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Introduction

Introduction

Lindustrie électronucléaire requiert le dévelopeem de matériaux a tres hautes
caractéristiques capables de supporter les conditii® service des réacteurs ainsi que des
conditions accidentelles. Pour les réacteurs dérgéon IV, certains constituants comme les
gaines de combustible dans les réacteurs a neutrpites (RNR) ou les premiéres parois des
réacteurs a fusion nécessitent des matériaux pedgemne excellente résistance au
gonflement sous irradiation ainsi qu'une grandeéilgi des propriétés mécaniques a haute
température. Les aciers ferritiques ou martengtgeont envisagés car la structure cubique
centrée de la matrice (base Fe 9-14%Cr) leur cenfae excellente résistance au gonflement
et au fluage sous irradiation. En revanche, étamératif d'améliorer leurs propriétés
meécaniques a hautes températures, le renforcereergsdimatériaux par une dispersion fine
d’oxydes de type O3 a ouvert de nombreuses perspectives d’applicatlerses aciers ODS
(Oxide Dispersion Strengthening). Ces systémes s#@aborés par mécanosynthése
(mechanical alloying). Il est acquis que ce procgo&met d’obtenir ces matériaux
nanostructurés avec mise en solution des atomésiuty et d’'oxygene introduits sous forme
de nano composés durant le co-broyage, ce qui permsuite de contréler la phase de
précipitation des particules durcissantes.

Depuis une quinzaine d’années, de nombreuses ésatésnenées, en particulier au CEA,
pour maitriser I'élaboration et les propriétés fasad’aciers ODS Fe 9-18%Cr obtenus par
mécanosynthése. Les propriétés mécaniques, eaydartide fluage, de ce type de matériau
sont corrélées a la nano dispersion obtenue ed’dilaboration. Il est donc primordial de

maitriser la formation et I'évolution de ces nanenforts au cours des traitements
thermomécaniques. Aujourd’hui, suite & de nombrgaxaux, les conditions de broyage
(durée, énergie, température) et de consolidatmmt, sen grande partie optimisées. La
composition chimique des alliages reste un pararatrstable déterminant pour la nature et
la cinétique de précipitation des oxydes. En paligg il a été démontré que I'ajout de titane
affine la taille des oxydes et qu’en fait c’estd@port des teneurs initiales titane/ yttrium qui
serait le parameétre clef pour l'obtention de fingarticules. Néanmoins, l'effet de la

composition chimique initiale sur les mécanismekegtcinétiques de précipitation reste mal
connu. Par ailleurs, il est également trés importigncomprendre et de contréler I'évolution
des nanostructures obtenues a haute températms, Pétude de la stabilité de ces matériaux

a trés haute température reste relativement pdoréxp
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Un des objectifs de ce travail a été de précisdfel sur la microstructure au sens large du
terme, d’'une variation des teneurs en oxygenedit en yttrium autour des valeurs qui font
référence et qui sont usuellement utilisées. Laatéhe était double : préciser les cinétiques
de précipitation ainsi que les conditions de réaifisation. Le matériau choisi comme

référence est un alliage ferritique Fe-14Cr-1W-BB3BY,0; largement étudié et trés

prometteur pour les applications nucléaires. Ceérizat a été décliné en 4 autres nuances
présentant des teneurs en Ti, Y et O différentesialyse expérimentale de ces alliages s’est
focalisée sur la microstructure obtenue apresg&t@de consolidation et son évolution a des
températures comprises entre 850°C et 1450°C. [Rahst d’obtenir une caractérisation la

plus fine possible des oxydes de taille nanométtites techniques de diffusion de neutrons

aux petits angles et la microscopie électroniqugarsmission ont été couplées.

Le deuxiéme objectif était d’appréhender I'impataing@ évolution microstructurale sur les
propriétés mécaniques. Dans un premier tempsyégsigtés en traction ainsi que I'évolution
de la dureté de ces matériaux ont été analyséaedidlisées en fonction de la distribution de
taille des nanopatrticules. Par ailleurs, ces mai&rétant trés anisotropes du fait de leur mode
d’élaboration, une étude des phénoménes de défiom@at'échelle microscopique des grains
a été menée dans le but de déterminer les hét&itgerde déformation en fonction de
l'orientation cristallographique des grains. Ceéteide, réalisée sur plusieurs nuances en
corrélation avec la distribution de taille de naaigules, s’est basée sur la technique de
diffraction des neutrons pour I'analyse des défdiona et des textures cristallographiques.

Ces comportements ont également été confrontée enadélisation.

Ce manuscrit s’articule en cing chapitres. Le pesmchapitre présente une étude
bibliographique assez générale sur les aciers @@8s le deuxieme chapitre, sont décrites
les nuances étudiées et leur synthése ainsi quetdelsniques expérimentales de
caractérisation mises en ceuvre pour appréhenderclastructure et la nanostructure, ainsi
gue les propriétés meécaniques. Nous y explicitensautres, la technique de diffusion de
neutrons aux petits angles qui est un outil trdssamt d’analyse des particules a I'échelle
nanométrique. Les données obtenues ont un caratidigtique et sont complémentaires des
observations directes en Microscopie Electronigue ®ansmission qui fournit des

informations plus locales et plus fines. La diffran des neutrons pour la détermination des

textures cristallographiques ainsi que des défoamaiest également présentée.

Les résultats des analyses expérimentales fonet'aes chapitres 3 et 4 qui présentent les
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caractéristiques microstructurales respectivemdigtat initial (aprés consolidation) et apres
traitements thermiques a hautes températures. Y paasentées les descriptions de la
microstructure granulaire ainsi que de la nanoed&pn et leur évolution. Egalement, la
texture cristallographique et la dureté de chaceicas alliages a I'état initial et recuit, sont
présentées. Lincidence des teneurs en Y, Ti euiOas microstructure des alliages et leur
comportement a haute température ainsi que lesnis@éeas mis en jeu font I'objet d’'une

discussion en fin de chapitre 4.

Enfin, le chapitre 5 est consacré a une étude dypodement mécanique de ces différents
matériaux afin de corréler la population des nanenfarts avec I'anisotropie

cristallographique et les propriétés en tractioa.durcissement structural induit par la nano
dispersion a été évalué et modélisé. Par ailleligiérogénéité des déformations avec
I'orientation cristallographique a fait égalemefdbjet d’une analyse expérimentale lors

d’essaidgn situde traction uniaxiale ainsi que d’une modélisation
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Chapitre 1: Etudes bibliographiques

1. Etudes bibliographiques

L'énergie nucléaire peut contribuer a répondre @éfis énergétiques soulevés par la demande
mondiale croissante en énergie. Pour cette raides, nouvelles générations de réacteurs
nucléaires fondées sur la fission dans le casatdaér a neutrons rapides mais également sur
la fusion thermonucléaire, sont en cours de déyelment. Pour cette® génération de
réacteur, il est nécessaire de disposer de matéceables de résister a des températures et
des niveaux d’irradiation plus élevés, les deur@paux criteres a remplir étant une bonne
résistance meécanique a hautes températures et anme bésistance au gonflement sous
irradiation. Plusieurs types d’aciers sont déjatnsgs ou en développement selon les
réacteurs et les conditions de service associéedlableau 1-1 donne quelques exemples

d’aciers utilisés ou envisagés comme matériauxrdetsre.

Pour les réacteurs a neutrons rapides, dans l€&eai®70, les premiers aciers utilisés pour
les structures et en particulier pour les gainesaiebustible étaient des aciers inoxydables
austénitiques; ces aciers contenant 17-18% de chrome, présentengonflement sous
irradiation important. Les derniers développemel@ses nuances ont abouti a un alliage de
durée de vie doublée qui pourrait étre retenu poustituer les gaines de combustible dans
les filieres RNR-sodium. Par ailleurs, les aciensifiques/martensitiques avec 9% et 12% en
poids de Cr, de structure cubique centrée et d@jgés couramment dans les centrales
thermiques du fait de leurs caractéristiques fabslesadu point de vue du dimensionnement en
fatigue thermique (forte conductivité thermiqudadble dilatation thermique), présentent une
grande stabilité sous irradiation et une bonnest&@sce au gonflement [Corwin 06] [Garner
00]. La structure c.c. facilite certainement laombinaison des défauts d’irradiation et dans
le cas des aciers martensitiques, cette propregétgombine a la grande densité de puits de
défauts qui aide également a leur élimination. @a$ériaux ont été également largement
développés avec l'apparition de nuances a activatoluite. lls sont limités du fait d'une
faible résistance au fluage thermique a des uiilisa a des températures inférieures a 650°C.
lIs peuvent étre envisagés comme matériau de ctuwvee ecircuits pour les prochaines
générations. Pour des applications a plus hautepé®tures, une facon d'améliorer leurs
propriétés jusqu’a 700-750°C, a été de renforceracgers par une dispersion d’oxydes (acier
ODS).



Chapitre 1: Etudes bibliographiques

Noms Cr W Ti Al Y,04 Autres Ref
Aciers inoxydables austénitiques
13,2Ni 2,5Mo 1,7Mn .
316 oo - ) ) " | 0,3C00,1Cu 0.2Si 0,02¢ Seifert12]
10,3Ni 0,1Mo 1,8Mn
304 19 - - - - 0,03Co 0,2Cu 0,2Si [Seifert 12]
0,03C
Aciers ferritiques / martensitiques
T22 | 225 - - i - | 1Mo, 0,45Mn, 0,3Si 0,10 [Ma;gi’ama
1Mo 0,6Mn 0,5Ni 0,2C | [Rosenwasse
HTO | 121 05 - - - 0,4Si 0,25V  79]
F82H 7,5 2 - - - 0,2V 0,4Ta 0,1C [Klueh 02]
0,25V 0,4Mn 0,3Si
ORNL 9 2 - - - 0.07Ta 0.1C [Klueh 89]
0,2V 0,14Ta 0,42Mn .
Eurofer 8,8 1,1 - - - 011C [Lindau 01]
Aciers ODS ferritiques / martensitiqgues
MA956 20 - 0,5 5 0,5 [Chao 98]
MA957 14 - 0,9 - | 0,25 0,3Mo [Miller 04]
F1, F2, F3, 1,92- | 0,13- 0,08- .

F4 1181 194 | 022 | ~ | 024 [Ukai 00]
12Yw 12,3 3 - - 0,24 [Miller 03]
12YWT 12,3 3 0,39 - 0,25 [Miller 03]
14YWT 14 3 0,4 - 0,25 [Miller 06]
PM2000 19 - 0,5 5,5 0,5 [Alinger 04]

K1 18,4| 0,29 | 0,28 - 0,37 [Kasada 07]
K3 16 1,82 0,28 | 4,6 0,37 [Yutani 07]
K4 18,9| 1,83 0,28 | 4,6 - [Kasada 07]
CEA-9Cr 9 1 0.2 i 03 0,3Mn, 0,3Si 0,15Ni,
0,1C
CEA-14Cr| 14 | 1 03 | - | 03 0,3Mn, 0,3Si 0,15Ni [D”kﬁ']sson
CEA-18Cr | 18 1 0,4 - 0,5 0,3Mn, 0,3Si 0,15Ni

Tableau 1-1 : Compositions nominales (wt.%, Fermadades aciers de structure des réacteurs

nucléaires.

Le développement des nuances ODS ferritiques atélé@ans les années 1980. Ce type de
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nuances a rapidement été identifie comme promettiede nombreux programmes de R&D
ont été lancés a des échelles nationales et inimates pour améliorer les performances de
ces matériaux, leur fabricabilité et leur homogtnéi

Les aciers ODS présentent en effet des propri@étudge fortement améliorées [Ukai 02]
[Ukai 03] [Toloczko 04] [Alamo 04] [Lindau 05] [Kikeh 07] alliées a une bonne résistance a
l'irradiation [Schaublin 06] [Kishimoto 07] [Yutar@7] [Yamashita 07] [Yoshitake 04] par
rapport aux aciers classiques ferritiques / maitignes. Ces propriétés supérieures sont
obtenues grace a une haute densité de particue®gde taille nanométrique dispersées
dans la matrice. Ces oxydes de taille nanométriqune trés stables sous irradiation et a des
températures élevées. Par conséquent, de nombrieagasx de recherches ont été menés
pour optimiser la nano-dispersion de particulexytle dans la matrice en jouant sur la
composition chimique, les procédés d'élaboratidestraitements thermomécaniques de ces
matériaux [Miller 03] [Ohtsuka 04] [Sakasegawa [FBtti 09] [Ohtsuka 09] .

1.1. Procédé d’élaboration des aciers ODS

Depuis une trentaine d'années, les matériaux naictstes (ou nanomatériaux) connaissent
un intérét grandissant, en raison des propriétdsighchimiques particulieres que leur
conferent la taille nanométrique des cristallitéd'important volume d'interfaces (jusqu'a
50 %). En paralléele, de nouveaux procédés de symtieds que le broyage a haute énergie ont
ete développés pour optimiser I'élaboration dentai®riaux. La mécanosynthese ou broyage
a haute énergie, permet d’élaborer directemenétatlcristallin des solutions solides hors
d’équilibre. En métallurgie, cette technique a auirtpermis la production de matrices
métalliques renforcées par des nanoparticules r{iased’oxydes dans les superalliages,
[Benjamin 70]) pour en améliorer les propriétés amégues. Puis cette technique a été
étendue a la fabrication de nanomatériaux, dotdille des grains se situe entre 1 et 100 nm
et dont la microstructure est impossible a obteair les voix classiques d’élaboration. En
effet, le broyage a haute énergie offre la postbd’amorphiser des alliages, d’obtenir des
solutions solides sursaturées a partir d'éléemaemtsiscibles a I'équilibre thermodynamique,

des alliages métalliques désordonnés,...

De facon générale, I'élaboration de ce type de maabé nécessite les étapes suivantes :

11
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'atomisation de l'acier mere, le co-broyage mépamiavec ajout de l'oxyde s, le
gainage de poudres broyées, la consolidation gersean a chaud et le traitement thermique
final (voir la Figure 1-1). Pour finir, des traitemts thermomécaniques, comme du laminage a
chaud ou a froid et des traitements thermiquest sEalisés lors de la mise en forme du
matériau pour compenser l'anisotropie créée paffildge. Une étude des procédes

d’élaboration des ODS est proposée par Lulewtica [Lulewicz 10].
1.1.1.Etudes des conditions de broyage

Les parametres de broyage sont l'atmosphére, léedlintensité et la température. La
définition de ces deux derniers parametres n'estupajue et dépend fortement du type de
broyeur. De plus, ils sont difficilement mesurables plus souvent, le type de broyeur, la
vitesse de rotation et le rapport de masse enie las billes et la poudre sont donnés plutot

gue lintensité et la température.

Elaboration des matériaux ODS

: Brovage mécanique Filage a chaud
“ 3 D

Poudre pré-alliée

Matériau final

L\

Poudre Y,0,

Solution solide
Etat homogene

Figure 1-1 : Schéma de principe de I'élaboratiamdicier renforcé par dispersion d’'oxydes

Les broyages sont usuellement réalisés dans uteattou dans un broyeur a boulets sous
atmospheére inerte d'argon ou réductrice d'hydrag€es types de broyeurs induisent des
modes de sollicitations différents avec des énsmieses en jeux différentes. La quantité de
poudre produite est variable aussi. Une comparaisotype de broyeur entre |'attriteur et le
broyeur a boulets a été réalisée par Ahn [Ahn I08] constaté qu'il était possible d'obtenir un
matériau ODS identique (a I'échelle de caracténisatu MET) par ces deux procédés, seule
la durée pour l'atteindre varie. Il a été montréuquétat stationnaire est atteint aprés une
certaine durée de broyage. M. Braacpl [Brocq 10] ont varié le temps de broyage entie 24
et 144h d’'un acier ODS de Fe-14Cr-2W-0,25Ti (% eig). Apres broyage, les échantillons

12



Chapitre 1: Etudes bibliographiques

broyés moins de 72 h contiennent encore probableesn fragments de réactifseux
broyés plus de 72 h comportent déja une disperdimmas nanométriques. Le systéme est
alors nanostructuré et bi-phasé composé d'unadjpemt phase de fer cubique sursaturé en Y
et O et dautre part d'une phase d'oxyde d'yttrimés probablement amorphe et de
composition non définie, avec un rapport O/Y dedfe de 1 et une concentration importante
en Fe [Brocq 2012]. L'état stationnaire n’est pagdifié avec 'augmentation de l'intensité de
broyage, mais la cinétique de dissolution des iféaes$t plus rapide. En revanche, augmenter

la température accélére la dissolution des réaattidgsnplifie le taux de germination des amas.

La présence de petits agrégats apres broyage éeaihontrée par Okudszt al [Okuda 95]

qui ont synthétisé un acier ODS Fe-13Cr-3TiQY (% en poids.) plus concentré en Ti et
Y 203 qu'habituellement afin de faciliter la détectiasdhano-oxydes. Des caractérisations par
Diffraction des Rayons-X et par Microscopie Elentgque en Transmission apres un broyage
de 48 h n'avaient révelé la présence d'aucun oXdecontre, le SAXS (Small Angle X-Ray
Scattering) montre que la plupart des objets déseagpres broyage sont inférieurs a 1 nm.

1.1.2.Etudes des conditions de consolidation

Lors de la consolidation du matériau, les oxydesalis durant le co-broyage peuvent re-
précipiter de facon fine et homogene dans la natr&elon a la fois les parametres de
consolidation, la qualité du broyage et la compasithimique des poudres, une précipitation
de taille nanométrique peut étre obtenue. Il eségdement considéré que lors de cette étape,
le matériau subit une recristallisation primaireKMMiller a montré par MET et par Sonde
Atomique Tomographique sur dans matériaux conselE18Cr contenant du titane, aprés
consolidation, la formation de clusters riches ¥nTi et O) dont la taille est voisine du
nanometre [Miller 04]. Avant de maitriser les cdmatis de consolidification, la précipitation
des oxydes sous traitement thermique a été étadiieal’étre capable de contrdler la taille
des particules. M. Ratti [Ratti 1@t al ont étudié la précipitation sous recuit a diffées
températures dans un acier ODS de Fe-18Cr-0,8BiY+03 (% en poids). lls ont montré une
augmentation importante de la fraction volumiquégfe 1-2) des précipités dans des
poudres broyées 48 heures, et recuites une hé5@°&. La taille moyenne des précipités est
tres petite, inférieure a 2nm. Apres un recuit Hea11100°C, une population importante de
nano-oxydes de taille moyenne proche de 2 nm peésente. En revanche, apres un recuit de

1h a 1300°C, la taille des précipités augmenteyiasenviron 10 nm. Ces travaux ont montre
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I’importance de ne pas dépasser 1100°C environ durant le processus de consolidation par les

méthodes d’extrusion a chaud couramment utilisées.

850°C/1h - £,=1,66 % - A=2,75

0.8 1

.,

h(r)

0.6 Brut de broyage - f,=0,73 % - A=3,1

0.4

1100°C/1h - £,=0,46 % - A=1,7

1300°C/1h - £,=0,33 % - A=1,6

T u r Y T T T T T T u y T 1
0 1 2 3 + 5 6 7 8 9 10 1 12 13 4 15
Rayon moyen (nm)

Figure 1-2 : Evolution de la distribution en taille des nano-phases apres recuits, caractérisée

par DNPA dans la nuance Fe-18Cr-0,8Ti-0,3Y,0; [Ratti 10].

1.2. Corrélation entre la taille des particules et les propriétés

mécaniques

Avec une taille nanométrique et une trés grande stabilité thermique, ces renforts constituent
des obstacles trés efficaces a la déformation, et permettent donc d’augmenter
considérablement la résistance au fluage du matériau obtenu. Les propriétés mécaniques sont
étroitement liées a la nano dispersion obtenue en fin de processus d’élaboration. Seulement
quelques aciers ODS ont été produits a 1'échelle industrielle. Les plus connus sont le MA956
et le MA957 (Fe-14%Cr) (produit par l'industriel IncoAlloy), le PM2000 (Fe-20%Cr) élaboré
par Plansee. Cette premicre génération d'alliage présentant une distribution d'oxydes assez
hétérogene, était trés coliteuse a produire. Les utilisations industrielles de ces matériaux
constituaient des niches technologiques dont les principales sont 1’armement et certaines

pieces de turbines.

Depuis quelques années, 1'amélioration de ces alliages ODS est devenue un axe important de
recherche au niveau international. De nouveaux alliages expérimentaux apparaissent

présentant des propriétés themomécaniques (tenue au fluage) trés supérieures aux aciers
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conventionnels (Figure 1-3). Le plus remarquable est 'acier ferritique 12YWT (Fe-12Cr-3W-
0.4Ti+0.25 % Y,03) produit par NCF Steels au Japon.

== 0ODS 12YWT
650;C, 1080h g 9Cr-WMoVND Steel
o ODS 12Y
= MA957 (INCO)
== ODS 13.5Cr Steel

400 |- 650C, 14h

600;C, 17000h

650;C, 13000h

Stress (MPa)

800;C, 14500h

900;C, 22h
900;C, 1104h

o 1 1 1 1 Il 1 1 1 1 1 1 1 1

22000 24000 26000 28000 30000 32000 34000 36000

LMP T(K)[25 + logt(h)]

Figure 1-3 : Résistance au fluage : Contrainte de rupture en fonction des paramétres de

Larson-Miller pour divers alliages ODS ferritiques ou martensitiques renforcés.
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Figure 1-4 : Comparaison de la limite d’¢lasticité des aciers ODS 12Y1, 12YWT et I’acier
9Cr-2ZVTa.

Klueh et al. [Klueh 02], ont étudié la résistance au fluage de deux aciers ODS Fe-12%Cr
(12Y1 et 12YWT). L’alliage 12YWT présente une résistance bien supérieure au 12Y1 (Figure

1-4) du fait de la différence de microstructure entre les deux matériaux. En effet,
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lalliagel2Y1, contenant des oxydes de grossedetdil0-40 nm) présente une limite
d'élasticité plus élevée que celle de l'acier nmmiteque 9Cr-2WVTa mais jusqu’a 550°C.
L'alliage 12YWT renforcé avec des oxydes de taippass fines (3-5 nm) continue a montrer

une excellente résistance méme a haute température.

Il est clair que la formation de particules lesspfines possibles est le paramétre clé pour

engendrer une grande limite d’élasticité et uneefogsistance au fluage de ces matériaux.

1.3. Effet de la composition initiale de I'acier
1.3.1.Le rOle des éléments

La Figure 1-5 présente le diagramme d’équilibresgatéme binaire fer/chrome, la ligne
rouge verticale schématise la teneur de 14%Cr deanrs. Pour les aciers de teneurs en
chrome inférieures a 11% en masse, le domaine dsephusténitique est accessible. Pour
des teneurs supérieures a 12% en chrome, l'acietoepurs dans le domaine ferritique
(phasen). A basse température, la phasgégalement cubique centrée, est une phase riche e
chrome qui résulte de la décomposition de la plaseuand on franchit les limites de la
lacune de miscibilittAu dessus de cette limite de solubilité, les atoneshrome sont en
substitution dans le réseau des atomes de fezfttlde taille des atomes est tres faible. Entre
des teneurs de 11% et 12% de chrome, I'acier pblabé ferritique/austénite dans certains
domaines de température. Pour les aciers a hawgarten chrome, par exemple 18%Cr, la
formation de martensite peux étre obtenue par teemp

Les aciers contenant 14%Cr restent ferritique @Qiicentré) dans toute la plage de
température. Concernant la présence de titane coaigngent d’alliage, il a clairement été

montré que la présence de cet élément garantiprtéodpitation de particules trés fines [Ukai

93] [Larson 01] [Miller 03] [Klimiankou 04] et quke titane rentre dans la composition des
oxydes. L'affinement de la taille des particules @s avantage majeur pour le contrdle des
propriétés de fluage du matériau. Rattial [Ratti 09] ont également montré que les nano-
phases formées dans les alliages dopés en titane tmaucoup plus résistantes au

grossissement que les phases formées dans un mergann sans titane.
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Un exces (concentration supérieure a la steechiométrie a la teneur initiale enY,03) d'oxygene
meéne au grossissement des particules et a la détérioration de la résistance a haute température
[Ukai 03]. Il a été aussi indiqué par des observations en Microscopie Electronique en
Transmission (MET) [Ohtsuka 04] que la taille des particules d'oxyde dépend de la quantité
d’oxygene. Des résultats équivalents ont été obtenus par DNPA et DXPA [Ohnuma 09] ; ainsi
il s'est avéré que le controle de l'exces d'oxygeéne est le moyen le plus efficace pour obtenir
des particules extrafines en forte densité. L'effet de tungsténe sur la microstructure est plus
discret que celui d’un exceés en oxygene et du titane, mais il semble qu’il ait un effet favorable

sur la réduction de la taille, et ’augmentation du nombre de nanoparticules d’oxydes.
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Figure 1-5 : Diagramme de phases binaire fer-chrome
1.3.2.Les compositions chimiques des nano oxydes

Les compositions chimiques des oxydes dans les matériaux ODS reportées dans la littérature
sont trés variables et dépendent du matériau étudié ainsi que du stade de précipitation. En
général, elles sont obtenues par des analyses en Sonde Atomique Tomographique. Il est
indéniable que les oxydes sont des amas riches en Ti, Y et O. Selon certaines équipes, apres
broyage ou aux premiers stades de la précipitation, le fer entrerait dans la composition de ces
amas méme en forte teneur. Cette dernicre contribution serait le résultat d’un artefact de
mesures et Williams et al. [Williams 10] observent des variations importantes de
compositions entre les oxydes ainsi que la présence d’une structure cceur-coquille. En général,
les atomes de titane et d’yttrium sont largement majoritaires et des éléments comme le

chrome, le fer, le manganése etc... peuvent étre trouvés en faibles teneurs.
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Sakasegawat al [Sakasegawa 11] ont étudié I'évolution de la cosipmn chimique des
nanoparticules en fonction de leur taille dans cieraODS. Dans le domaine de taille allant
jusqu'a environ 15 nm, le rapport Y/Ti augmentecaeetaille de particules, puis sature. Ces
petites particules ont été identifiées comme étest amas riches en Y, Ti, et O avec un
rapport Y/Ti<1l. Ces particules sont désignéesdgraature ¥Ti,O, [Miller 05] (Figure 1-6).
Au dela de 15 nm, le rapport Y/Ti est constantgatl @ environ 1,4. Les particules ont alors
été identifiees comme ,Yi,O; [Sakasegawa 09]. Ce méme acier a été recuit dm fac
engendrer le grossissement des particules. Apcest,réa corrélation entre le rapport Y/Ti et
la taille des particules,¥iyO, est identique. Les particules¥yO, s’enrichissent en yttrium
lors de leur croissance. Par conséquent, la diffude I'yttrium joue un réle important pour la
croissance des amas non stoechiométriques de tyfigOY. Concernant les gros oxydes
Y.TioO;, la taille maximale a augmenté de 30 nm a enviédnnm. Une évolution
schématique est proposée sur la Figure 1-7. Auscdarla croissance, les particules de
Y«TiyO, continuent a s’enrichir en titane jusqu’a attegndne teneur suffisante pour devenir
des oxydes ¥Ti»O;. A certains stades de recuit, les deux types decpkes coexistent. Les

particules ¥ Ti,O; sont stables en composition et grossissent paesoatce.
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Figure 1-6 : Corrélation entre Y / Ti et la taille des particules avant et apres recuit.
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Figure 1-7 : Illustration schématique du mécanisme d'évolution des oxydes.
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1.3.3.Recristallisation des aciers ODS

En raison des nanoparticules d'oxydes qui blogleegtissement des dislocations ainsi que
les joints des grains, généralement, la recristlthn des aciers renforcés par dispersion
d'oxyde d'yttrium se produit a des températureggtikannellement élevées de Il'ordre de 0,9
de la température de fusiony)l[Benjamin 83] [Gessinger 84] [Hack 84]. Cela caste avec

la recristallisation attendue a environ 0, Tans des nuances d’aciers conventionnels
similaires. Normalement, pour les aciers ODS, kagng trés fins leur fournissent une dureté
trées élevée. La dureté Vickers typique avant eéspecristallisation, la température de la
fusion et la température de recristallisation dgera ODS MA 957 et MA 956 sont données
dans le Tableau 1-2 a titre indicatif. Peu d’études été menées jusqu’a présent sur la
recristallisation des aciers ODS. Ce phénoméneéaobservé dans des matériaux dans
lesquels la taille des oxydes est suffisammentéélgour ne plus faire barrage a la mobilité
des joints et des dislocations. Ces matériaux ptéseune énergie stockée apres déformation
plus importante que les matériaux conventionnelsregristallisent a des températures plus
faibles; I'énergie stockée sous forme de dislocations étamd force motrice pour la
recristallisation, il est clair que les particuknt un frein important a la recristallisation en
réduisant trés fortement la mobilité des jointsdes dislocations. Il a été spéculé que la
recristallisation peut étre initiée a températglevées aux quelles la mobilité des joints de

grains augmente soudainement [Chou 93].

