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Introduction

De nombreuses applications industrielles requièrent le développement de nouveaux maté-
riaux à hautes propriétés a�n de satisfaire di�érentes évolutions technologiques. Ce type de
matériaux doit répondre à des problématiques bien di�érentes selon les secteurs d'activi-
tés. Dans le domaine automobile ou aéronautique par exemple, l'allègement des structures
est une problématique au c÷ur de l'innovation. Les matériaux doivent être de plus en plus
légers, avoir de meilleures propriétés mécaniques tout en restant économiquement compé-
titifs. Dans le domaine de l'énergie nucléaire, l'attention est concentrée sur le critère de
sûreté. Les matériaux de structure, comme les parois de con�nement ou les gaines de com-
bustible, doivent faire face à des problématiques liées aux conditions de service, entre autres
à l'irradiation (gon�ement structural du matériau, activation neutronique) et à la tenue
des propriétés mécaniques à hautes températures. À l'heure actuelle, la durée de vie de la
gaine est un facteur limitant. Les prochains réacteurs nucléaires dits de 4ème génération, no-
tamment les réacteurs à neutrons rapides refroidis au sodium (RNR-Na) prévus à l'horizon
2050, devront résister à des conditions de service encore plus sévères qu'à l'heure actuelle
(tableau 1).

Tableau 1 � Conditions de fonctionnement et matériaux utilisés pour les réacteurs nucléaires actuels à eau
pressurisée (REP) et RNR-Na futurs (dpa1 = déplacement par atome).

Génération actuelle 4ème génération

Température de fonctionnement 350°C 600�700°C

Pression interne 90 MPa 100 MPa

Dose maximale d'irradiation 90 dpa 200 dpa

Matériau de gainage Zircaloy-4 ?

Le Zircaloy-4 actuellement utilisé comme matériau de structure interne dans les réacteurs à
eau pressurisée n'est pas compatible avec les futures conditions de fonctionnement. Le dé-
veloppement de nouveaux matériaux de structure est donc primordial. Les alliages ferrito�
martensitiques (Fe�9/14Cr) sont envisagés. Leur microstructure et la matrice de structure
cubique centrée leur confèrent une très grande stabilité structurale par une recombinaison
rapide des défauts d'irradiation même à des doses supérieures à 150 dpa. En revanche, la

1. Le dpa (déplacement par atome) est l'unité utilisée pour quanti�er la dose d'irradiation reçue par un
matériau. Une dose de 200 dpa signi�e que chaque atome du matériau a été déplacé en moyenne 200 fois
durant l'irradiation. Ces déplacements entraînent la création de défauts ponctuels et de cavités à l'origine
de la fragilisation du matériau.
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8 Introduction

tenue en �uage thermique reste leur point faible. Pour pallier ce problème, le renforcement
de la microstructure peut être obtenu par une dispersion d'oxydes nanométriques particu-
lièrement stables en température. Ces matériaux composites nanorenforcés sont dits : aciers
ODS (Oxide Dispersion Strengthened steels). Étant données les propriétés mécaniques ob-
tenues, ces aciers ODS sont aujourd'hui des matériaux prometteurs en tant que matériaux
de gainage pour la prochaine génération de réacteurs à �ssion nucléaire.

Les propriétés mécaniques des alliages ODS, notamment la résistance en �uage, sont étroi-
tement corrélées à la nanodispersion obtenue en �n de processus d'élaboration. Depuis plus
de 20 ans, l'amélioration de ces matériaux est devenue un axe important de recherche au
niveau international. De nombreuses combinaisons alliage de base�nature des nanorenforts
ont montré de grandes disparités en résistance au �uage. L'acier 12YWT est aujourd'hui ce-
lui qui présente les meilleures propriétés de �uage à haute température entre 600 et 900°C [1]
(�gure 1(a)). Klueh et al. [1] ont démontré, qu'à matrice identique, les meilleurs propriétés
mécaniques sont obtenues avec la dispersion d'oxydes la plus �ne (�gure 1(b)).

Figure 1 � Propriétés mécaniques de di�érents aciers (non-renforcés et ODS). a) Résistance au �uage :
contrainte de rupture en fonction des paramètres de Larson-Miller et b) limites d'élasticité pour di�érentes
tailles de particules [1].

Aujourd'hui, suite à de nombreux travaux, les conditions d'élaboration ont été en grande
partie optimisées pour assurer une distribution de renforts nanométriques. En revanche, la
composition chimique des alliages reste un paramètre ajustable déterminant pour la nature
et la cinétique de précipitation des oxydes. Par exemple, il a été démontré qu'un ajout de
titane a�ne la taille des particules et que cet élément entre dans la composition chimique
des oxydes [2�4]. Ces renforts, alliés au titane, sont stables thermiquement améliorant ainsi
les propriétés mécaniques �nales du matériau. Néanmoins, l'e�et de la composition chimique
initiale, et notamment celui de la teneur en oxygène et en yttrium, sur les mécanismes et
les cinétiques de précipitation reste mal connu. De même, l'évolution des nanostructures à
hautes températures n'est pas maîtrisée. En e�et, les très hautes températures (> 1100°C)
qui peuvent être atteintes lors de conditions accidentelles ou de traitements thermoméca-
niques post-consolidation restent un domaine relativement peu exploré.
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Les principaux objectifs de ce travail s'intègrent naturellement dans cette démarche et sont :
(i) caractériser l'e�et d'ajouts contrôlés en oxygène et en yttrium sur la nature et le compor-
tement en température des nanoparticules (taille, fraction volumique, structure cristallogra-
phique, composition chimique et cinétique de coalescence) et (ii) étudier l'impact de cette
nouvelle nanoprécipitation sur la microstructure à l'échelle des grains et sur les propriétés
mécaniques. Pour ce faire, un alliage ferritique de composition Fe�14Cr�1W�0,3Ti�0,3Y2O3

couramment étudié dans la littérature et très prometteur pour les applications nucléaires a
été choisi comme matériau de référence. C'est autour de cette composition de référence que
la teneur en oxygène ou en yttrium a été modi�ée. Au total, 6 nuances ont été élaborées :
1 nuance de référence, 2 nuances enrichies en oxygène et 3 nuances enrichies en yttrium. Le
comportement des microstructures a été étudié expérimentalement à hautes températures
entre 1050°C et 1300°C.

Ce manuscrit est composé de cinq chapitres. Le chapitre 1 présente les aciers ODS, leur mode
d'élaboration, les paramètres in�uant sur la microstructure ainsi que l'état des connaissances
sur l'in�uence des éléments d'addition sur les caractéristiques de ces alliages et leur com-
portement en température. Le chapitre 2 décrit les nuances étudiées, leur synthèse ainsi
que les techniques expérimentales utilisées pour une caractérisation multi-échelle de la mi-
crostructure. De façon simpli�ée, les nanoparticules sont caractérisées statistiquement par
di�usion des neutrons aux petits angles (DNPA), structurellement par microscopie électro-
nique en transmission à haute résolution (MET-HR) et chimiquement par sonde atomique
tomographique (SAT). La di�raction des électrons rétrodi�usés (EBSD) permet d'étudier
la microstructure à l'échelle des grains. Les données extraites de ces techniques permettent,
dans le chapitre 3, d'alimenter un calcul théorique de la limite d'élasticité à partir des dif-
férentes contributions au durcissement. Cette simulation est confrontée à des mesures de
dureté et de traction uniaxiale.

Les résultats des analyses expérimentales font l'objet des chapitres 3 à 5. Le chapitre 3 pré-
sente le matériau de référence. La caractérisation �ne du matériau aux di�érentes échelles est
nécessaire a�n de comprendre l'in�uence d'une variation de la composition chimique. Dans
ce chapitre, la stabilité thermique de ce matériau est con�rmée et une méthodologie combi-
nant les di�érentes techniques expérimentales est présentée pour a�ner une caractérisation
quantitative et �able de la nanodistribution.

Les chapitres 4 et 5 sont respectivement dédiés à l'étude des e�ets de l'oxygène et de l'yttrium
sur la microstructure au sens large du terme. Ces travaux suivent la même logique que
l'analyse du matériau de référence. Les trois chapitres de résultats sont articulés de la
même manière. La microstructure, les propriétés mécaniques et l'état de la nanoprécipitation
après consolidation sont présentés dans un premier temps et leurs évolutions sous hautes
températures dans un second.

Une conclusion et une ouverture sur di�érentes perspectives terminent ce manuscrit.
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Chapitre 1

État de l'art et motivations

Parmi les matériaux de structure des réacteurs nucléaires, la gaine combustible est l'un des
plus importants puisqu'elle contient sur plusieurs mètres de long, les pastilles de combustible
(�gure 1.1) ; elle assure le con�nement des produits de �ssion, le maintien mécanique des
pastilles et évacue la chaleur vers le caloporteur. Pour la prochaine génération de réacteurs,
les sollicitations envisagées de la gaine en conditions de service sont très sévères notamment
du fait des fortes doses d'irradiation (150�200 dpa), des hautes températures (500�700°C)
et de la pression interne (200 MPa) sur des échelles de temps très longues (plusieurs dizaines
d'années) [5]. Il est donc important que le matériau de gainage soit transparent aux neutrons,
résistant face aux dommages liés à l'irradiation, résistant à la corrosion et ait de bonnes
propriétés mécaniques notamment de �uage à haute température.

Figure 1.1 � Représentation schématique d'une section d'aiguille RNR-Na composée principalement du
matériau de gainage en acier et des pastilles combustibles. Les dimensions de la gaine sont d'environ : 5 m
de longueur, 7�7,5 mm de diamètre interne et 0,5 mm d'épaisseur.

Les alliages ODS à base fer ont été identi�és comme étant très prometteurs pour cette
application. Le mode d'élaboration est spéci�que et les propriétés mécaniques obtenues sont
étroitement liées à la microstructure �nale. Le présent chapitre présente l'élaboration de ces
alliages et explique les relations entre les conditions d'élaboration, la microstructure obtenue
et les propriétés mécaniques résultantes.

11
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1.1 Alliages ODS

Les alliages Fe�Cr martensitiques et ferritiques sont des matrices très intéressantes du point
de vue de l'irradiation. Ils ont tous les deux une très bonne stabilité structurale jusqu'à
des doses de 150 à 200 dpa [6] (�gure 1.2). Les alliages martensitiques ont une structure
cristallographique tétragonale centrée et une microstructure en forme de lattes de quelques
micromètres de long. La grande quantité d'interfaces constitue des puits sur lesquels les
défauts d'irradiations peuvent s'annihiler. Les alliages ferritiques n'ont pas cette micro-
structure mais la structure cubique centrée du fer α permet une recombinaison rapide des
défauts d'irradiation.

Figure 1.2 � Déformation de di�érents matériaux envisagés en tant que matériaux de gainage pour la 4ème

génération de réacteur en fonction de la dose d'irradiation [6].

Le chrome est un élément d'addition important dans ces alliages car il assure la résistance à
la corrosion. Cependant, le diagramme de phases Fe�Cr (�gure 4.22) présente une lacune de
miscibilité où une décomposition en phases α et α' respectivement riches en fer et chrome
est obtenue au-dessus de 600°C pour des teneurs en Cr supérieures à environ 15%. La phase
α' est une phase durcissante et fragilisante. La précipitation de cette phase, phénomène
accéléré par l'irradiation, est donc à éviter.

Deux familles d'alliages sont donc couramment étudiées pour des applications en tant que
matériaux de gainage :

� les alliages martensitiques à 9�12% de Cr : Ces alliages présentent une trans-
formation de phase (α→γ) autour de 850°C. Au-delà de cette température, l'alliage
est dans la phase austénitique (γ) de structure cubique à faces centrées. Une trempe
jusqu'à température ambiante permet d'obtenir la phase martensitique de structure
tétragonale centrée alors qu'un refroidissement lent permet de retrouver la structure
cubique centrée de la phase α. Du point de vue de la mise en forme, cette transfor-
mation de phases est très intéressante car elle permet "d'e�acer" l'histoire thermo-
mécanique du matériau par un simple traitement thermique. En revanche, lors d'une
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Figure 1.3 � Diagramme de phase du système Fe�Cr [7].

utilisation en tant que matériau de gainage il est préférable d'éviter cette transforma-
tion de phases car elle entraîne une variation dimensionnelle indésirable. Les alliages
martensitiques sont donc limités à une utilisation à des températures inférieures à
850°C.

� les alliages ferritiques à 13�18% de Cr : Étant donné leur taux de chrome plus
élevé, les alliages ferritiques ont une meilleure résistance à la corrosion que les al-
liages martensitiques. La phase α de structure cubique centrée est stable depuis la
température ambiante jusqu'à la température de fusion ce qui permet d'envisager une
utilisation sur une large gamme de températures jusqu'à 1400°C. En revanche, l'ab-
sence de transformation de phases ne permet pas de s'a�ranchir des microstructures
liées à la mise en forme. Dans le cas d'une consolidation par extrusion par exemple,
la microstructure otenue est très anisotrope et di�cile à atténuer.

Cependant, les propriétés mécaniques de ces alliages ne sont pas su�santes, notamment leur
résistance au �uage à hautes températures. Une solution pour renforcer la microstructure
est d'introduire une dispersion d'oxydes nanométriques particulièrement stables en tempé-
rature. Ces alliages nano-renforcés, ou aussi dits alliages ODS (Oxide Dispersion Streng-
thened), sont obtenus par un processus d'élaboration particulier : la mécanosynthèse suivie
d'une consolidation à chaud.

1.2 Obtention d'une microstructure optimisée

L'obtention d'un alliage ODS passe par un processus en 2 étapes : (i) la mise en solution, par
broyage à haute énergie, des éléments constituant les renforts dans une matrice sélectionnée
et (ii) la consolidation à haute température de la poudre broyée permettant la densi�cation
du matériau et la précipitation simultanée des nano-renforts. Cette partie va permettre de
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décrire la corrélation entre les paramètres d'élaboration et la microstructure obtenue.

