des images MEB de I'état final du micropilier aprés compression. La forme de
ce dernier est similaire a celles des autres micropiliers, vus en Figure 5-11. En particulier, on retrouve
post mortem les larges désorientations, impliquant une forte déformation plastique. On retrouve
également sur la face qui était cachée en cours d’essai, la trace attendue, indiquée en verte,
correspondant a I'activation du systéme de glissement (1120)(1100) au moment de la premiére chute
de contrainteat = 66 s.

Une analyse sur les données d’orientation cristallographique par EBSD va étre présentée, pour
identifier la déformation et en particulier pour tester I'hypothése de maclage des micropiliers lors de
ces déformations.

Figure 5-18 : Images MEB du micropilier P-Cr-90-024 aprés compression, suivant deux orientations. Les fleches vertes
indiquent la marche générée par le systéme de glissement (1120)(1100).

5.3.4.b) Premiere approche sur |'étude des données d’orientation cristallographique

La Figure 5-19a) est une image MEB de la face du micropilier P-Cr-90-024 sur laquelle a été réalisée
I’expérience EBSD. Notons que I'EBSD n’a pas été effectuée directement sur cette face. Elle a d’abord
d( étre nettoyée au FIB avant de pouvoir la caractériser par EBSD. Il est donc plus juste de dire que
I’EBSD a été réalisé au milieu du micropilier et non pas sur le devant d’une face. Toutefois, les défauts
sont traversants dans le volume des micropiliers, comme montré en Figure 5-12. Cela signifie que les
défauts vus sur la face du micropilier, montrés en Figure 5-19a), peuvent étre corrélés avec les résultats
obtenus sous EBSD. La Figure 5-19b) est I'image MEB de la face opposée a celle présentée en Figure
5-19a), symétrisée suivant un axe vertical afin d’observer la correspondance entre les défauts des deux
faces. On observe bien, de nouveau que les défauts sont continus dans le volume.
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Figure 5-19 : a)-b) Images MEB, vues sous un tilt de 52°, de la zone caractérisée par EBSD suivant les deux c6tés du micropilier.
La technique EBSD a été réalisée sur la face du micropilier montrée en a). L'image MEB en b) représente la face opposée du
micropilier. L’image a été symétrisée afin de voir la corrélation entre les deux faces. c)-e) Cartographies d’orientation (en vue
plane) suivant : c¢) la normale au micropilier, d) I'axe de compression et e) 'axe parallele au sommet. Les directions de
projections sont indiquées sur chacune des cartographies. Le triangle standard d’indexation est aussi mis en insert sur les
cartographies. f) Cartographie de désorientation, dont la référence est prise par rapport au bas du micropilier dans la zone
non déformée, superposée a I'image MEB de la face analysée. L'image MEB a été étirée afin de correspondre a la cartographie
de désorientation, qui est en vue plane. L’échelle des couleurs de la cartographie a pour valeur 0°-90°. g) Image MEB étirée de
la face analysée en EBSD. Différentes zones peuvent étre repérées et ont été indexées par un numéro.

La Figure 5-19c), la Figure 5-19d) et la Figure 5-19e) sont des cartographies d’orientation obtenues par
EBSD sur le sommet du micropilier, endroit ou la déformation s’est concentrée. Ces trois cartographies
sont, respectivement, suivant la normale au micropilier, I'axe de compression et I'axe parallele au
sommet du micropilier. Les fleches noires indiquent la direction de la projection des données EBSD. La
Figure 5-19d) et la Figure 5-19e) permettent de constater que la base du micropilier n’a pas subi de
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désorientation et qu’elle est restée dans son orientation initiale. Au contraire, dans le reste du
micropilier, on peut observer différents domaines désorientés. Certains d’entre eux se propagent sur
toute la largeur du micropilier. La Figure 5-19c), la Figure 5-19d) et la Figure 5-19¢) sont similaires aux
cartographies d’orientation obtenues dans la phase MAX Ti;AIN en Chapitre 3. En effet, la Figure 5-19c¢)
est beaucoup moins contrastée, que les autres cartographies d’orientation, signifiant que les domaines
observés sont désorientés les uns des autres, mais qu’ils présentent des normales similaires. De fagon
similaire aux résultats présentés en Chapitre 3, les domaines sont essentiellement liés a des rotations
autour de la normale au micropilier.

La Figure 5-19f) est une superposition entre I'image MEB de la face du micropilier et une cartographie
de désorientation, dont la référence est prise par rapport a I'orientation initiale du micropilier, i.e. dans
la base. L'échelle des couleurs a pour intervalle 0°-90°. On peut observer que chaque forte
désorientation de la cartographie correspond bien aux changements de direction.

La Figure 5-19g) est I'image MEB de la face du micropilier analysée en EBSD, qui a été étirée (pour
compenser I'angle d’observation) et ainsi simuler une vue plane comparable a celle des cartographies
EBSD. Les différents domaines, identifiés sur les cartographies d’orientations, sont identifiés et
numeérotés. Le domaine numéro 1 correspond a la base non déformée du micropilier. Les lignes de
glissement sont parfaitement visibles sur la Figure 5-19g) et elles permettent de faire un découpage
en six domaines distincts. De plus, les lignes de glissement semblent se désorienter de maniéere tres
prononcée et suivant un angle élevé, environ 50° entre les différents domaines. On peut aussi
constater que les lignes de glissement ont une orientation similaire dans les domaines 2 et 4. La zone
1 et le domaine 5 ne possédent, I'un par rapport a l'autre, qu’une légere désorientation dans leurs
lignes de glissement.

5.3.4.c) Recherche du maclage de déformation de famille {11-24}

La Figure 5-20a) présente une cartographie de désorientation, dont la référence est prise par rapport
a I'orientation initiale du micropilier, i.e. la zone 1. Les différents domaines ont été indiqués par leurs
numéros sur la cartographie. Les zones en blancs correspondent aux pixels qui n’ont pu étre indexés.
Un gradient de désorientation est présent dans les domaines 2 et 3. C'est pour cette raison qu’ils ont
été subdivisés en deux. Nous nous intéresserons, dans un premier temps, a la partie située a droite de
la cartographie. Les angles de désorientation entre les quatre domaines sont indiqués sur la figure par
les fleches noires. On peut observer que ces angles sont élevés et ils ont pour valeur 49° ou 81,
respectivement entre la zone 1 et le domaine 2 et entre les domaines 2, 3 et 4.

La Figure 5-20b) présente un profil de désorientation par rapport a I’origine, mesuré le long du segment
de droite tracé de la zone 1 au domaine 4, visible sur la Figure 5-20a). Il donne I'angle de désorientation
des domaines 2a, 3a et 4 par rapport a la zone 1. Le code couleur du trait correspond a celui du profil.
Par exemple, les points bleus du trait correspondent aux points bleus sur le profil. Pour une facilité de
lecture, les numéros des différents domaines ont été rapportés sur le profil. Nous pouvons ainsi
constater que les domaines 2a, 3a et 4 possedent le méme angle de désorientation par rapport a la
zone 1, a savoir 49°. On peut aussi observer que la désorientation entre chaque domaine est abrupte
et sans gradient, mais qu’elle est constante a I'intérieur des domaines. Les données EBSD permettent
de connaitre toute I'orientation cristallographique. Il est ainsi possible de connaitre I'orientation de la
maille dans chacun des domaines. Un schéma de ces mailles a été rapporté sur le profil. On constate
gue méme si les domaines 2a, 3a et 4 possedent la méme désorientation avec la zone 1, ils ne sont pas
tous dans la méme orientation cristallographique.
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Figure 5-20 : a) Cartographie de désorientation dont la référence est prise dans la zone 1. L’échelle des couleurs a pour
intervalle 0°-90°. Les différents domaines ont été numérotés. Les désorientations entre chaque domaine sont indiquées par les
fleches noires. b) Profil de désorientation pris par rapport a I’'origine correspond au trait de couleur sur la cartographie. Le
code couleur du profil correspond a celui du trait. L’orientation de la maille cristallographique est indiquée sur le profil pour
chaque domaine. c) Image MEB étirée de la face du micropilier ot la technique EBSD a été réalisée. Les zones y sont
répertoriées.