) HV avant HV aprées T recristallisation
Aciers ) o _ o Ttusion (°C)
recristallisation recristallisation (°C)
MA | 400-410 [Bhadeshia 230-240 [Bhadeshia  ~1527 1347
957 97] 97] [Hamilton 00] | [Hamilton 00]
MA 250-390 [Bhadeshia 225-245 [Bhadeshia 1482 [Special 1252 [Special
956 97] 97] 03] 03]

Tableau 1-2 : Dureté Vickers typique avant et apgesstallisation, température de fusion et

température de recristallisation des aciers ODSI9Aet MA 956.

Bhadeshiaet al [Bhadeshia 97] [Sha 97] ont proposé une expbticatouvelle pour la
recristallisation des aciers ODS présentant unectstre granulaire trés fine. L'énergie
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d'activation pour la nucléation dans ces aciers devrait en effet étre trés grande du fait de la
taille de grain anormalement petite avant recristallisation. Durant la recristallisation, les
germes se développent par gonflement des joints de grains dans les aciers conventionnels, la
distance entre les jonctions de joints de grains étant généralement grande. Dans le cas de
matériaux nanostructurés, les jonctions de grains, du fait de la faible taille de des grains,

agissent comme des lignes d'ancrage vis-a-vis du gonflement des joints de grains (Figure 1-8).

/ ) Sub-micron
Grain Size
(- \>—‘\

\__/ \ Normai Grain

Grain boundary /—%\ Size
\

junctions provide /
pinning paints for /
small grains -
N\

\ \
N

Figure 1-8 : La nucléation de recristallisation se fait par la formation d'un renflement d’un
joint de grains.
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2. Matériaux et Techniques expérimentales

Ce chapitre est dédié a la présentation des maxéretudieés y sont décrites les
caractéristiques et conditions d’élaboration amse les motivations a I'origine du choix de

ces alliages.

Sont ensuite détaillées, toutes les techniquesalysm des échantillons mises en ceuvre pour
caractériser la distribution de taille des préémijt la microstructure, la texture
cristallographique, le comportement mécanique etdlaeté. L'accent est mis sur les
techniques de diffusion et de diffraction des rmugrqui représentent I'essentiel du travalil

expérimental.
2.1. Synthése des matériaux

Les cinq alliages ODS de type Fe-14%Cr-1W qui aait fobjet de cette étude sont

présentés : le matériau de référence ainsi quehesinces dérivées notées A, B, C et D.
2.1.1.Matériau de référence

L'échantillon de référence a été concu par le GEgn{missariat a 'Energie Atomique et aux
Energies Alternatives) pour le projet GETMAT (Ptojie Generation IV and Transmutation

Materialsdans le cadre du 7éme Programme cadre EuratomZB)-

La composition désignée pour le matériau référestée-14Cr-1W-0.3Ti-0.3 203 (% pds).
L'acier mere est ferritique a activation réduite l'efpport d’yttrium se fait par I'ajout
de I'oxyde ¥O:s.

> L'atomisation de l'acier mere est effectuée parehul& Duval. Sa composition

chimique a l'issue de cette phase est donnée darableau 2-1.

Eléments Fe Cr w Ti | Mn| Si Ni

Composition| Balance| 13,98| 1,03| 0,39| 0,29 0,32| 0,17

Tableau 2-1 : Composition nominative (% en poids)rthtériau référence aprés atomisation

par Aubert & Duval.
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> Le Co-broyage mécanique des poudres de l'acier pr&rallié et des fines poudres
d’oxyde Y,0;3 (taille de poudres ~24nm), dont le volume repr&sgrenviron 1% du volume

total, est réalisé par Plansee sous une atmosphaeztrice d’hydrogéne.

Eléments Fe| Cr w Ti Mn Ni Y O

12,8/ 0,93 0,34a| 0,3a | 0,16a| Non Non

Composition Bal | 3721 5 0,36 | 0,32 | 0,17 | analysé| analysé

Tableau 2-2 : Compositions nominatives (% en paildsinatériau référence apres Co-

broyage mécanique par Plansee.

> La consolidation a été réalisée par extrusion audhgar I'entreprise Cefival. La
température de filage a chaud était fixée a 1100&S.poudres ont été gainées par un acier
inoxydable 304 (Voir Figure 2-1). Le ratio de filag chaud était de 10 et la longueur de la
barre finale atteignait 3,6 m avec un diamétre @lengn. Apres l'extrusion a chaud, la barre a
été découpée en trois parties. Pour le matériaafdeence, en plus de I'état initial (Ref-1), un
traitement de détentionnement a été réalisé a TOpéhdant 1,5 heures sous vide secondaire,
echantillon nommé Ref-2. Une premiere caractédsagist faite par Cefival. Avant I'attaque
métallographique, le matériau semble homogénedpgsorosités détectées. Apres l'attaque
métallographique, deux types de zones sont obserfu@dr Figure 2-2). Les observations
métallographiques a plus fort grossissement somisemtées Figure 2-3. Une forte
hétérogénéité macroscopique est observée avedtappde zones claires et foncées visibles
dans la section du barreau. Les valeurs de duregumdes avec une charge de 10 kg sont
assez proches : 380Hv et 400Hv respectivement lporone claire et la zone foncée. Il se
pourrait gqu'’il y ait un peu plus de carbures dans des zones, mais les différences de dureté

sont faibles. Cet acier ODS industriel sera comsittémogene.

W ons .

N Acier inoxydable
D=36mm Che

Figure 2-1 : Photographies et schéma de I'acieefgence apres consolidation et traitement

thermique.
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> La composition chimique moyenne en poids obtenue sur le matériau est donnée dans

le Tableau 2-3, ainsi que celle calculée en % atomique pour des besoins ultérieurs.

Figure 2-2 : Observations métallographiques du matériau de référence consolidé par Cefival

aprés l'attaque métallographique.

T

Zone claire Zone foncée
dureté ~ 380Hv dureté ~ 400Hv

Figure 2-3 : Observations métallographiques et valeurs de dureté des deux types de zones du

matériau de référence consolidé par Cefival.

Eléments Fe Cr W Ti Mn Si Y

Composition (% en poids) | Bal | 13,5 0,9 0,4 0,27 | 0,32 0,22

Composition (% at.) Bal 144 | 0,27 | 046 0,27 0,63 0,13

Tableau 2-3 : Compositions chimiques (en poids et atomique) du matériau de référence apres

consolidation par Cefival.
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2.1.2.Matériaux dérivés

4 matériaux dérivés A, B, C et D ont été élaboardgpméme méthode mais avec un diameétre
de barre plus petit, égal a 16 mm (Figure 2-4)tobwsation de I'acier mére est également
effectuée par Aubert et Duval, le Co-broyage mépamides poudres de I'acier mere et des
poudres ajouts (R©®s, TiH,, Y) ainsi que I'étape de consolidation sont réalss par le
laboratoire SRMA/LTMEX au CEA Saclay.

Le broyage a été réalisé sous argon dans un attpgendant une durée de 10 heures et avec
une vitesse de 400 tr/min. Le filage a été effe@uELO0°C et les barres obtenues ont été
recuites pendant 1 heure a 1050°C puis refroidi€aira Les compositions chimiques des
échantillons dérivés sont listées dans le Tabledu Rour I'échantillon A, le dopage en
oxygene est assuré par I'ajout de 1% dgOgele dopage en Ti dans I'échantillon B a été
réalisé par addition de 1% de TiHce composé a été choisi préférentiellement apotir
limiter la teneur en oxygéne dans l'acier. Dans debantillons C et D, les ajouts sont
respectivement del%Y et 0,3Y%.

Figure 2-4 : Photographies des barres filées desnéiions A, B, C et D.

Compositions chimiques choisies (%,wt
Echantillon

Fe | Cr | W | Ti | Y03 | Ajouts
A 1-Fe0s
B 1-TiH,

Bal | 14| 1| 03] 0,3
C 1-Y
D 0,3-Y

Tableau 2-4 : Compositions chimiques des échansltérivés A — D.
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2.2. Techniques expérimentales

Dans ce paragraphe, sont présentées les techrigpésmentales de caractérisation utilisées
en abordant les principes de mesures avec lesnsdti@oriques nécessaires a l'interprétation

ainsi que les procédures expérimentales.
2.2.1.Diffusion des Neutrons aux Petits Angles

La technique de Diffusion de Neutrons aux Petitgylds (DNPA) est particulierement
intéressante pour caractériser la taille et laribdigion des précipités a I'échelle
nanomeétrique. Le choix des neutrons comme rayonnendifusé présente plusieurs
avantages. D’une part, la DNPA permet une analgsedestructive et fournit des données
quantitatives moyennées sur des volumes de mat@iordre de quelques minsoit bien
plus importants que ceux explorés par diffusiorRdgons X. De plus, elle offre bien souvent
un meilleur contraste que les Rayons-X, en paréicylour I'étude des atomes légers (C, N,
O) présents dans la plupart des matériaux métabigainsi que pour les matériaux composes
d’atomes voisins dans le tableau périodique. Enfs, neutrons interagissant avec les
moments magnétiques des atomes, la DNPA sous chaagpétique permet une analyse
séparée des inhomogénéités magnétiques et chimiguessles matériaux ferromagnétiques

(alliages a base de fer ou de nickel).
2.2.1.1. Principe de la mesure

La diffusion des neutrons aux petits angles comsistenvoyer un faisceau de neutrons
collimaté et focalisé sur un échantillon et & mesia distribution du faisceau diffusé dans un
domaine angulaire de petite ouverture (environ ®0); Figure 2-5. La section efficace de

diffusion cohérente peut étre exprimée comme sulit :

1 (dZ

o) @ =~ NpV34p?F2(@, RIS, R)

Vieeh

Ou N, est la densité de particules, &st le volume d’une particule. Le vecteur de ditfa g

est lié a la longueur d’ondeet a I'angle de diffusiong?

_41'[sin9
1=
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Faisceauincident

Echantillon

Figure 2-5: Schéma de principe de la techniqueiftiestbn de neutrons aux petits angles sous

champ magnétique.

F(q,R) estle facteur de forme des particules considérées; dans le cas de particules sphériques

de rayon R, F(q,R) est donné par :

sin(qR)-qR cos(qR)

F(q,R)=3 T

Pour certains cas d’études, la forme ellipsoidalgalt étre prise en compte :

1

F(G,R) = f F (qayT+x*[(b/a)” — 1]) dx

0

S (g, R) est le facteur de structure, qui prendamnpte les interférences entre les précipités. Il
n'est pas négligeable pour une fraction volumigee pdécipités supérieure a quelques

pourcents. Il est supposé égal a 1 dans notre cas.

Ap est le contraste moyen des particules par ragplartmatrice dans les échantillons, donné

par:
, bP p™\’
A2 = | = — ==
Pnucl <v5t 1732)

b est la longueur de diffusion moyenne dans lesigités (p) ou dans la matrice (m), donnée

m,p
nucl

parb = Y b;[C;], avec i les principaux éléments chimiques de laioga(ici i= Fe, Cr, W)
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ou des particules,™ est le volume atomique des précipités dans laiceatDans le cas de
matériaux magnétiques, l'intensité diffusée totid@s le cas de neutrons non polarisés est la

somme des intensités d’origine nucléaire et magunéti

1 (dZ) _ 1 (dZ) N 1 (dZ)
VéCh dQ total VéCh dQ Véch dQ

nucl

magn
Elle peut étre exprimée par :

1
Vieeh

dzy 2/ A A2 2 2 \R2(2 -
(55) @ ~ NpV3(80Zua + Aphagsin*OF2(@ RIS R)

Ici, a [Jest 'anglelJentre le moment magnétique des atomes et le vedeeudiffusion. Si
I'échantillon est soumis a un champ magnétiquezbotal et perpendiculaire au faisceau de
neutrons incident (voir Figure 2-5) dans la direetdu chamm1=0°, (moment magnétique
des particules @) I'intensité mesurée d’origine magnétique est ewulhversement, dans la
direction perpendiculaire au chamys90° (moment magnétique des particules]), la
contribution magnétiqguemly est maximale. Les intensités diffusées dans cleacles
directions sont égales :

I = NV (Apgua + Aphag)F? (@ R)S(G,R)
I//ﬁ = NpVSAPiuchZ(EI): R)S(al R)

La différence de ceux deux grandeurs permet d’e&tta contribution magnétique :
Imag = IJ.;I» - I//ﬁ = vagAp%nang(a: R)S(fl); R)
La contraste magnétiqllixi:)fn‘,j1 g est défini par :

2

Ap2 _ brelag . brrrr:ag
Pmag D oM

vat at

La longueur de diffusion magnétique est donnéebfgr = —yzﬂu, ou y est le facteur

gyromagnétique du neutron égal a -1,932st le rayon de I'électron soit 0,28¢8A, etu
est le moment magnétique moyen des atomes. Seulatdenes de fer dans nos alliages

présentent un moment magnétique légerement infugrer les éléments d’alliage. Une
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estimation du moment magnétique moyen du systemsypposant uniguement un systeme
Fe-Cr de concentration atomique de CgJCest donnée par Aldrest al [Aldred 76] :p =

Ure - 2,39 G, p étant exprimé en magnéton de Bol, étant égal a 2,217. En ce qui
concerne les oxydes, ils peuvent étre considéngsnenodes particules non magnétiques. En
dessous de 40% de fer, le moment magnétique mogeratdmes d’oxydes est égal a zéro
[Coey 84]. Ainsi, méme si une faible proportionfdeentre dans la composition des oxydes,

la longueur de diffusion magnétiqlbélalg est nulle. Par conséquent, dans notre étude, le

contraste magnétique peut étre calculé sans aviair&ad’hypothése sur la nature chimique

des oxydes. Ceci est primordial par la détermimati® la fraction volumique.

L'analyse des contrastes nucléaire et magnétiqasi @ermet d’obtenir des informations sur
la composition chimique des précipités par I'intédiaire du rapport des intensités diffusées
dans les deux directions extrémes paralléle etepelipulaire au champ magnétique. Ce

rapport A est calculé de la fagon suivante :

A (%)m 14 Apfag
(3_3) Aprznucl
IIH

Le calcul du contraste nucléaire nécessite desthgpes sur la composition chimique des
oxydes pP) et sur leur structure cristallographiqu& §. Les longueurs de diffusion nucléaire
des principaux éléments chimiques sont listées amableau 2-5. Différents types d’oxyde
peuvent étre attendus des composeés stablg33:00 Y, Ti,O; aussi bien que des particules de
nature intermédiaire (MiyO,). Les particules ¥O; peuvent cristalliser dans une structure
cubique centrée avec a=10,60410 A (le plus fréquent dans une structure monoclinique
centrée avec a=13,89920A, b=3,49340A, c=8,61180A=90° et 3=100,27°. Le volume
atomique est alors égal respectivement & 14,9@5A3,71&. Pour les alliages contenant du
titane, la staechiométrie,Yi,O; est généralement observée. Sa structure est eubidaces
centrées avec a=10,0947A, et le volume atomiqueespondant est égal & 11,698. Ae
Tableau 2-6 donne un apercu des contrastes nuléaimagnétique ainsi que des valeurs
théoriques de rapport A calculées pour différertenfigurations de composition et de
structure cristallographique. Les compositions siesi des oxydes comme exemples pour le
calcul du rapport A, correspondent a des phasbeestprévues avec ou sans Ti ainsi qu’a des

écarts possibles de stcechiométrie autour des ptigsgslibre.
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Eléments Fe Cr W Ti Y @)
b (10*2 cm) 0,945 0,3635 0,486 -0,337 0,775 0,5803

Tableau 2-5 : Longueur de diffusion nucléaire d@scipaux éléments chimiques présents les
alliages étudiés. [Sears 92]

Un exemple de rapport A mesuré sur I'échantillomeBuit 1h a 850°C est présenté Figure
2-6. Il est constant sur tout le domaine angulainalysé, ce qui est cohérent avec une
population de particules de méme composition chimigt également, homogénes en volume
(pas de variation chimique importante entre le cetua périphérie des précipités). Dans ce
cas, la valeur moyenne est déterminée; dans notre exemple, elle est égale a 2,2+0,15 et peut
étre comparée aux valeurs théoriques attenduesdesuparticules de diverses compositions
chimiques.

25

Rapport A

0.5

0 1 1 1 1 1 1 1
0 02 04 0.6 08 1 1.2 1.4 16

q(nm'] )

Figure 2-6 : un exemple de rapport A mesuré sghbétillon B recuit 1h & 850°C.

Particules VP (R A)?lzoznf (CCI ﬁ}%{)re Apj{gﬂ%&iﬂ?ue Rapport A
Y ,Ti,07 11,7 1,16 1,78 2,54
YTiO 11,7 1,89 1,78 1,90

Y03 14,9 0,8 1,78 3,20
(YTi) 203 14,9 1,9 1,78 1,95
TiO, 10,5 2,2 1,78 1,80
Porosité - 5,2 1,78 1,34

Tableau 2-6 : Valeurs des contrastes et du rappoour différentes natures de particules.
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2.2.1.2. Procédure expérimentale

Les expériences de DNPA ont été réalisées suttrliment « PAXY» du Laboratoire Léon
Brillouin, CEA Saclay a température ambiante (\Meigure 2-7). Le multi-détecteur de type
BF;, avec 128 x 128 cellules de taille 5 x 5 mpeut étre positionné dans son tube vide & une
distance comprise entre 1 m et 7 m de I'échantdloalysé dans la direction horizontale. Ce
tube peut tourner autour de l'axe vertical de 8#étHon afin d’étendre le domaine de

analysé. La longueur d’onde peut étre choisie eh&e20 A.

Dans notre cas, aux premiers stades de la prémpitaétallurgie, la taille des particules est
d’environ 0,5 nm, et elle atteint au cours de lagghde coalescence la dizaine de nanometres.
Pour couvrir ce domaine de taille, deux configunadi (Tableau 2-7) de mesure ont été
utilisées. Un champ magnétique saturant (H = 17 €)é appliqué perpendiculairement a la
direction du faisceau incident de neutrons, afin séparer les intensités de diffusion

magneétique et nucléaire.

ENCEINTE A VIDE MONTEUR OBTURATEUR

ELECTRONIQUE D' ACQUISTION DUAPHRAGMES CASEMATE DE PROTECTION

SELECTEUR DEVITESSE

-e-—

g )
| e i

‘_! om '
—_ [

D'ECHANTILLONS

ENCEINTE A VIDE

MULTICOMPTEUS X ¥ ECHANTILLON GUIDE DE NEUTRONS FAISCEAU 30 x 25 mm?

Figure 2-7: Schéma de principe de fonctionnemerspsictrométre PAXY pour les

expériences de DNPA au LLB.

Configuration Grande angles Petites angles
Longueur d’onde 6 A 9A
Distance entre I'échantillon et le détecteur 2m mb5
vecteur maximal de diffusion (q) 0,08 Hm 1,6 nm*

Tableau 2-7 : Configurations de mesures utilis@eBNPA.
Lintensité de diffusion mesurée par les cellules détecteur, est le nombre d’impulsions
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recues, soit :

1 /do

I mesure& <_) EQ)-A-€sci o) Q Tgertl porte-éch
Vch \dQ total

A et ec, sont respectivement la section et I'épaisseurhdigtillon, EQ) I'efficacité des

cellules du détecteuf) est I'angle solide d’une cellulegdf est le facteur de transmission de

I'échantillon, (A\) est le flux de neutrons incident, ;]elt—(j—g) est la section efficace de
éch

diffusion cohérente et incohérente par unité demel de I'échantillon. La détermination de
cette grandeur nécessite un traitement prélimirguraignal mesuré afin de s’affranchir des
conditions expérimentales et d’obtenir une inténgih barns et, non plus, en nombre de
coups. Le protocole est le suivant : les données sarrigées de la contribution du porte-
échantillon, le plexi glass est utilisé pour larection de I'efficacité des cellules et le calcul
du facteur de normalisation permet I'obtention amrtees en unités absolues (barns). Le

calcul est alors :

I més'I porte-écﬁ<Téch
1 (d_6> — €schl éch xF
Vgcn \dQ

I plexi'I porte-écﬁ‘TpIexi
€plexi I plexi

total

oU biexi, &lexi €1 Tplexi SONt respectivement l'intensité diffusée, I'émaisset le facteur de

transmission du plexiglas. F est le facteur de adigation égale a :

<| plexi'I porte-écﬁ‘TpIexi
€plexi I plexi

T eAD

Pour les expérimentations réalisées sous un chamgpétique, les points expérimentaux sont
regroupés sur des secteurs angulaires de 20° semitéur de la direction perpendiculaire

(a=90°) et paralléled=0°) au champ magnétique (voir Figure 2-8).

Pour des mesures réalisées sans champ magnégguatdnsités mesurées sont regroupées
de facon isotrope en fonction de g. Un exempleterisité diffusée avec et sans champ

magneétique est présenté Figure 2-9.

33



Chapitre 2 : Matériaux et Techniques expérimentales

Figure 2-8 : Spectre brut de I'expérimentation déHB sur PAXY obtenu sur un échantillon

de référence sous un champ magnétique saturant.

Figure 2-9 : Intensité diffusée en DNPA obtenuewuacier ferromagnétique contenant des
particules non-magnétiques sans (a) ou sous (bhamp magnétique appliqué

horizontalement,
2.2.1.3. Analyse des données

Dans un premier temps, les sections efficaces flesidin sont corrigées de la diffusion

incohérente qui est un bruit de fond déterminé grands angles. La partie cohérente est
ensuite analysée dans le domaine réciproque eantegifférents modeéles. Les intensités
diffusées (voir le Figure 2-10) présentent, a pétits g, une forte décroissance qui résulte de

la microstructure (joints de grains, grosses palgi de plusieurs dizaines de nanomeétres).
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2mAp2St St

Cette contribution suit une loi de Porolzbc% avecA= Y est la surface totale des

interfaces entre la matrice et les hétérogénéitgsupité de volume). Le reste du signal
diffusé a plus grands angles contient généralerdenx contributions que I'on associe a la
présence de deux distributions de taligR) de particules supposées sphériques. Une
population de particules d’un rayon variant de 1 a 2nm induit une intensité a grand q; une
autre population de taille de 5 a 6 nm de rayomdame contribution visible dans le domaine

intermédiaire de g comme illustré sur la Figure02-1

Dans un travail préecédent [Mathon 97], il a été tromu’'en raison de la distribution de
longueur d'onde des neutrons incidents, le profsumé ne permet pas de déterminer
précisément la forme de la distribution de taildss particules. Par conséquent, une
distribution gaussienne h(R) a été choisie pousisglicité mathématique mais surtout car
elle est, généralement, en accord avec les obgBrsatexpérimentales réalisées en

Microscopie Electronique en Transmission, Soit :

1 (R— Rm)zl
h(R) = Ex [——
V21no P 202
En prenant en compte deux distributions de tadlleparticules identiques, l'intensité diffusée

S'écrit :

[y (R)VZ; (R)F?(q, R)dR

I = (Apfuc + Aphagsin®a)S(q, R %
(ApAuct + Aphagsin®@)S(q, R) [~ hy (R)V; (R)dR

fo1

[ ha (R)VZ, (R)F(q, R)AR
P [Py (R)V, (AR

Dans lequel,fest la fraction volumique des particules.