1.2.1 Mécanosynthèse

La mécanosynthèse, ou broyage à haute énergie, est un procédé d'élaboration à l'état solide
d'alliages pulvérulents par des chocs mécaniques. Cette technique est née en 1970 grâce à
J.S. Benjamin [8]. La poudre micrométrique d'acier 1 est broyée à l'aide de billes en acier
avec une poudre nanométrique d'oxyde Y2O3

2 dans un conteneur scellé à l'aide de billes de
broyage en acier. La répétition des chocs ou frottements entre les billes et la poudre introduit
de grandes déformations plastiques au sein de cette dernière ce qui a pour e�et de diminuer
la taille des cristallites. Les atomes d'Y et d'O sont progressivement introduits en solution
solide dans la matrice au cours du broyage. La mécanosynthèse permet donc d'obtenir des
solutions solides sursaturées à partir d'éléments immiscibles à l'équilibre thermodynamique.

La mise en solution dépend de l'intensité de broyage et du broyeur utilisé (nombre de billes,
durée du broyage, volume, température). Au bout d'un certain temps de broyage, un état
stationnaire est atteint, c'est-à-dire que la taille des grains de poudre n'évolue plus. Cet
état résulte de la compétition entre l'intensité et la température de broyage. Deux types de
broyeurs sont couramment utilisés :

� Le broyeur planétaire permet, à l'aide d'une dizaine de billes de broyage, d'obtenir
une poudre de haute qualité �nement broyée et homogène. Les quantités obtenues
ne dépassent pas la dizaine de grammes. Par conséquent, ce dispositif n'est utilisé
qu'à l'échelle du laboratoire. De plus, la température locale de broyage peut atteindre
300°C [9] ce qui oblige à procéder par cycles entrecoupés de périodes de repos. Les
temps de broyage sont longs (de 24 à 100 h).

� Le broyeur à attrition, composé de 100 à 1000 billes, permet d'obtenir des quantités
semi-industrielles (1 à 5 kg). Les temps de broyage sont plus courts (environ 10 h
sans interruption). En revanche, les pollutions en fer et en carbone dues aux billes de
broyage, généralement en acier, sont plus importantes.

Au CEA, ce sont les broyeurs à attrition qui sont utilisés.

Toualbi et al. [10] ont étudié la cinétique de dissolution d'oxydes Y2O3 dans un alliage Fe�9Cr
par di�raction des neutrons. Ils montrent que, dans les premières heures du broyage, les pics
de di�raction du fer s'élargissent mais que leur intensité intégrée reste constante signe d'une
diminution de la taille des domaines di�ractants. En parallèle, les pics de di�raction des
oxydes s'élargissent aussi mais leur intensité intégrée diminue (�gure 1.4) traduisant l'amor-
phisation et la dissolution de la phase Y2O3 dans la matrice. Entre 12 et 24 h de broyage,
un état stationnaire est atteint au cours duquel plus aucun pic de di�raction d'oxydes n'est
visible et où la taille des domaines di�ractants, déduite de la largeur à mi-hauteur des pics
de di�raction du fer, reste constante.

En revanche, la disparition des pics de di�raction des oxydes n'est pas interprétée de la

1. Obtenue par atomisation
2. De granulométrie typiquement 50 nm
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Figure 1.4 � Di�ractogrames de neutrons sur un acier Fe�9Cr�10Y2O3 après 1, 2, 12 et 24 h de broyage [10]

même manière selon les auteurs. Pour certains, la phase Y2O3 n'est qu'amorphisée [10, 11].
Pour d'autres, les atomes d'Y et d'O sont en solution solide dans la matrice [12, 13]. Ces
divergences seraient en réalité liées à la quantité d'Y2O3 introduite. Dans sa thèse, M. Ratti
[14] propose que pour de faibles quantités (<1%m), les atomes sont en solution solide dans
la matrice (�gure 1.5) alors que pour de fortes quantités (v10%m), l'yttrium et l'oxygène
sont à la fois en solution solide dans la matrice et présents majoritairement sous forme de
phases amorphes de quelques nanomètres (�gure 1.5).
Dans notre étude, la quantité d'ajout n'excède pas 1%m. La dissolution des atomes d'Y et
d'O est donc supposée totale.

La taille des grains de poudre diminuant lors du broyage, leur surface devient de plus en
plus réactive. L'atmosphère à l'intérieur de l'enceinte de broyage doit donc être contrôlée
(soit Ar, He ou H2) pour ne pas enrichir le matériau en oxygène et en azote dans le cas
d'un broyage à l'air. Malgré cette précaution, les poudres broyées ont systématiquement
une concentration en oxygène supérieure à celle théoriquement introduite.
À la �n du processus de broyage, les grains de poudre ont typiquement une taille de 100 µm
(�gure 1.5). Ils sont constitués de nanocristallites de fer d'environ 15 nm. Les atomes d'yt-
trium, de titane (lorsqu'il est présent dans la poudre pré-alliée) et d'oxygène sont en solution
solide dans la matrice de fer et sont répartis de façon homogène à l'échelle des grains de
poudre.

1.2.2 Consolidation à chaud

La poudre à l'état de solution solide doit être consolidée a�n d'obtenir un matériau massif.
À froid, cette consolidation est impossible. L'objectif de la consolidation à chaud est donc
double. Elle doit permettre une densi�cation totale du matériau et la précipitation des
nano-renforts. Le challenge est donc d'optimiser les conditions d'élaboration pour obtenir
un matériau massif et engendrer une précipitation homogène d'oxydes nanométriques.
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Figure 1.5 � Représentation schématique de grains de poudre d'acier ODS après broyage à haute énergie
pour de faibles concentrations en Y2O3 (<1%m) [14].

Trois voies existent pour consolider des poudres ODS. Nous allons présenter chacune d'entre
elles avec leurs avantages et inconvénients ainsi que leurs incidences sur la précipitation et
la microstructure du matériau une fois consolidé.

Compaction Isostatique à Chaud (CIC) : La compaction isostatique à chaud consiste à
soumettre la poudre broyée à l'action simultanée d'une haute pression isostatique 1 (environ
200 MPa) et d'une température élevée comprise entre 1000 et 1150°C [15] dans une atmo-
sphère inerte d'argon. Cette action simultanée favorise la di�usion entre grains de poudres
et permet de densi�er à 100% le matériau. Des microporosités résiduelles sont généralement
rencontrées [15]. Le temps de maintien nécessaire pour atteindre la densi�cation du matériau
est long : environ 4 h [15].

Extrusion à chaud : L'extrusion (ou �lage) à chaud est un procédé thermomécanique
par lequel un matériau compressé est contraint de traverser une �lière ayant la section de
la pièce à obtenir (barre ou tube). Dans le cas de la synthèse d'alliages ODS, la poudre
broyée est encapsulée dans un conteneur en acier doux pour éviter toute oxydation puis
chau�ée à 1100°C pendant environ 1h. La billette 2 est ensuite directement �lée "à chaud".
La réduction de section au passage de la �lière "écrase" et déforme plastiquement les grains
dans le sens de �lage. L'extrusion augmente donc la quantité de dislocations par rapport
aux autres techniques CIC et SPS. À 1100°C, un taux de réduction 3, ou rapport de �lage,
d'au moins 5 est nécessaire pour assurer une densi�cation totale [16]. Le gros avantage d'une
consolidation par extrusion est d'obtenir un matériau semi-�ni aux caractéristiques proches
du matériau �nal en seulement quelques secondes.

Frittage �ash ou Spark Plasma Sintering (SPS) : La densi�cation par SPS consiste à
appliquer un courant électrique très intense (jusqu'à 10 kA) continu ou pulsé à travers 4 une

1. Pression équivalente dans toutes les directions de l'espace.
2. Ensemble conteneur + poudre
3. Rapport entre la section avant et après passage dans la �lière.
4. Dans le cas de matériaux conducteurs comme les alliages ferrito-martensitiques
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poudre uniaxialement pressée (50�200 MPa) dans une enceinte en graphite. Le plasma généré
entre les grains de particules nettoie leur surface de toute substance adsorbée. Une augmen-
tation de la di�usion dans les joints de grains est donc attendue car la surface des grains
est rendue fortement active, ce qui favorise le transfert de matière [17]. La température de
consolidation doit être d'environ 1150°C [18,19] pour atteindre une densité proche de 100%.
Les vitesses de chau�e et de refroidissement atteintes peuvent aller jusqu'à 1000°C·min−1.
Le temps de consolidation est seulement de quelques minutes (environ 5 mn). Ce procédé
est très intéressant du point de vue industriel (temps et énergie nécessaires) mais reste en
développement. L'étude des propriétés mécaniques à hautes températures et de la résistance
à l'irradiation de ces matériaux reste nécessaire pour valider cette méthode de compaction.

1.2.3 Microstructure

Selon les méthodes de consolidation, les microstructures �nales, et par extension les pro-
priétés mécaniques, sont di�érentes. Dans le cas de l'extrusion à chaud, une distribution
bimodale de taille de grains est observée (�gure 1.6(a)) avec des grains équiaxes ayant une
taille inférieure au micromètre et des grains très allongés pouvant atteindre 20 µm de long
dans la direction de �lage. L'orientation cristallographique des grains allongés n'est pas
aléatoire mais leurs directions 〈110〉 sont parallèles à la direction d'extrusion. Cette texture
cristallographique appelée texture de �bre α, est caractéristique des matériaux déformés de
symétrie cubique centrée. Elle se retrouve aussi dans les alliages ODS martensitiques [20].
Lorsque le même matériau est vu selon une coupe transversale (perpendiculaire à la direction
de �lage), les grains apparaissent plus équiaxes (�gure 1.6(b))

Figure 1.6 � Comparaison des microstructures de l'alliage ODS Fe�14Cr�0,4Ti�0,3Y2O3 après a) consoli-
dation par extrusion à chaud selon une coupe longitudinale (parallèle à la direction de �lage) et b) selon une
coupe transverse [21] et c) après consolidation par SPS [22]. Les directions cristallographiques présentées
sont parallèles à la direction de �lage (DF) pour les images a) et b) et normales au plan d'observation pour
l'image c).
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L'évolution de la microstructure lors de la consolidation à chaud par extrusion d'un alliage
Fe�14Cr�0,3Ti�0,25Y2O3 a été étudiée par A. Karch [23]. Après 1h à 1100°C et avant de
passer dans la �lière, deux populations de grains d'orientations aléatoires sont observées :
(i) en minorité, des petits grains submicroniques et (ii) en majorité, des gros grains de 5 à
30 µm. Ces gros grains sont issus d'une recristallisation partielle de la microstructure lors
du traitement thermique de pré-�lage. En e�et, après broyage, les grains de poudre sont
constitués de cristallites ultra-�nes d'environ 10 à 100 nm de diamètre ayant une très forte
quantité de dislocations (typiquement 1·1015�1016 m−2). Lors de la montée en température,
des hétérogénéités de densité de dislocations déclenchent des processus de germination-
croissance de certains grains qui induisent la formation de gros grains.
A. Karch [23] a montré que durant le �lage, ces gros grains se déforment, s'allongent dans
la direction de �lage et adoptent l'orientation cristallographique préférentielle 〈110〉 � DF.
Durant la déformation, un mécanisme de recristallisation dynamique continue opère, c'est-
à-dire que les dislocations créées dans ces grains se réarrangent en sous-joints de grains
qui vont progressivement se désorienter pour devenir des joints ce qui a pour conséquence
d'a�ner la microstructure. La présence de nano-précipités ralentit ce phénomène de recris-
tallisation dynamique laissant les grains orientés 〈110〉 � DF chargés de dislocations. Leur
forme est donc très anisotrope avec un allongement de plusieurs micromètres ou dizaines de
micromètres pour une largeur de 1 à 3 µm. Les petits grains submicrométriques équiaxes
ont quant à eux une orientation cristallographique aléatoire. Ils sont assimilés à des "billes"
dures [23] se déformant peu et stockant peu d'énergie durant l'extrusion.

Dans le cas d'une consolidation par CIC, la microstructure obtenue est similaire à celle
obtenue par SPS (�gure 1.6(c)). Une distribution bimodale de taille est aussi observée avec
des petits grains équiaxes d'environ 1 µm et des gros grains d'une dizaine de micromètres. En
revanche, ces techniques de consolidation n'induisent pas d'orientations cristallographiques
préférentielles ni de texture morphologique des grains.

En traitant thermiquement des poudres broyées, plusieurs auteurs ont mis en évidence une
précipitation d'oxydes riches en Ti, Y et O entre 600 et 800°C [24�26]. Ratti et al. ont
étudié cette précipitation après recuits à di�érentes températures [27] dans un alliage Fe�
18Cr�0,8Ti�0,3Y2O3. Ils ont montré une augmentation importante de la fraction volumique
précipitée entre la poudre broyée et la poudre recuite 1 h à 850°C. La taille moyenne des
particules est alors d'environ 4 nm de diamètre. Après 1 h à 1100°C, une quantité impor-
tante de particules proches de 5 nm de diamètre est encore présente. En revanche, après un
recuit d'1 h à 1300°C, les précipités ont fortement grossi jusqu'à environ 15 nm. Les pro-
priétés mécaniques étant étroitement liées à la taille des précipités (�gure 1(b)), il est donc
important de ne pas dépasser 1100°C et 1 h de traitement lors du processus de consolidation
des alliages ODS.

À température de consolidation équivalente, le frittage �ash est plus intéressant que la
compaction isostatique à chaud. En e�et, le temps très court de consolidation entraîne un
grossissement moins important des particules [22]. Après une consolidation à 1150°C, le
rayon moyen des particules est de 1,4 nm dans le cas d'une consolidation SPS contre 1,6 nm
pour une consolidation par CIC. En revanche, dans le cas d'un frittage �ash, Zhang et



1.3. CARACTÉRISTIQUES DES NANO-RENFORTS 19

al. [19] ont montré qu'une température minimale de 1150°C était nécessaire pour obtenir
une densi�cation à 99,6% du matériau alors que l'extrusion et la compaction isostatique à
chaud permettent une densi�cation totale à plus basses températures [15,28].