Pour rappel, I'angle de désorientation induit par une macle de famille {1124} est de 48,2° pour le
Cr,AIC (voir Tableau 5-1), ce qui concorde avec les angles de désorientations trouvés en Figure 5-20
entre les domaines 2a, 3a et 4 et la zone 1. Nous nous proposons maintenant d’analyser les
désorientations induites lors de la compression afin de montrer que les domaines 2a, 3a et 4 sont tous
en relation de maclage de type {1124} avec le cristal initial. La Figure 5-21 présente I'étude effectuée
sur la partie droite du micropilier, a savoir sur les domaines 2a, 3a et 4.

Les trois criteres pour la vérification du maclage (Mason et al., 2002; Wright and Larsen, 2002) ont déja
été définis dans les chapitres précédents, ils sont, pour rappel :

e |'angle de désorientation entre le cristal maclé et le cristal parent,
e |anormale K; commune aux deux cristaux,
e latrace du plan de maclage qui doit coincider avec le joint de forte désorientation.

Famille de macle Angle de désorientation
pour le Cr, AlC
{1121} 12,7°
{1122} 25,2°
{1124} 48,2°
{1011} 21,9°
{1012} 42,3°
{1013} 60,3°

Tableau 5-1: Tableau des angles de désorientation pour
différentes familles de macle dans le Cr,AlLC.
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Figure 5-21 : Cartographie de désorientation dont la référence est la zone 1. L’échelle des couleurs a pour intervalle 0°-90°.
Les figures de péles {1124} des domaines 2a, 3 et 4 par rapport a la zone 1 sont mis en avant. La figure de péles de la zone 1
a été prise sur le haut de la zone 1, dans la zone la plus foncée. Le p6le commun aux deux domaines est entouré en noir. Le
joint entre la zone 1 et le domaine 2a est indiqué sur la figure de péle, en gris clair, tout comme sa trace, en noir.

L'angle de désorientation vient d’étre vérifié.

Intéressons-nous maintenant aux figures de pdles pour tenter d’identifier un péle commun entre les
domaines 2a, 3a et 4 avec la zone 1. La Figure 5-21 montre les figures de pdles {1124} entre les
domaines 2a, 3a et 4 avec la zone 1. On observe un étalement des pdles des trois domaines, signe
d’une désorientation interne importante. Toutefois, nous pouvons constater que le péle commun
entre les domaines et la zone 1 se trouve sur I'extrémité de I'arc. A noter que les mémes figures de
pole ont également été réalisées, en ne considérant que le bord droit de chacun des domaines et le
pdle commun entre les domaines 2a et la zone 1 est le (1214),, indexé par rapport a I'orientation
initiale du micropilier, de méme qu’entre le domaine 4 et la zone 1. Celui entre le domaine 3a et la
zone 1 est le (1214),.
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(1124) (1214) (2114) (1124) (1214) (2114)
(1124) - 47,12° 82,84° 83,6° 82,84° 47,12°
(1214) - - 47,12° 82,84° 83,6° 82,84°
(2114) - - - 47,12° 82,84° 83,6°
(1124) - - - - 47,12° 82,84°
(1214) - - - - - 47,12°
(2114) - - - - - -

Tableau 5-2 : Angles de désorientation entre les variants de la famille de macle {1124}

Le troisieme critére, a savoir la trace du joint testé, ne peut étre vérifié que pour le domaine 2a, puisque
c’est le seul qui posséde un joint en commun avec la zone 1. Le joint a été tracé sur la figure de poéle
en gris clair et sa trace (représentée par le trait noir) coincide avec la trace du plan de maclage.

Nous pouvons donc en conclure que les domaines 2a, 3a et 4 sont des variants de macle {1124}
successifs par rapport au cristal initial. Nous allons maintenant vérifier la validité de cette analyse en
examinant les angles de désorientation que forment ces variants les uns par rapport aux autres. Le
Tableau 5-2 répertorie les différents angles de désorientation entre les variants de la famille de macle
{1124} pour Cr,AIC. On peut constater que I'angle de désorientation entre le variant (1214) et le
variant (1214) a pour valeur 83,6°. D’aprés la Figure 5-21, les angles de désorientation entre les
domaines 2a-3a et 3a-4 sont de 81°. Ces angles sont en trés bon accord avec la valeur théorique et ils
donnent une preuve supplémentaire du maclage de famille {1124}.

Nous pouvons en conclure que les domaines 2a, 3a et 4 sont en relation de maclage de type {1124}
avec la zone 1. Deux variants {1124} ont ainsi pu &tre mis en évidence. Dans le chapitre précédent,
nous avons aussi montré que l'indentation sphérique dans les monocristaux de Cr,AlIC engendrait du
maclage de déformation de famille {1124}. Les résultats, présentés dans cette partie, consolident donc
fermement le fait que Cr,AlC et donc les phases MAX peuvent se déformer par maclage lorsque le
glissement dans le plan de base ne peut étre activé.

5.3.4.d) Désorientation a l'intérieur des bandes maclées

Ons’estintéressé, jusqu’a maintenant, a la partie droite du micropilier. Nous allons maintenant étudier
le reste de la cartographie de désorientation. Pour rappel, nous avons continué de déformer le
micropilier de 7 % apres I'apparition du maclage, voir Figure 5-17a), sans voir apparaitre de nouvelles
zones désorientées. Du glissement dans le plan de base a donc di étre généré. En effet, les zones
maclées sont dans une orientation plus favorable a ce type de glissement simple, comparé a
I’orientation initiale du micropilier. De nombreuses lignes de glissement sont visibles sur les faces du
micropilier, a I'intérieur des bandes maclées, voir Figure 5-19.

La Figure 5-22 est une cartographie de désorientation, dont la référence est prise dans la zone 1. Les
profils des angles de désorientation sont réalisés par rapport a I'origine des bandes maclées 2 et 3. Ces
profils sont calculés suivant les traits de couleur présents sur la cartographie. Les différents domaines
ont été numérotés sur les profils pour plus de clarté.

A I'intérieur des bandes, on peut observer, de la droite vers la gauche de I'image, des désorientations
continues allant jusqu’a une vingtaine de degrés. Ces désorientations sont différentes de celles
observées en Figure 5-20. En effet, en Figure 5-22, la valeur des angles (inférieur a 20°) ainsi que I'allure
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Figure 5-22 : a) Cartographie de désorientation avec comme référence la zone 1. L’échelle des couleurs a pour intervalle 0°-
90°. b) Profil des angles de désorientation par rapport a I'origine de la bande de macle 2. c) Profil des angles de désorientation
par rapport a l'origine de la bande de macle 3. Les traits de couleurs correspondent de nouveau aux profils. Les différents
domaines correspondant aux angles de désorientation sont indiqués sur les profils. d) Image MEB étirée de la face du
micropilier ou la technique EBSD a été réalisée. Les différentes zones y sont répertoriées.

des profils, qui montrent une désorientation progressive, font penser a des murs de dislocations,
comme dans les observations réalisées sur Ti,AIN en Chapitre 3.