En résumé, les mesures de DNPA baseées sur l'igtatpn de l'intensité diffusée d’origine
magnétique permettent de déterminer completementdistributions de taille des objets
Rmoyen €cart type, fraction volumique, ainsi que d’obtedés informations sur la nature

chimique des amas.
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10 T T T T

In(l_mag)

— fit

Grande partie de particules
(4~6nm)

Petite partie de particules
(1~2nm)

In(lmagnétique en cm-1)

0 0j2 0.4 06 0‘8 1 12 14 1.6
q (nm")
Figure 2-10 : Exemple d’ajustement effectué ensatilt une loi de Porod pour le domaine des

tres petits g et deux distributions gaussienndaitles de petites particules,
2.2.2.Diffraction des neutrons

Les avantages des neutrons reposent essentiellepoemtla détermination des textures, sur
leur trés faible absorption par la plus part deséneux. Cette propriété permet alors de
réaliser les mesures en transmission et d’obtessr fijures de pdles complétes sans autre
correction que celle du bruit de fond. La taillesdiaisceaux de neutrons permet de
caractériser des volumes beaucoup plus importani®rire du cm (soit environ 16 fois

plus grand qu’en diffraction des rayons X). Dangds de matériaux présentant des textures
hétérogenes dans le volume, une description glabalgennée sur de larges volumes peut
étre obtenue en complémentarité d’une approchdelota diffraction des neutrons apporte
aussi une description des orientations cristallolgigues des phases présentes en faible
fraction volumique. Un autre avantage majeur déible absorption des neutrons pour la
mesure des textures réside dans le fait que lesregesont réalisées en transmission et non en
réflexion ce qui permet d’obtenir des figures déep&ompletes. La diffraction des neutrons
présente également des avantages significatifd’'§tade des déformations et contraintes
résiduelles. Par leur pouvoir de pénétration, lestnons permettent d’obtenir des tenseurs
complet de déformation, de mesurer les déformatéotimtérieur d’'une piéce industrielle,
d’évaluer les contraintes dans chaque phase d’'uariaa polyphasé. Pour notre étude, les
déformations peuvent étre mesurées sur tout lemmldes échantillons et quelle que soit

I'orientation des échantillons.
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2.2.2.1. Détermination de la texture cristallographique par diffraction des

neutrons

En plus de la structure cristalline des matériaobygristallins, il est nécessaire d'analyser la
texture cristallographique qui est fortement liéepaocédé d’élaboration et de transformation
des matériaux. Dans un matériau polycristallin hgéme et isotrope, une poudre par
exemple, l'orientation des cristallites est distée de facon aléatoire. Par contre dans la
plupart des matériaux issus de différents procéudéisstriels, les orientations des cristallites
sont généralement anisotropes; une ou plusieurs orientations sont souvent observées, selon la
nature de l'alliage (structure cristalline), le @xdisme de déformation plastique (systeme de
glissement, mouvements et arrangements des ddfaétsres et planaires), les procédés
d’élaboration et de transformation (températuredenet quantité de déformation) etc. La
meéthode de diffraction des neutrons donne une iggiser globale et statistique de la texture

(les effets sont intégrés sur un trés grand nomérgrains).

2.2.2.2.1. Principe de la mesure

Les neutrons thermiques, fournis par un réactediéaire, possédent une longueur d’onde de
'ordre des distances interatomiques. Il est doossjble d’'obtenir des figures de pbles par
diffraction de neutrons. La technique de diffractd®e neutrons consiste a mesurer la variation
d’intensité diffractée par une famille de plans fh#éonnée en fonction de I'orientation de
I'échantillon polycristallin lorsque la loi de Brggest satisfaite :

nA
2dpg

sin@ =

Ou dy est la distance réticulaire entre plans atomig@sest un entier.

2.2.2.2.2. Figures de poles (FDP)

La représentation de la texture est généralememiédopar I'orientation des cristallites par
rapport a un référentiel lie a I'échantillon. Appes (DL, DT, DN) les trois directions

orthogonales définissant ce référentiel. Dans seddane tble laminée, DL est la direction de
laminage de la tble, DT la direction transversBMtla direction normale au plan de laminage
(DL, DT) (Figure 2-11 a). En revanche, dans le dasfils présentant une symétrie de

révolution, DN est parallele a I'axe du fil, DL BT sont deux directions macroscopiqu@es
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priori quelconques contenues dans la "section transveusi@"(Figure 2-11 b).

DN est la normale 3 la "section transverse" de I'echantillon
DL et DT sont deux directions du plan transverse

DN DL DN DL

Direction de
tréfilage

Echantillon
laminé

L
* @ DT

DT

] Cristallite

g Figure de piles
=

Figure 2-11 : Définition des repéres pour la mesigréa texture cristallographique. a) tole
laminée. b) fil.

Pour mettre en évidence l'anisotropie de répanmtities orientations cristallographiques dans
un matériau, on mesure le plus souvent des figdeeplles directes. Une figure de péles
directe (FDP) est la projection stéréographiquelesyran de I'échantillon, de la distribution
des densités de pbles d'une famille de plans {t&l}s toutes les directions de I'échantillon :
celles-ci sont données par lI'ensemble des couples(k etd sont les angles repérant le plan
cristallographique {hkl} par rapport aux axes duféréntiel échantillon :x[0,90°],
$0[0,360°]) (exemple de la Figure 2-12). En fait, pon élément cristallin de volume unité
donné, on suppose qu’il existe un plan cristallpgrgue {hkl} passant par le centre d’'une
sphere imaginaireX() ; la normale au plan diffractant <hkl> perce la demi sphére de référence

en P1. Le point P2 intersection de SP1 avec le plast le pbéle du plan réticulaire étudié. Si
I'on recommence avec tous les éléments de volunmeatariau, on obtient la figure de pbles
{hKkI} qui est rapportée a des axes liés a I'écHemti: en particulier le plam est pour un fil

un plan perpendiculaire a son axe et pour undéghan de la tble de laminage.

Pour obtenir la figure de p6le d’'une famille deang {hkl}, la mesure de l'intensité diffractée
par cette famille des plans pour chaque orientadimms I'espace Euler est réalisée. Pendant
les acquisitions de figure de péle, I'échantilldodé& est orienté, en utilisant un berceau
d’Euler, de sorte que, pour chaque famille de grdoorrespondant a une composante de
texture analysée), les plans {hkl} sont amenésamitipn de diffraction par la rotation polaire

X et la rotation azimutale@ présentées Figure 2-13.

38



Chapitre 2 : Matériaux et Techniques expérimentales

oT

Figure 2-12 : Projection stéréographique
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Figure 2-13 : Principe d’un diffractometre 4 cescéeec d’'un berceau d’Euler,
2.2.2.2.3. Définition de la FDOC

La description quantitative de la texture d’'un miaté polycristallin est basée sur le concept
de Fonction de Distribution des Orientations Cliistas. Cette fonction nommeée F(g) est

définie par la fraction volumique dV(g)/V des graisyant une orientation g a dg pres

V(o) _
= = Flg)dg

L'orientation g est définie dans I'espace d’Eulenstruit avec les trois angles qui définissent
I'orientation de la cristallite par rapport au n&fiétiel lié a I'échantillon. Soienp; @ et ¢,

selon la notation de Bunge [Bunge 82], dg est deowvelume élémentaire, égal a :
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dg = #siw ~de-deo; - do,
F(g) est positive et normée a 1. Pour des oriemtsticristallines aléatoires, a chaque
orientation correspond une méme fraction volumigeea donc Faeairdg)=1. La fonction de
densité est donc normalisée en multiples de laitdeakatoire et I'unité utilisée est alors le
m.r.d. (multiples of the random density). La FDO& donc une fonction tridimensionnelle
représentée dans l'espace d’Euler par des surfdissdensité construites a partir des
densités F(g) associées a chaque point ou orientgth1,9,¢.). Cette fonction fournit une
information statistique compléte de la distributiates orientations cristallines. Son
exploitation permet de repérer les orientationsfépedtielles, les dispersions angulaires
autour des orientations idéales, de visualisetebesires de fibres (ensemble continu, ...) et de

guantifier les fractions volumiques des composadéetexture.

Il est usuel de décomposer cette fonction tridineemeelle en coupes bidimensionnelles (voir
en section unidimensionnelle) telles gueou ¢, soit constant, le pas utilisé est généralement
de 5°.

La FDOC ne peut pas étre déterminée expérimentatemais elle est calculée a partir des
distributions des densités d’orientations bidimenselles mesurées sous forme de figures de
poles. Sa détermination résulte de l'inversion ‘dguation fondamentale qui exprime la

densité de pbles en un point y en fonction de I®ED

1 2x
PO) =5 | Py

Deux meéthodes mathématiques existent pour résoddretels systemes d'équations

intégrales : La Méthode Harmonique et les Méthdissrétes.

Dans le cas d’'un matériau présentant un nombreeiesd’orientations préférentielles, la

méthode des composantes permet également uneeagabystitative de la texture.

Lindice de texture (J) [Bunge82-2] caractérisadtéglobalde la texture, toutes orientations
préférentielles confondues. Il est égal a 1 pouétahisotrope et augmente avec l'acuité de la

texture. Il est égal a :
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J F?(g)dy

82 G
ou F (g) est la valeur de la FDOC et G est I'espbE@aler.
2.2.2.2.4. Procédure expérimentale

La détermination des textures a été réalisée diifftactométre 6T1 (représenté Figure 2-14)
au Laboratoire Léon Brillouin, CEA Saclay. La loegu d'onde des neutrons est 1,159 A,
sélectionnée par un monochromateur de Cu (11Hjuxede neutrons incidents est de’10
ncm?s’. Le diffractométre est équipé d'un berceau d’Eudeec une précision de
mouvement de 0,01°. La distance entre le déteeteléchantillon peut étre ajustée entre 80
cm et 150 cm. La taille maximale du faisceau es2xi cnf, mais un jeu de collimateurs
pour le faisceau incident et pour le faisceau @iffé permettent de modifier le volume de

gauge (volume a étudier).

rondr s

mmandion
alljrstibia dit
auleian craxdke

sampls

\‘-ui—r"'
*", — . chiluchr

Figure 2-14 : Schéma de principe du diffractoméfré situé dans le réacteur Orphée.

Les angles de Bragd) Zont fixés selon la longueur d'ontdéncidente et la famille de plans
sélectionnée {hkl}. Les valeurs gesont fixées entre 0° et 90° en faisant varievisurs de
¢ entre 0° et 365°. Dans notre cas d’étude, l'adeprisde figure de podles est réalisée avec

des pas dAx = 5° etAd = 5°, de sorte que 1368 points d’acquisitions sttenus.

En pratique, les intensités expérimentales somhalisées :
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1 &)

qaC d) = T M

. . , 1 . .
M est le facteur de normalisation, généralenMert ot Pour les aciers de structure cubique

centrée, les figures de podles correspondant aws {HL0}, {200} et {211} sont mesurées
approximativement aux angle® 2le 33,1°, 47,5° et 59°, respectivement. Un exendgle
figure de pbles est présenté Figure 2-15, présewul@s renforcements qui traduisent une
texture de fibre {110}.

Min=0.0%4
Max=12.103
20110606

110

Figure 2-15 : Figure de péles {110} mesurée pdrattion de neutrons sur I'échantillon A a

I'état consolidé non recuit.
2.2.2.2. Analyse des contraintes internes par diffraction dg neutrons

Le champ de contraintes internes au sein d'un agrgglycristallin peut étre décrit en
fonction de I'échelle selon laquelle on considéreniatériau : trois ordres de contraintes sont
ainsi géneéralement considérés. Il faut toutefoisdgaa I'esprit que cette division est
artificielle, les mécanismes de déformation au séim matériau hétérogéne étant la plupart

du temps complexes et impliquant des superpositdensombreux effets locaux.

La contrainte du premier orde est définie comme la contrainte mécanique moyesnée

un grand volume d'échantillon, et donc sur un graoohbre de grains (Figure 2-16). Les
contraintes résiduelles du premier ordre résutiam champ de déformation incompatible au
sein d’'un volume contenant de nombreux grainspet en équilibre a I'échelle de la piece
considérée. Elles ont généralement pour originedéfiermation plastique inhomogéne entre

les différentes régions du matériau (par exempteeatifférentes phases dont les propriétés
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physiques et mécaniques peuvent étre différentesero raison d'un traitement thermo-

mécanique hétérogene impliquant des gradientsnieciature).

Les contraintes du deuxiéme ordre, appelées eégaternentraintes intergranulaires,
caractérisent |'écart de contrainte a I'intérieeictiaque cristallite par rapport a la valeur de la
contrainte du premier ordre. Elles sont donc eriliégel a I'échelle de groupes de grains, et
refletent I'hétérogénéité du matériau. Par exemigle,propriétés physiques et mécaniques
peuvent différer significativement entre des graiogsins d’orientations cristallographiques
différentes, par exemple en raison de I'anisotrapiecoefficient de dilatation thermique, des
constantes d’élasticité ou de I'écoulement plastiqDes contraintes du deuxiéme ordre
(Figure 2-16 - b) peuvent également étre décriteBnoe les contraintes d’'incompatibilités

restant dans le matériau méme si les forces entéseau volume considéré sont supprimées.

Enfin, les contraintes du troisiéme ordf¥ (Figure 2-16 - c) résultent de la présence de
défauts dans le réseau cristallin, tels les disioes, joints de grains, amas, etc... [Hutchings

05]. Elles sont en équilibre sur des domainesatéié de la taille de grain.

Afin de déterminer les contraintes®(brdre et partiellement"2 ordre) par diffraction, les
distances inter-réticulaird, de familles de plans cristallographiques {hkl} tariilisées

comme jauges de déformation [Noyan 87]. La défamaglastiques,, est obtenue a partir
des déplacements angulaitk2d des pics de Bragg par rapport a leur positioriadasénce de

contrainte By:

_ Ghia —dohki _ SinBonia

n .
do,hki sinByy
Oud i est la distance inter-réticulaire des plfinsk I} sans contrainte, et est le vecteur

unitaire perpendiculaire au pl@mk I).

Il est important d’insister sur le fait que la difttion n’est sensible qu’aux déformations
élastiques. Il est donc nécessaire d’interprétdidtribution des déformations élastiques ainsi
mesurée en considérant non seulement la réporst@éadu matériau mais aussi et surtout

les mécanismes physiques a lorigine des ces délmns élastiques (par exemple

I'activation de systemes de glissement au coursedidéformation plastique).
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Type III: Micro-contrainte

Type I: Macro-contrainte Type II: Micro-contrainte
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Figure 2-16 : Présentation des trois ordres deraimtés internes.
2.2.2.2.1. Technique expérimentale

Les déformations élastiques ont été mesurées (fmaction des neutronsn situ sous

chargement uniaxial sur le diffractométre 6T1.

Une machine de traction spécialement concue poadapter au berceau d’Euler du
diffractomeétre 6T1 (Figure 2-17 (a)) a été utiliska charge maximale de cette machine est
30kN, avec une vitesse de déformation maximaleOden®'s. Deux dimensions d’éprouvettes
ont été utilisées: pour les échantillons A, B, ©getles éprouvettes courtes ont di étre usinées
en raison de la petite taille des barreaux initigsgure 2-17 (c)), tandis que pour
I'échantillon de référence, des éprouvettes de gtandes longueurs, parfaitement adaptées a
la machine de traction, ont pu étre prélevées (Ei@417 (d)). La section utile était de 3x3
mm?2 dans tous les cas. Un systeme d’adaptatiog dé¥eloppé pour permettre I'utilisation
des petites éprouvettes sur la machine de traftigare 2-17 (b)).

Pour chaque échantillon, un chargement uniaxié® agpliqué parallélement a la direction de
filage et une dizaine de pas de chargement ontartsidérés, dans le domaine élastique et
dans le domaine plastique. La vitesse de déformagtait de 1Qm/s et les mesures de
diffraction des neutrons ont été réalisées dangolae centrale de I'éprouvette, apres
stabilisation de la charge appliquée.
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Zone étudiée

Figure 2-17 : (a) Photographie de la machine ditnaadaptable sur 6T1; (b) systéme
d’adaptation pour petites éprouvettes; (c) géométrie des éprouvettes courtes ; (d) géométrie

des éprouvettes de taille normale.

> Mesure des hétérogénéités de déformation élastique

Grace au berceau d’'Euler, les déformations élastigyont été mesuréds situ selon un
grand nombre de directions au cours des essaisadgoh uniaxiale, i.e. pour un grand
nombre d’orientations des échantillons sur le gmgive. Ces mesures avaient en effet pour
objectif de caractériser la réponse mécanique daasgde chaque matériau en fonction de
leur orientation cristallographique. Par définitiopour chaque orientationy,(¢) de
I'échantillon, seuls les grains en conditions déatition contribuent au signal mesuré. Par
conséquent, seule la déformation élastique moyeamespondant & ces grains est mesurée a
partir du déplacement de pic de Bragg observé.

Dans notre cas, nous avons mis a profit la présénoe texture de type fibre <110> dans les
échantillons pour faire I'hnypothése d'une isotrapénsverse par rapport a la direction de
sollicitation (paralléle a I'axe de la fibre). Naagons donc choisi de fixer I'angle azimuficd
0°, et de faire variex de 0° a 90°. Par exemple, si I'on observe lessp{ah0}, pourx = 0

seuls les grains d'orientation {110}<uvw> sont cégases, tandis que seuls les grains
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d'orientation {hkl}<110> diffractent poux = 90°.

1600

T T
Domaine plastique
1400 |- 4

1200 - -

1000 - -

G (Mpa)

800 - -
600 - -
Domaine élastique

400 - —

200 - -

0 | | | |
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Figure 2-18 : Exemple d’essai de tractiorsitu dans le domaine élastique et plastique réalisé

sur I'’échantillon Ref-2 a I'état initial.

Ces mesures de déformatianssitu en fonction de devaient donc permettre de caractériser
les hétérogénéités de déformations intergranulagregorrélation avec la microstructure des
matériaux. Etant donnée la taille importante dsdeau de neutrons utilisé (~25Mmun
grand nombre de grains était analysé pour chadestation. L'information obtenue est donc
statistiquement représentative, et pourra étrectdineent confrontée a des résultats de
modélisations micromécaniques par les méthodesndgénéisation (champs moyens), afin

d'identifier les mécanismes de la déformation élasastique.

Les déformations élastiques ont été mesurées ia gasttrois familles de plans {110}, {200}

et {211}. Afin de s'affranchir d'éventuels effetéagnétriques (liés par exemple a un centrage
approximatif de I'échantillon sur le goniometrejoat liés a la présence de contraintes
résiduelles dans les éprouvettes (liées a leumitastthermomécanique), les distances

interréticulaires initiales (&Zmacro = 0) mesurées pour chaque plan {hkl} et pour clkaqu

orientation de I'échantillon ont été utilisées caendistances interréticulaires de référenge d

(i.e. en absence de contraintes internes).
2.2.3.Microscopie électronique en transmission
Afin de caractériser la microstructure des aciel3SQdes observations par microscopie
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électronique en transmission (MET) ont été effeetugu service SRMA du CEA Saclay sur
les appareils suivants : JEM-2100 et de JEM-2010f5 200kV. Les lames minces ont été
préparées avec un polissage mécanique jusqu'apaieséur d'environ 100 micrometres, et
des disques d'un diamétre de 3mm ont été prélé&es.disques ont été amincis par la
meéthode électrochimique avec une solution d'acatehporique a 10% et d’éthanol a 90% a -
7 °C.

2.2.4.Dureté

Les essais de dureté Vickers ont été effectuéspémture ambiante sous une charge de 1 kg
au service SRMA du CEA Saclay et chaque valeuruletd présentée dans le cadre de notre
étude provient d'une moyenne de 10 mesures suurchdes échantillons. Le modéle de
durométre est LECO N-400-H2.

2.2.5.EBSD

La microstructure des aciers a aussi été obserageEBSD (Elctron Back Scattering
Diffraction) en MEB. Le principal avantage de I'EBSest de pouvoir corréler la
microstructure & la texture cristallographique. bealyses par EBSD, permettent de mieux
appréhender les mécanismes de déformation et |gpardement en recristallisation. Les
acquisitions d’EBSD ont été effectuées au LPCESd¢Latoire de Physico-chimie de I'Etat
Solide) - ICMMO (Institut de Chimie Moléculaire des Matériaux d'Orsay), a I'Université
Paris-Sud.
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3. FEtude microstructurale des matériaux consolidés

Ce chapitre est consacré essentiellement a I'énidestructurale des matériaux consolidés
en y associant également la caractérisation deolarp obtenue aprés broyage. Dans un
premier temps, les particules d’oxydes ont faibjad d’une étude approfondie par Diffusion
de Neutrons aux Petits Angles et par MicroscopiectEbnique en Transmission. Puis les
textures cristallographiques induites par I'étapefithge sont présentées ainsi que les essais

de dureté pour corréler la microstructure au deeriseent de ces matériaux.

3.1. Caractérisation des oxydes par DNPA

3.1.1.Poudre brut de broyage

Les différentes nuances étudiées ont été analys¥eBNPA apres I'étape de consolidation.
Pour le matériau de référence, I'état brut de lgeysous forme de poudre a également été
caractérisé afin de contréler le stade de miseokutien induite par le co-broyage. De méme,
nous avons cherché a quantifier I'effet du traitettkermique final de détentionnement apres
'étape de filage. Avant consolidation, la poudm@broyée du matériau de référence est
analysée par diffusion des neutrons aux petitsean@NPA) pour caractériser la distribution
de taille des particules. Les intensités diffusi#ass les directions perpendiculaire et parallele
au champ magnétique sont présentées Figure 34l€ays profils sont similaires sur le
domaine de g mesuré. L'intensité d’origine magnegigst obtenue par la différence des deux

(Iperp— lparg, €t est présentée sur la Figure 3-1(b).

Cette intensité a été analysée selon la méthodetadé@tans le chapitre 2. Le profil de
diffusion peut étre ajusté en supposant une ldPdd et I'existence d’une distribution de
taille de particules illustrée Figure 3-2. Aprésde-broyage, tres peu de particules sont
détectées soit une fraction volumique de 0,4% .alilletmoyenne de ces particules est de 1,4

nm avea=0,35 nm.

Par ailleurs, le rapport A correspondant est égafta 0.3, ce qui n’est pas incompatible avec
des particules d’oxydes de stcechiométridixXO; mais également peut coincider avec des
amas de stoechiométrie approchée (voir Chapitre1§2,2Tableau 2-6). La nature chimique

de ces objets doit étre considérée avec prudenceesacompositions avancees dans la

littérature pour les amas visibles aprés broyage \&ariées et généralement riches en fer, Cr,
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Ti, O etc...
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Figure 3-1 : Intensité diffusée (a) perpendiculaieat et parallelement au champ magnétique,
et (b) intensité magnétique diffusée en fonctiomdamesurées sur la poudre co-broyée du

matériau de référence.
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Figure 3-2 : Distribution de taille des nanopatigsudans la poudre obtenue apres co-broyage

pour le matériau référence.
3.1.2.Etat consolidé

Apres consolidation des différentes poudres, lésnsités magnétiques mesurées sur les
échantillons Ref-1, Ref-2 et A, B, C et D sont préges sur la Figure 3-3. Les intensités
magnétiques présentent des amplitudes et des fassez proches. Lintensité magnétique
mesurée sur I'échantillon C avec 1% plus d'Yttrivest la plus faible a grands angles

traduisant une fraction de petites particules pghible. Ces profils montrent clairement
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I'existence de 2 distributions de taille qui sdhistrées Figure 3-4 et Figure 3-5.

Concernant I'échantillon B, la présence d’hydrogéia@s la matrice méme en tres faible
guantité devrait générer un bruit de fond d’origineohérente tres important. Or aucun effet
de ce type n'a été observé aux grands angles,uie de fond est similaire dans tous les
matériaux. Ce résultat prouve que I'échantillon & bien exempt d’hydrogéne aprés

élaboration.
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Figure 3-3 : Intensité diffusée magnétique mesatgdes échantillons Ref-1, Ref-2 et A, B,
C et D aprés consolidation.

Lensemble des données quantitatives obtenuesesugéthts consolidés, ainsi que sur la
poudre du matériau de référence a titre de congmrapar analyse des profils de DNPA est
résumé dans le Tableau 3-1.

Apres consolidation, on reléve, dans I'échantilitenréférence Ref-1, une forte augmentation
de la fraction volumique () de petites particules (R = 1,4nm) qui atteing2, preuve d'une
importante germination durant I'étape de consoiiatParallelement, des particules de taille
plus importante sont détectées avec un rayon darb,D’aprés la fraction volumiquegpv=
0,5%, cette catégorie de précipités pourrait sigupl par la croissance des particules
initialement existantes dans les poudres broyéés également par la précipitation de phase
de nature légérement différente et moins résistatdecoalescence. Par rapport & I'échantillon
Ref-1, I'échantillon Ref-2, qui a subi un traiterhéhermique de détentionnement de 1,5

heures a 1050°C renferment des précipités de tadierement supérieure avec une fraction
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plus élevée. Leffet de ce traitement thermiquel'&wolution des particules reste néanmoins

peu important.

Echantillon | R; o1 Vii | R2 | o2 Vi Vt-total

Ref poudres| 14| 03% 04 - - - 0,4
Ref-1 14 0,4 2,7/ 52 17 0,5 3,2
Ref-2 14 0,4 20| 58 19 0,9 2,9

A-Fe0s 1,6 0,5 20| 52 15 0,8 2,8
B-TiH, 1,6 0,3 18| 56 16 0,9 2,3

C-1Y 2,4 0,7 15 6 1,8 1,3 2,8
D-0.3Y 2 0,6 23| 56 18 0,8 3,1

Tableau 3-1: Caractéristiques des nano précipédaites des expériences de DNPA en
supposant deux distributions gaussiennes de till@yon moyen de précipités & R (nm),
d’écarts typesl eto2 ; les fractions volumiques associées sont Vi1 et Vi en %, et VYioa €St la

fraction volumique totale.

Les 4 nuances avec différents ajouts (A, B, C epi@yentent un comportement relativement

similaire apreés consolidation. Les rayons moyens deux distributions de tailles des

précipités sont d’environ de 1,6 a 2 nm et de H6an.

Les distributions de taille obtenues sur les édlams Ref-2 et A dopé avec 1% J sont
similaires. En revanche, I'’échantillon B contenaftTiH, contient une fraction volumique
précipitée plus faible; la fraction de gros oxydes est réduite de moiti€ par rapport aux deux
matériaux précédents. Les tailles les plus imptetarsont observées dans le matériau C
contenant 1% d'yttrium (2,4 nm et 6 nm), le matéfa(0.3% Y) présente un comportement

intermédiaire entre Ref-2 et 'échantillon C.