1.3 Caractéristiques des nano-renforts

Il est maintenant admis que l'ajout de titane comme élément d'alliage permet d'assurer une
précipitation de particules plus �nes que dans le cas d'un simple ajout d'Y2O3 [2, 4]. Des
études par sonde atomique tomographique montrent que le titane entre dans la composition
chimique des oxydes [3,29,30]. Ratti et al. ont comparé, par di�usion des neutrons aux petits
angles, la cinétique de coalescence des particules dans un alliage avec et sans titane [27].
Après 1h de recuit à 850°C sur une poudre de composition Fe�18Cr�0,8Ti�0,3Y2O3, une
grande quantité de particules inférieures à 4 nm de diamètre est détectée dans les deux
alliages. En revanche, après 1 h à 1100°C, les particules ont fortement coalescé dans le
matériau sans Ti, jusqu'à 20 nm de diamètre, alors qu'une forte proportion de particules de
4 nm de diamètre est encore présente dans l'alliage enrichi en titane. Cette étude a donc
mis en évidence la résistance à la coalescence plus élevée des oxydes Y-Ti-O par rapport
aux oxydes d'yttrium Y2O3.

Selon leur taille, des st÷chiométries et des structures di�érentes sont identi�ées dans les
alliages ODS enrichis en titane. La nature des particules, surtout des plus petites, fait
toujours débat selon les équipes de recherche et les techniques utilisées. Néanmoins, on peut
regrouper les particules selon trois groupes :

� Grosses particules (50�100 nm de diamètre) : Ces particules sont souvent identi�ées
comme étant des oxydes TiO2, Y2O3, ou Cr2O3 ou parfois des nitrures ou carbures
de titane Ti(N,C) [31]. Ces particules sont souvent localisées aux joints de grains et
ont une structure et une composition chimique cohérentes avec les st÷chiométries
attendues.

� Particules intermédiaires (5�20 nm) : Ces particules sont souvent identi�ées par mi-
croscopie électronique à haute résolution (MET-HR) ou di�raction des rayons X
(DRX) comme étant des particules de structure cubique à faces centrées (c.f.c.) Y2Ti2O7

[32�34] ou orthorhombiques Y2TiO5 [35]. Par dissolution sélective de la matrice, Wu et
al. ont réussi à extraire les nanoparticules [35]. Ils mesurent par spectroscopie à disper-
sion d'énergies (EDS) des rapports atomiques Y/Ti variant de 1 à 2 et observent des
structures cristallographiques correspondant aux deux phases précédemment citées.

� Petites particules (< 5 nm) : la structure de ces particules est extrêmement di�cile
à étudier du fait de leur très petite taille. Hirata et al. [36] ont néanmoins montré
par MET-HR corrigé et par simulation par dynamique moléculaire que ces petites
particules ont une structure de type NaCl coïncidant avec la phase TiO pouvant
accomoder jusqu'à 10% atomique de lacunes. Ces petits précipités développent des
relations d'orientations cohérentes 1 avec la matrice. D'autres études, par sonde ato-
mique tomographique (SAT), mesurent des rapports Y/Ti systématiquement inférieurs

1. Les relations d'orientations cohérentes et incohérentes seront dé�nies dans le Chapitre 2.
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à 1 et des rapports (Ti+Y)/O proches ou supérieurs à 1 cohérents avec les observa-
tions d'Hirata et al. [30, 37�40]. Sakasegawa et al. [34] ont montré une dépendance
de la composition chimique et notamment du rapport Y/Ti en fonction de la taille
des particules. Ils avancent que la composition chimique des plus petites particules
est non-st÷chiométrique alors que les plus grosses (5�10 nm) se rapprochent d'une
st÷chiométrie Y2Ti2O7. Les plus petites particules semblent transiter vers les phases
stables et connues lorsqu'elles grossissent. Elles apparaissent donc comme métastables
après germination.

Il est à noter que des nanoparticules de 10�15 nm de diamètre avec une structure c÷ur-
coquille ont été observées par SAT ou EFTEM dans di�érents alliages ODS. Le c÷ur serait
riche en Y,Ti,O et la coquille riche en Cr [41�43]. Selon certains auteurs, cette couronne
abaisserait l'énergie d'interface des particules [41,44].

En résumé, la composition chimique des nano-renforts des alliages ODS Fe�(9/14)Cr enrichis
au titane est complexe à déterminer puisqu'elle dépend de la taille des particules, de la
composition initiale de l'alliage et des paramètres d'élaboration. La détermination de cette
composition chimique fait appel à des techniques de caractérisation poussées à leurs limites.

1.4 Comportement à hautes températures

1.4.1 Des précipités

Sous traitement thermique, les nanoparticules Y, Ti, O des alliages ODS sont très stables.
Ribis et al. [32] ont observé par MET-HR un faible grossissement des particules passant
de 2 nm à environ 4�5 nm de diamètre après 1h à 1300°C dans un alliage Fe�14Cr�0,3Ti�
0,3Y2O3. Dans un alliage similaire, Zhong et al. [45] ont con�rmé cette stabilité à haute
température par DNPA, puisque les particules n'ont grossi que de 2,8 nm à 5,2 nm de
diamètre après 3 h à 1300°C. Le grossissement des particules lors du traitement thermique
est interprété selon le mécanisme de mûrissement d'Ostwald [37] dans lequel les petites
particules se dissolvent au pro�t des plus grosses à fraction volumique constante. C'est la
di�érence de taille entre les particules qui engendre une di�érence d'énergie libre et donc un
�ux de matière depuis les petites particules vers les grosses à travers la phase continue, c'est-
à-dire la matrice. Pour certains auteurs [40], ce grossissement par mûrissement d'Ostwald
suit une cinétique classique de type LSW (Lifshitz, Slyosov et Wagner) [46] selon laquelle
le rayon moyen des particules évolue en fonction de t1/3 alors que pour d'autres [47,48], elle
évolue de façon plus complexe, et beaucoup plus lentement en t1/5 ou t1/6.

1.4.2 De la microstructure

La grande stabilité des nanoparticules sous traitement thermique est un frein à la mobilité
des dislocations et des joints de grains. La microstructure des alliages ODS est donc très
stable même pour de longs traitements thermiques (750°C pendant 10 000 h [49]). Seule la
microstructure des alliages martensitiques peut évoluer puisqu'elle subit une transformation
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de phases α→γ à partir de 850°C. La microstructure des alliages ferritiques ne recristallise
qu'à très haute température à partir de 1400°C [50,51] ce qui représente une température de
recristallisation de 0,9 fois la température de fusion. Par conséquent, la plupart des études
de recristallisation des alliages ODS existant à l'heure actuelle appliquent une déformation
mécanique préalable post-consolidation a�n d'augmenter l'énergie stockée et ainsi stimuler
la recristallisation du matériau [52�55]. La thèse d'H. Réglé [56] a montré que la température
de recristallisation diminue avec l'augmentation du pourcentage de déformation. Les tex-
tures de recristallisation généralement observées sont du type {hkl}〈111〉 [52, 57] mais leur
origine reste inexpliquée. Zhong et al. [58] ont constaté, dans un alliage fortement enrichi
en yttrium Fe�14Cr�0,3Ti�0,3Y2O3�1Y, l'apparition d'une nouvelle composante cristallo-
graphique 〈111〉 � DF. Les �gures de pôles obtenues par di�raction des neutrons après
un recuit d'1 h à 1300°C montrent une texture de type gros grains caractéristique d'une
microstructure recristallisée.

1.5 E�ets des teneurs en éléments précipitants

Boulnat et al. [59] ont étudié l'e�et du taux de renforts (0, 0,05, 0,3 et 1%m) de Ti et d'Y2O3

sur l'évolution de la microstructure de poudres broyées Fe�14Cr pendant le traitement ther-
mique. Ils ont montré que l'augmentation de la teneur en éléments limite l'apparition de gros
grains de la dizaine de micromètres (grains anormaux) et augmente la température à laquelle
ils apparaissent. Au-delà de 0,3%m en Ti et Y2O3, la microstructure �nale reste la même.
Oksiuta et Baluc [60] ont varié la concentration en chrome de 12 à 14%m et en titane de 0,1 à
0,5%m pour une concentration �xe d'Y2O3 de 0,3%m a�n d'étudier l'impact de ces éléments
sur la microstructure et les propriétés mécaniques. Ils concluent à de meilleures résiliences
et limites d'élasticité pour 14% de chrome alors qu'une concentration supérieure à 0,5%m
en Ti doit être évitée a�n de limiter la formation de gros oxydes TiO2 pouvant dégrader les
propriétés de �uage du matériau. Les auteurs recommandent une composition Fe�14Cr�(0,3�
0,4)Ti�(0,25�0,3)Y2O3 a�n d'obtenir les meilleures propriétés mécaniques. La composition
Fe�14Cr�0,3Ti�0,3Y2O3 a été choisie pour plusieurs programmes de recherche (GETMAT,
MATISSE) faisant de cette composition, la plus étudiée dans la littérature [58, 61�67].

La concentration optimale en titane a donc été un axe de recherche important a�n d'op-
timiser les propriétés �nales du matériau. En revanche, peu de travaux ont été dédiés à
l'in�uence de l'oxygène et ou de l'yttrium. On peut citer Ukai et al. [68] qui ont montré
qu'une teneur en oxygène trop importante dégrade les propriétés de �uage du matériau.
Cunningham et al. [69] ont mis en évidence qu'une teneur trop faible en oxygène (0,065%m)
réduisait le nombre de particules formées et augmentait leur taille moyenne. Les travaux
de thèse de S.Y. Zhong [70] se sont focalisés sur l'e�et de l'oxygène et de l'yttrium sur la
microstructure. Elle a mis en évidence, par DNPA, une forte accélération de la cinétique de
coalescence des particules à hautes températures sans pouvoir en expliquer son origine [71].
Il a aussi été démontré durant sa thèse que la stabilité de la microstructure à haute tem-
pérature dépendait du rapport atomique Ti/Y [72]. Dans le cas d'un rapport supérieur ou
égal à 1, aucune évolution de la microstructure des grains n'est observée après un recuit
d'une heure à 1300°C alors qu'un rapport Ti/Y inférieur à 1 entraîne la recristallisation du
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matériau, impliquant un phénomène de croissance anormale dont le mécanisme est inconnu.

Le présent travail de thèse s'inscrit dans la continuité des travaux de S.Y. Zhong [73] avec
pour objectifs d'étudier spéci�quement l'impact des concentrations en oxygène et en yttrium
sur la nature des oxydes a�n de comprendre les di�érences observées entre les cinétiques
de précipitation. Par ailleurs, le comportement de la microstructure et en particulier les
mécanismes de recristallisation apparaissent très di�érents selon l'ajout en oxygène et en
yttrium.



Chapitre 2

Matériaux et techniques expérimentales

Ce chapitre présente dans un premier temps les matériaux étudiés : les motivations à l'origine
du choix de ces alliages et leurs conditions d'élaboration. Dans un second temps, nous présen-
tons les techniques d'analyses mises en ÷uvre pour caractériser la nanoprécipitation (taille,
fraction volumique, morphologie, densité, structure et composition chimique), la microstruc-
ture et les propriétés mécaniques. En�n, une dernière partie discute la complémentarité de
ces di�érentes techniques.

2.1 Synthèse des matériaux

6 alliages ODS de type Fe�14Cr�1W font l'objet de cette étude : le matériau de référence
ainsi que 5 nuances dérivées présentant des variations de teneurs en Oxygène et en Yttrium.
Elles sont notées O1, O2, Y1, Y2 et Y3.

2.1.1 Matériaux de référence

L'alliage de composition nominale Fe�14Cr�1W�0,3Ti�0,3Y2O3 (%m) est notre matériau de
référence. Le chapitre précédent a montré qu'une matrice ferritique Fe�14Cr était la mieux
appropriée pour pouvoir contrôler les évolutions de la précipitation et de la microstructure
à hautes températures. L'atomisation de l'alliage père Fe�14Cr�1W�0,3Ti est réalisée par
la société Aubert & Duval. Le co-broyage de cet alliage et de la poudre d'Y2O3 ainsi que
l'étape de consolidation sont réalisés par le laboratoire SRMA/LTMEx au CEA Saclay.

Le co-broyage est e�ectué dans un attriteur sous argon à une vitesse de 400 tr/min pendant
10 h. La poudre co-broyée est ensuite encapsulée dans un conteneur en acier doux puis soumis
à un traitement de dégazage pendant 2 h à 400°C. La billette obtenue est préchau�ée 1 h à
1100°C. Un �lage à chaud puis un refroidissement à l'air permettent de consolider le matériau
sous la forme d'une barre pleine. Le rapport de �lage est de 12,5 pour un diamètre �nal de
21 mm. La gaine en acier doux autour du matériau ODS est éliminée post-consolidation par
usinage.

23
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Comme ce matériau de référence CEA n'a été livré qu'en �n de première année de thèse,
nous avons d'abord poursuivi l'étude d'une barre de composition nominale identique mais
de fabrication industrielle. L'atomisation de ce matériau a aussi été réalisée par la société
Aubert & Duval mais la poudre atomisée et la poudre d'Y2O3 ont été co-broyées par la
société Plansee. L'étape de consolidation a été e�ectuée par l'entreprise Ce�val. Nous nous
référerons à ce matériau comme matériau de référence industrielle "Ref indus".

L'analyse chimique des di�érents éléments présents après �lage dans les 2 matériaux de réfé-
rence est présentée dans le tableau 2.1. L'oxygène est dosé par fusion réductrice absorption
infrarouge (FRIR) [74], le carbone par combustion à détection infrarouge (CIR) [75] et tous
les autres éléments par spectrométrie d'émission plasma (Inductively Coupled Plasma Mass
Spectrometry, ICP-MS) [76].

Tableau 2.1 � Compositions chimiques nominales et mesurées des 2 matériaux de référence. L'incertitude
sur les éléments Ti, Y et O est marquée entre parenthèses. Par exemple, pour la teneur massique en titane
il faut comprendre 0,26% ±0,01.