Lors de la compression du micropilier, la déformation a été, tout d’abord, massivement accommodée
par maclage, puis les macles ont continué a croitre jusqu’a se que les joints de macle se rejoignent.
Comme le maclage a induit une réorientation du plan de base, qui n’est alors plus parallele a I'axe de
déformation, le systeme de glissement basal a pu étre activé, et de nombreuses dislocations se sont
développées a l'intérieur des macles, induisant une désorientation importante des bandes maclées 2
et 3. C'est pour cette raison qu’un gradient de désorientation est visible sur les cartographies de
désorientation dans ces deux domaines. Pour rappel, la contrainte était de 5 GPa lors de I'apparition
du maclage. Lorsque le cristal s’est réorienté, le plan de base s’est alors retrouvé a 45° de la surface,
comme dans le cas des micropiliers P-Cr-45-051 et P-Cr-45-053 analysés dans le début du chapitre.
Mais dans le cas présent, la contrainte est trés supérieure a celle de ces deux micropiliers qui était
environ de 500 MPa. Le glissement basal a donc d{ apparaitre et se développer rapidement dans les
zones maclées, induisant une contrainte d’écoulement plus faible que lors de la formation du maclage
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5.3.4.e) Mise en évidence du maclage de type {11-24} et {11-22}

Nous nous proposons maintenant d’analyser la désorientation qui est survenue sur le c6té gauche du
micropilier, i.e. entre les domaines 2b, 3b, 5 et 6. La Figure 5-23 représenta a nouveau une cartographie
de désorientation, dont la référence est prise dans la zone 1. L'angle de désorientation entre les
domaines 2b et 5 est de 48°. Celui entre les domaines 5 et 3b est donné par le profil des angles de
désorientation par rapport a I'origine, présent sur la Figure 5-23, et a pour valeur 48°. Pour rappel, les
domaines 2a et 3a sont en relation de maclage de type {1124} avec la zone 1 (Figure 5-21). Le numéro
5 est dans une orientation tres similaire a la zone 1, a de faibles désorientations preés. Ce résultat se
voit sur les lignes de glissement en Figure 5-19. Le domaine 5 n’a donc probablement pas maclé.

{11}4} @

-1-4) (2119 (g.12.4)

§ (-211-9)

11-2-4) #

Désorientation depuis le premier point (°)

Figure 5-23 : Cartographie de désorientation dont la référence est prise dans la zone 1. L’échelle des couleurs a pour intervalle
0°-90°. Les figures de péles {1124} entre les domaines 2b-5 et 3b-5 sont mises en avant, tout comme la figure de péle {1122}
entre les domaines 5 et 6. Le péle commun est entouré en noir sur les figures de pdles et le joint entre les domaines est indiqué
par le trait gris et sa trace par le trait noir. Le profil des angles de désorientation par rapport a I'origine entre les domaines 5,
6 et 3b est aussi présent. Le profil correspond au trait coloré présent sur la cartographie. Les numéros des différents domaines
sont aussi indiqués sur le profil.
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(1124) (1214) (2114) (1124) (1214) (2114)
(1122) 23° 41,42° 64,37° 73,4° 64,37° 41,42°
(1212) 41,42° 23° 41,42° 64,37° 73,4° 64,37°
(2112) 64,37° 41,42° 23° 41,42° 64,37° 73,4°
(1122) 73,4° 64,37° 41,42° 23° 41,42° 64,37°
(1212) 64,37° 73,4° 64,37° 41,42° 23° 41,42°
(2112) 41,42° 64,37° 73,4° 64,37° 41,42° 23°

Tableau 5-3 : Angles de désorientation entre les différents variants des familles de macle {1122} et {1124}.

Sur la Figure 5-23 se trouvent aussi les figures de poles {1124} réalisées entre les domaines 2b-5 et
3b-5. Les pbles communs a ces domaines sont entourés en noirs sur les deux figures de pdles. Le pole
commun entre les domaines 2b et 5 est le (1214)s, indexé par rapport au domaine 5 et celui entre 3b
et 5estle (1214)s.

De plus, le joint entre les domaines 2b et 5 a été reporté sur la figure de péle, en gris, et la trace de se
joint (trait noir) coincide avec le plan de maclage. Comme le domaine 3b ne posséde pas de joint en
commun avec le domaine 5, cette vérification n’a pas pu étre réalisée.

Nous pouvons en conclure que malgré la désorientation présente dans ces grandes bandes maclées,
voir Figure 5-22, ces derniéres se trouvent toujours en relation de maclage de type {1124} avec
I’orientation initiale du micropilier.

L'angle de désorientation entre les domaines 5 et 6 est de 21°, ce qui ne correspond pas a du maclage
de type {1124}. En revanche, cet angle pourrait correspondre a du maclage de famille {1122}. L’angle
théorique pour ce type de maclage dans la phase MAX Cr,AIC est de 25,2°, voir Tableau 5-1.

Une troisiéme figure de pdle est ainsi présente sur la Figure 5-23, la (1122) entre les domaines 5 et 6.
Un pole commun est entouré en noir, il s’agit du (1212)s, indexé par rapport au domaine 5. De plus,
la trace de joint (en noir) correspond bien au plan de maclage. Le joint entre les deux domaines a été
ajouté sur la figure de péle par le trait gris.

Enfin, le Tableau 5-3 donne les angles de désorientation entre les différents variants des familles de
macle {1122} et {1124}. On peut noter que I'angle de désorientation théorique entre un variant
(1214) et un variant (1212) est de 73,4°. La Figure 5-23 donne un angle de 77° entre les domaines 3b
et 6, qui est en bon accord avec la théorie.

Tous ces résultats permettent de dire que le domaine 6 est en relation de maclage de type {1122}
avec le domaine 5. Cette famille de maclage est géométriquement nécessaire afin d’accommoder la
déformation tout en résolvant les probléemes d’incompatibilités géométriques dus a un seul type de
maclage.

Par ailleurs, il est a noter que les macles de familles {1122} et {1124} possédent le méme cisaillement
(Yoo, 1981). Il n’est donc pas surprenant d’activer ces deux systemes de maclage au sein d'un méme
micropilier. De plus, ces deux systemes de maclage ont été mis en évidence dans les chapitres
précédents le maclage de famille {1122} pour la phase MAX Ti,AIN et celui de type {1124} pour la
phase MAX Cr,AlC.
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5.3.4.f) Proposition de scénario explicatif de la formation des macles

La Figure 5-24 propose un scénario pour la formation des différentes macles de déformation générées
lors de la compression du micropilier. La Figure 5-24a) montre I'orientation initiale du micropilier avec
les lignes noires, qui correspondent aux traces du plan de base. Lors de la compression du micropilier,
afin d’accommoder la déformation une premiére macle de famille {1124} a été générée proche de la
surface, voir Figure 5-24b). Ensuite, comme le montre la Figure 5-24c), un second variant de type
{1124} est survenu. La raison probable, expliquant I'apparition de ces deux variants, par ailleurs
totalement symétriques I'un de I'autre par rapport a I'axe de compression, est liée a la friction du
sommet du micropilier avec le poingon plat, qui 'empéche de se déplacer latéralement. L’activation
de deux variants symétriques permet de conserver ainsi |’axe de compression.

Tout au long de la déformation, les macles continuent de croitre en générant des murs de dislocations
en leurs seins. Puis, a la fin de la compression une nouvelle macle de famille {1124} a été générée ainsi
qu’une de type {1122}, afin d’accommoder toute la déformation ainsi que de paliers les
incompatibilités géométriques, voir Figure 5-24d).

La Figure 5-24e) est une image MEB du micropilier sur laquelle est superposée la cartographie de
désorientation, dont la référence est prise par rapport a I'orientation initiale du micropilier. Cette

a) |

Figure 5-24 : a)-d) Schéma proposant la formation des différentes macles tout au long de la déformation. Les bandes verte
et bleue correspondent aux macles de type {1124} et la bande jaune & la macle de famille {1122}. Les lignes noires
représentent la trace du plan de base. e) Cartographie de désorientation, dont la référence est prise dans la zone 1,
superposée a I'image MEB du micropilier, qui a été étiré afin de correspondre a la vue plane de la cartographie.
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figure permet de voir la corrélation entre le schéma final (Figure 5-24d)) et les désorientations
présentes dans le micropilier.