Les rapports A des échantillons Ref-2, A, B, C etdnt calculés et listés dans le Tableau 3-2.

Le rapport A mesuré est plus faible sur I'échammilB égal a 2,1 alors qu'il est de 2,8 environ

pour les autres.

La valeur théorique attendue pour des précipitds,®; de structure c.c. ou0zde structure
c.f.c. dans une matrice Fe-14,4%Cr (at.) est réseacent de 2,54 et 3,2. Dans les tous les

cas, la valeur du rapport A décroit avec l'appeartitane ou, avec la diminution relative de la
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teneur en oxygene. Un rapport égal a 2,9 peut sjporedre soit a des particules dgOY
légerement enrichies en titane(HY 1 s503) mais de structure c.c. soit & des oxydgsiXD;
sous-stoechiométriques en titane {)i1 6d007). Dans le cas du matériau de référence, étant
donné la teneur initiale en titane, c’'est la demndgoossibilité qui est la plus vraisemblable.
En revanche, dans le cas des matériaux richesteanytC et D, les amas de type(;
légerement enrichis en titane peuvent étre envisdgéfin, I'alliage A (1%Fg03) dopé en
oxygeéene, a un rapport A de 2,9 identique au matétaréférencel priori, 'oxygéne n’a pas

d’effet sur la nature chimique des particules.

Poudres de Ref
Ref-1
Ref-2

h(R)*Fraction volumique*100

Figure 3-4 : Distributions de tailles des précipititerminées par DNPA dans le matériau de

référence a I'état brut de broyage, apres consaitguis recuit a 1150°C.

h(R)*Fraction volumique*100

R(nm)

Figure 3-5 : Distributions de tailles des précipiti&terminées par DNPA dans les matériaux

A, B, C et D consolidés, comparées avec cellesnoletesur I'échantillon Ref-2.

Pour le matériau B dopé en titane, des particudetye pyrochlore sont attendues mais, cette
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fois, le rapport A est plus faible que la valeutdhique. Deux solutions pour expliquer cette
déviation : soit les particules sont sur-stoechioinéts en titane Yeoli24dO; Soit la haute
teneur en Titane induit la précipitation simultaméide TiQ (A=1,8), le rapport A mesuré
serait alors une valeur moyennée sur les deux tyjaesas. Le rapport A est constant sur le
domaine angulaire mesure, donc il N’y a pas deatiari apparente de composition chimique
avec la taille des particules. Dans le cas de laxidme hypothese, les deux types de
particules doivent présenter une cinétique de pitétion relativement similaire. Or les
oxydes TiQ atteignent rapidement une taille trés importaht#aes ce cas ne contribuent plus
au signal diffusé en DNPA. Par ailleurs, la fractimlumique totale n’est pas supérieure a
celle mesurée dans les autres matériaux; par conséquent une précipitation homogeéne d’amas

sur-stcechiométriques en titane est plus réaliste.

Echantillon Rapport A
Ref-2 29+0,2

A 2,8x0,2

B 2,1+x0,1

C 2,8x0,2

D 2,701

Tableau 3-2 : Rapport A mesurés sur les échantilRetf-2, A, B, C et D.

3.2. Caractérisation de la microstructure par MET

Les observations realisées en MET ont été effestdées le sens transversal a la direction
d'extrusion sur les échantillons Ref-1, Ref-2 etsiaique sur les échantillons présentant
différents ajouts. Les échantillons préparés paudNPA avaient également été prélevés de
sorte que les analyses ont été faites égalemerd saction des barres.

> Microstructure globale

La Figure 3-6 illustre la microstructure globaleif/Figure 3-6- a et b). Les tailles des grains
des échantillons Ref-1, A, B, C et D sont dédu#tdiaide du logiciel Visilog, environ 100
grains de la matrice ont été analysés pour chagbhanéllon étudié. Les résultats sont

regroupés dans le Tableau 3-3. Les tailles moyedeggrains de la matrice ferritique sont du
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méme ordre de grandeur dans les différents alli@ggediés. Dans I'échantillon A, la taille
moyenne de grains est la plus petite (520 nm),isagd’elle est la plus grande dans les
échantillons Réf-2 et C (680 nm et 670 nm respentent).

Echantillon Ref-1 Ref-2 A-FeOs; | B-TiH» C-1Y D-0.3Y
Rgrain (NM) 600 680 520 560 670 540

Tableau 3-3 : Rayon moyen des grains de la madaos les différents matériaux.

Les observations réalisées sur I'échantillon Refpies filage sont présentées sur la Figure
3-6 qui illustre les dislocations dans les graiRgre 3-6-c) ainsi que la dispersion des
nanoparticules (Figure 3-6-d). La taille moyenns gdarticules est de quelques nanometres.
L'observation par MET a fort grandissement montl@rement un nombre important de

nanoparticules a l'intérieur des grains de la roatferritique ainsi qu’aux joints de grains.

> Nanostructure a I'échelle des particules

Les microstructures des échantillons B (1%)iet C (1%Y) sont présentées sur la Figure
3-8. La taille des grains des échantillons B et € ®milaire a celle des grains dans
I'échantillon Ref-1. D'autre part, la taille moyendes particules dans I'échantillon C est plus
importante que celle dans les échantillons A, BRet-1. Les distributions de tailles des
nanoparticules ont été estimées au moyen d'uneysnadtatistique des images pour
dénombrer les particules par catégorie de taillenbmbre total de particules d'environ 400 ~
500 par échantillon a été analysé. Les distribgtida tailles ainsi obtenues sont comparées a
celle déduites de la DNPA. Les résultats sont ptéseFigure 3-7 pour I'échantillon Ref-let
Figure 3-9 pour les échantillons B et C. Un tres lagcord entre les deux techniques de
caractérisation até obtenu; en particulier ’existence d’une distribution bimodale est

confirmée.

La forme des particules est plutét sphérique datimbe C (1%Y) avec néanmoins quelques
particules polygonales (Figure 3-10-a). Dans leémat D (0,3%Y), un mélange de particules
sphériques et cubiques est observé. Les particulgigues étant les plus fines (Figure 3-10-
b). Lanalyse fine de la structure et de la nattes particules n'a pu étre réalisée que sur
'échantillon C dans lequel certaines particuleseighent une taille suffisante. Les

observations de MET en haute résolution réaliséeset échantillon sont illustrées sur la
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Figure 3-11. Un paramétre de maille égal & 10Aéadéduit ce qui est cohérent avec des
particules ¥Ti»O;. Les plans atomiques {440} des particules sontalpdes aux plans
atomiques {110} de la matrice Fe.

Figure 3-6 : Microstructure observée en MET sutHdntillon Ref-1 avec différents
grossissements; (a) et (b) : la microstructure globale, (c) : les dislocai@ans les grains et
(d) répartition des nanopatrticules.
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Figure 3-7 : Comparaison des histogrammes degallls nanoparticules déduits des

observations directes en MET et des mesures de BNPRéchantillon Ref-1.
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Echantillon B 20. il . f..chantlllonC

Figure 3-8 : Microstructures observées par METeahelle des grains de la matrice (a et b) et
a celle des nanoparticules (c et d) observéegsw@dhantillons B (1%Tipiet C (1Y)

respectivement.
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Figure 3-9 : Comparaison des histogrammes dedallts nanoparticules déduits des
observations directes en MET et des mesures de BNP@a) : I'échantillon B et (b) :

I’échantillon C.
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Figure 3-10 : Microstructures observées par ME'Eéhklle des nanoparticules observées sur
() : I’échantillon C qui présent les particules polygonales et sphériques; (b) : I'échantillon D
qui présente les particules sphériques et cubiques.
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Figure 3-11 : Microstructure observée en MET entdagésolution d’une particule dans

I'échantillon C (1%Y), montrant que les particutest de type ¥Ti»O.

3.3. Détermination de la texture par diffraction des nedrons

Les textures cristallographiques de la matricatfgue des échantillons Ref-1, Ref-2, A, B, C
et D aprés consolidation ont été caractériséediffaaction des neutrons. La Figure 3-12
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présente les figures des podles {1 1 0}, {2 0 0§21 1} mesurées pour les échantillons Ref-2,
A, B, C et D. En fait, les textures cristallograguis des 6 échantillons aprés consolidation
sont similaires : elles présentent, toutes, uneutexde fibre trés marquée de type {1 1 0}
induite par le procédé de filage a chaud (directerfilage [1 1 0]). Les figures de péles de
'échantillon Ref-2 sont légerement tournées autdar la direction de filage, décalage
imputable au sens de prélevement des échantillonsuefait que la barre n’était pas
parfaitement droite aprés consolidation.

Toutes les valeurs maximales des figures de paleFDOC, ainsi que les indices de texture
des échantillons Ref-2, A, B, C et D sont rassemldéns le Tableau 3-4. Tous les
échantillons sont trés texturés, avec des valearsmales de figures des péles ou de FDOC

élevées. C’est I'échantillon B qui préseatpriori les valeurs les plus importantes.

Echantillon | Max des figures des poles Max des FDOC Indice dextare
Ref-2 9,0 18,7 5
A 13,3 21,9 4,4
B 14,8 30,5 9
C 6,6 8,9 2,5
D 8,4 9,5 3

Tableau 3-4 : Résultats des analyses de texturdiffraiction des neutrons : valeurs
maximales des figures de pole et des FDOC ainsieguiedices de texture obtenus sur les
échantillons Ref-2, A, B, C et D.

Sur un des alliages, nous avons mesuré la varideaexture entre le centre et la périphérie

de la barre initiale.

Pour cela, 3 échantillons ont été prélevés danpaities differentes de la barre du matériau A
comme illustré Figure 3-13. Les résultats présehigare 3-14 mettent en évidence un fort
gradient de texture entre le centre (le moins téxtet la périphérie, zone la plus texturée. Les
variations des valeurs maximales des figures desgdll0} et des indices de texture couvrent

les variations de ces parametres relevées entdifi@sents matériaux.

Par conséquent les échantillons ayant été prélaéégoirement dans les sections, nous ne

pourrons pas conclure sur I'effet de la compositibimique sur I'acuité de la texture.
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RD
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Ma=6611
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Figure 3-12 : Figures de poles {110}, {200} et {3Ihesurées par diffraction des neutrons
sur les échantillons Ref-2, A, B, C et D.
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Zone périphérique de la barre

Direction de filage

Centre de la barre

Figure 3-13 : Schéma de prélevements des échastitlo centre et du bord de la barre filée.

Périphérie Zone Centre
Intermédiaire

2012/04/23

Max
figure de péle

Indice de 6.4 2.9 24

texture
Figure 3-14 : Figures des péles (110) avec leweurainaximale et indices de texture mesurés
sur I'échantillon A prélevé dans trois régions @aéction de la barre.

Une représentation tridimensionnelle de la fonctierdistribution des orientations cristallines
(FDOC) de I'échantillon B est présentée Figure 3#a5ibre {110} est observée. La fraction
volumique de cette fibre {1 1 0} déterminée darssdéférents échantillons est donnée dans le
Tableau 3-5.

Nuance Fraction volumique de la fibre {1 1 0}
Ref-2 65%
A 65%
B 80%
C 54%
D 54%

Tableau 3-5 : Fraction volumique de la fibre {1}ld@s échantillons Ref-2, A, B, C et D.

Elle atteint environs 60% sauf pour I'échantillon éle est plus élevée, soit 80%. Certains
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renforcements sont également visibles sur les souw®e la FDOC correspondant aux
orientations préférentielles {0 1 1}< 0 1 -1>, {11< -1 1 1> etc. (Figure 3-16). Ces

matériaux sont extrémement anisotropes et contigneetre 55% et 80% de cristallites
appartenant a I'orientation {110}<uvw>.

S 4

Figure 3-15 : Représentation en 3 dimensions &®C dans I'espace d’Eulep{(, ¢, ¢3).
Mise en évidence de la texture de fibre {110}<uvelans I'échantillon B consolidé.
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Figure 3-16 : Coupes@, constant de la FDOC déterminée sur I'échantillon A
renforcements+ {01 1}<01-1>; ¥ {1 0 1}< -1 1 1>, fibre {110} symbolisée par laghe

noire.

62



Chapitre 3 : Etude microstructurale des matériansolidés

3.4. Mesures de dureté Vickers

Des essais de dureté Vickers ont été effectués sur les échantillons consolidés; les résultats sont

rassemblés dans le Tableau 3-6.

L'échantillon A-1%FgO3; présente la dureté la plus élevée (Hv=419) tagdés|'échantillon
C-1%Y a la plus faible valeur (Hv= 350). Ces réatsltsont cohérents avec les analyses par
DNPA : la taille moyenne des particules est plusitgpedans I'échantillon A que dans
I'échantillon C. A fraction volumique égale, damsslsteme contenant les particules les plus

fines, les distances inter-particules sont les paiges et I'effet durcissant est plus important.

Echantillon Ref-1 Ref-2 A-FeOs; | B-TiH, C-1Y D-0.3Y

Dureté(Hv) | 404+10 391+5 419+6 392+5 350+4 3836

Tableau 3-6 : Résultats des essais de dureté gi¢kidf).

3.5. Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons étudié la microstreiatas échantillons jusqu’a I'étape finale
de mise en forme des barres consolidées. Les édsations par DNPA ont montré que,
avant le processus de consolidation, aprés le geyyseule une faible fraction volumique
d'amas, de nature non clairement identifiée, dsictiée dans la poudre. La plupart des atomes
d'yttrium seraient soit en solution solide soitsfarme d'amas de trés petites tailles (R < 0,5
nm). La fraction résiduelle mesurée de particubss,faible de I'ordre de 0,4%. La phase de
consolidation induit bien la précipitation d’objets taille d’environ 1,5 nm, avec une fraction
volumique d’au moins 2%. Un recuit ultérieur a 195M’engendre qu’une faible variation de
taille des oxydes. De facon générale, les obsenstile DNPA et de MET sont en tres bon
accord et ont confirmé I'existence de deux distitns de taille 'une majoritaire vers 1,5 a 2

nm l'autre vers 5,5 a 6 nm dans les états conslidé

Les variations des teneurs initiales d’yttrium, »d/géne et de titane engendrent des
différences microstructurales au niveau des tailbesyennes des particules qui sont

sensiblement plus faible dans le cas d’ajout dagitet plus importante dans le cas d’ajout
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d’yttrium (2,4 nm).

La nature chimique des précipités dans le maté&teatéférence et dans celui dopé en titane
est sans ambiguité, proche de la phas&i0; avec quelques écarts possibles a la
steechiométrigue. En revanche, dans le matériaug&havec 1%Y, on peut supposer une
majorité d’amas de type,©s.

La nuance chargée en oxygene (échantillon A) neepté pas de différences nettes avec le

matériau de référence au stade de la consolidation.

Tous ces matériaux sont extrémement texturés éetéfbgeneité de texture au sein d’'une
méme barre ne permet pas de conclure sur l'orid@sevariations de comportement entre les

matériaux.

L’¢état de durcissement est du méme ordre de grandeur dans toutes les nuances; a une échelle

plus fine, les variations sont en accord avec &®rdispersions.
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4. Etude de la stabilité thermique des matériaux

Les différents alliages ODS précedemment étudiéssaponsolidation et revenu a 1150°C,
ont été soumis a des traitements thermiques a bemerature entre 850°C et 1400°C. Dans
ce chapitre, nous nous sommes intéressés a I'émolde la microstructure avec comme
objectif de décrire la cinétique de coalescencend®@® oxydes ainsi que le comportement en

recristallisation de la matrice.

Autant apres consolidation, I'état microstructuréést que légerement influencé par la
composition chimique initiale, autant les compomrais lors des traitements thermiques
ultérieurs sont trés différents selon les ajoutspBrticulier, le rapport des teneurs en titane et
en yttrium est un paramétre déterminant. Pour catsen et par soucis de clarté, les résultats
sont présentés en distinguant deux cas selontaueinitial Ti/Y est supérieur ou inférieur a
un. Les teneurs initiales en titane, yttrium et gixye, exprimées en pourcentage atomique,
ainsi que les rapports Ti/Y et Ti/O sont donnéssdanTableau 4-1. Parmi les 5 échantillons,
le rapport Ti/Y des échantillons Ref, A et B egp&teur a 1, alors que pour les échantillons C
et D, il est inférieur ou tres proche de 1. Pounprendre la cinétique de coalescence et le
comportement en recristallisation de ces différegthantillons a haute température, des
recuits sous vide a des températures comprises &d°C et 1450°C pendant 0,5 a 10 heures
ont été realisés (voir détails en Annexe 1). Ldgatillons A a D ayant été recuits 1 heure a
1050°C apres consolidation, seront comparés auiaateef-2 qui a également subi un recuit
a 1050°C.

Echantillons | Y (at.%) | Ti (at.%) | O (at.%) | Rapport Ti/Y | Rapport Ti/O
Ref-2 0,15 0,35 0,22 2,3 1,6
A (1%FR05) 0,15 0,33 1,26 2,2 0,3
B (1%TiHy) 0,15 1,45 0,22 9,7 6,6
C (1%Y) 0,78 0,34 0,22 0,4 1,5
D (0,3%Y) 0,34 0,33 0,22 0,97 1,5

Tableau 4-1: Teneurs initiales en titane, yttritroxygene (% at.) et rapports des teneurs :

Ti/Y et Ti/O pour tous les alliages étudiés.
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4.1. Etude de la stabilité thermique du systéme avec urapport

de Ti/Y>1

Parmi les trois échantillons, Ref-2, A et B ayamtrapport Ti/Y supérieur a 1, I'échantillon B,
de rapport Ti/Y trés élevé égal a 9,7, contientd@diH, de plus que I'échantillon Ref-2 pour
mettre en exergue l'influence du titane sur le cortgment du matériau. L'échantillon A
contenant un ajout de 1% de,Bg pour étudier I'effet de I'oxygéne, présente unpap Ti/Y
proche de celui de I'échantillon Ref-2 (égal a 2n2ais avec un faible rapport Ti/O égal a 0,3.

4.1.1.Etude de la cinétique de coalescence

Dans ce paragraphe, nous présenterons lI'étude dmdkescence des oxydes lors des
différents traitements thermiques envisagés etarelgs deux techniques de caractérisation
précédemment utilisées : la diffusion des neutrang petites angles et la microscopie

électronique en transmission.
4.1.1.1. Par DNPA

L'échantillon de référence Ref-2, a été recuit 8GEZ durant des durées de 1, 2 et 10h. La
taille moyenne de particules et la fraction volun@cgont résumées dans le Tableau 4-2. Les
précipités sont relativement stables a cette teatpe comme l'illustrent les histogrammes
de taille présentés sur la Figure 4-1 (a) qui Bsemtent que trés peu d’évolution par rapport a
I'état initial. Toutefois, lorsque la température mbcuit augmente jusqu'a 1400°C, la taille des
particules augmente nettement. Aprés 1h de recit0d°C, les deux distributions de taille
précédemment observées se sont décalées verausefopks valeurs et les rayons moyens
sont alors respectivement de 3 nm et 9 nm, soix dieis plus gros qu’a I'état initial (Voir
Figure 4-1(b)). Aprés recuit a 1450°C, les pargsubnt atteint une taille suffisamment
importante (plus de 10 nm de rayon) pour que lemtrdoution au signal de DNPA ne soit
plus visible dans le domaine angulaire étudié. fiat,des tres gros objets induisent un signal
a trés petits angles (q < 0.005 Hnet dont seule la partie asymptotique en fin derlve est

accessible avec nos expeériences.

Dans le cas de I'échantillon Ref-2, la quasi-ttéaties particules initialement de 3 nm de

rayon ont grossi jusqu’a 6 nm et les gros oxydésents a |'état initial ne contribuent presque
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plus au signal mesuré, ce qui explique la dimimuéipparente de la fraction volumique.

Les autres nuances A et B ont subi des recuits deure a 1300°C et 1400°C. Les
histogrammes de tailles des précipités déduitad@NPA sur ces nuances sont présentés sur
la Figure 4-2, en comparaison avec les résultatenob sur Ref-2. Ces trois matériaux

montrent des comportements trés différents.

Apres un recuit a 1300°C, les distributions dddatiesurées dans I'échantillon B (1% ZiH
montrent un grossissement des particules mais a@ilpaa celui observé dans le matériau de
référence. A 1400°C, les particules ont tres nedtegngrossi (4 nm et 6.6 nm) mais les
particules de grandes tailles restent plus pegiescelles observées (9 nm) dans I'échantillon
Ref-2. La fraction volumique apparente de partiswans I'échantillon B diminue Iégérement
de 2,3% a 1,9% entre I'état initial et I'état racBh a 1300°C. Apres recuit a 1450°C, elle
n’est plus que de 1,2%, environ moitié moins déecel’état initial. Ces résultats témoignent

d’'une forte augmentation de la taille de certaixgles.

=

a)

——— Ref-2 intial
—Ref-2 1250 1h
——Ref-2 1250 2h

Ref-2 1250 10h

Ref-2 initial

Ref-2 1250 1h
Ref-2 1300 1h
Ref-2 1400 1h
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Figure 4-1 : Histogrammes de taille des précipitésurés par DNPA dans I'échantillon Ref-2

apres différents recuits.

En revanche, pour I'échantillon A (1%,Bg), la fraction volumique des oxydes n’est stable
que jusqu’a 1100°C. Aprés 1h a 1300°C, la taille particules a déja fortement augmenté
(autour de 9 nm) en association avec une tres tteoissance de la fraction volumique
(2,8% avant recuit et 0,1% apres recuit). Cettesdmaiapparente de la fraction volumique
s’explique encore par le fait que la taille de lajonité des particules est trop importante pour

gue le signal diffusé correspondant soit mesuré dmniomaine angulaire exploré. Apres un
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recuit a 1400°C, I'absence d’intensité diffuséeraujue le comportement asymptotique de
Porod imputable a la matrice et aux trés gros spfbuve qu’il n'existe plus de particules

nanometriques a ce stade.

Recuit 1h a 1300°C Recuit 1h a 1400°C

=}

h(R)*fractions volumiques*1 00
h(R)*[ractions volumiques*100

0.01

R(nm) ’ R(nm)

Figure 4-2 : Comparaison des distributions deetitles précipités déterminées dans les

échantillons Ref-2, A et B recuits 1h a 1300°C49C.

Intéressons-nous a la nature chimigue de ces alneasapport A (rapport des intensités

diffusées perpendiculairement et parallelement bamp magnétique) mesurés sur les
échantillons a différents états est présenté danBableau 4-3. Les valeurs du rapport A
varient de 1,7 a 2,9 selon les échantillons a coenpavec les valeurs théoriques attendues

dans quelques cas.

Pour I'échantillon Ref-2, le rapport A diminue quand la température deitemgmente ou

lorsque la taille des particules augmente. Cetterdition est relativement faible et le rapport
A tend vers 2.40 +0.15. Cette valeur coincide, aaxres d’erreur pres, avec la valeur
attendue pour des particules dIY,O;, ce qui montrerait que si les particules étaient
Iégérement sous-stoechiométriques en titane aprasolaation, elles tendent vers la

stcechiométrie d’équilibre en grossissant.

Si on suppose que la valeur initiale du rapporteA2d serait le résultat d’'un mélange de
particules de type XO3 et Y,Ti,O7, un grossissement plus rapide des oxydg3;Yqui ne
contribueraient alors quasiment plus a la diffusiexpliquerait les diminutions observées du

rapport A et de la fraction volumique précipitée.
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Echantillon
1. | Temps Ri | 01| Vo | Re| 02 | V2 | Vtton
recult 1 recuit
(°C) h)
initial 0 1,4 0,4 2,0 5,8 1,9 0,9 2,9

1 16 | 05| 19| 58 19 0,6 2,6

1250 2 16 | 05| 21| 58 19 075 2,6

10 | 16| 05/ 23| 60 20 0,4 2,9

Ref-2 1 20| 06/ 24| 60 20 04 2,9
1300

3 26| 09| 24| 78 24 04 2,9

05 | 30| 08 24| 77 25 04 2,9

1 30| 09| 22| 935 32 04 2,6

1450 0,5 3| 09 03 64 15 1, 1,9

initial 0 1,6 | 05| 20| 52 15 0,8 2,8

1400

)

850 1 16| 04 21 52 175 0,7 2,8
1100 1 16| 04 20 52 16 0,8 2,8
A-Fe03
1250 3 36, 1,1 0,1 98 28 0,4 0,4
1300 1 36, 1,00 001 92 26 0,1 0,1
1400 1 40 1,14 00 98 27 0,03 0,03
initial 0 16| 03| 18| 54 16 0,5 2,3
850 1 16 03 19 58 1,9 0,3 2,3
1100 1 16| 04 19 58 16 0,8 2,3
1250 3 20| 06 1,77 58 15 0,4 2,1
B-TiH; 0,5 24| 0,7 1,7 58 1,6 0,4 2,1
1300 1 26| 0,7] 14| 58 16 0,5 1,9
3 26 | 0,7] 13| 58 16 0,6 1,9
1400 1 40 1,2 09 66 1,7 0, 1,4

b
1450 0,5 24| 05 1 6,8 1,9 0,2 1,2

Tableau 4-2 : Caractéristiques des nano précigéésites des expériences de DNPA sur les
échantillons Ref-2, A et B a I'état initial et apmecuit en supposant deux distributions
gaussiennes de taille de rayons moyens de pré&ciitét R (hm), d’écarts typel eto2; les

fractions volumiques associées soptat Vi, en %, et Vo €St la fraction volumique totale.

L'échantillon B présente un rapport A stable avec les recuitsesgye la nature chimique
des précipités n’évolue pas. La valeur est comigatitvec des oxydes légerement sur-

stcechiométriques en titane g4Ti,.4d07 soit avec un mélange de particulegi¥Oy; et TiO,.
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Dans le cas de I'échantillon Ale rapport A diminue nettement a 1300°C et 1406C@tteint

environ 1.7. Cette forte diminution est a assoeaieec la perte de fraction volumique de
particules nanomeétriques. Par conséquent, lecplasi présentes initialement ne contribuent
presque plus au signal aprés recuit a 1300°C e@°CAOLe rapport A alors mesuré, est le
résultat d'un mélange de la contribution des gragdes et de la matrice sous forme

d’interfaces, de joints de grains (le rapport Aoass a des porosités est égal a 1,34).