Ref CEA Fe Cr W Ti Y O Si Ni C

Nominale (%m) Bal 14 1 0,30 0,24 0,06 0,3 0,2 -

Mesurée
(%m) Bal 13,1 0,9 0,26(1) 0,20(1) 0,14(1) 0,25(1) 0,20 0,04

(%at) Bal 13,9 0,3 0,30(1) 0,12(1) 0,48(4) 0,49(2) 0,19 0,17

Ref indus Fe Cr W Ti Y O Si Ni C

Nominale (%m) Bal 14 1 0,30 0,24 0,06 0,3 0,2 -

Mesurée
(%m) Bal 13,5 0,9 0,4(1) 0,21(1) 0,15(1) 0,32(2) - 0,03

(%at) Bal 14,4 0,27 0,46(1) 0,13(1) 0,51(3) 0,63(3) - 0,13

Des éléments comme le silicium et le nickel sont des éléments volontairement ajoutés lors
de l'atomisation pour améliorer les propriétés �nales de déformabilité et de résistance à la
corrosion du matériau ; leur dosage a également été e�ectué. En revanche, du manganèse
est aussi ajouté à hauteur de 0,3 % en masse mais n'a pas été dosé. La présence de carbone
résulte d'une contamination durant le broyage via les billes de broyage en acier 440C. En�n,
il faut noter un excès d'oxygène par rapport à la quantité théoriquement introduite. Cette
pollution est quasiment inévitable durant la mécanosynthèse car d'une part l'atmosphère
utilisée n'est jamais parfaitement pure et d'autre part le transfert des poudres avant et
après broyage augmente le risque d'adsorption à la surface des grains. En revanche, cette
pollution en oxygène est bien contrôlée au CEA et reste comprise entre 0,05 et 0,13 %m.
Seules les teneurs en Ti, Cr et Si sont légèrement plus importantes dans le matériau de
référence industrielle.
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2.1.2 Matériaux dérivés

Les 5 matériaux dérivés O1, O2, Y1, Y2 et Y3 ont été élaborés via le même procédé que
le matériau de référence CEA. A�n d'étudier l'e�et de l'oxygène et de l'yttrium sur la
précipitation et la microstructure, nous avons ajouté durant le co-broyage des taux variables
d'oxyde de fer (Fe2O3) ou d'yttrium métallique (Y). Les compositions nominales des 5
matériaux dérivés sont listées dans le tableau 2.2. En variant le taux d'ajout de 0,3 à 1 %m,
l'objectif est de voir s'il existe une concentration critique en oxygène ou en yttrium à partir
de laquelle la précipitation et la microstructure di�èrent de celles du matériau de référence.

Tableau 2.2 � Compositions chimiques nominales des matériaux Ref, O1, O2, Y1, Y2 et Y3 en pourcentage
massique (%m).

Échantillon Code SRMA Fe Cr W Ti Y2O3 Ajout

Ref T40-M2 Bal 14 1 0,3 0,3 -

O1 T42-M2
Bal 14 1 0,3 0,3

0,3 % Fe2O3

O2 J79 1 % Fe2O3

Y1 T41-M2

Bal 14 1 0,3 0,3

0,3 % Y

Y2 J81 0,7 % Y

Y3 J82 1 % Y

2.2 Caractérisation de la nanoprécipitation

Cette partie explique le principe et les bases théoriques des di�érentes techniques expéri-
mentales utilisées pour caractériser la nanoprécipitation. Nous y détaillons les procédures
expérimentales ainsi que le traitement et l'analyse des données.

2.2.1 Di�usion des Neutrons aux Petits Angles (DNPA)

La technique de Di�usion des Neutrons aux Petits Angles (DNPA) est particulièrement inté-
ressante pour caractériser la taille et la distribution des précipités à l'échelle nanométrique.
Le choix des neutrons comme rayonnement di�usé présente plusieurs avantages. D'une part,
la DNPA permet une analyse non destructive et fournit des données quantitatives moyen-
nées sur des volumes de matière de l'ordre de quelques mm3, donc bien plus importants que
ceux explorés par di�usion de rayons X. De plus, elle o�re bien souvent un meilleur contraste
que les rayons X, en particulier pour l'étude des atomes légers (C, N et O) présents dans la
plupart des matériaux métalliques, ainsi que pour les matériaux composés d'atomes voisins
dans le tableau périodique (Fe, Cr, Ti) [77, 78]. En�n, les neutrons interagissant avec les
moments magnétiques des atomes, la DNPA sous champ magnétique permet une analyse
séparée des hétérogénéités magnétiques et chimiques dans les matériaux ferromagnétiques
(alliages à base de fer ou de nickel) [79].
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2.2.1.1 Principe de la mesure

La di�usion des neutrons aux petits angles consiste à envoyer un faisceau de neutrons
monochromatique collimaté et focalisé sur un échantillon et à mesurer la distribution du
faisceau di�usé dans un domaine angulaire 2θ de petite ouverture (environ 5°) (�gure 2.1).

Figure 2.1 � Schéma de principe de la technique de di�usion de neutrons aux petits angles sous champ
magnétique.

La section e�cace de di�usion cohérente peut être exprimée de la façon suivante :

1

Véch

(
dΣ

dΩ

)
(~q) = NpV

2
p ∆ρ

2F 2(~q, R)S(~q, R) (2.1)

Où Vech est le volume de l'échantillon, Np est la densité de particules et Vp le volume d'une
particule. Le vecteur de di�usion ~q est lié à la longueur d'onde λ et à l'angle de di�usion 2θ
par :

||~q|| = 4π sin θ

λ
(2.2)

F (q, R) est le facteur de forme des particules considérées. Dans le cas de particules sphériques
de rayon R, F (q, R) est donné par [78] :

F (q, R) = 3
sin(qR)− qR cos(qR)

q3R3
(2.3)

S(q, R) est le facteur de structure qui prend en compte les interférences entre les précipités.
Il n'est pas négligeable pour une fraction volumique de précipités supérieure à quelques
%. La fraction volumique de nanoprécipités dans nos matériaux étant de 1 à 2 %, notre
matériau reste un système dilué pour lequel le facteur de structure est supposé égal à 1. ∆ρ
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est le contraste moyen des particules par rapport à la matrice dans les échantillons, donné
par :

∆ρ2 =

(
bp

vpat
− bm

vmat

)2

(2.4)

bp,m est la longueur de di�usion moyenne dans les précipités (p) ou dans la matrice (m),
donnée par bp,m = Σbp,mi [Cp,m

i ], avec [C] la concentration en élément et i les principaux
éléments chimiques des particules (ici i= Y, Ti ou O) ou de la matrice (ici i= Fe, Cr ou W).
vp,mat est le volume atomique dans les précipités ou dans la matrice.

Dans le cas de matériaux ferromagnétiques, l'intensité di�usée totale par des neutrons non
polarisés est la somme des intensités d'origines nucléaire et magnétique :(

dΣ

dΩ

)
total

=

(
dΣ

dΩ

)
nucl

+

(
dΣ

dΩ

)
mag

(2.5)

Elle peut être exprimée par :

1

Véch

(
dΣ

dΩ

)
(~q) = NpV

2
p (∆ρ

2
nucl +∆ρ2

mag sin
2 α)F 2(~q, R) (2.6)

Ici, α est l'angle entre le moment magnétique des atomes et le vecteur de di�usion. Si
l'échantillon est soumis à un champ magnétique saturant horizontal et perpendiculaire au
faisceau de neutrons incident comme illustré �gure 2.1 alors, dans la direction du champ,
α est égal à 0° (moment magnétique des particules parallèle au vecteur de di�usion ~q ).
Dans cette con�guration, l'intensité mesurée d'origine magnétique est nulle. Inversement,
dans la direction perpendiculaire au champ où α = 90° (moment magnétique des particules
perpendiculaire au vecteur de di�usion ~q ) la contribution magnétique Imag est maximale.
L'intensité di�usée dans chacune des directions est alors égale à :

I⊥ ~H = NpV
2
p (∆ρ

2
nucl +∆ρ2

mag)F
2(~q, R) (2.7)

I� ~H = NpV
2
p ∆ρ

2
nuclF

2(~q, R) (2.8)

La di�érence entre ces deux grandeurs, dans l'hypothèse où le facteur de forme des particules
est invariant dans les deux directions, permet d'extraire la contribution magnétique Imag :

Imag = I⊥ ~H − I� ~H = NpV
2
p ∆ρ

2
magF

2(~q, R) (2.9)

Le contraste magnétique ∆ρ2
mag est dé�ni par :

∆ρ2
mag =

(
bpmag
vpat
−
bmmag
vmat

)2

(2.10)

La longueur de di�usion magnétique est égale à bmmag = −0, 5γr0µ, où γ est le facteur gyroma-
gnétique du neutron égal à −1,913, r0 est le rayon classique de l'électron soit 0,2818·10−4 Å,
et µ est le moment magnétique moyen des atomes. Seuls les atomes de fer dans nos alliages
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présentent un moment magnétique légèrement in�uencé par les éléments d'alliage. Aldred
et al. [80] donnent une estimation du moment magnétique moyen du système en supposant
uniquement un système Fe-Cr :

µ = µFe − 2, 39× CCr (2.11)

µ étant exprimé en magnéton de Bohr (µB) et µFe étant égal à 2,217 µB et CCr la concen-
tration atomique en Cr. En ce qui concerne les oxydes, ils peuvent être considérés comme
des particules non magnétiques. En dessous de 40% de fer, le moment magnétique moyen
des atomes dans les oxydes est égal à zéro [81]. Ainsi, même si une faible proportion de fer
entre dans la composition des oxydes, la longueur de di�usion magnétique bpmag est nulle.
Par conséquent, dans notre étude, le contraste magnétique peut être calculé sans avoir à
faire d'hypothèses sur la nature chimique exacte des oxydes. Ceci est primordial pour la
détermination de la fraction volumique (fp) puisque dans le cas de mesures sous champ
magnétique, l'un des paramètres d'ajustement des données est fp∆ρ2

magn.

L'analyse des contrastes nucléaire et magnétique permet aussi d'obtenir des informations sur
la composition chimique des précipités par l'intermédiaire du rapport des intensités di�usées
dans les deux directions parallèle et perpendiculaire au champ magnétique. Ce rapport A
est dé�ni par :

A = 1 +
∆ρ2

mag

∆ρ2
nucl

=

(
dΣ
dΩ

)
⊥ ~H(

dΣ
dΩ

)
� ~H

(2.12)

Ce rapport peut être déterminé expérimentalement et évalué pour di�érents composés st÷-
chiométriques ce qui implique des hypothèses sur la composition chimique des oxydes a�n
de pouvoir déterminer ∆ρ2

nucl. Les longueurs de di�usion nucléaire des principaux éléments
chimiques sont listées dans le tableau 2.3. Elles permettent de calculer les rapports A théo-
riques pour des phases stables potentiellement présentes dans les alliages ferritiques ODS
(tableau 2.4).

Tableau 2.3 � Longueur de di�usion nucléaire des principaux éléments chimiques présents dans les alliages
étudiés [82].

Éléments Fe Cr Ti Y O Si C

b (10−12 cm) 0,945 0,3636 -0,3438 0,775 0,580 0,4149 0,6646

Le tableau 2.4 regroupe les valeurs du rapport A théorique pour di�érentes natures de
particules. Aucune de ces particules n'est magnétique ; le contraste magnétique (∆ρ2

mag) est
donc constant et correspond à celui de la matrice.
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Tableau 2.4 � Valeur du contraste et du rapport A théorique pour une matrice Fe�14Cr et des particules
de diverses compositions chimiques. La valeur du volume atomique de la matrice (Vm

at
) est de 11,77 Å3.

Particules Vp
at
(Å3)

∆ρ2 nucléaire ∆ρ2 magnétique
Rapport A

× 1021 (cm−4) × 1021 (cm−4)

Y2O3 (mono) 13,71 0,643 1,86 3,89

Y2O3 (c.c.) 14,90 0,853 1,86 3,18

Y2Ti2O7 11,70 1,233 1,86 2,51

Y2TiO5 (ortho) 13,36 1,220 1,86 2,52

Y2TiO5 (hexa) 4,185 2,433 1,86 1,76

YTiO3 12,38 1,465 1,86 2,27

TiO2 (rutile) 10,41 2,228 1,86 1.83

SiO2 37,73 4,771 1,86 1,39

Cr2O3 28,93 3,171 1,86 1,59

Cr23C6 10,41 1,054 1,86 2,76

Cr7C3 9,63 0,688 1,86 3,70

TiC 20,58 4,300 1,86 1,43

2.2.1.2 Procédure expérimentale

Les mesures de DNPA ont été réalisées sur l'instrument PAXY du Laboratoire Léon Brillouin,
CEA Saclay (�gure 2.2). Le multi-détecteur de type BF3, de 128 × 128 cellules de taille
5 × 5 mm2, peut être positionné dans son tube à vide à une distance comprise entre 1 et
7 m de l'échantillon analysé. La longueur d'onde peut être choisie par un sélecteur de vitesse
mécanique entre 4 et 20 Å [83]. L'incertitude sur la longueur d'onde (∆λ/λ) est de 10%.

Dans notre cas, aux premiers stades de la précipitation, la taille des particules est d'environ
0,5 nm de diamètre et peut atteindre plusieurs dizaines de nanomètres au cours d'un traite-
ment thermique. Deux con�gurations de mesure (tableau 2.5) sont utilisées permettant de
couvrir un domaine de tailles de 1 à 20 nm de diamètre.

Tableau 2.5 � Con�gurations de mesure utilisées en DNPA sur le spectromètre PAXY couvrant un domaine
angulaire total de 0,03 à 1,66 nm−1.

Con�guration Petits angles Grands angles

Longueur d'onde 9,6 Å 6 Å

Distance échantillon/détecteur 5 m 2 m

Domaine angulaire (q) étudié 0,03 à 0,67 nm−1 0,13 à 1,66 nm−1
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Figure 2.2 � Schéma de principe du spectromètre PAXY du LLB utilisé pour les expériences de DNPA [83].

Un champ magnétique saturant (H ≥ 1,4 T) est appliqué perpendiculairement à la direc-
tion du faisceau incident de neutrons a�n de concentrer les intensités de di�usion d'origine
magnétique selon la direction perpendiculaire au champ comme décrit précédemment (équa-
tion (2.6)). Le spectre d'intensité di�usée est donc anisotrope (�gure 2.3). Parallèlement au
champ magnétique, l'intensité di�usée est purement d'origine nucléaire alors que perpendi-
culaire au champ, elle est d'origine nucléaire et magnétique ((2.7) et (2.8)).

Figure 2.3 � Spectre brut de DNPA obtenu sur un alliage ferritique ODS sous champ magnétique saturant
( ~H) de 1,4 T appliqué perpendiculairement au faisceau incident. Le code couleur a été ajusté et représente
le nombre d'impulsions mesurées par cellule. Les cellules roses ont reçu au minimum 75 coups.