Nous pouvons conclure, que lors de la compression du micropilier, trois macles de famille {1124},
constituées de deux variants, ont été générées suivie d’'une macle de famille {1122}. Les murs de
dislocations se trouvent a l'intérieur des deux plus grosses bandes maclées. En effet, dés que le cristal
est orienté de maniere favorable pour le glissement basal, 'accommodation des déformations ne se
fait plus que de cette fagcon, comme le montrent les nombreuses lignes de glissement sur les images
MEB du micropilier, voir Figure 5-19a) et Figure 5-19b).

5.4. Syntheése et conclusion

L’étude de ce chapitre reposait la déformation de micropiliers de Cr,AlIC monocristallin dans deux
orientations différentes : plan de base a 45° de la surface ou plan de base debout. Dans le cas des
micropiliers, dont le plan de base se situait a 45° du sommet, les essais de compression ont montré un
comportement classique pour les phases MAX. A savoir une déformation plastique par activation du
systeme de glissement basal. Ce résultat était attendu, puisque la configuration correspond a un
facteur de Schmid maximal pour le glissement basal. Ces essais ont par ailleurs permis de déterminer
la contrainte critique résolue pour le systéme de glissement basal pour Cr,AlC a 350 MPa.

Les essais d’'indentation Berkovich réalisés sur les sommets de micropiliers, dont le plan de base est
debout, avaient pour but de caractériser la déformation induite dans le volume, en observant les
structures émergentes sur les différentes faces du micropilier. Cependant, la déformation s’est
propagée de facon tres rapide a travers I'ouverture d’une fissure longitudinale qui a littéralement
« ouvert » le micropilier en deux. Méme si la configuration finale est impressionnante, les observations
MET montrent que la déformation, et en particulier les trés fortes courbures du cristal, s’explique
uniquement par glissement de dislocations dans le plan de base. Ces derniéres se sont arrangées sous
forme d’empilements tres denses, dans des plans distants les uns des autres d’'une centaine de
nanometres. De petits murs de dislocations, constitués a chaque fois de quelques dislocations, ont
aussi été observés dans les espaces séparant deux empilements paralleles.

Le résultat majeur de ce chapitre est, de nouveau, la mise en évidence du maclage de déformation
dans la phase MAX Cr,AIC monocristalline, lors d’essais de compression sur des micropiliers, avec le
plan de base debout. Comme pour le chapitre précédent, nous avons caractérisé le maclage de famille
{1124} mais aussi celui de type {1122}. Cette seconde famille de maclage a aussi été mise en évidence
dans le Chapitre 3, lors de la déformation par indentation Berkovich du Ti>AIN polycristallin. Ce mode
de déformation a été caractérisé de nouveau par les analyses des données d’orientation
cristallographique obtenues par EBSD. Cette étude confirme ainsi que le maclage est bien un
mécanisme de déformation qui peut étre activé dans les phases MAX. La configuration retenue pour
ces expériences de compression de micropiliers (plan de base debout) correspond a un cas particulier,
ou le facteur de Schmid sur le systéeme de glissement basal est nul. On constate que le maclage permet
alors, en opérant des réorientations locales du cristal initial, de générer des zones dans une orientation
telle que le glissement basal y est a nouveau possible. Ainsi, apres apparitions des macles, la
déformation se poursuit avec I'apparition de nombreuses lignes de glissement basale dans les zones
maclées. Il est a noter, grace aux observations in situ, que pour tous les micropiliers ainsi testés,
Iinitiation de la plasticité se fait avant tout par activation de glissement dans un plan de type {1100}.
Il s’agit trés probablement de glissement de type (1120){1100}, ce vecteur de Burgers étant le plus
probable dans les phases MAX. La contrainte critique résolue sur ce systeme de glissement est ici
évaluée a 2 GPa ce qui est tres élevé, surtout en comparaison de la contrainte critique résolue sur le
systeme basal, qui est de 350 MPa. Ce systéme est donc probablement observé, car le facteur de
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Schmid sur le glissement basal est nul. Toutefois, cette premiére étape de la plasticité pose question.
Pourquoi les macles n’apparaissent-elles pas directement ? Une des possibilités serait que le maclage
soit initié a partir de configurations de dislocations spécifiques, résultant de I'activation du glissement
(1120){1100}. Une étude plus approfondie par MET sera nécessaire pour répondre a cette question.
Notons que dans cette optique, une lame mince a d’ores et déja été extraite du micropilier P-Cr-90-
024, voir Figure 5-25 et sera étudiée prochainement.

Les observations de macles dans les phases MAX, rapportées dans cette thése par indentation
Berkovich, indentation sphérique et compression de micropiliers, montrent bien qu’il s’agit d’un
mécanisme a prendre en compte pour ces matériaux. Or, le maclage dans les phases MAX n’a jamais
été rapporté dans la littérature, pourtant abondante depuis 20 ans. Comme évoqué en Chapitre 1,
I’'une des raisons tient au fait que le maclage de déformation a été systématiquement exclu du débat,
des les premiers articles fondateurs sur les phases MAX (Barsoum and El-Raghy, 1999; Barsoum et al.,
1999, 2001; El-Raghy et al., 1999; Murugaiah et al., 2004) et cela pour une mauvaise raison. L’article
de Hess et Barrett (Hess and Barrett, 1949) qui a popularisé le concept de kink band expliquait que ce
mode de déformation apparaissait dans les matériaux ou il n’y avait pas de maclage. Or, des études
postérieures ont montré la coexistence et la complémentarité des mécanismes de maclage et de kink
band dans de nombreux métaux a structure hexagonale (Moore, 1955; Gektin et al., 1991). Les fait que
des kink bands aient été rapidement identifiées dans les phases MAX a donc coupé court a toute
tentative de rechercher du maclage.

De plus, comme en atteste I'ensemble des images présentées dans cette these, ces deux mécanismes,
maclage et kink band, ont en commun de produire d’'importante désorientation locale, amenant sur la
base d’une simple observation (par exemple, en MEB) la confusion entre ces deux mécanismes. Il faut
finalement s’intéresser aux angles de désorientations pour mettre en évidence le maclage. Ce dernier
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Figure 5-25 : Image STEM de la lame de microscopie extraite dans le micropilier P-Cr-90-024.
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apparait clairement dés lors qu’on retrouve systématiquement le méme angle de désorientation entre
les différents domaines. Enfin, la caractérisation plus générale des orientations cristallographiques
locales et les analyses de figure de poles permettent de mettre en évidence clairement lorsqu’il s’agit
de maclage.