L'étude par DNPA de ces trois matériaux préserdastrapports Y/Ti supérieurs a 1 a montré
gue les cinétiques de coalescence sont tres difEyeselon I'élément initial ajouté. Ces
variations sont en relation avec la nature chimiges oxydes. La caractérisation de ces

alliages a été affinée par des observations erosgopie €lectronique en transmission.

Echantillon Etats Rapport A
Initial 29+0,2
1250°C 1h 26+0,1
Ref-2
1300°C 1h 25+0,1
1400°C 1h 24+0,1
Initial 2,8+0,2
1100°C 1h 2,7+0,2
A-1%Fe0;
1300°C 1h 1,8+0,1
1400°C 1h 1,7+0,2
Initial 21+0,1
, 1100°C 1h 2,1+0,1
B-1%TiH,
1300°C 1h 2,2+0,1
1400°C 1h 2,2+0,1

Tableau 4-3 : Rapports A des échantillons Ref-&t B a I'état initial et recuit.

4.1.1.2. Par MET

Les observations en MET ont été réalisées sur &aaan echantillons analysés par DNPA. La
Figure 4-3 montre les micrographies obtenues suédbantillons Ref-2 recuit 1h a 1400°C et
B (1% TiH,) recuit 1h a 1300°C. Les précipités ont nettenggnssi avec le recuit mais le

résultat le plus spectaculaire est leur forme tiogiboide alors que les particules étaient

plutbt sphériques aprés consolidation. La tailleyemme des précipités est de 2,7 nm et 2,3
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nm respectivement pour les échantillons Ref-2 eteé®. histogrammes de taille mesurés par
MET sont trés proches de ceux déduits des exp@&seahe DNPA (Figure 4-4).

Figure 4-3 : Micrographies MET sur les échantill¢als: Ref-2 recuit 1 heure a 1400;G) :
B recuit 1h a 1300°C.
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Figure 4-4 : Comparaison entre les histogrammesnoisten MET et les distributions
déduites des mesures de DNPA pour les échantilfgnsRef2 recuit 1 heure a 1400°; (b) : B
recuit 1h a 1300°C.

La structure des précipités ddiéchantillon Ref-2 recuit 1 heure a 1400°C a été étudiée par
MET en haute résolution. L'analyse des images &fé&tétuée en utilisant la méthode de la
Transformée de Fourier Rapide (Fast Fourier TramgfoCes observations ont clairement

indigué que les particules étudiées par DNPA saentsucture cubique a faces centrées
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(f.c.c.), avec un parameétre de maille de 10,1 Aécent avec la phaseM,0; (Figure 4-5).
Ce résultat est en accord avec la valeur du ragparbtenue en DNPA, compatible avec des

précipités staechiométriques 0.

(e) H o B00Y,Ti,0;

600 Y,Ti,0,

044 YTir0; 400 YTi,0,

50"
- o/ N
440 Y,TiO;

»
' ° 200Y,Ti,0,

= ; 400 Y;Tix0
440 Y,Ti,O; e
600 Y;Ti,0;

800Y,Ti,0; @

200 Y,Ti,0;

* 044 Y,Ti,0,

B=[011]Y,Ti,0; (f.c.c. -a=10.1A)

Figure 4-5 : Echantillon Ref-2 recuit 1h a 1400°@halyse par MET de la structure des
particules montrant que les particules sont de ¥4&0;: (a) (b) images en haute résolution
des particules, (c) FFT faite sur I'image (a) detés les particules entourées par un cercle

blanc, (d) FFT faite sur I'image (b), (e) et (fdaxations des FFT (c) et (d).
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La Figure 4-6 (a) présente une comparaison de Ipotogie des oxydes observés a I'état
initial et I'état recuit & 1400°C dans I'échantillale référence Ref-2. A l'état initial, la
particule est sphérique et trop petite pour obten& image de haute résolution. Sa structure
cristallographique doit étre analogue a la matso@& cubique centrée. Aprés recuit, la
particule de type ¥Ti,O; (Figure 4-6(b)) est de forme cubique et satisfaitrelation
d'orientation cube-sur-cube ( [100] oxydes // [16@]trice) déja observée dans un matériau
analogue [Ribis 12]. A ce stade, il est clair ge particules sont bien de structure cubique a
faces centrées et les réseaux cristallographiquesosientés de telle facon que les particules

restent quasi-cohérentes avec la matrice.

L'observation en MET réalisée stiéchantillon A (1%FeQOs) révele une microstructure tres
différente de celle des deux échantillons précé&deXpres recuit, les grains ont énormément
grossi et atteignent environ 9 um et les particaksométriques ne sont plus observées. En
effet, les précipités ont nettement évolué mais fexme est restée sphérique. Des particules
de trés grande taille jusqu’a b sont observées aux joints de grains (Figure ®-7(&s
particules intragranulaires sont une taille congzrisntre 10 et 100 nm. Ce comportement est
en accord avec les résultats de DNPA obtenus alliatje A recuit montrant un trés fort

grossissement des particules.

Figure 4-6 : Observations en MET effectuées sehbétillon de référence (a) a I'état
consolidé (b) aprés 1h de recuit a 1400 °C.
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Figure 4-7: Micrographies MET obtenues sur I'échiam A recuit 1h a 1300°C.

4.1.2.Etude de la recristallisation

Les traitements thermiques a hautes températumsjept engendrer les phénoménes de
restauration, définie par le réarrangement deoahsions dans la structure cristalline, sans
migration des joints de grains de haut-angle etleuecristallisation. Généralement, apres
recristallisation qui induit la formation d'une nalie structure granulaire, la diminution de la

dureté est supérieure a 50%. Les conditions déstaltisation de ces aciers constituent une

propriété trés importante et leur connaissancewgtrhaitrise sont primordiales.
4.1.2.1. Etude par Microscopie Electronique en Transmission

Les observations en MET obtenues a faible grossisst apportent une description a
I'échelle micrométrique de la microstructure. Lagle 4-8 montre la microstructure des
échantillons Ref-2 recuit 1h a 1400°C et B recuitd 1300°C.

g =B 2 Y

Figure 4-8 : Microstructures observées en MET]esiéchantillons (a) : Ref-2 recuit 1h a

1400°C; (b) : B recuit 1 h a 1300°C
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Le diamétre moyen des grains dans I'échantillonRe$t d’environ 800 nm, et 580 nm dans

la nuance B. Ces tailles de grains sont Iégereplaatgrandes apres recuit mais aucune trace
de recristallisation n’est observée. Ces deux naabérsont trés stables a haute température.
Cette propriété est certainement due aux trés reusbs nanoparticules, dans les grains ainsi
gu’'aux joints de grains, qui bloquent ou du moialemtissent les mouvements des joints et

des dislocations comme illustré sur la Figure 4-9.

L'échantillon A (1% FegOs) présenté précédemment Figure 4-7, aprés 1h di &et300°C a

du étre observé par microscopie optique pour obtené vision globale des grains tant
'échelle de taille a augmenté. La taille moyenms grains atteint @m. De trés grosses
particules micrométriques sont observées aux jaietsgrains (Figure 4-10). D’aprés ces

observations, on peut conclure que la nuance Aagsnoins, en cours de recristallisation.

Figure 4-9 : Micrographies obtenues en MET surhi&tillon Ref-2 recuit 1 h a 1400°C

Figure 4-10 : Observation par microscopie optige¢@&chantillon A, recuit 1h a 1300°C.
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4.1.2.2. Par diffraction des neutrons

La texture cristallographique peut apporter égategndes indications sur 'avancement de la

recristallisation.

Les figures des péles (110), (200) et (211) mesuee diffraction de neutrons sur les
échantillons Ref-2, A et B recuits 1h a 1300°C gundisentées Figure 4-1Hes différences

entre les nuances sont clairement visibles.

Pour les 3 matériaux, aucune nouvelle orientatigstatlographique préférentielle n’est
observée. La texture de fibre {110}<uvw> est tougoyprédominante avec présence des
renforcements {0 1 1} <01 -1>, {1 0 1} < -1 1 Imais l'acuité de la texture varie entre les
échantillons. Les indices de texture et les fragioolumiques de la fibre {110} <uvw>

relevés sur les différents matériaux sont donnbé&da 4-4.

L'échantillon Ref-2 ne présente quasiment pas d’évolution de textprésarecuit. En
revanche, I'acuité de la texture ddféchantillon A a considérablement augmenté comme
lillustre la Figure 4-12, qui montre I'évolutioreda de la FDOC entre les deux états. La fibre
{110} est tres renforcée avec une désorientationindre. La texture étant extrémement
marquée, le calcul de la FDOC est associé a untdart d’erreur. Néanmoins, la fraction
volumique de la fibre {110} atteint une valeur trékevée d’environ 94%. Ces résultats

montrent que la croissance des grains a renforiexiare de fibre.

L'échantillon B avec 1% en plus de Tigrésente un comportement similaire a I'échantillon

Ref-2 c'est-a-dire que la texture n’a pas évolug do recuit a 1300°C.

Etat initial Etat recuit 1h a 1300°C
Echantillons | |hgice de| aindice | ™2 TP | \ndice de| aindice | v fibre
texture (%) {110} texture (%) {110}
(%) (%)
Ref-2 5 10 65 45 26 65
A 4.4 12 65 65 85 94
B 9 17 80 9 21 81

Tableau 4-4 : Indice de texture avec sa barreeleret la fraction volumique de la fibre

{110} avant et apres le recuit 1h a 1300°C de l&tiillon Ref-2, A et B.
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Max=16294
2012702013

Figure 4-11 : figures des podles (110), (200) eLj2t I'échantillon Ref-2, A et B recuit 1h a
1300°C.

Recuit 1h
a 1300°C

Figure 4-12 : Evolution de la texture avant et apedrecuit 1h a 1300°C, vues 3D de la

fraction de distribution d’orientation de I'échdlutn A.
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4.1.2.3. Par dureté Vickers

Des essais de dureté ont été réalisés sur cesn8amiavant et apres recuit. Les résultats sont
représentés Figure 4-13. La dureté diminue |éganens le recuit a 850°C et de fagon tres
marquée a partir de 1100°C. Pour les échantillagfs2Ret B (1% TiH), la diminution totale

de dureté aprées le recuit a 1300°C n’est que d’'en\20% ce qui confirme bien I'absence de

recristallisation.

Par contre, pour I'échantillon A contenant1% dgOgela dureté aprés recuit 1 heure a 1300°C
a chuté de 419 a 148Hv soit d'environ 65%. Cetrgattan montre bien que I'étape de

recristallisation est bien avancée.

450 .

400 \ .

350 b

300 - a

—o&— Ref-2
250 —e— Echantilion A 7
—&— Echantillon B

Durete(v)

200 -

100 | L L 1 L L |
0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600

Temperature (°C)

Figure 4-13 : Evolution de la dureté Vickers meswseér les échantillons Ref-2, Aet B en

fonction de la température lors de recuits d’'unetdu’'une heure.
4.1.3.Conclusion

Le comportement des 3 matériaux présentant un rapp¥ supérieur a 1: Ref-2, A et B ont

été étudiés apres des recuits a des températurgsises entre 850 et 1450°C.

Tous ces matériaux sont stables jusqu'a 1100°Gt-a‘dire que la microstructure et la
nanostructure n’évoluent pas, seule une diminutien la dureté traduit un début de

restauration.

A partir de 1300°C, de trés nettes évolutions nsitraturales sont observées mais elles
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different entre les alliages.

La cinétique de coalescence de l'alliage de rétardRef-2 est suffisamment lente pour que,
méme a haute température, des particules nanoomedrigoient encore observables. Ce

matériau ne présente pas de signes de recrigialfigasqu’a 1h a 1400°C.

L'échantillon A ayant un rapport Ti/Y similaire &ef-2, mais un rapport Ti/O trés différent,
présente lui au contraire, une évolution microstmate extrémement tres importante et
rapide des 1300°C. Les tailles de précipités etgaens ont augmenté énormément en
association avec une chute importante de duretés Dette nuance chargée en oxygene, la
disparition des nanoparticules favorise la redfistdion. Le matériau se radoucit alors a

haute température.

L'échantillon B de rapport Ti/Y trés supérieur aatgriau de référence, a un comportement
similaire a ce dernier, lors des traitements thgu@s a savoir une tres grande stabilité
microstructurale méme a des températures approthterhpérature de fusion (vers 1500°C).
A 1400°C, le matériau n’est pas recristallisé attiemt encore une fraction non négligeable

(1,4%) de nano oxydes.

La nature chimique des oxydes semble varier d’liag&l & un autre. Dans le matériau de
référence les précipités tendent vers la phasechne attendue avec peut étre une légere
disparité de composition entre les particules,i$&nce d’'une fraction de, ¥; n’étant pas

exclue. Avec l'ajout du Tib les particules sont compatibles avec une composgur-

steechiométrique en titane; §Ti, 4O;. Dans ces deux matériaux, les particules devignnen
cubigues pour des tailles supérieures a 2 nm. ruatate des oxydes devient c.f.c. mais une
relation d‘orientation cube sur cube assure la @tk des particules avec la matrice. Pour

I'alliage A, les particules sont soit sous-stoechatiques en titane soit proches d®y.

4.2. Etude de la stabilité thermique du systéme avec urapport

de TilY<1
Cette partie se focalise sur I'analyse du compceténdes échantillons C et D contenant
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respectivement 1% et 0,3% d’yttrium de plus quehantillon Ref-2. Le rapport Ti/Y des

échantillons C et D est alors égal a 0,4 et 0@5hectivement.

4.2.1.Cinétique de précipition des oxydes

Les échantillons C et D ont subi les mémes reayits les échantillons A et B. La nano-

dispersion d’oxydes est caractérisée par DNPA et ME
4.2.1.1. Par DNPA

La Figure 4-14 montre la comparaison des distrinstide taille des précipités déterminées
dans les échantillons Ref-2, C et D recuits 1 haut800°C et 1400°C. Le résultat de DNPA

est listé dans le Tableau 4-5.

Les échantillons C et D présentent une nano-streiciable jusqu’'a 1100°C. De méme qu’a
I'état initial, les oxydes se répartissent selomxdéistributions de taille centrées sur des
rayons de 2,2 a 2,4 nm et de 6 nm. A fraction vadu précipitée totale égale dans les deux
matériaux, la proportion de gros précipités est pluportante dans l'alliage C contenant le
plus d’'yttrium. A partir de 1250°C, la taille desydles augmente et la fraction volumique des

particules détectées diminue.

Recuit 1h a 1300°C Recuit 1h a 1400°C

—— Ref-2

Ref-2
C-1%Y

—D-0.3%Y

0.1 Bl

h(R)*fractions volumiques*100%
h(R)*fractions volumiques™00%

0.01 | 1 1 | | |

Figure 4-14 : Comparaison des distributions déetdiés précipités mesurées dans les

échantillons Ref-2, C et D recuits 1h a 1300°C4&01IC
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Echantillon
_— -rl-g gj l?ts Ri | o0 | Vau | Re| 02 | V2 | Viwa
)
initial 0 24| 0,7, 15 6 1,8 1,3 2,8
850 1 24, 07 1,77 6,2 19 1.4 3,1
1100 1 26| 08 14 6,2 19 1,4 2,8
1250 3 28| 08 0,1 7.8 2% 1,1 1,3
C-1%Y 0,5 4 1,2 0,1 8 2,6 1,2 1,3
1300 1 28| 08| 01| 886 2,6 1,2 1,3
3 4 1,2 01| 8, 2,7 1,1 1,1
1400 1 4 1,21 0,00 8,6 2,6 0,6 0,6
1450 0,5 32| 0,7 0,0 98 2/ 0,8 0,3
initial 0 2 0,6 23| 56 1,8 0,8 3,1
850 1 22| 06 21 6 1,1 0,7 2,8
1100 1 22| 06 23 62 1] 0,8 3,1
1250 3 32 08 18 6,8 1, 0,8 2,5
D-0,3%Y 0,5 32| 09 19 6,8 1,7 0,6 2,5
1300 1 3,2 1 16| 68 1,7 0,9 2,5
3 36 | 09 15| 6,8 1,6 1,d 2,5
1400 1 46| 14 15 7,2 1 0,6 2,1
1450 0,5 36| 08 0,1 6,8 1 1p 1,3

Tableau 4-5 : Caractéristiques des nano précigédsites des expériences de DNPA dans les

échantillons C et D a I'état initial et recuits rpposant deux distributions gaussiennes de

taille de précipités, de rayons moyenseRR, (nm), d’écarts typel eto2; les fractions

volumiques associées sont ¥t Vi, en %, et Vioa €St la fraction volumique précipitée totale.

Cette évolution est trés rapide dans I'échantillonqui ne présente quasiment plus de
particules de petite taille (3 nm de rayon) aprésall300°C. A 1450°C, seule une fraction

volumique de particules de rayon moyen d’enviromfOde 0,3% reste encore observable en

DNPA.
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L'échantillon D (0,3% Y) a un comportement internadek entre ceux des matériaux Ref-2 et
C. Il est moins stable que I'échantillon de réféemrar le rayon moyen des petits oxydes
atteint rapidement plus de 3 nm tout en présentamtcinétique de précipitation moins rapide
gue celle observée dans le matériau C. Il fauinaite 1450°C pour que la population de

petites particules disparaisse.

Les rapports A mesurés sur les échantillons C sbi@ donnés dans le Tableau 4-6. A I'état
initial et jusqu’a 1100°C, les rapports A sont daines et valent environ 2.8. Cette valeur est
intermédiaire entre les rapports A théoriques dtisnpour des particules d®; et de
YTioO; dans un systeme Fe-14%Cr. Aprés recuit a plusebaigmpératures 1300°C et
1400°C, le rapport A de I'échantillon C décroit pluite que celui de I'échantillon D. Les
oxydes qui grossissent plus rapidement et qui mériboient plus ou, presque plus, au signal
diffusé pourraient étre de nature chimique difféeeste celle des plus petits a croissance plus
lente. Pour les stades tres avancés de coalesdenagport A mesuré sur I'échantillon C,
recuit a 1400°C et a 1450°C, peut devoir sa faitalleur a une contribution partielle de la

matrice, étant donnée la faible fraction volumigiaxydes encore observable.

Echantillon Etats Rapport A
Initial 2,8+0,2
1100°C 1h 2,7x0,2
C-1%Y

1300°C 1h 2,2+0,2

1400°C 1h 2,1+0,2

Initial 2,7+0,1

1100°C 1h 2,8+0,2

D - 0,3%Y
1300°C 1h 25+0,1

1400°C 1h 2,3+0,2

Tableau 4-6 Rapports A mesurés en DNPA sur lesndéitibas C et D a I'état initial et apres

recuits.

4.2.1.2. Par MET

Les échantillons C et D recuits ont été étudiésn@roscopie électronique en transmission.

Aprés 1h a 1300°C (voir Figure 4-15), les partisutbservées dans I'échantillon C sont
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restées de forme sphérique mais atteignent désstaitiportantes. L'histogramme de taille est
centré vers 10 nm et s’étale vers les tres graagsns (30 nm). La comparaison avec les
distributions de taille déduites de la DNPA esisfaisante excepté pour les plus grosses
particules qui ne contribuent plus au signal défesm DNPA (Figure 4-16). L'échantillon D

recuit 1 heure a 1300°C, dont la microstructurepeésentée sur la Figure 4-17 contient les

deux formes de précipités : sphérique et cuboideralyon moyen des précipités est environ

3nm, soit nettement inférieur a celui déterminésdagchantillon C.

0.2 T T T T T T T 1 30
(]
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-
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Figure 4-16 : Comparaison entre I'histogramme ille t#es précipités observé en MET et les
distributions de taille déduites des mesures deAdns I'échantillon C recuit 1 heure a

1300°C.
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Figure 4-18 : Image d’'un oxyde réalisée en MET auté résolution aprés recuit de 1h a

1300°C (a) dans I'échantillon C, (b) dans I'écliantiD

Des observations en MET a haute résolution ontégksées pour analyser la structure des
particules dans ces deux échantillons. Les paeticde grandes tailles ne présentent pas les

mémes caractéristiques que celles observées daalidges Réf-2 et B de rapport Ti/Y>1.

Dans I'échantillon C (1% Y), les particules (Figdré&8(a)) sont plus grosses et sphérigies.
priori leur structure est également de typdi¥O; mais les relations d’orientation avec la
matrice ne sont pas les mémes que pour les padiculbiques analysées précédemment. En
effet, dans cet alliage, les particules ne sontmites que partiellement selon certaines
directions avec des relations d’orientation de tyfp&O}Fe // {440}Y,Ti,O;. D’autres
relations d’orientations parfaitement incohérertas été relevées selon d’autres directions

par exemple <331/<100>27i207.
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Dans I'échantillon D (0,3%Y), les particules, damte est présentée sur la Figure 4-18(b),
semblent étre de nature différente avec une sneiciithorhombique YTiOs. Ces particules

ont déja été observées par Yamaseéital [Yamashita 04]. Elles sont aussi que partiellemen
cohérentes comme ici, selon la direction {110} du ét probablement incohérentes selon les

autres directions.

4.2.2.Etude de la recristallisation

4.2.2.1. En Microscopie Electronique en Transmission

L'échantillon C recuit 1h a 1300°C a été observeé mixroscopie optique dans un premier
temps. Les grains sont devenus énormes (voir Figuk®) et peu dé joints de grains sont
observés. La taille de grain est estimée a enviju@ique mm. Cet échantillon présente une

microstructure parfaitement recristallisée.

—_—
I 200 e

Figure 4-19 : Observation en microscopie optiquéadaicrostructure de I'’échantillon C

recuit 1h a 1300°C.

Les observations en MET de I'échantillon D rectitd1300°C ont révélé (Figure 4-20) une
taille moyenne de grain, beaucoup plus faible qu& péchantillon C d’environ 590 nm soit
sans grande évolution depuis I'état initial. De boauses particules sont observées dans les
grains ainsi que dans les joints de grains ainei @pinombreuses dislocations bloquées par
les nanoparticules. Cet échantillon n’est visibletnpas encore recristallisé aprés 1h a
1300°C.
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Figure 4-20 : Microstructure observée dans I'édliantD recuit 1 heure a 1300°C en MET.

4.2.2.2. Par diffraction des neutrons

La texture de I'échantillon C et D apres 1 heurE380°C a été analysée par diffraction des
neutrons sur le diffractométre 6T1. Les indicedaddure ainsi que les fractions volumiques

de cristallites appartenant a la fibre {110} avamntapres le recuit sont rassemblés dans le
Tableau 4-7.

Echantillon Indice de texture | f- fibre {110} (%)
initial 2,5 54
c 850°C 1h 3 59
1200°C 1h 3,5 60,5
1300°C 1h 0 7
Initial 3 54
D 1300°C 1h 3 56,5

Tableau 4-7 : Indice de texture et fraction volungqle cristallites appartenant a la fibre

{110} avant et aprées recuit mesurés dans les naabéIC et D.

Les figures de pdles (110), (200) et (211) mesustged’échantillon D apres recuit sont

présentées Figure 4-21. Comme pour les échantifwésédents, Ref-2, A et B, aucune
nouvelle orientation préférentielle n’est obsereéda fraction volumique correspondant a la
fibre {110} n'a quasiment pas évolué (54% a 56.5%%. comportement est similaire a celui

des échantillons Ref-2 et B, qui sont stables am@&st.

Pour I'échantillon C la texture a été caractérisée apres les recuith d@850°C, 1200°C et
1300°C pour étudier I'évolution de la texture emdtion du traitement thermique dans ce

matériau qui présente un état recristallisé a hmumtgérature. Les figures des pdles de chaque
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état de recuit sont montrées sur la Figure 4-28r B3 recuits de 1h a 850°C et 1200°C, elles
sont similaires a celles de I'état initial, avec umdice de texture qui semble augmenter
légerement avec la température de recuit. Cestiarsapeuvent étre prises en considération

car les échantillons ont été prélevés de maniemtiglie dans la section de la barre.

Levels

2012/02/13

Figure 4-21 : figures des poles (110), (200) et )2ie I'échantillon D recuit 1h a 1300°.

En revanche, apres le recuit de 1h a 1300°C, @éveeaine variation radicale de la texture. En
effet, les figures ne présentent plus une textuee filre continue mais elles sont
caractéristiques des figures obtenues sur des imaték gros grains avec de tres nombreux
renforcements locaux. La texture de fibre initil@0}<uvw> ainsi que ses renforcements {0
11}<01-1>,{101}<-11 1> ne sont plus obsesvA la place, une nouvelle texture de fibre
de type {111} est apparue constituée de nombrenforeements dont{111}<3-1-2>,{1
11}<2-1-1> etc... (Voir Figure 4-23). L'acuitéeda texture étant extrémement éleveée, la
FDOC calculée est trés largement entachée d’eekewon analyse quantitative n’est pas
fiable (Tableau 4-8). Lindice de texture appaiaftni et la FDOC affiche un maximum de
155 ! Néanmoins, qualitativement, on peut conctirre le matériau est beaucoup plus texturé
gu’a I'état initial avec disparition de la texturatiale au profit de la formation d’une nouvelle
fibre.

La texture de I'échantillon C est cohérente aveengaostructure observée en microscopie
optique qui s’est révélée étre proche d'un état gunstallin tant la taille des grains est

importante.

Afin de corréler la texture et la microstructuresanesures locales par EBSD ont été réalisées

sur ce matériau.
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Figure 4-22 : Figures des poles (110), (200) et2iesurées en diffraction des neutrons sur
I'’échantillon C recuit 1h a 850°C, 1200°C et 1300°C

Orientation Fraction volumique (%)
{111}2-1-1> 27
{111}<3-1-2> 13
{11 1} fibre (total) 81

{110} fibre 7

Tableau 4-8 : Fraction volumique des cristallitppatenant aux orientations préférentielles

relevées dans I'échantillon C recuit 1h a 1300°C.
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Figure 4-23 : Coupes de la FDO@g constant (0°, 5°...90°C) déterminée sur I'’écharmiillo

Crecuit 1ha1300°C>:{111}<3-1-2>->:{111}<2-1-1>;laligne noire

représente la fibore {11 0 } et la ligne rougefitae {1 1 1 }.