Les intensités I⊥ ~H et I� ~H sont déterminées en regroupant les points expérimentaux selon des
secteurs angulaires de 20° d'ouverture centrés autour des directions perpendiculaire (α =
90°) et parallèle (α = 0°) au champ magnétique (�gure 2.3).
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L'intensité de di�usion mesurée par les cellules du détecteur correspond au nombre d'im-
pulsions reçues dé�ni de la façon suivante :

Imesurée =
1

Véch

(
dΣ

dΩ

)
total

· A · eéch · E(λ) · φ(λ) ·Ω · Téch + Iporte−éch (2.13)

Avec :

� A la section irradiée de l'échantillon ;

� eéch l'épaisseur de l'échantillon ;

� E(λ) l'e�cacité des cellules du détecteur ;

� φ(λ) le �ux de neutrons incident ;

� Ω l'angle solide d'une cellule ;

� Téch le facteur de transmission de l'échantillon ;

� Iporte−éch la contribution du porte échantillon.

À partir de cette intensité mesurée il est donc possible d'extraire la section e�cace de di�u-
sion 1

Véch

(
dΣ
dΩ

)
total

. Il faut cependant s'a�ranchir des conditions expérimentales (contribution
du porte-échantillon et correction de l'e�cacité des cellules) a�n d'obtenir une grandeur en
unités absolues (barns) indépendantes de la géométrie des échantillons et des spectromètres.

2.2.1.3 Analyse des données

Dans un premier temps, les sections e�caces de di�usion sont corrigées de la di�usion inco-
hérente qui est un bruit de fond déterminé à grands angles. La partie cohérente est ensuite
analysée dans l'espace réciproque en testant di�érents modèles. Les intensités di�usées (�-
gure 2.4) présentent à très petits q une forte décroissance qui résulte de la microstructure
(joints de grains, grosses particules de plusieurs dizaines de nanomètres). Cette contribution
suit la loi de Porod :

I =
1

q4
× 2π∆ρ2ST

V
(2.14)

Avec :

� q le vecteur de di�usion (cm−1) ;

� ∆ρ2 le contraste, magnétique dans notre cas (cm−4) ;

� ST la surface totale d'interface entre les hétérogénéités et la matrice ;

� V le volume analysé.

Le reste du signal di�usé à plus grands angles contient généralement deux contributions
que l'on associe à la présence de deux distributions de taille h(R) de particules supposées
sphériques. Une population de particules d'un rayon variant de 1 à 2 nm induit une intensité
à grand q et une autre population de taille de 4 à 7 nm de rayon donne une contribution
visible dans le domaine intermédiaire de q comme illustré sur la �gure 2.4.
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Figure 2.4 � Exemple d'un ajustement e�ectué en utilisant la loi de Porod pour le domaine des très petits
q et deux distributions gaussiennes de tailles de particules.

Par ailleurs, Mathon et al. [84] ont démontré qu'en raison de la distribution de longueurs
d'onde des neutrons incidents, le pro�l mesuré ne permet pas de déterminer précisément la
forme de la distribution de tailles des particules. Par conséquent, une distribution gaussienne
h(R) a été choisie pour sa simplicité mathématique mais surtout car elle est généralement en
accord avec les observations expérimentales réalisées en microscopie électronique en trans-
mission [45,71], soit :

h(R) =
1√
2πσ
· exp

(
−(R−Rm)

2

2σ2

)
(2.15)

Avec :

� σ l'écart type de la distribution ;

� R le rayon des particules ;

� Rm le rayon moyen des particules.

En prenant en compte deux distributions de tailles de particules de nature chimique iden-
tique, la section e�cace de di�usion s'écrit [85] :

1

Véch

(
dΣ

dΩ

)
total

= (∆ρ2
nucl +∆ρ2

mag sin
2 α)×[

fp1

∫∞
0
h1(R)V

2
1 (R)F

2(q, R)dR∫∞
0
h1(R)V1(R)dR

+ fp2

∫∞
0
h2(R)V

2
2 (R)F

2(q, R)dR∫∞
0
h2(R)V2(R)dR

]
(2.16)

Où fpi est la fraction volumique des particules de la distribution i.
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En résumé, les con�gurations de mesures utilisées en DNPA permettent d'étudier des par-
ticules comprises entre 1 et 20 nm de diamètre. L'application sur l'échantillon d'un champ
magnétique perpendiculaire permet d'extraire le signal magnétique di�usé uniquement lié
aux nano-particules. L'interprétation de l'intensité di�usée d'origine magnétique permet de
déterminer :

� la fraction volumique des particules ;
� le rayon moyen des particules ;
� la distribution en taille des particules et l'écart type associé à cette distribution.

Les mesures de DNPA permettent aussi d'obtenir des informations qualitatives sur la com-
position chimique des précipités.

2.2.1.4 Incertitudes

Comme nous venons de le voir, l'analyse des données nécessite un ajustement du modèle
sur les données expérimentales. Compte tenu du nombre de paramètres ajustables (Porod,
rayon moyen, écart-type et fraction volumique), il arrive que plusieurs jeux de paramètres
donnent des ajustements satisfaisants pour un même échantillon. De plus, des variations de
données expérimentales dues aux conditions expérimentales (porte-échantillon utilisé, cen-
trage du faisceau, alignement de la ligne, etc...) existent d'une campagne à l'autre. À chaque
campagne de DNPA, un même échantillon dit "standard" a été mesuré. La dispersion des ré-
sultats obtenus nous permet d'évaluer l'incertitude des di�érents paramètres d'ajustement.
Par conséquent, l'incertitude sur la fraction volumique est estimée à ± 15 % et à ± 10 %
sur le rayon moyen et l'écart-type.

2.2.2 Microscropie Électronique en Transmission (MET)

La microscopie électronique en transmission (MET) est une technique incontournable pour
étudier la nanoprécipitation. Elle requiert une �ne préparation des échantillons par un amin-
cissement jusqu'à une épaisseur d'une centaine de nanomètres. Le MET permet de visualiser
la répartition des précipités ainsi que leur distribution en taille sur une gamme beaucoup
plus large (de 2 nm à 1 µm) que la DNPA. Un des principaux avantages du MET dans notre
étude est le mode d'imagerie dit à haute résolution (HR) permettant d'identi�er la symétrie
cristalline des particules ainsi que leurs relations d'orientations avec la matrice. On parle
de symétrie de particules car le MET-HR ne permet pas de résoudre la structure cristal-
lographique. Nous avons également utilisé le mode EFTEM (Energy Filtered Transmission
Electron Microscopy) qui permet d'obtenir des images des particules par sélection d'élé-
ment chimique. Il existe d'autres techniques d'observation par MET basées sur d'autres
phénomènes d'interaction électron/matière [86] mais qui ne seront pas abordées dans ce
manuscrit.

Les observations par microscopie électronique en transmission ont été réalisées au SRMA
(CEA Saclay) sur un microscope JEOL 2010F opérant à 200 kV, équipé d'un canon à
émission de champ, principalement utilisé pour l'imagerie haute résolution (MET�HR), ainsi
que sur un microscope JEOL 2100 à source thermique LaB6 équipé d'un �ltre en énergie en
bas de colonne pour l'imagerie par énergie �ltrée (EFTEM).
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Les lames minces sont réalisées par polissage électrolytique d'un disque de 3 mm de diamètre
préalablement aminci mécaniquement jusqu'à une épaisseur de 100 µm. La solution utilisée
est un mélange 90/10 d'éthanol absolu et d'acide perchlorique refroidi à −10°C.

2.2.2.1 Imagerie à haute résolution

Une image à haute résolution est obtenue en sélectionnant le faisceau direct ainsi que les
faisceaux di�ractés les plus proches de l'axe optique à l'aide d'un diaphragme su�samment
large placé dans le plan focal de l'objectif. L'image formée par ces faisceaux est alors une
image d'interférences contenant toutes les propriétés de périodicité et de symétrie cristallines
correspondant à l'ensemble du cliché de di�raction sélectionné. Elle s'apparente à une image
agrandie de la projection de colonnes atomiques parallèlement au faisceau incident. Un
exemple d'image MET haute résolution d'une nanoparticule dans le matériau Y3 est présenté
sur la �gure 2.5(a).

Figure 2.5 � Exemple (a) d'une image MET en haute résolution d'une nanoparticule du matériau Y3 à
l'état brut de �lage et (b) de sa transformée de Fourier (FFT). La structure de la particule est indexée
comme étant une structure cubique à faces centrées.

L'interprétation de cette image, à savoir la détermination de la symétrie cristalline de la
particule, passe par le calcul de la transformée de Fourier qui se fait par la technique numé-
rique appellée FFT (Fast Fourier Transform) ou transformée de Fourier rapide en français.
Sur la transformée de Fourier (�gure 2.5(b)), la norme du vecteur entre la tache centrale
et un point lumineux représente l'inverse d'une distance interplanaire caractéristique du
cristal. Les angles entre ces vecteurs et leurs normes sont comparés à di�érentes structures
théoriques potentiellement présentes dans les aciers ODS (Cf. tableau 2.4). Si ces angles et
distances sont égaux on dira que la particule a une symétrie compatible avec telle ou telle
structure. Lorsqu'une symétrie est identi�ée, il est possible d'indexer les points lumineux
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de la FFT et de déterminer la direction, aussi appelée axe de zone [B], selon laquelle le
précipité est vu (�gure 2.5(b)).

Le microscope utilisé n'ayant pas de correcteur d'aberrations sphériques, il est très di�cile
de déterminer la symétrie des particules inférieures à 4 nm de diamètre. Mais nous verrons
par la suite que ce n'est pas impossible.

Cohérence cristallographique et relations d'orientations Dans ce manuscrit, une
attention particulière est apportée à la cohérence des particules avec la matrice et à leurs
relations d'orientations. Il est donc important de dé�nir les di�érents termes de vocabulaire
associés à la cohérence.

Dans le vocabulaire lié au phénomène de précipitation et au changement de phase, on
appelle usuellement particule cohérente, une particule de même structure cristallographique
que la phase mère (matrice). Une particule incohérente est une particule dont la structure
cristallographique d'équilibre est di�érente de celle de la matrice. Dans les cinétiques de
précipitation, une particule germe généralement de façon cohérente puis adopte sa propre
structure cristallographique au-delà d'une taille critique.

Dans cette étude, on s'intéresse uniquement aux relations d'orientations aux interfaces qui
peuvent être cohérentes lorsqu'il y a continuité des plans de la particule avec ceux de la
matrice, et réciproquement. Certaines particules peuvent être cohérentes selon toutes les
directions d'observations. Par exemple lorsque que les directions 〈001〉 et les plans {001} de
la particule sont parallèles aux directions 〈001〉 et aux plans {001} de la matrice, ce cas de
�gure est appelé orientation cube sur cube. Lorsqu'il n'y a aucune continuité entre des plans
de la particule et ceux de la matrice, leurs relations d'orientations sont dites, par abus de
langage, incohérentes.

2.2.3 Sonde Atomique Tomographique (SAT)

2.2.3.1 Principe

Le principe de la SAT est basé sur l'évaporation par e�et de champ. Pour évaporer un
atome de sa surface, l'ioniser n fois et le placer à l'in�ni, il faut qu'il franchisse une barrière
de potentiel Q0,n qui dépend de n et du matériau utilisé (�gure 2.6). En présence d'un
champ électrique, les potentiels ioniques et atomiques sont modi�és. La barrière d'énergie
Qn à franchir diminue et si elle est su�samment faible, un atome pourra la franchir par
activation thermique ou par e�et tunnel.

Le champ électrique nécessaire pour extraire un atome de la surface du matériau est compris
entre 10 et 40 V·nm−1. Un tel champ est obtenu par e�et de pointe puisqu'il est fonction
du rayon de courbure :

E =
V

β ×R
(2.17)
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Figure 2.6 � Énergies potentielles V pour un atome et pour un ion chargé n fois en fonction de la distance
X depuis l'interface du métal a) en l'absence de champ électrique et b) en présence d'un champ électrique
E. La barrière de potentiel Qn à franchir pour ioniser et arracher un atome de la surface diminue fortement
en présence d'un champ électrique.

Avec :

� V le potentiel électrique ;

� β le facteur de forme �xé à 3,3 ;

� R le rayon de courbure en bout de pointe.

Dans le cas du fer (E = 33 V·nm−1), avec un rayon de courbure de 50 nm, il faudra donc
un potentiel électrique de 5,4 kV contre 4,0 kV pour du titane.

L'évaporation étant un processus thermiquement activé, deux types de stimuli sont utilisés
pour franchir la valeur seuil ; par impulsions électriques ou lasers (�gure 2.7). Lors d'une
analyse, la pointe est maintenue à une température donnée (30�70 K) et à une tension
(quelques kV) inférieure à la tension nécessaire à l'évaporation.

Figure 2.7 � Schéma représentant comment une augmentation de la tension ou de la température induit
une évaporation par e�et de champ.
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L'application d'une impulsion électrique en bout de pointe augmente localement le champ
électrique permettant aux atomes de franchir la valeur seuil d'évaporation. Ce type d'im-
pulsion est désormais pilotée par une électrode locale placée face à la pointe à 30�40 µm de
distance. L'inconvénient des impulsions électriques est qu'elles rajoutent un stress mécanique
pouvant entraîner une rupture prématurée de la pointe. Les impulsions laser augmentent
localement la température ce qui facilite l'évaporation mais augmente aussi la probabilité
de migration des atomes en surface avant l'évaporation entraînant une dégradation de la
résolution.

Une fois ionisé, l'ion est accéléré par une di�érence de potentiel vers un détecteur sen-
sible en temps et en position. En e�et, lorsqu'un ion impacte le détecteur, le temps de vol
(timpact − timpulsion) et sa position (x,y) sont enregistrés. Le principe d'une expérience de
sonde atomique est résumé sur la �gure 2.8.

Figure 2.8 � Schéma de principe d'une expérience de sonde atomique tomographique.