La question de I'orientation du maclage et des liens entre macles et structures de dislocation reste
encore a éclaircir. Comment les dislocations interagissent-elles avec les joints de macles ? Est-ce que
les macles sont nucléées a partir de structures de dislocations particuliéres ? Est-ce qu’au contraire les
joints de macle peuvent agir comme sources de dislocations ? Ces questions pourront probablement
trouver des réponses a travers des études plus poussées par MET des interactions entre joints de
macles et dislocations. Le fait de pouvoir maintenant générer des macles de fagon relativement
controlée (dans chaque cas les structures de macles sont extrémement reproductibles) permettra
d’optimiser les échantillons pour les futures études de MET.
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Conclusion Générale

Le résultat principal de cette these est la mise en évidence du maclage de déformation dans les phases
MAX. Différentes conditions expérimentales de déformation ont été utilisées sur différentes phases
MAX : nanoindentation sur les phases MAX Ti>AIN et Cr,AlC, déformation par poingon de micropiliers
de Cr,AlIC. Différentes familles de macle ont été identifiées. Les analyses ont été réalisées de maniere
similaire dans toutes les études, a savoir grace au couplage entre I'observation de surface et de volume
complété par I'étude des données d’orientation cristallographique. Dans le Chapitre 3, la phase MAX
caractérisée est le Ti;AIN polycristallin, indentée avec une pointe Berkovich a haute température
(800°C). Du maclage de type {1122}, avec différents variants, et du maclage de famille {1121} ont été
mis en évidence grace aux données d’orientation cristallographique obtenues par ACOM-ASTAR. Les
expériences ont été réalisées a différentes reprises dans les mémes conditions, menant aux mémes
résultats et montrant ainsi leur grande reproductibilité. De nombreuses interactions ont été observées
entre dislocations et macles, mais aussi entre macles, donnant naissance a du maclage secondaire.
Toutes ces interactions ont conduit a une désorientation totale tres complexe et difficile a caractériser
en globalité.

Dans I'étude du Chapitre 4, de I'indentation sphérique a température ambiante a été réalisée sur la
phase MAX Cr,AIC monocristalline, dont le plan de base se trouvait a 90° de la surface d’indentation.
Lors de cette étude, les macles étaient isolées les unes des autres dans le volume de déformation. Du
maclage de famille {1124} a été mis en évidence, avec trois variants différents. Il a aussi été possible
d’obtenir une information tridimensionnelle d’'une macle émergeant en surface grace a la combinaison
de toutes les techniques expérimentales utilisées.

Une troisieme et derniere étude a été réalisée afin de caractériser le maclage de déformation dans un
cas encore plus simple a analyser que la nanoindentation : la compression uniaxiale de micropiliers de
Cr,AlC monaocristallins, dont le plan de base est perpendiculaire a la surface. Dans cette configuration,
le glissement basal est complétement inhibé. Aprés déformation et observation par MEB, une analyse
EBSD du volume de déformation a I'intérieur d’'un micropilier a permis de caractériser, de nouveau, du
maclage de déformation de type {1124}, constitué en une alternance de variants. Du maclage de
déformation de famille {1122} a aussi été mis en évidence. Cette deuxieme famille a été générée par
le cristal afin d’accommoder toute la déformation et ainsi résoudre les problémes d’incompatibilité
géométrique engendrés par la formation d’un seul type de macle. De nouveau, le maclage de
déformation a été systématiquement observé dans les micropiliers déformés dans des conditions
identiques montrant la reproductibilité de I‘expérience.

Pour les trois types d’expériences, de nombreuses techniques ont été utilisées : nanoindentation,
AFM, EBSD, MET, MEB et ACOM-ASTAR. Une complémentarité entre toutes les techniques
expérimentales utilisées a pu étre mise en avant. Ces techniques ont parfois amené a des conclusions
redondantes, renforgant I'analyse et I'existence du maclage de déformation dans les phases MAX.

Le maclage n’est pas rapporté dans la littérature comme mode de déformation des phases MAX.
Historiquement, dés les années 2000, les fortes désorientations observées dans les phases MAX ont
été systématiquement interprétées comme des murs de dislocations formant des sous-joints de forte
désorientation : les kink bands. Nos résultats ne remettent pas en cause I'existence des kink bands. De
fait, ces organisations de dislocations dans des plans successifs ont été identifiées dans les
microstructures de déformation observées dans ce travail : dans la phase MAX Ti,AIN déformée par
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indentation et a l'intérieur de domaines dans les micropiliers de Cr,AIC. Cependant les kink bands ne
permettent pas d’expliquer de fortes désorientations locales. En effet, théoriquement, les kink bands
créent un angle de désorientation faible (inférieur a la vingtaine de degrés). De plus, si les mécanismes
élémentaires liés au maclage ou au kink band sont différents, les microstructures finales sont
relativement similaires. Les distinguer a nécessité dans ce travail, I'analyse croisée de différentes
techniques et en particulier I'analyse des données d’orientation cristallographique. En effet, les joints
de macles sont associés a des angles de désorientation parfaitement déterminés alors que les kink
bands conduisent a une désorientation dépendant du nombre de dislocations impliquées.

Ce travail a également permis de mettre en évidence des systéemes de glissements nouveaux. Ainsi, la
caractérisation par MET du défaut Echelle (L), sous 'empreinte d’indentation sphérique de Cr,AlC
monocristallin a mis en évidence du glissement dévié dans un nouveau systeme de glissement

%(1120){1103}. Ce défaut avait déja été observé par Wada et al. dans la phase MAX TiAIC, sous une

empreinte d’indentation Berkovich, mais n’a pas été totalement caractérisé (Wada et al., 2018).

Dans le cadre des compressions des micropiliers dans une orientation (plan de base debout) inhibant
totalement le glissement basal, nous avons observé que linitiation de la plasticité était
systématiquement liée a I'activation du glissement dans des plans de type {1100}. Cependant,
rappelons que la contrainte critique résolue dans ce systéme est de I'ordre de 2 GPa, ce qui reste 6 fois
supérieur a la contrainte critique résolue dans le systéme basal, déterminée dans le cas de micropiliers
orientés plan de base a 45°. Il n’est donc pas surprenant que ce plan de glissement n’ait pas été
rapporté dans la littérature jusqu’a présent.

Les observations in situ sur les micropiliers ont montré que le maclage de déformation n’apparait
qu’apres activation du glissement dans les plans {1100}. Ce constat pose la question des mécanismes
d’activation du maclage et de facon générale des interactions entre macles et dislocations. D’ailleurs,
les observations MET des microstructures de déformation autour des indentations sphériques dans la
phase MAX Cr,AlC ont mis en évidence, de fortes interactions entre macles et dislocations non
identifiées. En particulier, il n’a pas été possible de déterminer si la macle est issue de configurations
spécifiques de dislocations ou au contraire si la macle génére des sources de dislocations. La
reproductibilité et la maitrise des structures de déformation générées, aussi bien par compression de
micropiliers que par indentation sphérique, permettra de poursuivre cette étude sur des échantillons
optimisés.

Enfin pour rappel, les phases MAX montrent un comportement hystérétique lors d’un cyclage
mécanique. Ce comportement est aussi observé a I'échelle du monocristal, sur les courbes de
nanoindentation ou sur les courbes de compression des micropiliers, ce qui suggére un mécanisme en
lien avec la nature cristallographique des phases MAX. Depuis de nombreuses années, différents
modeles, propres aux phases MAX, ont été proposés afin d’expliquer ce phénomeéne : incipient kink
band, ripplocations,... L'observation de maclage dans les phases MAX rapportée dans cette these offre
de nouvelles perspectives. Les mécanismes de maclage-démaclage sont connus pour étre a 'origine
de comportement mécanique hystérétique dans d’autres matériaux (Liu et al., 2006). Il n’est
probablement pas nécessaire d’invoquer des modeéles complexes ou exotiques pour expliquer ce
phénomeéne particulier.

Pour tester le role potentiel du maclage de déformation dans le comportement hystérétique, plusieurs
expériences sont envisagées : cycler en compression des micropiliers juste apres apparition des
premieres macles ; réaliser des empreintes de nanoindentation (Berkovich) au voisinage d’un joint de
macle (généré par indentation sphérique) afin de mettre en mouvement ce joint de macle et d’étudier
le maclage-démaclage.
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Annexe A

Réalisation de micropiliers de section
carrée avec NanoBuilder

Cette annexe explique comment usiner un micropilier de section carrée avec le logiciel NanoBuilder.
Les différentes étapes de réalisation expliquées sont : la prise en main du logiciel, la correction de la
dérive et les paramétres utilisés.