4.2.2.3. Par EBSD

89

Pour étudier localement a I'échelle des grainsafétion de la texture dans I'échantillon C
entre I'état initial et I'état complétement recaidisé apres recuit 1h a 1300°C, des mesures
d’EBSD (Electron BackScatter Diffraction) ont éalisées. La Figure 4-24 présente une
cartographie d’EBSD obtenue sur I'échantillon C’étak initial. La direction de filage
correspond a la direction 1. La microstructure in)gg8s homogéne mais les grains sont
répartis selon une distribution bimodale de tailles plus petits relativement équiaxes

présentent des orientations cristallographiqueséesr Les plus gros sont anisotropes et



Chapitre 4 : Etude de la stabilité thermique degériaux

allongés dans la direction de filage. L'orientatmistallographique prédominante de ces gros

grains est du type {111}.

111

3

oo 101

1000

(b)

Grain 1 Grain 2 )

I

Figure 4-25 : Analyse EBSD reéalisée sur I'échamtilC recuit 1h & 1300°C.
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A l'état recuit (Figure 4-2p le résultat est étonnant; seule I’orientation {1 0 1}<1 1 1>
apparait sur les deux grains millimétriques et igust représentés sur la Figure 4-25-a. La
désorientation entre les deux grains visibles pkitement sur la Figure 4-25-b est inférieure

az°.

Les caractérisations de la texture par diffracti@s neutrons et par EBSD ont été réalisées
avec des reperes différentles correspondances entre les deux repéres sont schématisées sur
la Figure 4-26. La direction 1 de filage dans lgére d’'EBSD correspondant a la direction 3
du repére utilisé lors des mesures de diffraction63 1. L'orientation {1 0 1}<1 1 1>dans le
repere lié a 'TEBSD correspond en fait a I'orierdatpréférentielle {1 1 1}< 2 -1 -1> dans le
repere du diffractometre 6T1. Les deux techniqoes lsien en accord.

EBSD Diffractometre 6T1

-
3

)

3 9

Figure 4-26 : Schéma de changement de repérelestneesures par EBSD et par diffraction

de neutrons sur 6T1

4.2.2.4. Par dureté Vickers

Les essais de dureté réalisés sur les échantifomes D, a I'état initial et apres recuit a
différentes températures, sont illustrés Figure 74-2omparés avec ceux obtenus
préecédemment sur I'échantillon Ref-2. La duretétdes les échantillons décroit Iégerement
jusqu’a 1h a 1100°C. Au-dela de cette températardiminution de la dureté est plus intense.
Pour I'échantillon D (0,3%Y), la décroissance saitpeu pres la méme évolution que

I'échantillon Ref-2 et aprés 1h a 1400°C, elleiattan taux de 25%.

Par contre, I'échantillon D (1%Y) enregistre unet@ale dureté plus importante, de 45%
apres 1h a 1400°C. Ces variations sont cohérenes la fait que I'échantillon C soit

recristallisé contrairement a I’échantillon D.
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Figure 4-27 : Evolution de la dureté Vickers awetempérature de recuit dans les

échantillons Ref-2, C et D.
4.2.3.Conclusion

Le comportement sous recuit a différentes tempdstudes 2 matériaux présentant un
rapport Ti/Y inférieur ou proche de 1, C et D caowet un ajout d'yttrium respectivement de
1% et de 0.3%, a été comparé a la nuance de re&Ref-2. A I'état initial, ces matériaux
présentent des tailles de particules plus élevéresdgans le matériau de référence et ce
d’autant plus, que la teneur en yttrium est éle@ms I'échantillon C (1%Y), la taille des
précipités augment trés rapidement avec la températe recuit. A 1300°C, les particules
sont toujours sphérigues mais ne sont quasimest qEmomeétriques (R>10 nm). Elles ne
présentent alors, au mieux, qu’'une cohérence para@ec la matrice environnante. Leur

nature chimique doit étre proche dglvO; mais sur-stcechiométrique en yttrium.

A 1300°C, le matériau C est recristallisé. Sa nsttrture est constituée de trés gros grains
de taille millimétrique et cette croissance crigtal est associée a la formation d’une nouvelle

texture de fibre de type {111} <uvw> .

L'échantillon D moins chargé en yttrium (0,3%) péte, a I'état initial, des particules de

taille intermédiaire a celles observées dans legnmaax C et Ref-2. Ces particules sont de
forme cubique pour les plus petites. Leur évolugontempérature est assez lente. A 1300°C,
il n'est pas recristallisé et la microstructurdligades grains et texture cristallographique) n’a

gue peu évolué.
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4.3. Discussion

L'étude du comportement en température des diffésemuances d’alliages ODS a révélé des
comportements radicalement différents selon la asitipn chimique initiale. Les 5 nuances
ont été fractionnées, pour la présentation desltaésuen deux groupes de matériaux

correspondant a un rapport Y/Ti supérieur ou iefér{ou proche) a 1.

Il se trouve qu’au sein de chaque groupe d’alliags, comportements tres différents ont été
observés. Pour donner une vue d’ensemble des painci résultats obtenus avec les
différentes techniques de expérimentales caraaténs aux échelles microscopique et

nanometrique, toutes les caractéristiques desagedl sont réunies dans le Tableau 4-9.

Les alliages Ref-2 et Bdopé en titane) présentent des comportementpitoeébes. Ce sont

les deux matériaux qui renferment les particules pdus petites. Elles montrent une
croissance lente méme a haute température. Apras ée1450°C, la présence d’'une fraction
volumigue non négligeable d’oxydes nanométriquegie le phénomeéne de recristallisation.
Ces deux matériaux sont par conséquent tres stahlésmpérature. L'effet du titane était
connu pour affiner la taille [Ohtsuka 04] [Ratti]0Tes résultats montrent qu'un ajout
important de 1% de titane ne dégrade pas le coeperit du matériau. Le titane en surplus
ne précipitea priori pas en intégralité. Un Iéger enrichissement emeitdes particules est

possible. La composition chimique est proche di¥O;.

Dans les deux cas, les particules changent de fetrde structure au-dela d’'un rayon de 2
nm. Elles sont initialement de structure cubiquatée et de forme sphérique. Elles transitent
vers la structure cubique a faces centrées etwesforme cuboide voir cubique. Un fait
marquant réside dans les relations d’orientatiate sur cube adoptées par les deux réseaux
cristallographiques. Les particules se retrouv@rsajuasiment en cohérence avec la matrice.
Cette cohérence est conservée méme sous recuitt@ température. L'énergie d’interface
reste alors minimisée [Ribis 12], ce qui est aidime de la faible vitesse de coalescence

observée dans ces alliages.
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Les alliages dopés en Yttrium présentent eux umduBon trés différente. Le plus chargée
(1%Y) a un comportement remarquable. Les particstbes nettement plus grosses (2,4 nm et
6 nm) apres I'étape de consolidation durant laguellles ont franchi majoritairement le cap
des 2 nm vu précédemment. Les particules sont deefelutdt sphérique et surtout ne
présentent que peu de relations d'orientation aeanatrice. Elles sont alors plutét
incohérentes ou trés partiellement cohérentes.atare chimique de ces particules n’est pas
clairement définie, certainement proche dgsIY;¢0; d’'aprés la DNPA. La présence de
particules de type X03, certainement Iégerement enrichies en titane,eo pas étre exclue

mais n’a pas pu étre démontrée.

Lors de recuit a hautes températures1300°C et [dusalescence des oxydes est favorisée
par des énergies d'interface oxydes-matrice élevkes particules atteignent alors tres
rapidement des tailles importantes. Le matériau desic libre de recristalliser. Une

recristallisation compléte est observée a 1300°Corapagnée d’une croissance trés

importante de grains et surtout de I'apparitiomn@unouvelle texture.

Dans I'échantillon D, I'ajout de 0,3% d’yttrium g&me un comportement intermédiaire entre
le Ref-2 et l'alliage plus fortement dopé en ytimiuEn effet, les particules initiales sont de
différentes formes (cubiques et sphériques) etgir@ment de natures variées. Des oxydes de
type Y,TiOs ont été repérés; ces particules sont partiellement cohérentes. La nano dispersion

ne présente pas une évolution tres rapide soust recuméme aprés 0,5h a 1450°C, la
recristallisation n’est pas observée. Globalemeatmatériau est relativement stable et ces
résultats prouvent une certaine latitude dans leixcde la teneur en yttrium sans trop

dégrader les propriétés structurales de ce typkagje.

Enfin, la nuance A dopée en oxygéne se présenteneaimn cas particulier.

En effet, a I'état initial brut de consolidatioeslparticules sont de petites tailles équivalentes
a celles observées dans l'alliage de référencer. floeme est cubique. L'analyse fine de leur

structure et des relations d’orientations n'a mathasement pas été réalisée mais ces
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particules ont montré une croissance extrémeme@ndeaupérieure a celle observée dans le
matériau C. Des 1300°C, aucune particule nanonuétmiest détectée. La recristallisation est
observée mais elle est différente de celle de #atihon C, a savoir pas de modification des
composantes de texture initiales mais une fortenamgation de I'acuité de celle-ci, et une

croissance de grains raisonnable jusqu’a la dizdénmicrometres.

La cinétigue de coalescence des oxydes est treadapte de la teneur initiale en éléments

d’addition en patrticulier, le titane, I'oxygenelgttrium.

Dans certains cas, la nanostructure (taille, fornedgtions d’orientation oxydes/matrice)
confére une grande stabilité au systéme. En effats les matériaux chargés en titane, les
particules de nature proche deTwO; ayant adopté une relation cube sur cube avec la

matrice de fer n’évoluent que lentement et fremeekristallisation.

Avec l'ajout d'yttrium ou d’oxygene en grande qusitle mécanisme de germination et de
croissance doit étre modifié ce qui génere desicpées partiellement cohérentes voir
incohérentes. La phase de coalescence est al@ @ et I'incidence sur I'évolution de la

microstructure est importante.

La nature et la perte partielle de cohérence descpi@s ne semblent pas étre les seuls
parametres a prendre en compte car ils n'explique® totalement les différences de

cinétique de précipitation et surtout des variatida comportement en recristallisation.

Afin de corréler ces évolutions microstructuralas aaractéristiques mécaniques, nous avons
étudié et modélisé d'une part le durcissement strak induit par la nano dispersion a
différents stades de la précipitation et d’autrdg,pa répartition des déformations en fonction

de I'orientation cristallographique des grains.
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Echantillons Ref-2 A—1%FeO3 B — 1%TiH> C-1%Y D-0,3%Y
Rm1(nm) / {1 1,8/2,0% 1,6/2,0% 1,6/1,8% 2,411,5% B,
Rmz2(nm) / {2 5,8/0,9% 5,2/0,8% 5,6/0,5% 6/1,3% 5,800,
Forme Sphérique Cublqug,_ un peu Sphenqt_Je, un pet Sphérique et Cubique, sphériqus
sphérique cubique polygonale
Particule _ _ _ _
s Nature Y2’4TI11607 Y116T|2’4O7 Y2TI207 Y2T|O5
Etat chimique (DNPA) (DNPA) (MET) (MET)
initial Structure Cc.C. c.C. c.f.c. c.f.c
. . <311>4/<100>7i207 | Cube sur cube ou
orientation Cube sur cube Cube sur cubg
(110)¢/(440) 21207 | (110)d/(440) 2705
Diametre de grain (nm) 1400 1040 1120 1340 1080
Texture Texturé avec | Texturé avec une| Tres texturé avec| Texturé avec une fibre Texturé avec une
une fibre {110} fibre {110} une fibre {110} {110} fibre {110}
Pas de . — Pas de Pas de
C Recristallisation R TR N C
. L recristallisation R o recristallisation | Recristallisation aprés recristallisation
Recristallisation . 'a N apres recuit a . ' . o o . 'a N
Etat jusqu'a 0,5h a 1300°C jusgqu'a 0,5h a recuit a 1300°C jusgqu’a 0,5h a
ats 1450°C 1450°C 1450°C
recuits
Stable jusqu’a 1400°C 1100°C 1300°C 1100°C 1300°C
Particule] Rm(nm)et | 54,54 Tres gros 2,6/1,4% 2,810,8% 3,2/1,6%
S apres fu1 Rm>10nm
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rec‘gt 1h Rngn;m) et 6,0/ 0,4 5,8/ 0,5% 8,6/1,2% 6,8/0,9%
V.
1300°C Forme Cubique Gros sphérique Cubique sphérique gQabsphérique
Nat , ) )
ch |?n:1qrﬁe Y 2T| 207 Y2TI 207 Y2TI 207
Structure c.f.c. c.f.c. c.f.c. c.f.c.
orientation Cube sur cube Cube sur cube

Rm de grain (nm) apres
recuit 1h & 1300°C

Tres gros vers quelque
mm

1500 Gros vers 1m 1160 1180

Texture apres recuit 1h & Acuité vers la | Treés acuité vers la Acuité vers la fibregg Nouvelles orientation| Acuité vers la fibre
1300°C fibre {110} fibre {110} {110} crees {110}

Tableau 4-9 : Caractéristiques microstructuralesalleages Ref-2, A, B, C et D analysés par DNPA Mt diffraction de neutrons a I'état

initial et recuit
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5. Etude du comportement mécanique

Létude expérimentale des différentes nuances mi&esi autour d’'une composition de
référence Fe-14%Cr0,3%Ti 0,3%3; a mis en évidence un effet important des teneurs
initiales en Ti, Y, O sur la microstructure (framti volumique et distribution de tailles des
nanoparticules, taille de grains, etc...) et sur éeolution en température. En particulier,
des microstructures trés différentes ont ainsioft&nues entre les états initiaux bruts de
consolidation et les états recuits a hautes terpérd300°C et 1400°C. Les alliages de
référence et B chargé en titane ne présentent guailules variations de la microstructure
contrairement aux nuances chargées en oxygéne eyttaom. A ces variations
microstructurales doivent correspondre des compmmgés mécaniques radicalement
différents. Le deuxieme obijectif de ce travail @studier leur comportement mécanique et

de le corréler avec les parameétres microstructuraux

Nous nous sommes particulierement intéressés a atqects : au durcissement structural
directement lié aux nanoparticules ainsi qu'a Enégéenéité de déformation entre les
orientations cristallographiques, parametre impartdans ce type de matériau trés
anisotrope du fait de leur mode d’élaboration. Rehacun d’entre eux, nous avons couplé

I'expérience et la modélisation.

Dans ce dernier chapitre, nous présenterons d’dberdssais de traction uniaxiale réalisés
sur les échantillons Ref-2, A, B et C a I'étatiaditpuis recuit, ainsi que I'évolution de

texture engendrée par la déformation. Les donnégerienentales de durcissement
structural ont été confrontées aux résultats d’'omalélisation prenant en compte les
caractérisations microstructurales expériment&agn, les hétérogénéités de déformations
élastiques et élasto-plastiques dans ces aciers @D®té mesurées dans ces difféerents
matériaux par diffraction des neutrons. Ces donoéesontribué au développement d’'une

modélisation du comportement macroscopique présenfia de manuscrit.

5.1. Caractérisation du comportement en traction

Des essais de traction uniaxiale ont tout d’aboédedfectués sur les échantillons Ref-2, A

et B, a I'état initial et aprés certains recuiteepté pour I'échantillon C qui a été étudié
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uniquement apres le recuit de 1h a 1300°C. Dars lgmicas, le sens de prélevement des
éprouvettes était parallele au sens de filaget-&'elire parallele a I'axe de la fibre {110}.
La Figure 5-1 reproduit les courbes de tractism(€) macroscopiques ainsi obtenues, et les
limites d’élasticité mesurees , sont reportées dans le Tableau 5-1. Pour compatdiss
limites d’élasticité recalculées a partir des vedade la dureté Vickers mesurées, en utilisant
la relation empirique,, = 3H (H étant la dureté Vickers), sont également reportées

le Tableau 5-1[Pavlina 08]. On observe tout d’abagde les limites d’élasticité des
échantillons dans leur état initial sont toutes péoches et tres élevées (voisines de 1200
MPa). Mais apres recuit, des differences importaeigre les échantillons sont mises en
evidence. Ainsi, les limites d’élasticité des édilmms A (1%Fe03) et C (1%Y), dans
lesquels les particules d’oxydes et les grainsatieint des tailles importantes sous recuit,
ont beaucoup diminué (de plus de 40%), tandis poigr; I'échantillon B (1%TiH), dont la
nanostructure est stable lors des recuits, la diticin de la limite d’élasticité est inférieure
a 20%.

[ [ I
1400 - Ref-2 ¥
Ref-2 1300 1h ||
Ref-2 1400 1h ||
1200 A initial
8 1000 i
S ——— B 1300 1h
— S
© a0 1
600 -
400 -
200 -
0 ; l | \ !
0 2 4 6 8 10 12 14

€ (%)

Figure 5-1 : Résultats des essais de tractiorsésagur les échantillons Ref-2, A, BetC a

I'état initial et apres certains recuits.

La diminution de la limite d’élasticité de I'échdlin Ref-2 est plus marquée que celle de
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I'echantillon B @, , =710 MPa pour Ref-2 contre 890 MPa pour I'échimtiB aprés 1h a
1300°C). Or il apparait a partir des mesures de DétRles observations en MET que les
microstructures des deux échantillons Ref-2 et i s@s similaires apres un recuit d’1h a
1300°C. De plus, ces deux échantillons présentesitvdleurs de dureté quasiment égales
(317 Hv pour Ref-2 et 314 Hv pour I'’échantillon B)) accord avec les nanodistributions. Il
est clair que les limites d’élasticité doivent ébgalement treés proches, contrairement aux
résultats des essais de traction uniaxiale. Enlésitessais de traction sont réalisés sur une
éprouvette prélevée indépendamment de I'échantiltdisé pour les expériences de DNPA
et pour les mesures de dureté. Etant donnée, fdgg&géité microstructurale observée a
'échelle macroscopique (présence d'une zone sondired’une zone claire) dans
I'échantillon Ref-2 (Cf. chapitre 2), il est podsilgue cette différence de comportement soit
corrélée avec la zone de prélevement. Pour cetr@at conserverons la limité élastique
calculée a partir de la dureté puisque la microstne a été caractérisée en DNPA et en

MET sur le méme prélévement.

, limite d’élasticité | Dureté limite d'élasticite
Echantillons Etats . calculée par dureté
mesurée (Mpa) (Hv)
(Mpa)
Initial 1200 391+ 5 1173 £ 15
Ref-2 1300°C 1h 710 317+ 6 951 + 18
1400°C 1h 590 304+ 4 912 +12
Initial 1180 419+ 6 1256 + 18
A — 1%Fe0;
1300°C 1h 280 148+ 3 444 +9
Initial 1180 392+ 5 1177 £ 15
B - 1%TiH,
1300°C 1h 890 314+ 7 943 +21
Initial 350+ 4 1051 £ 12
C - 1%Y
1300°C 1h 500 200+ 8 600 + 24
Initial 383+ 6 1148 + 18
D - 0.3%Y
1300°C 1h 303+ 19 909 + 57

Tableau 5-1 : Mesures de dureté, limites d’éldasticiesurées et recalculées a partir des
données de dureté par la éi,=3H pour des échantillons Ref-2, A, B, C et D, &dt initial

et a I'état recuit.
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Afin d’expliquer ces évolutions de limites d’élast, nous proposerons dans la suite de ce
chapitre (8 6.2) une modélisation prenant en corfgtaille et la fraction volumique des

nanoparticules, ainsi que la taille des grainsestdensités de dislocations. Les limites
d’élasticité théoriques calculées a partir de celét® seront ainsi comparées aux résultats

expérimentaux présentes ici.

Les textures cristallographiques apres les essaifragtion uniaxiale ont été également
mesurées par diffraction des neutrons sur tougdbantillons déformés. Les indices de
texture des échantillons avant et aprés déformatim reportés dans le Tableau 5-2. Pour
la plupart des échantillons, les indices de texawgmentent Iégerement apres déformation.
Par exemple, pour I'échantillon Ref-2, l'indice dexture passe de 5 a 7 aprés une
déformation d’environ 8%, et celui de I'échantill8nrecuit 1h a 1300°C passe de 9 a 9,5
apres une déformation de 6,5% (voir la Figure 5-4Wcune nouvelle orientation
préférentielle n’apparaitla direction de traction étant parallele a I'axelaldibre {1 1 0},
celle-ci tend a se renforcer. Les fractions volumig de la fibre {1 1 0} des échantillons

avant et aprés déformation sont présentées ddiableau 5-3.

Echantillon Avant déformation | Aprés déformation | Déformation (%)

initial 5 7 8,2

Ref-2 | 1300°C 1h 4,5 5 6,5

1400°C 1h 55 6,5 6,3

initial 4,5 5,5 7,4

A 1300°C 1h 65 24 10
initial 9 9,5 7,9

5 1300°C 1h 9 9,5 6,5

Tableau 5-2 : Indice de texture mesurés avantrésageformation en traction ainsi que le

taux de déformation maximum appliqué aux échantilla I'état initial et recuit.

Concernant I'échantillon A recuit 1h a 1300°C, diesttailles de particules et de grains sont
tres importantes, il présente avant déformation tes&ure tres prononcée mais du méme
type que les échantillons Ref-2 et B. Aprés défoiona on constate une diminution de
lindice de texture, qui reste toutefois tres impaot. La déformation a eu pour effet

d’'induire une légére désorientation autour de laefi{110} engendrée par les sous-
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structures de déformation dans les grains déjéstaliisés.

Echantillon Fraction volumique de la fibre {110} (%)
Etat Avant déformation Apres déformation

Initial 65 76

Ref-2 1300°C 1h 66 69

1400°C 1h 74 75
A Initial 65 69
Initial 80 82

5 1300°C 1h 81 81

Tableau 5-3 : Valeurs de la fraction volumique dstallites appartenant a la fibre {110}

dans les échantillons Ref-2, A et B, avant et agédsrmation uniaxiale.

B —-1300°C lh

Ma=16.294
2012/02A13

2012/02M13

Apres deformation

Figure 5-2 : Figures de poles de I'échantillon Buielh a 1300°C avant et aprés

déformation uniaxiale (6,5%).

103



Chapitre 5 : Etude du comportement mécanique

Concernant I'échantillon C totalement recristallggges le recuit 1h a 1300°C, et dont les
grains sont millimétriques, les indices de textaneant et apres la déformation sont
enormes, en raison de la taille de grains tres itapte. Les figures de poéles
correspondantes sont reproduites sur la Figurel%@olution de la texture de I'échantillon
C aprés déformation est différente de celle dessadichantillons non recristallisés et méme
de I'échantillon A. Les figures de péles présentanins de renforcements trés ponctuels ce
qui traduit un effet « gros grains » un peu attéauéan renforcement autour de certaines
orientations avec augmentation de la dispersiorulairg. Le Tableau 5-4 regroupe les
valeurs des fractions volumiques des orientatianscipales et des fibres {111} et {110}
avant et aprés déformation. On observe que lesidrsc volumiques des composantes
préférentielles {1 1 1}<2 -1 -1> et {1 1 1}<3 -1>2iminuent apres déformation, tandis
gue la fraction volumique de la composante{l 1 1})23> augmente. Globalement, les
fractions volumiques des cristallites appartenant fibres {1 1 1} et {1 1 0} diminuent

légerement apres déformation.

C —recuit 1h a 1300°C

Iin=0.004
Ma=135.880
2012002013

200
' \-’F
()

Min=0.007
Ma=118.124
201202114

Apres deformation

Figure 5-3 : Figures de pbdles mesurées par diftractes neutrons sur I'échantillon C recuit

1h & 1300°C avant et apres déformation uniaxigE24h
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Orientation fy -avant déformation (%) | f, - aprés déformation (%)
{111}<2-1-1> 27 18
{111)<3-1-2> 13 2,5
{111}<21-3> 2,5 39

Fibre {1 1 1} totale 81 73
Fibre {1 1 O} totale 7 5

Tableau 5-4 : Fractions volumiques associées aungipales composantes de texture

déterminées dans I'’échantillon C recuit 1h & 130@¥@nt et aprés déformation uniaxiale.

5.2. Modélisation du durcissement

5.2.1.Introduction

Dans ce chapitre, les différentes causes qui damnt a la trés haute résistance mécanique
des matériaux étudiés sont discutées, afin de pespme modélisation macroscopique du
durcissement des aciers ODS. Les résultats de roeitélisation seront comparés avec les

résultats expérimentaux.

Tout d’abord, il est bien connu que la réduction laetaille des grains des matériaux
métalliques, ainsi que l'augmentation de la derd#élislocations mobiles, entrainent une
augmentation de la limite d'élasticité. Mais poes &ciers renforcés par ODS, la présence
d’'une deuxieme phase nanométrique contribue egaletnaugmenter la limite d’élasticite.
Ainsi, dans I'étude de P.M. Hazzledine [Hazzled@®, une distinction est faite entre le
durcissement direct et le durcissement indirectlestinfluences relatives de ces deux
contributions ont été calculées: le durcissemertirect vient de [linteraction des
dislocations avec les joints des grains, tandislguurcissement direct provient de I'effet
de dispersion des particules qui sont contournéedep dislocations. Dans le cas général,
l'effet de durcissement indirect est censé étren bpus important que l'effet de
durcissement direct, mais, selon Hazzledine, quantille des particules en dispersion
devient inférieure a une certaine taille critiqgei(dépend de leur fraction volumique et de

la taille des grains de la matrice), le durcissamdinect est susceptible de devenir
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prépondérant. Etant donné que, dans les aciers @B $®récipités sont tres fins (quelques
nanometres), et que la taille moyenne des graingadmatrice est stable pendant les

traitements thermiques, ces matériaux fournissemxgellent test de ce modele.

Depuis quelgues années, d’autres travaux de matiéhisont été développés afin de prédire
les propriétés mécaniqgues en fonction de l'effetrelgforcement de nanoparticules en
dispersion dans la matrice. Z. Zhaegal [Zhang 06Jont proposé une modélisation qui
prend en compte le mécanisme de contournement diEsdpipés par les dislocations
(mécanisme d’'Orowan), la densité de dislocatiomssi aque le champ de déformation
élastique da a la différence de coefficients datdilon thermique et de propriétés élastiques
entre la matrice et les particules. J.H.Schneéiedl [Schneibel 11] ont comparé trois
modeéles mécaniques afin d’étudier la dépendanderapérature de la résistance d’aciers
avec des grains ultrafins renforcés par ODS, eatifmm de la microstructure. D. Preininger
[Preininger 04] a, quant a Ilui, modélisé l'effet d@ morphologie des particules
nanomeétriques et de la microstructure de la masicda résistance et la ductilité des aciers
renforcés par ODS. Enfin C.W. Nan et D.R. ClarkarM5] ont proposé une méthodologie,
basée sur une approche de type milieu effectif codebavec un modele de plasticité
cristalline, pour calculer la réponse a la déforamade matériaux composites a matrice
métallique renforcés par des particules. Ces @iffisr modeles prennent en compte la
contribution des nanoparticules, des grains fins lalematrice ou des densités de
dislocations, mais seul le mécanisme de contournens particules par les dislocations

(mécanisme de type Orowan) est considéré.