Détermination de la nature chimique Après évaporation, la loi de conservation de
l'énergie cinétique dit que :

1

2
×m×

(
L

tv

)2

= n× e× Vt (2.18)

Avec :

� m la masse de l'ion évaporé ;

� L la distance échantillon�détecteur ;

� tv le temps de vol ;

� n la charge de l'ion évaporé ;

� e la charge élémentaire de l'électron ;

� Vt le potentiel électrique total.
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Il est donc possible de déduire la nature chimique de l'ion évaporé via son rapport masse
sur charge :

m

n
= 2× e× Vt ×

(
tv
L

)2

(2.19)

A l'issue d'une analyse de sonde atomique, on obtient un spectre de masse qui représente
le nombre d'atomes évaporés en fonction du rapport masse sur charge. En répertoriant les
di�érents m/n attendus pour le matériau étudié, une espèce chimique est attribuée à chaque
pic. Lors de l'évaporation, des ions moléculaires tels que des oxydes (TiO2+) peuvent se
former. Les rapportsm/n ne correspondent donc pas uniquement à des ions monoatomiques.

Déconvolution des pics de masse Dans le cas des matériaux ODS, de nombreux élé-
ments chimiques sont présents augmentant ainsi le nombre d'ions atomiques et moléculaires.
Le signal de certains d'entre eux se superposent pouvant modi�er signi�cativement l'éva-
luation de la composition chimique. Dans ce cas, les pics sont décomposés sur la base du
nombre de coups détectés pour les pics isotopiques de l'élément en question. Un exemple est
la superposition du pic du fer 58Fe2+ et du nickel 58Ni2+ à 29 m/n 1 (�gure 2.9). L'abon-
dance relative et le nombre de coups détectés du pic 60Ni2+ à 30 m/n sont utilisés pour
estimer la proportion d'ions Ni2+ du pic à 29 amu. Un facteur de correction est donc déduit
de ces déconvolutions et est appliqué au nombre de coups total de l'élément en question lors
du calcul de composition chimique. Dans le cas du nickel, ce facteur de correction est de 3.

Figure 2.9 � Représentation schématique de la contribution de l'ion Ni2+ au pic de masse sur charge à 29
amu1.

1. Rapport entre la masse de l'atome (m) et sa charge (n). Cette unité est appelée amu en anglais pour
atomic mass unit.
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Reconstruction en 3D Les coordonnées (x, y) sur le détecteur de l'ion évaporé per-
mettent par projection inverse de centre P de remonter à la position (x′, y′) qu'il occupait à
la surface de la pointe (�gure 2.10). Le rayon en bout de pointe est généralement de 50 nm
mais la géométrie de l'échantillon n'est pas assimilable à une sphère parfaite. Dans le cas
d'une sphère parfaite les atomes sont ionisés perpendiculairement à la surface. Dans le cas
d'une pointe, loin de son axe, les trajectoires sont courbées en direction du détecteur. On
parle de "compression" des trajectoires. La projection inverse des coordonnées (x, y) ne se
fait donc pas à partir du centre O de la pointe mais du centre P dé�ni par (m + 1)R où
(m + 1) est un facteur de compression d'image. Les coordonnées (x′, y′) sont dé�nies de la
manière suivante :

x′ =
x

G
et y′ =

y

G
(2.20)

Où G, le grandissement vaut :

G =
L

(m+ 1)R
(2.21)

Avec :

� L la distance échantillon�détecteur ;

� (m+ 1) le facteur de compression d'image ;

� R le rayon de courbure de la pointe.

Figure 2.10 � Projection inverse de centre P des coordonnées détecteur (x,y) sur la surface de la pointe en
(x′,y′). Le centre de projection est dé�ni par (m+ 1)R. O étant le centre du cercle de rayon R du bout de
la pointe.

Pour déterminer la coordonnée z, on considère que chaque atome contribue à la profondeur
de la reconstruction 3D par un incrément δz, qui dépend du volume atomique moyen de
l'atome Vat, du nombre cumulé d'ions δN , de la surface du détecteur SD et du rendement
de détection Ω selon la relation :

δz =
δN × Vat
Ω × SD

×G2 et z =
∑

δz (2.22)
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Le processus de reconstruction nécessite donc de connaître plusieurs paramètres :

� L, SD et Ω respectivement de 10 cm, 110 cm2 et 37% ;

� β et (m + 1) les facteurs de forme et de compression d'image. Ces paramètres ne
sont pas optimisés et sont égaux aux recommandations du constructeur (3,3 et 1,65
respectivement) ce qui n'est pas gênant puisque nous nous concentrerons uniquement
sur la composition chimique des nano-précipités et non sur leur forme exacte ;

� Vat le volume atomique moyen, qui est dans notre cas celui du fer (élément majoritaire).

Le résultat �nal d'une analyse en sonde atomique tomographique est une cartographie 3D
de la position des atomes de chaque espèce au sein du volume sondé. La �gure 2.11 met
en évidence une précipitation de type Y-Ti-O au sein d'un alliage ODS 14%Cr puisque les
positions atomiques de ces éléments sont corrélées. La vue en 2D ne permet pas de voir
l'appauvrissement en Cr au niveau des particules.

Figure 2.11 � Répartition des di�érents ions atomiques ou moléculaires après reconstruction des données
de SAT dans un alliage ODS Fe�14Cr. L'image du bas montre une corrélation spatiale entre les atomes d'Y
de Ti et d'O. Les dimensions du volume analysé sont données en nanomètres.
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2.2.3.2 Concentrations chimiques

La concentration atomique C d'un élément chimique i est simplement calculée à partir de
son ou ses pic(s) de masse :

Ci =
Ni

Ntotal

(2.23)

Avec :

� Ni le nombre total d'atomes i dans le volume analysé ;

� Ntotal le nombre total d'atomes du volume analysé.

L'incertitude 2σ sur les concentrations atomiques est :

2σ = 2

√
C(1− C)
Ntotal

(2.24)

2.2.3.3 Limitations

La présence d'une phase secondaire comme des nano-oxydes peut introduire des artefacts
appelés aberrations de trajectoires. En e�et, il est fréquent que le champ d'évaporation de
l'oxyde soit di�érent de celui de la matrice entraînant des phénomènes de recouvrements
locaux illustrés sur la �gure 2.12. Dans le cas des alliages ODS nous nous trouvons dans
le scénario où le champ d'évaporation des oxydes est plus faible que celui de la matrice.
Les directions d'évaporation des atomes du précipité seront convergentes alors que celles
des atomes de la matrice seront divergentes. Ces aberrations de trajectoires vont altérer
les dimensions apparentes mais surtout la composition chimique des précipités puisque des
atomes de la matrice sont inclus dans les précipités. Il va donc falloir prendre en compte ces
aberrations de trajectoires lors de l'analyse des données.

Figure 2.12 � Représentation schématique des zones de recouvrement entre les atomes de la matrice et
ceux du précipité pour (a) un précipité ayant un champ d'évaporation plus élevé que la matrice et (b) un
précipité ayant un champ d'évaporation plus faible que la matrice [87].
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2.2.3.4 Traitement et analyse des données de SAT

À partir du volume reconstruit, l'objectif est d'isoler et de déterminer la composition chi-
mique des précipités. Ces derniers sont identi�és via la méthode de séparation maximale [88].
Ce procédé est illustré sur la �gure 2.13.

Figure 2.13 � Représentation schématique de la méthode de séparation maximale des précipités.

Pour un ion de soluté i (points bleus), une distance maximaleDmax est choisie (�gure 2.13(a)).
Tout autre ion de même nature que i à l'intérieur de cette distance fera partie du précipité.
A�n d'éliminer les petites particules dues aux �uctuations aléatoires, on applique une valeur
seuil Nmin sur le nombre minimum d'ions par particule (�gure 2.13(b)). L'application d'une
enveloppe de rayon L centrée sur les ions i permet d'inclure tout autre ion di�érent de i
(points verts) comme élément constituant du précipité (�gure 2.13(c)). Pour réduire l'e�et
de l'interface, une érosion est appliquée (dros), entrainant une légère diminution de la taille
de l'amas (�gure 2.13(d)).

La détermination des paramètres Dmax, Nmin, L et déros est propre à chaque jeu de données.
La validité de ces paramètres est systématiquement étudiée en comparant la taille et la forme
des particules entre le jeu de données brutes et le jeu de données où les clusters sont extraits
(�gure 2.14). De manière générale Dmax est compris entre 0,7 et 1,2 nm et Nmin entre 8 et 15
atomes. La valeur de l'enveloppe L est systématiquement prise égale à Dmax a�n d'inclure
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tous les ions di�érents de i comme éléments constituants du précipité. En�n, le déros est
appliqué à partir de la surface. Il est systématiquement pris égal à L a�n de minimiser la
contribution de l'interface et ainsi se rapprocher le plus possible de la composition à c÷ur
du précipité.

Le choix de l'ion utilisé pour la détection des précipités n'est dans notre cas pas systémati-
quement le même. Pour le matériau de référence et les matériaux enrichis en oxygène, c'est
l'ion TiO2+

qui est choisi alors que pour les matériaux enrichis en Y, c'est l'ion Y3+
.

(a) (b)

Figure 2.14 � Données de SAT (a) brutes montrant l'agglomération des ions TiO2+ en rouge et (b) traitées
montrant les clusters extraits (chaque cluster ayant sa propre couleur) pour Dmax et Nmin respectivement
égaux à 0,8 nm et 15 ions.

Pour "corriger" les aberrations de trajectoires mentionnées précédemment modi�ant la com-
position chimique des particules, nous nous sommes inspirés de la méthode développée par
Williams et al. [89]. Nous faisons l'hypothèse que le fer n'est pas un élément constitutif des
précipités et que sa présence observée dans ces derniers est uniquement liée aux aberrations
de trajectoires. En e�et, dans les aciers ODS enrichis en titane, les précipités nanométriques
les plus favorisés thermodynamiquement sont uniquement des oxydes à base de Ti, d'Y ou
de Cr [90]. Le niveau de fer présent dans chaque cluster est alors utilisé a�n de calculer
et soustraire les contributions des autres éléments matriciels (Cr, W, Mn, Si, C et Ni). Le
nombre d'atomes détectés correspondant à l'élément X dans le précipité j est donc corrigé
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de la façon suivante :

Xj
nb de coups corrigé = Xj

nb de coups −
Fejnb de coups

Xratio

(2.25)

Avec :

Xratio =
Concentration totale en Fe dans le matériau
Concentration totale en X dans le matériau

(2.26)

Cependant, cette "correction matricielle" n'est pas appliquée aux atomes de Ti, Y et O.
Étant donné l'état de précipitation, la majeure partie des atomes Ti, Y et O n'est plus
en solution solide. De toute façon, une légère correction prenant en compte une présence
résiduelle de ces éléments dans la matrice entrainerait une faible variation de seulement 5%.

Par ailleurs, mesurer la concentration en oxygène des précipités est di�cile car cet élément
léger a tendance à di�user à la surface de la pointe avant évaporation. A�n de corriger cette
"perte" en oxygène, nous considérons que tout l'oxygène mesuré dans la zone d'érosion,
appartient à la particule.

2.2.3.5 Préparation des échantillons

Les pointes ont été préparées par la technique de "Lift-out" au Michigan Center for Materials
Characterization (MC2) à l'aide d'un MEB FEI Helios 650 Nanolab couplée à un faisceau
d'ions (Ga+) focalisé. Cette technique ne sera pas détaillée ici mais est très bien expliquée
dans la référence [91]. Par usinage annulaire progressif, nous obtenons un rayon de courbure
en bout de pointe d'environ 50 nm.

Les analyses SAT ont également été faite au MC2 sur une machine LEAP 4000 HR. Compte-
tenu des faibles volumes analysés en SAT (typiquement 30×30×100 nm3) et du temps
d'expérience limité, nous avons fait le choix de nous concentrer sur des échantillons ayant
une densité de particules supérieure ou égale à 3·1023 m−3 (environ 30 précipités par volume
analysé). Le prélèvement des pointes est fait de façon à ce que la direction d'analyse soit
systématiquement parallèle à la direction de �lage.

2.3 Caractérisations microstructurales et mécaniques

2.3.1 Electron BackScatter Di�raction (EBSD)

La di�raction des électrons rétrodi�usés (EBSD) dans un microscope électronique à balayage
(MEB) est devenue un outil très puissant pour étudier di�érents aspects de la microstructure
d'un matériau solide cristallin (taille de grains, type de joints de grains, désorientations
locales ou orientations cristallographiques). Nous en décrirons ici le principe ainsi que les
di�érents outils utilisés pour analyser la microstructure de nos alliages ODS.
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2.3.1.1 Principe

Comme son nom l'indique, l'EBSD est une technique basée sur la di�raction des électrons
rétrodi�usés. Certains électrons incidents sont déviés avec une faible perte d'énergie par le
noyau des atomes du cristal. Ces électrons rétrodi�usés constituent alors une source diver-
gente S d'électrons (�gure 2.15(a)). Parmi ces électrons, certains en condition de Bragg sont
di�ractés par une famille de plans {hkl} et forment deux cônes de di�raction de part et
d'autre du plan di�ractant. Les électrons di�ractés proches de la surface et pouvant ressor-
tir de l'échantillon vont alors intercepter l'écran de phosphore de la caméra CCD générant
deux lignes de Kikuchi appelées bande. Les angles entre des triplets de bandes de Kikuchi
sont ensuite comparés à une base de données théoriques a�n de pouvoir les indexer auto-
matiquement (�gure 2.15(b)). Une fois ces bandes indexées, elles permettent de déterminer
l'orientation cristalline du volume analysé (voxel) 1. En balayant la surface de l'échantillon
avec le faisceau incident, il est donc possible de déterminer l'orientation cristallographique
de chaque voxel. Une cartographie d'orientations de la surface de l'échantillon peut alors
être construite et permet de corréler la texture cristallographique (orientations cristallogra-
phiques préférentielles) à la microstructure 2.

Figure 2.15 � Principe de formation des diagrammes de Kikuchi et de leur indexation [93].