A.l. Le Logiciel NanoBuilder

Pour réaliser les micropiliers dans le Cr,AlC au FIB, le logiciel NanoBuilder a été utilisé. Ce logiciel
permet de lancer des gravures avec le canon ionique, les unes a la suite des autres, de maniére
automatique et avec une correction de la dérive. Toutefois, les réglages de distance de travail (4 mm),
de tilt (52°), de focus et d’astigmatisme doivent étre effectués en amont, car le logiciel ne permet pas
de le faire. Aprés avoir réalisé les réglages sur les canons, le logiciel est prét a étre utilisé en ajustant
les parametres suivants :

e Le courant ionique compris entre 1,1pA et 65nA.

e Lataille de la couche

e La profondeur z de gravure qui détermine aussi le temps de gravure.

e Le nom de la source (Al, Platine électronique, Platine ionique ...). Différentes sources sont
programmées dans le logiciel de controle du FIB permettant un meilleur rendu.

e Laforme de la gravure ainsi que sa taille et sa position : carré, ronde, rectangulaire ...

e Le sens du balayage : Serpentine (BottomToTop, TopToBottom, LeftToRight et RightToleft) et
Circular (InsideToOutside et OutsideTolnside).

e Le dwellTime qui est le temps ou le faisceau reste sur chaque point

e L’overlap qui est le pourcentage de recouvrement entre chaque point

NanoBuilder fonctionne en couches, i.e. il faut lui définir autant de couches qu’il y aura d’étapes dans
la gravure. Par exemple, pour la réalisation d’'un micropilier s’il y a deux étapes de gravures (une pour
la fosse et une pour le micropilier), il faut alors définir deux couches. Mais si du platine (ionique ou
électronique) est déposé pour éviter que le matériau ne réagisse au contact des ions gallium, il faudra
aussi lui définir une couche. C’est dans ces couches que I'on programme la taille, le courant utilisé, la
profondeur de gravure, le nom de la source, le dwellTime ainsi que I'overlap. Ces parametres sont a
spécifier pour chaque étape. Ensuite dans ces couches seront définies des formes, qui seront gravées
dans le sens de balayage choisi. Les formes et le sens du balayage sont a donner pour chaque couche.
La Figure A-1 montre l'interface du logiciel NanoBuilder pour la réalisation d’un micropilier en trois
étapes. Chaque couche posséde une taille de 100 um dans laquelle une forme pour la gravure a été
rajoutée. Comme représenté en Figure A-1 des formes sont définies pour chaque couche et le rendu
est visible instantanément. La Figure A-2 montre les parametres a changer pour les couches (encadré
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Figure A-1 : Images du logiciel NanoBuilder pour un exemple de fabrication de micropiliers en trois étapes avec une correction
de la dérive. Les couches et les formes sont définies a droite et le rendu se trouve a gauche.

violet qui correspond a la deuxieme étape de la Figure A-1) et pour les formes (rectangle vert qui
montre les paramétres des formes de la premiére étape de la Figure A-1).

Quand une gravure est définie, par exemple un micropilier pour la Figure A-1, il est ensuite possible de
faire un réseau, i.e. les micropiliers peuvent étre lancés en réalisation a la suite les uns des autres pour
un réseau prédéfini (ligne, colonne, carré ...). Cette technique permet de faire des gravures sur un
temps long, e.g. sur une nuit. Il suffit pour cela de rentrer les positions (x,y) pour chaque micropilier,
comme montré en Figure A-3, un apercu du réseau est ensuite fourni par le logiciel.
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Figure A-2 : Parameétres a rentrer dans le logiciel NanoBuilder pour les couches (encadré violet) et pour les formes
(encadré vert). Le rectangle violet correspond aux paramétres de la deuxieme couche présentés en Figure A-1 et le
rectangle vert pour ceux des formes de la premiére étape.
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Figure A-3: Apergu du logiciel NanoBuilder pour la réalisation d’un
réseau de six micropiliers en colonne. Les paramétres a sélectionner
sont indiqués a droite et I'aper¢u du réseau se trouve a gauche.

A.2. Correction de la dérive

Réaliser des gravures avec NanoBuilder peut s’avérer trés long, il faut environ 3h pour faire un
micropilier de section carrée de 4 um, dans le Cr,AIC, avec une hauteur d’environ 12 um. De la dérive
peut donc survenir lors de la gravure, ce qui ne donnera pas un résultat optimal. Il est donc important
de pouvoir corriger cette dérive. Pour ce faire, une croix (deux rectangles, un a I’horizontale et I'autre
a la verticale, montrés en Figure A-1) est réalisée, avec un courant ionique de 9 nA, afin de servir de
repére. Un balayage viendra se faire dessus toutes les dix minutes, si la dérive est plus importante,
cette valeur peut étre baissée, mais le temps de gravure totale sera rallongé. La Figure A-4a) est une
image de microscopie a balayage de la croix pour la correction de la dérive située par rapport a la fosse
dans laquelle se trouve le micropilier. Cette croix est a reproduire pour chaque micropilier gravé. La
Figure A-4b) montre un réseau carré de micropiliers ol tous possédent leurs propres croix. Toutefois,
les contrastes obtenus sur les images MEB changent en fonction du courant ionique appliqué. Comme
les étapes de gravure se font a différents courants, il est nécessaire de calibrer la croix pour chaque
valeur de courant utilisée. Pour cela, rien de plus simple, il suffit d’aller dans « Alignment » puis dans
« Correction Alignment », indiqué par un carré rouge sur la Figure A-1. Ensuite il faut choisir la valeur
de courant de la couche dont I'alighement doit étre effectué, puis acquérir I'image de la croix. Il faut
ensuite sélectionner la surface de scan pour la croix (« scan area » en bleu clair représenté sur la Figure

g

HV det HFW  SEM Mode det HFW  SEM M

4 AM 2000 x SE__ 3.8 mm 3.00 kV ICE 104 pm Field-Free  NanoLab Helios G3 CX Pprime (eBeam) - 4.0 mm 3.00 kV ETD 207 ym Field-Free

Figure A-4 : Images MEB (T = 52°) de la croix de repére pour la correction de la dérive pour : a) un micropilier et b) un
réseau carré de micropiliers.
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A-5) en la prenant la plus grande possible. Si I'image obtenue convient au niveau des contrastes, il faut
tester cet alignement en cliquant sur la couche a aligner et en sélectionnant « Alignement Correction »
puis « Test Alignment ». Un balayage de la croix sera effectué au courant de I'étape choisie. Il faut
ensuite retourner dans « Alignment » et « Diagnostic » pour savoir si I'alignement est optimal, la valeur
trouvée doit étre la plus proche de 1. Si ce n’est pas le cas, il faut refaire les étapes précédentes. Si la
calibration de la croix n’est pas suffisamment précise, le logiciel risque de ne pas reconnaitre la croix
ce qui arrétera la gravure. Il est donc important de bien calibrer sa croix, et ce pour toutes les valeurs
de courant utilisées.
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Figure A-5 : Image du logiciel NanoBuilder pour la réalisation du calibrage de la croix pour la correction de la dérive. Exemple
donné pour un courant et pour la sélection du « scan area ».