Dans la suite, nous nous sommes appuyés sur la éahlie par Nembadat al [Nembach
96] [Mohles 01], qui fait la distinction entre lparticules cohérentes avec la matrice et qui
peuvent donc étre cisaillées par les dislocationsiq différents types d’interactions
dislocations — particules doivent étre considéeresoaction de la nature des particules), et
les particules incohérentes qui doivent étre camies par les dislocations selon un

mécanisme de type Orowan [Orowan 48].

5.2.2.Contributions des durcissements

Notre objectif est de calculer une cission critigégoluer, , sur les systemes de glissement

en prenant en compte les différentes contributimmsdurcissement. En se basant sur le
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modele de Taylor (qui considére un taux de défdomatiniforme au sein du matériau
polycristallin), on peut exprimer simplement la iienélastiques,, en fonction de cette
cission critique :

Go,2 = M- To,2

Ou M est le facteur de Taylor, qui dépend notamndena texture cristallographique et de
la direction de sollicitation. En premiére approation, nous prendrons M = 3 (valeur
généralement admise pour un matériau cubique darg¢eisotrope), a défaut de pouvoir

évaluer une valeur plus réaliste a partir de leutexdu matériau [Schneibel 11].

En considérant les différentes contributions au cideement, la cission critique

s’écrit [Deschamps 99]:

— 2 2
To2 = To + \/(Tparticule + Tdislocation ) + Typ

T, correspond a la cission critique de la matrican€iut la friction du réseau ainsi que le
durcissement par mise en solution solide d’élémdialage. Dans la suite, nous prendrons
7,=30 MPa, valeur qui donne le meilleur accord calculexpériences. La contribution
supplémentaire au durcissement comprend trois sauénenes : le durcissement dd aux
nanoparticules,,,ticuie, 1€ durcissement lié a la taille de grains de Eriver,p, et le
durcissement lié aux interactions entre dislocatioq durcissement de la forét »)
Taistocation- UNE SOMMe quadratique des termgs icuie € Taisiocation €St Utilisée car les
deux contributions correspondent a des interactiisiscations - obstacles caractérisées par
des forces du méme ordre, mais avec des densitdsstdtles différentes [Kocks
75] [Deschamps 99].

5.2.2.1. Durcissement lié a la taille des grains de la mate

La cission critique est reliée a la taille moyerdes grains a travers la loi de Hall-
Petch [Petch 53] [Hall 51] [Hull 84]:

= knp _ Mkoy

_ o (b e
Typ = \/d_g(Ou blenO-Hp = \/d_g_\/d_g

Ou dy est la taille moyenne des grains,kgk la constante de Hall-Petch, qui dépend du
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matériau.

S. Takakiet al [Takaki 01] ont étudié les mécanismes de renfoerg dans des aciers
ferritiques fabriqués par broyage, et ont trokye = 0,6, aveady le diametre des grains

exprimé en metre. Nous utiliserons cette valeusdarsuite.
5.2.2.2. Durcissement par les dislocations

Le durcissement di aux dislocations peut étre mrpar I'équation suivante, dite de

Taylor [Taylor 34] :

Tdislocation = a.‘lb\/ Pdis

Oua est un terme d'efficacité du durcissement pardigkcations, généralement compris
entre 0,15 a 0,3 [Taylor 34]. Dans notre étude srenonsr=0,2 [Grossbeck 92]1 est le
module de cisaillement ;{= 80GPa dans notre cas)h le vecteur de Burgersh(=

0,248 nm), etp ;s est la densité de dislocations.
5.2.2.3. Durcissement par les particules

Les particules agissent comme des obstacles auammant des dislocations sous ['effet

d’'une contrainte externe. En fonction de leur ¢adt de leur nature, ces obstacles peuvent
étre soit cisaillés par les dislocations, soit oamés selon le mécanisme suggéré par
Orowan [Orowan 48]. Il est notamment admis queeselds particules cohérentes de petite

taille avec la matrice peuvent étre cisaillées.

Dans la suite, la contribution des particules aicidgement va étre présentée pour les deux
cas suivants : (i) les particules peuvent étreildsa par les dislocations (contribution a la
cission critiquer,, ), et (ii) les particules doivent étre contournges les dislocations

(contributiont,,;).
5.2.2.3.1. Les particules cisaillées par dislocatiors :

Si les particules sont cohérentes avec la matricgpesivent étre cisaillées par des
dislocations, la cission critique due aux partisypeut étre exprimée par I'équation générale
suivante [Schneibel 11] [Nan 95] [Brown 71] [Ard8B] [Reppich 93] :
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Fy
Tp1 = 7
P17 pL,

Ou F, est la valeur maximale de la force d'interactintreeune particule et une dislocation,
etL. est la distance moyenne entre les particulesnig ¢t la dislocation au moment ou la
cission atteint la valeur critiqug,;. Lhypothese de départ est que toutes les pagscsint
supposées produire la méme force d'interackipria valeur minimale dé, correspond a
la distancd.,,;,, entre des particules formant un réseau céyg, est reliée a la densité de
particules qui interceptent le plan de glissemest dislocations, et, si les particules sont
supposées sphériques, elle peut s’exprimer enifonde leur rayon moyenet de leur
fraction volumiquef:

an)l/z

Lin =T (T

_a
nr2’

Dans lequelw, = g étant la surface moyenne des intersections ensrgdeticules

sphériques et les plans de glissement (Cf. Figute 5

Surface : q

Figure 5-4 : Définitions géométriques de q; et i,

Nous avons choisi d'utiliser la formulation basée sn modéle d’interaction dislocations —
précipité du type « durcissement par mise en osdtel que décrit par Nembach et Neite
[Nembach 85] et Ardell [Ardell 85] [Ardell 94]. Dancette approche, on considere que les
précipités ont une structure cristallographiquenaisable a une sur-structure de la structure
cubique centrée de la matrice. De cette maniere, disliocation parfaite au sein de la

matrice devient une dislocation partielle au saradparticule, et cette dislocation partielle
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crée sur son passage un défaut d’empilement danzari@cule cisaillée : une paroi
d’antiphase (APB). Les dislocations sont donc aiérgies comme glissant par paires : la
premiere dislocation cisaille le précipité et code paroi d’antiphase, tandis que la seconde
dislocation est attirée par la particule et, encigaillant a nouveau, élimine le défaut
d’empilement créé par la premiere dislocation. C’par exemple le mécanisme de
durcissement prépondérant dans les superalliages Ha renforcés par des précipités
cohérents’ [Nembach 85].

Dans le cas de particules en faible fraction votprai (avec L>>Lnn), et en faisant
I'hypothese que les dislocations ne sont que faiblg courbées lors de leur interaction
avec les précipités, Raynor [Raynor 70], Brown [no71] et Nembach [Nembach 96] ont

propose la formulation suivante payy; :

f 3/ r 1/2
1 =5y A1Yapp "2 [f_S] + AzVaps

3\ /2
AvecA; = C (‘“‘”)

T[(Uq

Et AZ = —Olp

Ici, C est un parameétre statistique, qui décridiktribution des particules dans le plan de
glissement des dislocations,«&t = :_r avecr, le rayon moyen des intersections entre les

plans de glissement et les particules sphériquésHGure 5.5). Dans notre étude, nous
prendrons C=0,94 [Schwarz 78], valeur correspon@anine distribution aléatoire des
particules dans les plans de glissement. Les paresag andw, dépendent de la fonction
de distribution de tailles des particules. Dansds de la fonction de distribution « LSW »,
introduite par Wagner [Wagner 61] et Lifshitz ety@&ov [Lifshitz 61] et que nous
considérerons pour les calculs, = 0,82 etw, = 0,75. Le parametre, dépend de la
distribution et de la taille des précipités, aimgie de linteraction entre la seconde
dislocation et la particule cisaillée. Généralement a :0 < a,, <1. Ici, nous prendrons
a, = 0,1[Nambach 96].

Enfin, I'énergie de parois d'antiphagg peut étre exprimée par [Baithery 01]:
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) 1.02ub? | 8r,
Yars = b =y (R

Our; est le rayon de la plus petite boucle de dislooapossible autour d'une particule
contournable pris égal a 2 nm (voir plus loiR)est le rayon de coupure interne les
dislocations (introduit pour le calcul de I'énerglastique d’'une dislocation dans le cadre
de la théorie de I'élasticité linéaire et isotrop&pus le supposerons égak,ab, valeur

généralement admise pour le fer cubique centrédiadO]. S est la tension de ligne de la

dislocation, considérée comme constante car lebcoerdes dislocations est supposée rester

2
faible : dans ce cas= % [Friedel 56] [Hanson 75} est le coefficient de Poisson :

v =0.33.

5.2.2.3.2. Les particules contournées par les dislocatiaps :

Au-dela d’'une certaine taille, les particules nenaat plus étre cisaillées, mais doivent
alors étre contournées par les dislocations molilass ce cas, la cission critique est régie

par le mécanisme proposé par Orowan et peut £gtfambach 96] :

3/
o G
p2 Lmin_zrr [ln(Lml.nR—?zrr)]l/Z

Ou Y est un parametre statistique, analogue aurpgdra C décrit précédemment, et qui
décrit 'aspect aléatoire de I'arrangement desquaels dans le plan de glissement. Sa valeur
est d'environ 0,9 [Nambach 9&]; est le facteur permettant de calculer I'énergistijae

par unité de longueur d’une dislocation, qui peétrire [Bacon 74] [Barnett 72]:

Kg(0y) = ——r 5y (1= veos?o,]

4m(1 —
etKgg = [Kg(8q = 0°) - Kg(84 = 90°)] /2

Ou b, est I'angle entres etb, étant le vecteur unitaire parallele a la lignedagocation, et

b, le vecteur de Burgers.

D est une fonction dB, ('espace « libre » entre les particulesjigt(le diametre de la particule

au niveau du plan de glissement). Généralenigrest beaucoup plus grand giig donc D est tres

111



Chapitre 5 : Etude du comportement mécanique

voisin dedp :

1_1.1
D L, d,

donc quand L, » d, D ~ d, = 2r.

5.2.3.Calcul des durcissements

Pour résumer, les différents parametres introdigiiss les calculs de la limite élastique

théorique sont synthétisés dans le Tableau 5-5.

Pour évaluer I'effet du durcissement par les nartapdes en appliquant le modéle présenté
dans les sections précédentes, la plupart desrsabdes parametres microstructuraux
utilisées dans nos calculs, telles que la limitélasticité, la taille moyenne de grains, le
rayon moyen des particules et leur fraction volureicpu encore la densité des dislocations,
sont issues de nos résultats expérimentaux (mesleretureté, DNPA, observations en

MET, etc...). Ces données expérimentales sont listées le Tableau 5-6 : r le rayon

moyen des particules ela fraction volumique des particules ont été mespa DNPA7,

est le rayon moyen des grains obtenu par observatidMET ou par microscopie optique,

Pdis €st la densité des dislocations mesurée en MET Monexe 2), ey est la limite

d’élasticité obtenue a partir des mesures de d(@té&hapitre 5.1.).

Pour évaluer la contribution de durcissement pas particules, il est indispensable
d’attribuer un type de comportement des dislocatids-a-vis des particules, c’est-a-dire de
distinguer dans quels cas nous pouvons considéheneparticule est soit contournée, soit
cisaillée par les dislocations, le parametre essdegtiant ici, par hypothese, la taille de la
particule. A cette fin, nous avons comparé les ias des deux contributions, etr,,

en fonction du rayon des particules, pour une ifvactolumique fixée a 3%. Le résultat est
reproduit sur la Figure 5-5. On constate qu’en al@ssd’'un rayon d’environ 2,5 nm, la
cission critique dans le cas de particules cissliést inférieure a celle déterminée pour des
particules contournées, tandis que pour un rayqradeules supérieur a environ 2,5 nm, la
cission calculée pour des particules contournéegemieinférieure a celle des particules
cisaillées. Par conséquent, ces calculs montreaf lgusque les particules ont un rayon
inférieur a environ 2,5 nm, il est plus facile pal@s dislocations de les cisailler que de les

contourner (le mécanisme est moins « colteux »nerg&), mais que, pour des particules
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plus grosses, le cisaillement devient trop difiat que le mécanisme de contournement de

type Orowan doit étre alors favorisé.

Parameétres Descriptions Valeurs
M Facteur de Taylor 3
Omatrice Limite d’élasticité de la matrice 180MPa
Efficacité du durcissement par les
a . . 0,2
dislocations
U Module de cisaillement 80GPa
b Norme du vecteur de Burgers 0,248nm
C Paramétre statistique 0,94
Wy Parametre géométrique 0,82
Wy Parametre géométrique 0,75
ay Paramétre caractéristique des précipités 0,1
v Coefficient de Poisson 0,33
R; Rayon de coupure interne de la dislocatipn 2,5b
Y Paramétre statistique 0,9
r Rayon moyen des particules Mesuré par DNPA
Rayon de la plus petite boucle de 2 Am
s dislocation autour des particules
d, Diameétre moyen des particules 2r
f Fraction volumique des particules Mesuré par DNPA
Mesuré par MET
dg Diametre moyen des grains de la matrige ou microscopie
optique
Pdis Densité des dislocations Mesuré par MET

Tableau 5-5 : Synthése des différents parametileseatpour calculer la limite d’élasticité.

Par ailleurs, nous avons vu lors des caractérisatimicrostructurales que les petites
particules de taille inférieure & 2 nm sont decdtme cubique centrée soit cohérentes avec
la matrice et qu’'au-dela de cette taille, ellesngjeat de structure et, dans certains cas, de
forme. Suite aux estimations de I'évolution de lasion en fonction du mode de
franchissement de la particule et des observatioicsostructurales, toutes les particules
d’'un rayon inférieur a 2 nm seront considéréesli@sa et les plus grosses particules seront

considérées contournées pour le calcul des lirditdasticité.
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Echantillon | Etat de recuit | r (nm) | f(% r, (hm Pdis 0o.2
( ) ( ) g ( ) (n,l 3) (hﬂ[)fi)
Ref.0 initial 2,7 2,9 700 6,6E+14 1173
e -
1h a 1400°C 40 2,6 800 9,0E+14 912
initial 2,7 2,8 520 55E+14 1256
A —1%FeO;
1h a 1300°C 8,9 0,1 9000 7,15E+14 444
] initial 2,4 2,3 560 6,1E+14 1177
B — 1%Tik :
1h a 1300°C 3,4 1,9 580 6,8E+14 943
initial 4.0 2,8 670 5,4E+14 1051
C- 1%Y
1h a 1300°C 8,3 1,25 10000000 1,1E+13 600
initial 2,9 3,0 540 4 9E+14 1148
D - 0.3%Y
1h & 1300°C 45 2,5 590 3,4E+14 909

Tableau 5-6 : Parameétres déterminés expérimentateme

Les fractions de « petites » particules @ nm, cisaillables) et de « grosses » particules (

2 nm, contournables) ont été déterminées a pagirdistributions de taille déduites des

mesures de DNPA, et les résultats (natures eidrectolumiques relatives) sont regroupés

dans le Tableau 5-7. Lorsque les deux types decplms coexistent, la contribution au

durcissement a été calculée en effectuant la m&ypandérée par les fractions relatives des

deux contributions calculéesg; ett,,.

1000

800

600

T, (Mpa)

400

200

R(nm)

10

100

Figure 5-5 : Comparaison des deux contributigys(particules cisaillées, courbe rouge) et

Ty, (particules contournées, courbe bleue) en fonaiorayon des particules dans un acier

ODS, calculées pour une fraction volumique de nmenforts egale a 3 %.
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Echantillon Etat de recuit Cisaillement (%) | Contouement (%)
Initial 64 36
Ref-2 -
1h a 1400°C 12 88
Initial 58 42
A — 1%Fe0s N
1h & 1300°C 0 100
_ Initial 75 25
B - 1%TiH, N
1h a 1300°C 16 84
Initial 18 83
C - 1%Y .
1h a 1300°C 1 99
Initial 41 59
D - 0.3%Y N
1h a 1300°C 9 91

Tableau 5-7 : Fractions volumiques considérées d@snsalculs de durcissement, de

précipités cisaillables ou contournables des difiés échantillons (Ref-2, A-D) issus des

différents traitements.

Les différentes contributions a la cission critiqyetq et1g ont ainsi eté calculées,(1q et

Ty étant les contributions des particules, des diglons et des tailles de grains,

respectivement). La limite d’élasticité calculéguca ensuite été comparée avec la limite

d'élasticité mesuréeesure Ao étant la différence relative enti@.acue €t Omesure LES

résultats sont présentés dans le Tableau 5-8.

Echantillon | Etat de recuit T, T4 Thp | Ocalculé | Omesure | DAO(%0)
Ref.2 Initial 317 110 169 1265 1173 8
e -
1h a 1400°C 213 128 158 993 912 9
Initial 294 100 196 1217 1256 -3
A—1%FeOs
1h a 1300°C 17 114 47 483 444 9
] Initial 267 105 189 1140 1177 -3
B-1%TiH,
1h a 1300°C 191 111 186 937 943 |
Initial 232 99 173 1020 1051 -3
C - 1%Y
1h a 1300°C 76 14 1 322 600 -44
Initial 293 94 192 1205 1148 5
D - 0.3%Y
1h a 1300°C 192 78 184 897 909 -1

Tableau 5-8 : Limites d’élasticité calculées, alescdifférentes contributions, et comparées

avec les limites d’élasticité déterminées expériaement en MPaNo=(Ocalcuis

Omesurd/ Omesurd-
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5.2.4.Discussion

Les résultats des calculs ont été comparés avec aaenus expérimentalement (Figure
5-6). On peut constater que, mis a part pour I'déthan C recuit, les limites élastiques
calculées sont en tres bon accord avec les lirdlegiques observées, surtout si I'on tient
compte des erreurs expérimentales (sur les liméksstiques expérimentales, mais
egalement sur les parameétres microstructuraux doit® dans les calculs). De plus, il
convient de garder a I'esprit que tous ces calont$£té effectués en considérant un facteur
de Taylor M égal a 3, c’est-a-dire en faisant l'apmation d’'une texture isotrope, bien
gue tous nos échantillons soient assez fortemetirés Rq : Plus généralement, il faut
également rappeler que I'approximation de Tayloem soi un caractere extrémal, qui

permet d’obtenir une borne supérieure pour le cortgment effectif des polycristaux

Il est notamment important de noter que les évahstiexpérimentales sont tres bien
reproduites par nos calculs : en particulier, @rgidrs prédisent bien que les échantillons A
et C recuits sont les plus mous, et les échansilRef-2, A, B et D dans leurs états initiaux

les plus durs, en excellent accord avec I'expégenc

1400.00

1200.00

1000.00

800.00

600.00

40000

Limite d'élasticité (Mpa)

200.00

Figure 5-6 : Comparaison des limites élastiquesut@ts avec celles obtenues

expérimentalement.
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Concernant I'échantillon C recuit pendant 1h a 280(ecristallisé€), la valeur de la limite
d’élasticité calculée est presque égale a la mal@éla limite d'élasticité réelle. Les
expériences ont montré qu'aprées la recristallisatia taille moyenne des grains de la
matrice avait fortement augmenté jusqu'a devenitlimétrigue. Par conséquent, le
durcissement d( a I'effet de taille de grains est-a-fait négligeable. De plus la densité de
dislocations mesurée est trés faible, et la caminh au durcissement des interactions entre
dislocations est donc aussi négligeable. Ainsifaidle valeur de la limite d'élasticité
calculée pour I'échantillon C recuit provient treéertainement principalement d’'une sous-
estimation de la contribution des particules awcidgement. En effet, dans cet échantillon,
la majorité des oxydes a atteint un rayon nettersepérieur a 10 nm (Cf. chapitre 4) et ne
contribue plus au signal de DNPA. Ces particulessolt pas comptabilisées dans les
fractions volumiques précipitées considérées et dentribution au durcissement n’a pas

été prise en compte.

La Figure 5-7 représente, pour chaque échantilles, proportions des différentes
contributions a la limite élastique, déterminéepadtir des calculs. On observe que les
contributions provenant de la taille de graing) et des interactions entre dislocationg (
evoluent peu d’'un échantillon a un autre, exceptéak des deux échantillons recristallisés
('échantillon A et C recuit a 1300°C). Ainsi, legariations de limites d’élasticité
s’expliquent majoritairement par les effets delaailet de fractions volumiques des
nanoparticules. Ces résultats confirment donc bies pour obtenir une haute résistance
mécanique, il est primordial de contrbler la tafitda fraction volumique des nanoparticules

dans un acier ODS.

En conclusion, ces calculs, basés sur un modeleoswapique et statistique, permettent de
bien reproduire les variations de limites élastgjobservées expérimentalement en fonction
de la nature des précipités et du traitement tlggrenills permettent notamment de juger
gualitativement des influences relatives des dfiés mécanismes de durcissement. Afin
d’étudier a une échelle plus locale linfluence dm®cipités sur les mécanismes de
déformation, nous avons choisi d'effectuer des messule déformations élastiques par

diffraction des neutrons situ au cours d’essais de traction uniaxiale.
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Figure 5-7 : Comparaison des contributions de daserhent dues a la taille des grains de la

matrice ¢np) , aux dislocationstf) et aux particules d’oxydey) par différents echantillons.

5.3. Etude des hétérogénéités de déformation par diffraion des

neutronsin situ

Les déformations élastiques mesurées par diffractes neutrons a partir des plans {110},
{200} et {211} en fonction de l'orientatiory du vecteur de diffraction sont présentées
Figure 5-8 et Figure 5-9 pour deux niveaux de ctraent, sélectionnés dans les domaines
élastigue et plastique (définis a partir des camrloe traction macroscopiques),
respectivement. Les contraintes appliquées cornelgmdes pour chaque échantillon sont

données dans le Tableau 5-9.

Echantillon Contrainte appliquée (Mpa)
Etat Domaine élastique Domaine plastique
1300°C 1h 383 760
Ref-2

1400°C 1h 297 730

A(L%Fe0:) Initial 650 1220
orets 1300°C 1h 266 570

] Initial 520 1280

B(1%TiH,)

1300°C 1h 510 1020

Tableau 5-9 : Contraintes appliquées corresporalantourbes présentées Figure 5-8 et

Figure 5-9.
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On constate immédiatement trois grands types deodament, correspondant a différents
profils de courbes=f(x), représentés d’une part par I'’échantillon Refl&ns les deux états
recuits), d’autre part par les échantillons A (étdial) et B (initial et recuit), et enfin par
I'échantillon A recuit. Nous nous concentreronseesiellement sur les deux premiers types
de comportement, I'échantillon A présentant unerasitucture tres différente (gros grains
et des précipités qui ne sont plus nanométriquesCI@apitres 4), qui évolue trés fortement
avec la déformation, ainsi qu'une limite élastigtes faible (< 300 MPa). On note que,
pour chaque échantillon, I'allure des courbes évdtas peu entre le régime élastique et le

régime plastique : seules les amplitudes de défimmsaélastiques évoluent.

D’une part, en ce qui concerles échantillons Ref-2quel que soit le plan {hkl} considéré,
les courbes = f(x) ont des allures trés similaires : on observe désr@tions positives a
faible x, en accord avec la direction de sollicitation, umécroissance globalement
monotone lorsqug augmente, et des déformations légerement négadiywes 90° (i.e.
selon la direction transverse a la direction décstaition), les déformations s’annulant pour
X ~ 60°. Dans le régime plastique, une légéere aioss de la déformaticg)oo peut étre
constatée lorsque tend fortement vers 90°. Il est a noter que, Bldai, les barres d’erreur
sont relativement importantes pour les déformatotéterminées a partir des plans {211} et
surtout {200} en raison des effets de texture etaddes faibles intensités diffractées selon
certaines directions défavorables. Le léger maxinu@rdéformatiorepoo; observe g =

10° n’est donc probablement pas significatif.

D’autre part, concernarles échantillons A(1%FeQs3) (état initial) etB (1%TiH ), on
constate que les allures des courlsgg; =f() sont différentes selon le plan {hkl}
considéré. Ainsi, la déformation mesurée a pads plans {110}, positive #=0°, décroit
d’abord tres fortement aveg jusqu’ay [0130° pour se stabiliser a des valeurs voisines de
zéro autour dg=40°, voire augmenter légerement pour présentenaximum local vers

X = 45°-50°, puis décroitre a nouveau plus ou moins fortemeansde régime élastique,
une légere croissance dgip est finalement observée quapdtend vers 90°. Avec
I'échantillon B recuit, il est particulierement émessant de constater que la déformation
élastiqueggi10) reste quasiment nulle a partiryde30° ! Les déformations mesurées a partir
des réflexions {200} et {211} présentent quant fe®ldes valeurs maximales en traction

autour dey~20° ou 30°, les déformations selon la direction ddigtation (y = 0°) étant

119



Chapitre 5 : Etude du comportement mécanique

trés inférieures aux déformations mesurées syslées {110}, voire quasiment nulles dans

le cas de I'échantillon B (initial et recuit) !
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Figure 5-8 : Déformations élastiques mesurées iffeaction des neutrons a partir des
réflexions {110}, {200} et {211} en fonction de I'gentation du vecteur de diffraction

(angley en °) dans le domaine élastique.
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Figure 5-9 : Déformations élastiques mesurées iffeaction des neutrons a partir des

réflexions {110}, {200} et {211} en fonction de I'@entation du vecteur de diffraction

(angley en °) dans le domaine plastique.

121



Chapitre 5 : Etude du comportement mécanique

Afin d’interpréter les résultats obtenus par ditran des neutronis situ sous charge et de
mieux cerner les mécanismes de déformation missenrjous avons effectué un calcul
micromécanique en champ moyen. Ce type de calceltant en jeu les méthodes
d’homogénéisation, est basé sur une descriptiotistsjae de la microstructure et la
connaissance du comportement mécanique des camssiten présence. Nous avons choisi
d’utiliser le schéma auto-cohérent, pertinent pdes microstructures parfaitement
désordonnées, et bien adapté pour I'estimationctioportement effectif et la description

statistigue des champs mécaniques locaux pouplgsristaux [Bornert 01].