L'EBSD étant une technique de surface, l'inclinaison de l'échantillon joue un rôle impor-
tant sur la quantité d'électrons di�ractés détectés. Des simulations Monte-Carlo ont montré

1. Pour plus de détails sur l'indexation des diagrammes de Kikuchi, le lecteur peut se référer à [92,93].
2. Pour plus de détails sur le passage du repère échantillon vers le repère du cristal le lecteur peut se

référer à [94].
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qu'une inclinaison de l'échantillon de 70° par rapport au faisceau incident permet de maxi-
miser le rendement de rétrodi�usion et donc d'augmenter le contraste des diagrammes de
Kikuchi [95, 96]. Dans cette con�guration, ce sont les premiers nanomètres (environ 10 nm
selon la tension d'accélération utilisée) du matériau qui sont analysés [97]. La surface des
échantillons doit donc être extrêmement bien polie et exempte de toute rugosité ou défor-
mation de surface qui altèrerait la qualité des diagrammes de Kikuchi et donc l'indexation.

2.3.1.2 Préparation des échantillons

La préparation d'un échantillon ferritique ODS pour une mesure d'EBSD se fait en trois
étapes. Tout d'abord, l'échantillon est poli mécaniquement avec des papiers abrasifs en
carbure de silicium (SiC) ayant une granulométrie de plus en plus �ne (P320 à P2400).
Il s'en suit un polissage sur un drap tissé avec une suspension diamantée de 3 µm puis
de 1 µm. En�n, un polissage électrolytique de 8 s permet de supprimer tout écrouissage
résiduel. L'électrolyte utilisé est l'électrolyte A2-I (mélange 40/60 d'eau et d'acide perchlo-
rique). Chaque polissage est suivi d'un nettoyage de 2 minutes aux ultrasons dans un bécher
d'éthanol.

Le risque lors des di�érents polissages est que certains précipités soient arrachés ou atta-
qués préférentiellement pendant l'électropolissage formant ainsi des cavités à la surface de
l'échantillon. Il est donc important de limiter à la fois la pression appliquée sur l'échantillon
lors du polissage mécanique et le temps du polissage électrolytique qui est de 8 s pour nos
alliages.

2.3.1.3 Conditions d'analyses

Les cartographies d'EBSD sont réalisées à l'Université Paris-Sud à l'ICMMO (Institut de
Chimie Moléculaire et des Matériaux d'Orsay) dans un MEB Zeiss Supra 55VP équipé d'un
canon à émission de champ (FEG) et d'une caméra EBSD Hikari-OIM de la compagnie TSL-
EDAX. La tension d'accélération est de 20 kV. Le balayage de la surface est fait en balayage
faisceau. Le pas d'analyse (généralement 50 nm) et la taille des cartographies varient selon
l'état de la microstructure (déformée à petits grains ou recristallisée à gros grains). Le post-
traitement des données acquises est e�ectué à l'aide du logiciel OIM�. L'indexation des
diagrammes de Kikuchi se fait dans notre cas uniquement avec la phase ferritique α du fer.

2.3.1.4 Traitements des cartographies

La présence de zones fortement écrouies, de rayures sur la surface de l'échantillon, de joints
de grains ou encore de particules de taille inférieure au pas d'analyse vont dégrader la qualité
de l'indexation. Certains pixels vont donc avoir un indice de con�ance (CI) 1 faible. Il est
donc important de "nettoyer" la cartographie de ces pixels, c'est-à-dire de corriger leur
orientation cristallographique en leur attribuant l'orientation d'un pixel voisin qui lui a un
CI élevé.

1. L'indice de con�ance est un indice compris entre 0 et 1 que le logiciel attribue à chaque pixel. Quand
le logiciel est sûr à 100% de son indexation il attribue au pixel un CI de 1. A l'inverse quand plusieurs
solutions d'indexations sont trouvées, le logiciel va attribuer un CI plus faible [98].
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Une fois la cartographie nettoyée, chaque pixel d'un même grain se voit attribuer l'indice
de con�ance le plus élevé présent dans le grain. Cela permet d'avoir un seul CI par grain.
Les pixels ou grains ayant un CI inférieur à une valeur seuil �xée à 0,1 pour nos matériaux,
sont exclus de la cartographie.

2.3.1.5 Outils d'analyses

Image Qualité (IQ) La cartographie d'image qualité permet de rendre compte sur une
échelle de niveaux de gris de la qualité des diagrammes de di�raction. Plus le pixel tend vers
un niveau élevé (blanc), plus le volume analysé s'apparente à un cristal parfait. Ce mode de
cartographie permet par exemple de visualiser les zones recristallisées ou les hétérogénéités
de déformations dans les grains, les joints de grains et de mettre en évidence les précipités
si leur taille est supérieure au pas d'analyse. Si ces derniers sont amorphes ou que leur
structure cristalline est di�érente de la matrice alors leurs pixels ne seront pas indexés et
apparaitront en noir.

Cartographie IPF (Figure de Pôles Inverse) Une cartographie IPF est une repré-
sentation de la distribution des directions cristallographiques par rapport à une direction
de l'échantillon. Ces directions cristallographiques sont coloriées à partir d'un triangle stan-
dard. Dans le cas de matériaux �lés, le repère échantillon est constitué de deux directions :
la direction de �lage (DF) et la direction transverse (DT) (�gure 2.16(a)). Il est intéres-
sant de représenter les directions cristallographiques des grains parallèlement à l'une de ces
directions.

La �gure 2.16(b) montre une cartographie IPF d'un alliage ODS ferritique Fe�14Cr vue
dans le plan (DF, DT) avec les directions cristallographiques parallèles à la direction de
�lage. Les grains verts ont leurs directions 〈110〉 parallèles à la direction de �lage alors que
les grains rouges ont leurs directions 〈100〉 parallèles à la direction de �lage.

Dans la présente étude, toutes les cartographies IPF seront présentées avec les directions
cristallographiques 〈uvw〉 parallèles à la direction de �lage (DF). Les échantillons sont systé-
matiquement prélevés dans le sens de �lage a�n de rendre compte des anisotropies de formes
des grains dues au processus de mise en forme. Tracer une cartographie IPF pour une di-
rection 〈uvw〉 spéci�que permet de quanti�er la proportion surfacique de cette composante.
La tolérance sur ces directions spéci�ques est prise égale à 15°.

Taille des grains À partir d'une cartographie EBSD, il est possible de déterminer la taille
moyenne des grains. Encore faut-il avoir dé�ni ce qu'est un grain et la manière de représenter
cette taille. Dans notre étude un grain est dé�ni par un ensemble de pixels d'orientations
voisines (<15°) formant une aire A. La taille d'un grain est dé�nie ici comme le diamètre
du cercle d'aire équivalente à A.
Dans le cas de matériaux déformés comme les alliages ODS �lés, il existe une sous-structure à
l'intérieur des grains où les dislocations sont parfois arrangées en parois de dislocations ayant
une désorientation comprise entre 2 et 15°. Ces parois sont appelées sous-joints de grains.
Nous utiliserons donc les termes LAGB (Low Angle Grain Boundary) et HAGB (High Angle
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Figure 2.16 � a) Repère échantillon d'un matériau �lé. b) Cartographie IPF d'un alliage ODS Fe�14Cr
consolidé par �lage et observé dans le plan (DF,DT). Les directions 〈uvw〉 sont parallèles à la direction de
�lage et représentées par une couleur dé�nie dans le triangle standard. Les inserts montrent l'orientation
cristalline d'un grain vert et d'un grain rouge par rapport au repère échantillon.

Grain Boundary) pour parler respectivement des sous-joints de grains (désorientation < 15°)
et joints de grains (désorientation ≥ 15°).

Kernel Average Misorientation (KAM) Le KAM permet de mesurer la désorientation
moyenne entre le pixel considéré et ses n-ième voisins (�gure 2.17) tout en excluant les
désorientations supérieures à 15° (angle critique choisi pour dé�nir un joint de grains).
Mathématiquement, la désorientation moyenne θKAM est déterminée de la façon suivante :

θKAM =
1

Ntotal

n∑
i=1

θi (2.27)

Avec Ntotal le nombre total de pixels impliqués dans le calcul et θi l'angle de désorientation
entre le voisin i et le pixel considéré. Ce calcul est répété pour chaque pixel de la cartographie
ce qui permet de déterminer un θKAM moyen pour le matériau analysé.

À partir de cette désorientation moyenne θKAM Kamaya [99] a proposé une méthode pour
calculer la densité de dislocations ρ :

ρ =
αθKAM
bna

(2.28)

Avec :
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Figure 2.17 � Représentation du Kernel en fonction du nième voisin pour un même pixel [23].

� α une constante égale à 2 pour des sous-joints de grains purement de �exion [100] ;

� b le vecteur de Burgers égal à 0,248 nm ;

� n le nième voisin considéré ;

� a le pas d'analyse.

Cette méthode a le désavantage d'être dépendante du pas d'analyse variant d'une cartogra-
phie à l'autre. Ce facteur peut grandement in�uencer la valeur de la densité de dislocations
déterminée. Ainsi, Kamaya [99] a proposé d'utiliser la désorientation par unité de longueur
dθKAM/dx. Ce paramètre est la pente de la droite représentant la désorientation moyenne
d'un pixel en fonction du rayon du Kernel. La densité de dislocations indépendante du pas
d'analyse est dé�nie comme :

ρ =
a

b

dθKAM
dx

(2.29)

C'est cette méthode que nous utilisons dans notre étude pour déterminer la densité de
dislocations. En revanche, cette méthode ne permet pas de mesurer la densité totale de dis-
locations. En e�et, les dislocations dans un matériau sont regroupées en deux catégories : les
statistiquement stockées (SSD, statistically stored dislocations) de signes opposés pouvant
s'annihiler entre elles et les géométriquement nécessaires (GND, geometrically necessary
dislocations) toutes de même signe (�gure 2.18). Les SSD sont des dislocations libres et
locales à l'échelle de la maille cristalline alors que les GND sont des dislocations permettant
d'accomoder la déformation plastique à l'échelle du grain. C'est donc la densité de dislo-
cations géométriquement nécessaires que le KAM permet de mesurer. Betanda et al. [101]
ont comparé la proportion entre SSD et GND dans un alliage Fe�48Ni laminé à froid en
comparant l'énergie stockée estimée par di�raction de neutrons et par KAM. Ils ont montré
que la proportion de dislocations SSD (8%) est relativement faible par rapport à celle des
GND (92%). Nous supposons le même comportement dans nos alliages ODS.
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Figure 2.18 � Représentation schématique des dislocations statistiquement stockées (SSD) et des disloca-
tions géométriquement nécessaires (GND) [101].

2.3.2 Dureté Vickers

La dureté des matériaux est mesurée à température ambiante avec une charge de 1 kg au
SRMA, CEA Saclay. Cette charge de 1 kg marque l'échantillon sur plusieurs dizaines de
micromètres. Cela nous permet d'être représentatif des propriétés générales du matériau
puisque la taille moyenne des grains dans les alliages ODS est d'environ 1 µm. Les mesures
sont faites perpendiculairement à la direction de �lage a�n de sonder le même sens que les
essais de traction uniaxiale, c'est-à-dire le sens longitudinal (direction de �lage) du matériau.
Chaque valeur de dureté présentée dans ce manuscrit est une moyenne de 10 mesures sur
des échantillons plans d'un millimètre d'épaisseur pré-polis au papier SiC (P2400) a�n de
limiter d'éventuelles erreurs liées à la déformation de la surface.

2.3.3 Limite d'élasticité

2.3.3.1 Expérimentale

La limite d'élasticité expérimentale (σExp) est déterminée de deux façons. De manière directe
tout d'abord (σExpD) 1 via un essai de traction uniaxiale à température ambiante jusqu'à un
allongement de 10% avec une vitesse de déformation de 1 µm·s−1. Les essais de traction sont
réalisés sur des éprouvettes standards de petites dimensions (�gure 2.19(a)). La �gure 2.19(b)
montre une image d'une éprouvette de traction montée sur le support de la machine. La
seconde manière est indirecte (σExpI) à partir des mesures de dureté Vickers et d'une loi
empirique [102] qui considère que dans les aciers à bas carbone la limite d'élasticité est
proche de 2,7 × HV. En revanche, cette loi ne s'applique que pour une dureté supérieure à

1. En réalité, à partir des courbes de traction, c'est la limite élastique conventionelle (σ0,2Exp) qui est
déterminée.
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300 HV. Cette méthode est donc moins �able qu'une mesure directe. Elle est utilisée lorsque
la première ne peut pas être mise en ÷uvre.

Figure 2.19 � Éprouvette de traction et son système d'amarrage. (a) Dimensions d'une éprouvette standard
utilisée pour une mesure de traction uniaxiale. La section d'intérêt est de 9 mm2. (b) Éprouvette et son
système d'amarrage une fois montée sur la machine de traction.

2.3.3.2 Calculée

La limite d'élasticité est calculée (σc) à partir des travaux de Zhong et al. [103] qui la
dé�nissent de la façon suivante :

σc =M × τc (2.30)

où M est le facteur de Taylor du polycristal qui est fonction de la microstructure. Ce facteur
permet de passer de la cission résolue critique du monocristal τc à la limite d'élasticité du
polycristal σ. Dans notre cas, M est pris égal à 3 [104]. La cission résolue critique d'un grain
τc est dé�nie de la façon suivante par les auteurs :

τc = τ0 +
√
τ 2
p + τ 2

d + τg (2.31)

Avec :

� τ0 la cission résolue critique de la matrice sans particule ;

� τg contrainte due à la taille des grains (loi de Hall�Petch) ;

� τd contribution de la densité de dislocations ;

� τp contribution des nanoparticules.

La cission résolue critique n'est donc pas qu'une simple somme des di�érentes contributions
au durcissement. La contribution des dislocations et des nanoparticules est exprimée sous
la forme d'une somme quadratique a�n de tenir compte de leur e�et de synergie.

L'originalité des travaux de Zhong et al. [103] réside dans le calcul du terme τp pour lequel
les auteurs :
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� considèrent deux mécanismes d'interactions di�érents entre dislocations et nanoparti-
cules. Il a été montré que ces dernières sont cisaillées par les dislocations si leur rayon
est < 2 nm, et sont contournées si leur rayon est ≥ 2 nm ;

� prennent en compte une double distribution 1 de tailles des particules, souvent rencon-
trée dans la littérature [27, 45,58,72,79].

Le détail des calculs de chaque contribution ne sera pas développé ici mais est disponible
dans la référence [103].