A.3. Réalisation d’'un micropilier de section carrée

Les micropiliers ont été réalisés en utilisant le logiciel NanoBuilder et en se servant de la croix de
calibrage. Trois étapes sont nécessaires avec des courants différents pour I'obtention des micropiliers
de section carrée de largeur d’environ 4 um et de hauteur d’environ de 12 um. Par ailleurs, les
micropiliers se trouvent au milieu d’une fosse de section carré de largeur 36 um en raison de la largeur
du poingon plat (environ 20 um pour le U-NHT ainsi que pour le Alemnis Standard Assembly). Les trois
étapes de gravure avec leurs parametres sont données dans le Tableau A-1. La forme de gravure
utilisée lors de ces étapes est une exclusion d’un carré dans un carré, i.e. un premier carré est défini,
et un second, plus petit, est fixé au centre du premier « micropilier ». Il est a noter que le second
« micropilier » n’est pas gravé. La Figure A-6 montre les schémas obtenus sous NanoBuilder de la forme
d’exclusion des deux carrés pour les trois étapes de gravure. Les trois étapes correspondent a des
stades différents pour la réalisation des micropiliers. La premiére étape se fait a un courant élevé afin
d’exécuter la fosse. La deuxiéme étape sert a diminuer la largeur du micropilier ainsi qu’a définir plus
précisément sa hauteur, en utilisant un courant plus faible. La troisieme étape, quant a elle, permet
d’avoir un micropilier final sans utiliser un courant trop élevé et facilite I'affinement de la taille du
micropilier en enlevant le plus possible le « tapper » qui est apparu lors des étapes précédentes. La
diminution du courant permet de ne pas avoir de déformation dans le micropilier. Cependant, faire
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Premiére étape Deuxiéme étape Troisiéme étape
Figure A-6 : Apercus sous NanoBuilder des formes des trois étapes de gravure pour la réalisation d’un micropilier. C’est la
partie colorée des carrés qui sera gravée. Une image MEB de la croix de calibrage de la dérive est présente sur la deuxiéeme et

sur la troisieme étape.

Paramétres 1% étape 28me étape 3%me étape
Nom de la source Al Al Al
Courant 9nA 790 pA 430 pA
Overlap 80 % 50 % 50 %
DwellTime 25 us 25 us 25 us
Profondeur z (um) 16 um 1,5 um 3,5 um
Temps de gravure ~1h10 ~20 min ~1h
Dlrr;i:g,:?enusrttr;a;rre 36 um x 36 um 18 um x 18 um 15 um x 15 um
Dmi]s:és:g:i ((j:r::‘:;\rre 8 um x 8 um 5umx5pum 4 um x4 um
Tableau A-1: Paramétres de gravure des trois étapes nécessaires a la réalisation d’un micropilier de section carrée

avec NanoBuilder.
toutes les étapes a un courant faible reviendrait a augmenter, de maniére drastique, le temps de
gravure du micropilier, ainsi que la dérive, mais aussi la redéposition. C'est pour cette raison que trois
étapes ont été définies a des courants de plus en plus faibles pour la réalisation des micropiliers. La
Figure A-7 montre un micropilier de section carrée obtenu avec la technique décrite ci-dessus.

WY

HV det HFW SEM Mode
3.9 mm 3.00 kV ETD 41.4 ym Field-Free  Nanolab

mag F|mode WD
9:41 PM 5 000 x SE

Figure A-7 : Image MEB (T=52°) d’un micropilier de Cr,AlC.
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Annexe B

Script utilisé sous MTEX pour les
donnees ACOM-ASTAR et EBSD

Cette annexe donne le script MTEX qui a été utilisé pour exploiter les données ACOM-ASTAR
présentées en Chapitre 3 et en Chapitre 4, ainsi que les données EBSD montrées en Chapitre 5.
Différentes annotations ont été insérées dans le script pour une meilleure compréhension des
commandes.

%% Import Script for EBSD Data
%% Specify Crystal and Specimen Symmetries
% crystal symmetry
cs ={...
'notIndexed’,...
crystalSymmetry('622', [2.989 2.989 13.615], 'X||a', 'Y||b*', 'Z||c', 'mineral’,
'Ti2AIN', 'color', 'light blue')};
% plotting convention
setMTEXpref('xAxisDirection', 'east');
setMTEXpref('zAxisDirection', 'intoPlane');
%% Specify File Names
% path to files
pname = 'C:\Users\sparen@l\Desktop\MATLAB';
% which files to be imported
fname = [pname '\2B_Y-3.ang'];
%% Import the Data
% create an EBSD variable containing the data
ebsd = loadEBSD(fname,CS, 'interface', 'ACOM', 'convertEuler2SpatialReferenceFrame');

%% Détection des grains
% Angle de segmentation séparant deux angles, généralement 10 a 15°
seg_angle = 2;
% Minimum de points indexés par grain
min_points = 10;
% Restriction aux seuls points indexés
[grains,ebsd.grainld,ebsd.mis2mean] =
calcGrains(ebsd('indexed'), 'angle',seg_angle*degree);
% Enlever les petits grains qui ont moins du minimum de points indexés
grains = grains(grains.grainSize > min_points);
% Recalculer le modéle des grains en nettoyant les joints de grains avec
%moins du minimum de points indexés et pour des grains qui ont plus du
%minimum de points requis (e.g. 2°)
ebsd = ebsd(grains);
[grains,ebsd.grainld,ebsd.mis2mean] =
calcGrains(ebsd('indexed'), 'angle',seg_angle*degree);
% Tracer les données
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plot(ebsd('ti'),ebsd('ti").orientations)

hold on

plot(grains.boundary)

hold off

%Dessiner le jdg des grains demandés en blanc et les numéroter
%hold on
%plot(grains([56,45]).boundary, 'edgecolor', 'w', 'linewidth',2)
%text(grains([56,45]),{'1"','2"'})

%hold off

%Afficher le numéro de chaque grains

hold on

text(grains,int2str(grains.id))

hold off

%Définition du segment

%lineSec = [809 1668; 981 1700];
%line(lineSec(:,1),lineSec(:,2), 'linewidth',2)

%Profil

%ebsd_line = spatialProfile(ebsd('ti'),lineSec);

%close all

%% Angle de désorientation donné par rapport a 1l'origine

%plot(ebsd_line.y,...
% angle(ebsd_line(1).orientations,ebsd_line.orientations)/degree)

% Angle de désorientation point par point
%hold all
%plot(0.5*%(ebsd_line.y(1l:end-1)+ebsd_line.y(2:end)),...
% angle(ebsd _line(1:end-1).orientations,ebsd _line(2:end).orientations)/degree)
%hold off
%xlabel('y'); ylabel('Angle de désorientation en degrée')
%legend('Par rapport a 1 origine', 'Point par point')
%legend('Point par point')

%% Sélection d'une zone de travail
%Définition de la zone
xmin=33;
Xmax=634;
ymin=1019;
ymax=1726;
region=[xmin ymin xmax-xmin ymax-ymin];
%Visualisation de la zone
%rectangle('position’, region, 'edgecolor', 'r', 'linewidth', 3)
% Sélection de la zone
condition = inpolygon(ebsd,region); % select indices by polygon
ebsd = ebsd(condition);
plot(ebsd('ti'),ebsd('ti").orientations)
plot(ebsd('ti'))

%%Carte d'orientation
oM = ipfHSVKey(ebsd('Ti2AIN"))
oM.inversePoleFigureDirection = yvector;
color = oM.orientation2color(ebsd('Ti2A1IN"').orientations);
plot(ebsd('Ti2AIN"),color)
hold on
plot(grains.boundary)
hold off
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%%Carte de désorientation
%Euler [62,85,76] --> Angles d'Euler de la matrice
%0_ref = orientation('Euler',[62,85,76]*degree, ebsd('Ti2AIN").CS) % some reference
orientation, new syntax
%mori = o _ref .\ ebsd('Ti2AIN').orientations
%mangle = mori.angle/degree;
%plot(ebsd('Ti2AIN"),mangle)
%hold on
%plot(grains.boundary)
%hold off
%mtexColorbar