Le code utilisé a été développé par Yostetlal [Yoshida 09] [Yoshida 11], sur la base de
la formulation établie par Hutchinson [Hutchinson0] 7 pour des polycristaux

élastoplastiques. Le glissement cristallin est ict#mé comme la source de la déformation
plastique : en particulier, un systeme de glisseémeste inactif tant que la cission reste
inférieure a une cission critique. Pour simplifles calculs, un écrouissage isotrope des

systemes de glissement est considére, et les irdude texture sont négligées.

Afin de juger de linfluence de la présence ded$édiints types de nanoparticules sur le
comportement meécanique des matériaux, le calcudtofilastique a été effectué en
considérant uniquement un matériau purement fgueti représenté par 20000 grains avec
une texture tres marquée de type fibre {110} (etaceprésentative des matériaux réels).
Les 20000 orientations ont été générées a I'aidprdgramme LaboTex en imposant une
fraction volumique de 80 % de composantes de t{fi@}<uvw>, avec un élargissement de
5° en® (largeur a mi-hauteur). Aucune texture morpholagig’a été considérée. Un essai
de traction uniaxial (parallelement a 'axe deikad) a été simulé jusqu’a une déformation
macroscopique de 2 %. Les constantes élastiquesses étaient les suivantes;; € 230,1
GPa, G, = 134,6 GPa, &=116,6 GPa. Les deux familles de systemes dsegfient
{110}<111> et {211}<111> ont été prises en compawec la loi d’écrouissage suivante
[Yoshida]:

75 = Z h@B) |y ®)|
P

avec
n-1

h@B) = p, (1 v hoya)
Ton
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TS étant la cission critique du systéme de glissement s, y#) le taux de glissement du
systtme B, h(“) le module d’écrouissage, J; le glissement cumulé sur tous les systémes, et
Tg, Ny, n des parameétres caractéristiques du matériau (t,s’assimilea une cission critique
initiale « globale », i.e. identique pour tous les systemes de glissement). Nous avons pris :
7o = 140 MPa, hy = 5500 MPa et n=0,15. La courbe de traction macroscopique ainsi
obtenue est représentée sur la Figure 5-10. Elle est tout-a-fait représentative du
comportement en traction uniaxiale d’un acier ferritique non renforcé, avec une limite
¢lastique de I’ordre de 400 MPa. (Rq. Dans ce type de calcul en champ moyen, la taille des
grains n’est pas directement prise en compte, et donc aucune contribution de type Hall-

Petch au durcissement n’est intégreée.)

600

400

300

S11 (MPa)

200

100

0 0.005 0.01 0.015 0.02
E11 macro

Figure 5-10 : Courbe de traction macroscopique simulée d’un acier 100% ferritique, avec

une texture de fibre {110} trés marquée.

Afin de comparer directement les résultats expérimentaux obtenus par diffraction aux
résultats issus de la modé¢lisation élastoplastique, il est nécessaire de calculer les
déformations moyennes dans le volume diffractant. Ce dernier est défini par I’ensemble des
orientations cristallographiques telles que la normale h au plan diffractant {hkl} considéré
soit parallele au vecteur de diffraction Q (dont I’orientation est définie par les angles X et
¢). 11 est donc différent pour chaque orientation (X,$). De la méme maniére que pour les
mesures de diffraction, nous avons mis a profit I’isotropie transverse de la texture, et donc
des propriétés mécaniques, pour fixer ¢ = 0 et faire uniquement varier X. Ainsi, pour chaque

angle X, et pour une statistique raisonnable (i.e. compter suffisamment de grains), nous
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avons calculé la déformation moyenne des grainsitaleur normale au plan {hkl}
comprise a l'intérieur d’'un céne de ¥ ouvertare 1° centré sur 'orientatiog considérée.
Cet anglea peut étre assimilé a la divergence totale du éaigcde neutrons dans notre
simulation. Les courbes = f(x) ainsi obtenues pour les plans diffractant {11{Z00} et
{211} sont reproduites sur la Figure 5-11 pour uléormation macroscopique de 0,1%
(correspondant a un comportement purement élastifjuanatériau et une contrainte
appliguée de l'ordre de 200 MPa) et sur la Figurd25pour une déformation
macroscopique de 2% (correspondant a un comportegfasioplastique, et une contrainte

appliguée de I'ordre de 550 MPa).

On constate que la forme globale des courbesragage dans le domaine élastique et dans

le domaine élastoplastique.

Qualitativement, ces courbes simulées se comppeaticulierement bien avec les courbes
expérimentales obtenues avec les deux échantiR@f®. On observe notamment bien des
déformations élevées et positives a proximité diirkection de sollicitation, qui décroissent
de maniére globalement monotone lorsgueugmente, et qui s’annulent pguproche de
60°. De plus, les calculs prédisent bien des nixetudéformation plus élevés lorsque I'on
regarde les réflexions {200}, les déformations otées avec les réflexions {110} et {211}
étant du méme ordre, en bon accord avec les cafistet expérimentales sur les

échantillons Ref-2.

Ces calculs permettent donc de conclure que, @éacedre d’'une approche micromécanique
en champ moyen, le comportement élastoplastiquéaemtillons Ref2 peut étre assimilé,
en premiére approximation, au comportement d’'uraéition purement ferritique (sans

renforts) avec une cission critique des systéemeglidsement augmentée de maniére

uniforme par la présence des nanoprécipités.

Par contre, le fait que les courbes expérimentdssautres matériaux (A et B) différent
fortement de ces courbes calculées traduisent dee tévidence une influence plus
complexe des nanoprécipités sur les réponses nggeaniocales. En outre, ces différences
sont notables y compris dans le domaine élastimaeroscopique) : ceci semble indiquer
'apparition d’'un faible écoulement plastique logabur une contrainte appliquée trés

inférieure a la limite élastique apparente des rzate.
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Rq : Des calculs similaires (non montrés ici) ont également été effectués en considérant
uniquement des systemes de glissement de type {110}<I11>. Les résultats obtenus sont
comparables a ceux obtenus ici avec les deux familles {110}<I111> et {211}<I11>. Les
différences de comportement observées entre les différents échantillons ne peuvent donc pas
s ‘expliquer, en premiere approche, par des cissions critiques différentes entre les deux types

de systemes de glissement.

0.003 T - T
110 - simul +
200 - simul o
0.0025 .
? 211 - simul
0002 ¢ o 0O g b
o
0.0015 | a g
c + +
‘T + ¥ +
= 0.001 + & =
(0] 2 o
=) E3
@ 0.0005 | * o
© e
w + +
0 | =]
o+ 3 + 4
-0.0005 ¢ %
o o
-0.001
-0.0015

0 1.o 26 36 4.o 55 e’o 76 8'0 90
Khi (degs.)
Figure 5-11 : Courbes € = f(X) simulées pour les plans {110}, {200} et {211} pour une

déformation macroscopique de 0,1% d’un acier 100% ferritique fortement texturé.
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Figure 5-12 : Courbes € = f(X) simulées pour les plans {110}, {200} et {211} pour une

déformation macroscopique de 2% d’un acier 100% ferritique fortement texturé.
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Afin de tenter d’identifier cette influence, nousoas choisi de tracer I'évolution des
déformations locales élastiques, mesurées a paetrtrois plans diffractant {hkl}, en
fonction de la déformation macroscopique, pour idioration particulierex = 0°,

correspondant a des mesures de déformations eélestigaralleles a la direction de

sollicitation. Les courbes ainsi obtenues sontaepites sur la Figure 5-13.

Sur cette figure, les courbes correspondent domcréponses meécaniques des grains qui
appartiennent a des orientations du type {hkl}<uywawec {hkl} = {110}, {200} ou {211}
selon le plan diffractant considéré. Les grainsOf&luvw> observés par I'intermédiaire des
plans {110} appartiennent donc a la fibre tres mtgoe, tandis que les grains {200}<uvw>
observés par lintermédiaire des plans {200} ons deactions volumiques relativement

faibles.

Tout d’abord, on peut observer que les échantillee&2 présentent des comportements
similaires, quelle que soit la famille de grainsisidérée. En effet, 'écoulement plastique
apparait a partir d'une déformation macroscopigeaviron 1 % dans les trois familles de
grains, et la déformation élastique des grains J20@w> est supérieure d’environ 30 % a
celle des grains {110}<uvw> et {211}<uvw>, en boocard avec les résultats des calculs

précédents.

Ensuite, ces courbes mettent clairement en éviddesalifférences de comportement non
seulement entre les échantillons Ref-2 d’'une pakt (@itial) et B (initial et recuit) d’autre
part, mais également entre les échantillons A(1f@keet B(1%TiH). En effet, si I'on
regarde uniquement les grains {110}<uvw>, on caestpe les comportements de tous les
échantillons sont assez proches, exceptés : @hditillon A recuit qui présente une
déformation élastique nulle (voire légerement niggat traduisant probablement de
I’endommagement local; (i) I’échantillon A initial qui présente des niveaux de déformation
elastique plus faibles, ainsi qu’'un palier de défation plus tardif (vers 2% de déformation
macroscopique). Les grains {110}<uvw> des échamdlRef-2 et B (états initial et recuit)
ont des comportements tres similaires, si ce niegpalier de déformation plus tardif (vers
2% de déformation macroscopique) dans I'’échantiBanitial (comparable a I'’échantillon
A initial). Or, dans tous les échantillons, les @daux de contraintes appliqguées sont du
méme ordre jusqu'a ~ 1 % de déformation macroscap{¢f. Figure 5-1). De plus, il est

raisonnable de considérer que les propriétés @leestide la ferrite ne sont pas affectées au
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premier ordre par les différences de compositidredas échantillons ni par la présence des
précipités. Par conséquent, ce palier de déformatios tardif, associé a une déformation
élastique plus faible pour un méme niveau de cimaegé macroscopique, pourrait traduire
une apparition progressive de I'écoulement plastige. une activation précoce de certains
systemes de glissement (caractérisés par une rtissitique plus faible), suivie d’une
activation différée des autres systémes de glisselfuwnc caractérisés par une cission

critiqgue plus importante), pour une contrainte apme plus importante.

Finalement, si lI'on s’attarde sur les comportemendiss grains {200}<uvw> et
{211}<uvw>, des phénomenes encore plus intéressqasvent étre observés. En
particulier, dans les deux échantillons B (inigakecuit), les déformations élastiques de ces
deux familles de grains restent quasiment nullesl que soit le niveau de déformation
macroscopique. Les grains {200}<uvw> et {211}<uvwies deux échantillons A (initial et
recuit) ont, quant a eux, un comportement sensiahendifférent: les déformations
élastigues sont faibles, mais non nulles, et légént plus élevées dans les grains
{211}<uvw> que dans les grains {200}<uvw>, tandig'un palier de déformation élastique
peut étre clairement distingué a partir d’envirén gde déformation macroscopique, voire
moins de 1 % pour les grains {211}<uvw> de ['échidort A recuit. Ces faibles
déformations élastiques (par rapport aux valeuendties par le modéle micromécanique)
traduisent une relaxation de la contrainte locpée (apport a la contrainte locale prévue par
le modéle micromécanique) selon la direction ddic#aition. Cette relaxation peut
s’expliquer, en premiére approche, soit par un artement plastique particulier des grains
considérés, qui serai par exemple caractériséd@arcissions critiques beaucoup plus
faibles des systemes de glissement, soit par dddimmagement local, avec, par exemple,
développement de fissurations aux interfaces neatriprécipités ou aux joints de grains.
Aucune de ces deux hypothéses ne peutaémeori privilégiée, et, de toute évidence, des
caractérisations mécaniques et microstructuralas pbussées s’averent nécessaires. En
particulier, des observations en MET des morphek®gies nanoparticules et des interfaces
nanoparticules — matrice au sein des échantilloéforehés pourront apporter des
informations précieuses. De plus, la texture moigdique n’ayant jusqu’ici jamais été
prise en compte, il s'agira aussi de la caractépsécisément et de maniere systématique
pour chaque échantillon, avant et aprés déformakareffet, il serait intéressant d’étudier

précisément si les anisotropies de forme des gfalmservées dans I'échantillon C a I'état
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initial) et des oxydes en relation avec leur oa#ioh cristallographique pourraient

expliquer

les différences de comportements

localxfin,

des mesuresn situ

complémentaires, par diffraction de neutrons ouay@nnement synchrotron, devront étre

envisagées, notamment en ciblant certaines orensatparticulieres du vecteur de

diffraction. Par ailleurs, les matériaux C (1%Y)®{0.3%Y) restent a étre étudiés par ce

type de mesures.
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Figure 5-13 : Déformation microscopique mesuréedgfraction des neutrons, en

fonction de la déformation appliquée sur les faarilé plans (110), (200) et (214)= 0°

pour les échantillons Ref-2, A et B, a I'état ialtet recuits.

En conclusion, ces mesures de déformations élastigar diffraction des neutrois situ

ont permis de mettre en évidence des differenceables de comportements mécaniques

locaux (a I'échelle de familles de grains d’oriditias cristallographiques similaires) et ce
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malgré des comportements macroscopiques trés sasild&n particulier, il est intéressant
de constater que les déformations élastiques mespag diffraction des plans {211} selon
la direction de sollicitation permettent clairemeetdistinguer les trois matériaux Ref-2, A
et B, qui sont caractérisés par trois types dengg® mécaniques des grains {211]<uvw>.
Toutefois, linterprétation physique et mécanique des différents comportements

nécessitera des investigations, notamment miciignales, plus poussées.

5.4. Conclusion

Des essais de traction uniaxiale ont été effectuédous les échantillons dans leurs états
initiaux ainsi que dans leurs états recuits. Danssl états initiaux, les échantillons sont tous
caractérisés par des réponses macroscopiquesnitssres, avec des limites élastiques trés
élevées, de l'ordre de 1200 MPa. Aprés traitemémernmique, ces limites élastiques

diminuent. Les textures de déformation ont égaleémasih caractérisées par diffraction des
neutrons : celles-ci sont trés proches des textigtsrminées avant déformation, et aucune

evolution significative n’a été mise en évidence.

Afin de corréler les évolutions des limites élastig en fonction du traitement thermique
avec les évolutions microstructurales observée® omodélisation macroscopique du
durcissement a ensuite été réalisée, en distinglifértentes contributions au durcissement,
a savoir: linteraction des dislocations avec Iparticules, linteraction entre les
dislocations, et I'interaction des dislocations@les joints de grains de la matrice (effet de
taille de grains). Concernant l'influence des paltes, deux types de mécanismes ont été
introduits dans les calculs en fonction de la reties particules : soit les particules sont
cohérentes avec la matrice et dans ce cas elleemieétre cisaillées par les dislocations,
soit les particules sont incohérentes et ellesattigtre contournées selon un mécanisme de
type Orowan. Les résultats obtenus sont globalereanbon accord avec les résultats
expérimentaux, et en particulier les variationseobd&es entre les échantillons sont bien
reproduites. En particulier, ces calculs metteenken évidence l'influence prépondérante

de la taille des particules sur la dureté des naabér
Afin d’analyser l'influence des nanoparticules $es propriétés mécaniques a une échelle
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plus locale, prenant en compte l'orientation clistgaphique des grains, des mesures de
déformations élastiques par diffraction des newtramt été réalisées situlors d'essais de
traction uniaxiale sur certains échantillons. Lésuttats obtenus mettent en évidence des
différences de comportements mécaniques locauxe des échantillons, malgré des
comportements macroscopiques similaires. En pédicu’interprétation des résultats
obtenus sur les échantillons A (1%B¢ et B (1%TiH) nécessitera des investigations

meécaniques et microstructurales plus poussées.
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Conclusion et perspective

Ce travail s’inscrit dans un programme de rechepthe large consacré au développement
de nouveaux matériaux de structures des réacteugwres générations, en particulier des
aciers martensitiqgues ([Cr]<12%) ou ferritiques tpe Fe 9-14%Cr renforcés par
dispersion d'oxydes. Ces matériaux présentent diexes propriétés a hautes
températures du fait de la distribution des nangdex riches en Y, Ti et O. Les propriétés
mécaniques étant étroitement liées avec la dispersioxydes, la maitrise de la
précipitation est un enjeu important dans le dgyaonent de ces aciers. Les teneurs
initiales en yttrium, titane et oxygéne influentr da cinétique de précipitation. Un des
objectifs de ce travail était I'étude de linfluenaes compositions nominales sur la
précipitation et plus précisément sur la coalessemes phases de germination et de
croissance ayant lieu lors des traitements de didason. L'évolution microstructurale a
été suivie a hautes températures entre 850 et C43®4r ailleurs, a ces températures, le
phénomene de recristallisation est attendu. Pasémpuent, nous nous sommes également
intéressés aux conditions de recristallisation e roatériaux, parametres tres peu étudiés

dans la littérature.

Le matériau de référence choisi est un alliage 4&-D.3%Ti -0.3%¥03 ; 4 nuances
dérivées, présentant respectivement des ajout®adelR03 1% TiH, 1%Y et 0,3% Y,
ont été élaborées et étudiées. Les techniques rdet@&asation mises en ceuvre sont la
diffusion des neutrons aux petits angles (DNPA)laetmicroscopie électronique en
transmission (MET) pour caractériser finement laastéructure, 'lEBSD et la microscopie
optique. De plus, dans certains cas la diffractea neutrons pour déterminer les textures
cristallographiques ainsi que les déformationssitu sous chargement uni axial a été

utilisée.

L’'analyse comparative détaillée de ces cinq maigreamontré que dans le cas des alliages
dont le taux Ti/Y est supérieur a un, le renforcetest bien assuré par une nano dispersion
fine d’'oxydes qui sont stables en température. Cerfiavait proposé J Ribist al. [Ribis

12], on confirme que cette stabilité est en refatiwec le fait d'une semi cohérence ou
guasi cohérence entre les particules et la mattiede cohérence existe entre les symétries

cubiqgue centré et cubique a faces centrées et pessperdue pendant le grossissement des
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particules sous recuit. La coalescence est alesslénte et la taille reste nanométrique ce
qui confére une grande stabilité a ces matériauxeuecristallisent pas jusqu’a une demi-
heure a 1450°C.

Dans le cas d’ajout d'oxygéne, la cinétique de ipitation est modifiée et la coalescence
est tres rapide. Les observations n'ont pas perdas déterminer l'origine de ce
comportement qui peut résulter d'un processus denigation différent soit d'une
modification méme partielle de la nature chimiqes garticules. Il est clair que I'ajout de
cet élément induit une grande instabilité de ceénmi. La formation d'¥YO; est

certainement a prendre en compte pour expliquetallgeévolution.

Le cas des alliages dopés en yttrium, montre gleeteneur en yttrium n’est pas excessive,
le matériau reste relativement stable méme en mE@Eseune microstructure et des nano

oxydes legerement différents de ceux observeésldaradliages ayant un rapport Ti/Y>1.

Dans le cas d'un fort ajout d’'yttrium, la taille garticules est trés supérieure a celle du
matériau de référence et le systeme est trés lastblme rapide coalescence des nano
oxydes est observée dés 1300°C, qui induit un peasede recristallisation accompagné
d’'une explosion de la taille des grains et de lemftion d’'une nouvelle texture en

remplacement de celle observée apres consolidation.

Dans tous les matériaux étudiés, la nature chimilpseoxydes ne varie pas vraiment entre
les nuances. Les particules observées précisémenmmieroscopie €lectronique en
transmission présentent une structure cristalldggaye équivalente a la phaseTY.O; et

les résultats de DNPA sont compatibles globalenaset cette stcechiométrie avec des
enrichissements en Ti ou en Y selon les alliaddaut noter que la présence d’autres types
de particules comme 03, (Y,Ti).0s, ... Ne peut pas étre exclue. En revanche, la faime
les relations d’orientation entre les particulesaematrice sont clairement dépendantes de
l'alliage et sont déterminantes pour la cinétigeecdalescence. Le cas le plus favorable de
coalescence lente correspond au cas ou les oxpaesapres consolidation, petits et de
structure cubique centrée. Le grossissement saitentrent thermique s’accompagne alors,
d’'une modification de forme (cubique), de struct(cd.c.) et les particules adoptent une
relation de type cube sur cube qui génére des i@sed{nterface faibles et qui confere au

matériau une grande stabilité en température. €estaassocié a la présence de titane.
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Dans le matériau riche en yttrium, les particulesTiXO; ne sont cohérentes que
partiellement selon certaines directions avec é&gions d’orientation de type {110}Fe//

{440}. Dans ce cas, la coalescence est tres rapide.

Le phénomene de recristallisation n'a été obseneédans les nuances a coalescence rapide
c'est-a-dire riches en oxygéne et en yttrium. Lésanismes de recristallisation mis en jeu
sont différents puisque seulement dans un cas (LY yrossissement exagéré des grains

et une modification de la texture ont été observés.

Pour résumer l'incidence de la teneur ajoutée emi¥t O, et ce d’apres nos résultats, la
coalescence est limitée dans le cas ou le rappftebt proche de 1 et supérieur a 1. Les

teneurs en yttrium trop élevées sont donc a baltnméme qu’un fort taux d’oxygéne.

Le deuxieme objectif de notre étude était 'anakyss propriétés mécaniques en corrélation

avec les nano renforts.

La limite d’élasticité est fortement liée a lal@aitles oxydes. Le durcissement structural des
alliages a été modélisé en prenant en compte lla thés particules, la morphologie des
grains et la densité de dislocations. La contrdoutau durcissement des particules est
supposee étre due a un mécanisme de cisaillemenéegaislocations si leur rayon est
inférieur a 2 nm, taille critique au-dela de ladgielleur structure et leur forme changent ; le
mécanisme de contournement est considéré poultésybes de rayon supérieur a 2 nm.
Les modélisations de la limite élastique obtenuesngegrant 'ensemble de nos données
expérimentales de caractérisation des oxydes dt deatrice montrent un accord tres
satisfaisant avec les résultats expérimentaux. &icplier, ces calculs ont permis de

confirmer limportante contribution au durcissemdide a la distribution des nano

précipités.

Enfin, afin de caractériser I'influence des nanspdrsions sur les propriétés mécaniques a
une échelle plus locale, et en tenant compte desntations cristallographiques,
'hétérogénéité de déformation élastique entre ngrai’orientations différentes a été
caractérisée dans certains échantillons par diffnades neutrons situ au cours d’essais
de traction uniaxiale. Des différences de compoete mécaniques locaux ont ainsi été

mises en evidence entre certains échantillons, rnaligs comportements meécaniques
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macroscopiques comparables. Toutefois, des analysegplémentaires plus poussees,
notamment afin de caractériser les microstructuapsés déformation, sont encore

nécessaires afin d’interpréter sans ambigtiité ifEsehces.

Dans un avenir trés proche, il est indispensabiffattuer un dosage chimique des
principaux éléments présents dans les nuances AadinDde vérifier les compositions
chimiques attendues. En perspectives, plusieurstigne restent encore en suspens et

demandent des études complémentaires. |l seréresdant :

1. détudier finement la nature des particules en erés d’'oxygeéne et d'élucider le
devenir de I'oxygeéne en surplus dans la matrice,

2. d'approfondir I'analyse de la nuance tres charggeYenotamment au niveau de
I'orientation des particules dont certaines somnhissohérentes comme dans la nuance
moins chargée en'Y,

3. d'étudier les mécanismes de recristallisation etcdeprendre les différences de
comportement entre les nuances chargées en Ovet en

4. pour étudier les effets de la composition chimiguela microstructure micrométrique,
d’effectuer une étude locale systématique par EBS&nsi caractériser la microstructure a
I'état initial en fonction de la composition chiroig et cartographier les grains,

5. d’analyser les poudres co-broyées,

6. détudier les particules par diffraction sur rayemrent synchrotron (afin d’en
déterminer la nature cristallographique précise), par EXAFS (pour caractériser
I'environnement local au sein des petites partgle

7. de compléter I'étude des hétérogénéites de défammsatlans les différents types de
matériaux par diffraction des neutrons (voire pdirattion des rayons X ou sur source
synchrotron), afin de corréler les différences deportements mécaniques locaux avec les
natures de nano dispersions, mais aussi, et phirglément, avec les microstructures (et
pour cela prendre en compte a la fois la textunstatiographique et la texture

morphologique des échantillons, Cf. point 4),

8. de modéliser le comportement mécanique de ces imatéren fonction de la
microstructure ainsi que de la nature et de ldetalles nano précipités, sur la base
d'approches de type micromécaniques (champ moyen é&éments finis...).
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Annexe

Annexe 1 : Configuration des recuit

Etats de recuit

Echantilion Température de recuit ('C) Temps de recuit
brut
et 1250 1h, 2h, 10h
1300 1h, 3h
1400 0.5h, 1h
brut
1250 1h, 2h, 10h
Ref-2 1300 1h, 3h
1400 0.5h, 1h
1450 0.5
brut
850 1h
1100 1h
A (1%Fe0s) 1250 3h
1300 0.5h, 1h, 3h
1400 1h
brut
850 1h
1100 1h
B (1%TiHy) 1250 3h
1300 0.5h, 1h, 3h
1400 1h
1450 0.5
brut
850 1h
1100 1h
C (1%Y) 1250 3h
1300 0.5h, 1h, 3h
1400 1h
1450 0.5
brut
850 1h
1100 1h
D (0.3%Y) 1250 3h
1300 0.5h, 1h, 3h
1400 1h
1450 0.5h
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Annexe

Annexe 2 : Méthode de mesure de la densité de

dislocations

La densité des dislocations est mesurée grace a une méthode simple consistant a tracer x liges
de longueur égle et réparties de maniere aléatoire sur le cliché, comme il est illustré sur la
Figure A-1. Une fois ces lignes tracées, il suffit alors de compter le nombre d’intersections
entre les dislocations et les lignes. Le nombre d’intersections total est ensuite divisé par le
nombre x de lignes tracées. La valeur moyenne ainsi obtenue, la densité de dislocations peut
étre calculée. Pour ce faire, la formule utilisée est la suivante :

_NXnXG
Pa = LXe

Ou N représente le nombre moyen d’intersections entre les lignes tracée et les dislocations, n
est I’agrandissement de la photo, G est le grandissement, L est la longueur des lignes tracées
et e est I’épaisseur de la lame.

Figure A-1: Illustration de la méthode de comptage des dislocations.
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