%%Projection stéréographique entre deux grains. Chaque grain est représenté
%par une couleur
%'point', 1 --> représente aléatoirement une orientation du grain
%'point', 10 --> représente aléatoirement 10 orientations,
%'point,'all’' --> représente toutes les orientations du grain
h=Miller (1,1,-2,2,ebsd('ti").CS)
plotPDF(ebsd(grains(22)).orientations,h, 'projection’, 'eangle’, 'points', 'all', 'Mark
erSize', 2, 'MarkerFaceColor','r")
%hold on
%plotPDF (ebsd(grains(3)).orientations,h, 'projection’, 'eangle’, 'points’', 'all’, "Mark
erSize', 2, 'MarkerFaceColor','r', 'add2all’)
%hold off

%% Figure de pole inverse
%0M = ipfHSVKey(ebsd('Ti2AIN"))
%0M.inversePoleFigureDirection = yvector;
%color = oM.orientation2color(ebsd('Ti2AIN"').orientations);
%plot(ebsd('Ti2AIN"'),color)

%% Désorientation le long des joints de grains
% Définition de 1'épaisseur de la ligne pour
%lw = 2;
% Considere un joint 'Ti'-'Ti'
%gB = grains.boundary('Ti','Ti'");
%Réorganisation des segments de joints de grains jusqu'a ce qu'ils soient connectés.
%Deux avantages:
%1. Les tracés sont plus lisses.
%2.0n peut considérer tous les segments en 3 lignes.
%gB = gB.reorder;
% Visualisation de 1l'angle de désorientation.
% Dessine les bords de l'angle de déso avec des lignes fines et noires.
%hold on
%plot(gB, 'linewidth’', lw+3);
%hold on
%plot(gB,gB.misorientation.angle./degree, 'linewidth’',1w);
%hold off
%mtexColorbar hsv
%mtexColorbar ('eastoutside','title', 'angle de desorientation en degree')
%a=size(gB.x)
%b=size(gB.y)
%c=size(gB.misorientation.axis)
%d=size(gB.misorientation.angle./degree)
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%e=size(gB.midPoint)
%M=[gB.midPoint gB.misorientation.angle./degree]
%dlmwrite('angle_deso.txt',M, 'delimiter', "\t')

%% Axe de désorientation le long des joints de grains
%axC = gB.misorientation.axis
%Axe en coordonnées spatiales
%axC.xyz
%Axe en indice de Miller
%axC.hkl
%a=size(axC.xyz)
%#b=size(axC.hkl)
%A=[gB.midPoint axC.hkl]
%B=[gB.midPoint gB.misorientation.angle./degree axC.hk1]
%dlmwrite('axe deso.txt',A, 'delimiter', '\t')
%dlmwrite('axe_angle.txt',B, 'delimiter', '\t')
%% Crop sur un grain avec désorientation et profil
%Sélection du grain
%grain_selected = grains([56,57,55])
%Vérification de la taille des matrices (elles doivent étre identiques)
%a=size(grain_selected.boundary.x)
%b=size(grain_selected.boundary.y)
%c=size(grain_selected.boundary.misorientation.angle)
%d = size(grain_selected.boundary.misorientation.axis)
%Liage des matrices et export
%M=[grain_selected.boundary.x grain_selected.boundary.y
grain_selected.boundary.misorientation.angle./degree]
%dlmwrite('miso_45 deg.txt', M, 'delimiter', "\t')
%M=[grain_selected.boundary.x grain_selected.boundary.y
grain_selected.boundary.misorientation.axis]
%dlmwrite('axis_56.txt', M, 'delimiter', '\t')
%plot(grain_selected.boundary, 'linewidth',2)
%hold on
%plot(ebsd(grain_selected),ebsd(grain_selected).mis2mean.angle./degree)
%Trace la désorientation aux joints de grains
%hold on
%plot(grain_selected.boundary,grain_selected.boundary.misorientation.angle./degree
, ' linewidth',7);
%hold off
%mtexColorbar
%0_ref = orientation('Euler',[92,87,75]*degree, ebsd(grain_selected).CS) % some
reference orientation, new syntax
%mori = o_ref .\ ebsd(grain_selected).orientations
%mangle = mori.angle/degree;
%plot(ebsd(grain_selected),mangle)
%hold on
%plot(grain_selected.boundary, 'linewidth',2)
%hold off
%Définition du segment
%lineSec = [3284 1103;2646 1479];
%line(lineSec(:,1),lineSec(:,2), 'linewidth',2)
%Profil
%ebsd_line = spatialProfile(ebsd(grain_selected),lineSec);
%close all
% Angle de désorientation donné par rapport a l'origine
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Script utilisé sous MTEX pour les données ACOM-ASTAR et EBSD

%plot(ebsd_line.y,...
%angle(ebsd_line(1l).orientations,ebsd_line.orientations)/degree)
% Angle de désorientation point par point
%hold all
%plot(0.5*(ebsd_line.y(1l:end-1)+ebsd_line.y(2:end)),...

% angle(ebsd_line(l:end-1).orientations,ebsd_line(2:end).orientations)/degree)

%hold off
%xlabel('y"'); ylabel('Angle de désorientation en degrée’)
%legend('Par rapport a 1 origine', 'Point par point')

%% Angles de désorientation
%Donne la désorientation entre 2 grains définis ainsi que leurs angles
%d'Euler (voir le résultat sur la page de compilation)
%oril = grains(93).meanOrientation
%0ri2 = grains(67).meanOrientation
%angle(oril, ori2) ./ degree
%c=axis(inv(oril)*ori2,Cs)
%Donne la distribution des angles de désorientation intragranulaire
%(mis2mean --> intragranular misorientation)
%mori=ebsd('Ti').mis2mean
%plotAngleDistribution(mori)
%Donne la distribution des angles de désorientation dans tout le fichier
%close all
%plotAngleDistribution(gB.misorientation)

%% Axe de désorientation en carte
%Visualisation des axes de désorientation dans les grains en focntion d'une
%couleur donnée par mori.axis (donne un triangle de couleur)
%Définition du code couleur
%close all
%mori=ebsd('Ti').mis2mean
%mori.axis
%0M = axisAngleColorKey(mori);
%plot(oM)
%Trace 1'axe de désorientation dans les grains en fonction de la couleur
%définie au dessus
%plot(ebsd('Ti"),oM.orientation2color(mori))
%hold on
%plot(grains.boundary, 'edgecolor', 'k', 'linewidth',2)
%hold off

%% Figure de pble avec les désorientations
%plot(oM)
%hold on
%plotIPDF(ebsd('Ti2AIN").orientations,oM.inversePoleFigureDirection,...
% 'MarkerSize',4,'MarkerFaceColor', 'none’, 'MarkerkEdgeColor', 'k")
%hold off

%% Axe de désorientation le long des joints de grains
% Considere seulement les joints de deux segments.
%Sampling N=2;
%gB = gB(1:Sampling N:end);
%La commande suivante donne une matrice des orientations Nx2 qui contient
%pour chaque jdg l'orientation des deux c6tés du joint.
%ori = ebsd(gB.ebsdId).orientations;
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%Axes de désorientation en coordonées

%gB_axes = axis(ori(:,1),ori(:,2));

% Les axes sont dessinés avec la commande quiver.

%hold on
%quiver(gB,gB_axes, 'linewidth’',2, 'color', 'k', "autoScaleFactor',0.5)
%hold off

%% Direction d'un plan représentée par une fléche
%Visualisation d'une direction particulieére
%dir = grains.meanOrientation * Miller(1,-1,7,grains.CS);
%La longueur des vecteurs dépend du diametre des grains
%len = @.25*grains.diameter;
%Des fleches sont représentées en utilisant la commande quiver.
%0n veut une échelle automoatique pour la longueur des fléches.
%hold on
%quiver(grains,len.*dir, "autoScale', 'off', 'color’', 'black")
%hold off

%% Maille cristallographique dans les grains
%cS = crystalShape.hex(ebsd.CS)
%hold on
%plot(grains,0.3*cS)
%hold off
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