2.4 Complémentarité des techniques de caractérisation

L'étude d'un matériau nanostructuré comme un alliage ODS requiert une caractérisation à
di�érentes échelles. Nous venons de voir que nous utilisons trois techniques di�érentes pour
caractériser la nanoprécipitation (DNPA, SAT et MET) et une pour la microstructure des
grains (EBSD). La force ou la faiblesse d'une technique repose sur la grandeur à analyser.
Dans le tableau 2.6 nous avons regroupé les di�érentes grandeurs à analyser et pour cha-
cune, nous avons attribué un degré de pertinence aux di�érentes techniques. Cette échelle
de pertinence est graduée de 0 à 4 où 4 signi�e que la technique utilisée est idéale pour
caractériser la grandeur considérée.

Tableau 2.6 � Complémentarité des techniques de caractérisation utilisées pour étudier la nanoprécipitation
et la microstructure de nos aciers ODS. Un niveau de pertinence de 0 (−) à 4 (++++) est associé à chaque
technique pour la grandeur à caractériser.

Nanoprécipités Microstructure

Densité
Taille Composition

Symétrie
Taille Texture

moyenne chimique de grains locale

SAT ++ + +++ − − −
MET-HR ++ ++ − ++++ ++ −
DNPA ++++ ++++ + − − −
EBSD − − − − ++++ ++++

Niveau de pertinence + + ++ : Idéal ; + + + : Très pertinent ; ++ : Pertinent

pour mesurer la grandeur + : Apporte une information ; − : Pas adapté

La SAT est une technique très locale. Les volumes analysés ne dépassent pas quelques
centaines de nanomètres cube. Son utilisation sur des matériaux avec une forte densité
(1023�1024 m−3) de nanoparticules est très intéressante. En e�et, elle permet d'apporter des
informations chimiques quantitatives sur les précipités quel que soit le nombre de particules
détectées. En revanche, les aberrations de trajectoires et les algorithmes d'analyse de la

1. En réalité, le modèle peut prendre en compte tous types de distributions.



2.4. COMPLÉMENTARITÉ DES TECHNIQUES DE CARACTÉRISATION 53

composition chimique limitent l'étude quantitative des très �nes particules (1�2 nm de
diamètre). La faible statistique de cette technique ne permet pas de déterminer une densité
ou une taille moyenne de particules très �able. À l'inverse de la SAT, la DNPA est une
technique très statistique. L'utilisation du rayonnement neutronique permet de sonder de
larges volumes (mm3). Elle est donc idéale pour déterminer la densité, la taille moyenne et la
fraction volumique de particules. L'utilisation d'un champ magnétique permet de séparer les
contributions magnétiques et nucléaires. Leur rapport apporte une information qualitative
sur la composition chimique des objets (rapport A).

La microscopie électronique à transmission à haute résolution (HR) est la seule technique
permettant d'étudier la symétrie cristallographique des particules ainsi que leurs relations
d'orientations avec la matrice. Cependant, en dessous de 3�4 nm de diamètre les particules
n'ont généralement pas une structure périodique les rendant di�ciles à analyser. Par ailleurs,
le MET utilisé à faible grandissement permet d'obtenir des informations quantitatives sur la
densité, la taille moyenne des particules et la taille des grains de la matrice. Ces informations
sont limitées par les volumes analysés et l'épaisseur de la lame mince qui n'est pas constante.
En�n, l'EBSD est la technique idéale pour caractériser la microstructure à l'échelle des
grains. Elle permet, sur de larges surfaces (jusqu'à quelques mm2), de corréler les orientations
cristallographiques des grains aux paramètres microstructuraux (taille et forme des grains,
désorientations inter et intra-granulaires, etc.).

En résumé, l'étude de la nanoprécipitation dans les alliages ODS pousse les techniques de
caractérisation à leurs limites. Un couplage de plusieurs techniques est donc indispensable.
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Chapitre 3

Matériau de référence

Ce chapitre présente l'étude du comportement du matériau de référence soumis à di�érents
traitements thermiques. Dans un premier temps, l'état consolidé aussi appelé brut de �lage a
été caractérisé tant au niveau microstructural que de la nanoprécipitation. Dans une seconde
partie, l'évolution de cette précipitation à haute température est présentée ainsi que son
impact sur la microstructure aux échelles microscopique et macroscopique du matériau. Ces
résultats concernent le matériau élaboré au CEA ("Ref CEA") excepté quelques observations
MET à haute résolution pour lesquelles le matériau "Ref indus" a été utilisé. Dans ce cas,
la précision sera apportée.

3.1 État initial après consolidation

3.1.1 Microstructure générale

La microstructure après consolidation caractérisée par EBSD dans le sens de �lage est
présentée sur la �gure 3.1. C'est une microstructure typique de �lage a�chant une texture
cristallographique très prononcée avec 80% des grains ayant leur direction 〈110〉 parallèle à la
direction d'extrusion (tolérance de 15°). La taille moyenne des grains est très �ne d'environ
0,9 µm.

Les désorientations intergranulaires supérieures à 15° sur la �gure 3.1(a) sont matérialisées
par un trait noir ce qui permet de mettre en évidence le caractère bimodal de la microstruc-
ture du matériau. En e�et, la majorité des grains verts dont l'orientation cristallographique
appartient à la �bre α ({hkl}〈110〉) sont allongés dans le sens de �lage avec un facteur d'al-
longement 1 pouvant atteindre 25. Ils résultent de la déformation des grains micrométriques
existants avant �lage. Les autres grains n'appartenant pas à la �bre α mais présentant des
orientations cristallographiques aléatoires sont moins allongés (facteur d'allongement de 1 à
3) et plus petits (< 1 µm).

À l'intérieur des grains fortement texturés (grains verts), des sous-grains sont observables
et illustrés sur la �gure 3.1(b). Deux types de sous-grains sont présents : des sous-grains

1. Rapport entre la longueur du grain et sa largeur.
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Figure 3.1 � a) Cartographie IPF de la microstructure du matériau de référence obtenue par EBSD selon
une coupe longitudinale. b) Zoom sur la sous-structure de dislocations dans un grain vert. Les directions
〈uvw〉 sont parallèles à la direction de �lage. Une désorientation supérieure à 15° entre deux grains est
représentée par un trait noir.

allongés dans la direction de �lage pouvant mesurer jusqu'à 10 µm de long, et des sous-grains
plus équiaxes de quelques centaines de nanomètres à 2�3 µm. Les variations de couleurs à
l'intérieur même des grains et des sous-grains sont le signe d'une désorientation. Des pro�ls
de désorientations point par point et cumulées 1 ont été réalisés dans ces zones a�n de
caractériser �nement cette sous-structure de dislocations.

La �gure 3.2 est un exemple de pro�l de désorientation mesuré à travers plusieurs sous-
grains équiaxes. Chaque pic de la désorientation point par point correspond à un sous-joint
de grains. La distance entre ces pics donne la taille du sous-joint de grains selon la direction
d'analyse. Dans cet exemple les sous-joints sont désorientés entre eux de 2 à 8° et ont une
taille comprise entre 200 nm et 3,5 µm. La désorientation cumulée par rapport à l'origine
renseigne sur le gradient de désorientation à l'intérieur du sous-grain. Si la désorientation
cumulée est constante c'est qu'il n'y a pas de gradient d'orientation au sein du sous-grain.
On appelera faible gradient de désorientation un gradient inférieur à 0,5°·µm−1. Dans le cas
du sous-grain entre 0 et 2 µm la désorientation cumulée n'est pas constante. Le gradient de
désorientation est très élevé (3°·µm−1). Les sous-grains ne sont donc pas restaurés.

1. La désorientation entre deux pixels voisins selon l'axe d'observation est ajoutée à la désorientation
des pixels précédents. La désorientation à une distance X donnée est donc exprimée en fonction du pixel
d'origine.
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Figure 3.2 � Pro�ls de désorientations point par point mesurés par EBSD dans les gros grains texturés
(〈110〉 � DF) et allongés dans le sens de �lage du matériau de référence à l'état brut de consolidation dans
a) un grain ayant de nombreux sous-grains et b) dans un seul sous-grain de 10 µm de long.

De manière générale, les pro�ls de désorientations mesurés à l'intérieur des autres grains
verts allongés sont similaires au pro�l de la �gure 3.2. En revanche, à l'intérieur des petits
grains équiaxes d'orientations aléatoires, les gradients de désorientations sont soit nuls soit
faibles. Ces petits grains n'ont donc quasiment pas subi de déformations plastiques lors du
�lage à chaud. Ils contiennent donc peu de dislocations.

La densité de dislocations moyenne mesurée par KAM dans le matériau de référence à
l'état brut de �lage est de 9 ± 1·1014 m−2 ce qui est nettement plus élevé que les densités
usuellement reportées pour un matériau recristallisé (1·1013) ou restauré (1·1014 m−2).

Sur la �gure 3.1(a), des zones non-indexées sont visibles en noir aux joints de grains (�èches
blanches). Ces zones ont une structure cristallographique di�érente de celle de la matrice α.
Des pointés EDS ont été réalisés sur ces zones (�gure 3.3). Elles correspondent à des oxydes
de 50 nm à 200 nm de diamètre riches en titane.

Concernant la dureté, la valeur mesurée varie avec le sens de prélèvement du matériau : sur
une coupe longitudinale (équivalant à une sollicitation selon la direction radiale de la barre),
elle est de 387 HV et de 436 HV sur une coupe transverse perpendiculaire à la direction
d'extrusion (équivalant à une sollicitation selon la direction de �lage). L'anisotropie des
propriétés mécaniques est donc la conséquence de l'anisotropie microstructurale observée en
EBSD.
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Figure 3.3 � a) Image en électrons secondaire de la surface du matériau de référence à l'état initial. Signal
typique obtenu par un pointé EDS sur b) la matrice et sur c) les particules 2 et 3.

Pour résumer, la microstructure du matériau de référence après consolidation est très tex-
turée (〈110〉 � DF). Cette texture de �bre α est due au procédé de �lage. La microstructure
présente une distribution bimodale de grains ; des petits grains équiaxes orientés aléatoire-
ment et des gros grains très allongés et très texturés selon la direction d'extrusion. Dans ces
grains allongés et fortement texturés, les sous-grains ont une taille comprise entre quelques
centaines de nanomètres et une dizaine de microns. De forts gradients de désorientations
ont été mesurés au sein de ces sous-grains quelle que soit leur taille. Ils sont le signe d'une
grande densité de dislocations. L'anisotropie morphologique et la distribution bimodale de
taille des grains induit une anisotropie des propriétés mécaniques.

3.1.2 Nanopréciptation

3.1.2.1 Taille des renforts

L'intensité di�usée en DNPA d'origine magnétique, obtenue par soustraction des intensités
di�usées perpendiculairement et parallèlement au champ magnétique, est présentée sur la
�gure 3.4(a).

Le pro�l de di�usion apparaît constitué des trois contributions déjà décrites dans le chapitre
2. Un ajustement des données permet d'extraire les caractéristiques de la précipitation
de façon quantitative qui peuvent être représentées sous forme de distribution de tailles
(�gure 3.4(b)). Nous retrouvons une distribution bimodale de particules très fréquemment
observée dans les alliages ODS [27,79,105]. Ces deux distributions gaussiennes sont centrées
sur des rayons de 1,6 et 4,4 nm avec des écarts-types respectifs de 0,4 et 1,4 nm et des
fractions volumiques de 1,4% et 0,2%. Les petites particules sont 130 fois plus nombreuses
que les grosses particules. La fraction volumique totale et le nombre total de particules dans
le matériau de référence après consolidation sont respectivement de 1,6% et 7± 1,0·1023 m−3.

La fraction volumique expérimentale apparait plus élevée qu'attendue. En e�et, en faisant
l'hypothèse que tout l'yttrium a précipité sous forme d'Y2Ti2O7, la fraction volumique
précipitée théorique maximale devrait être de 0,7% environ. Deux explications peuvent être
avancées : (i) l'existence d'objets nanométriques de natures di�érentes mais de taille de même
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Figure 3.4 � a) Intensité di�usée en DNPA d'origine magnétique mesurée sur le matériau de référence
après consolidation. b) Distribution de tailles des particules dans le matériau de référence à l'état consolidé
obtenue après analyse du pro�l di�usé de la �gure 3.4(a)

ordre de grandeur (carbures, nanoporosités ou dislocations), (ii) un écart à la st÷chiométrie
des particules. Par exemple si 50% des atomes métalliques (Ti et Y) étaient remplacés par
du Cr, la fraction volumique serait multipliée par 2 (1,38%). Une combinaison de ces deux
facteurs est également une éventualité.

Le rapport A obtenu par DNPA est de 2,60 ± 0,10. La valeur théorique du rapport A pour
di�érentes structures et st÷chiométries peut être calculée et comparée aux valeurs expé-
rimentales. La valeur attendue pour des précipités Y2O3 de structure c.c. ou Y2TiO5 de
structure orthorhombique ou Y2Ti2O7 de structure c.f.c. dans une matrice Fe-14Cr (at%)
est respectivement de 3,18, 2,52 et 2,51. Ces deux derniers sont les oxydes les plus couram-
ment rencontrés dans la littérature lorsque le Ti est un élément d'alliage [43].
Un rapport expérimental de 2,60 peut ainsi correspondre à des oxydes Y2TiO5 ou Y2Ti2O7

légèrement sur-st÷chiométriques en yttrium (Y2,1Ti0,9O4,95 ou Y2,2Ti1,8O6,9). Un écart au
paramètre de maille théorique, impliquant forcément un écart à la st÷chiométrie, peut aussi
in�uencer la valeur du rapport A qui dépend du volume atomique moyen dans les particules
et dans la matrice. Par exemple, si les particules ont un volume atomique légèrement plus
faible, 11,4 Å3 au lieu de 11,7 Å3 pour la structure Y2Ti2O7, la valeur du rapport A passe
de 2,51 à 2,60. De plus, il est possible que la nature chimique des petits (1�2 nm de rayon)
et des gros précipités (4�7 nm de rayon) ne soit pas identique. Un mélange 85/15 de parti-
cules Y2Ti2O7 et Y2O3 donnerait par exemple un rapport A de 2,61. En�n, les conditions
expérimentales peuvent aussi jouer un rôle important. La statistique de l'intensité nucléaire
di�usée est liée au temps de comptage et n'est pas toujours très bonne. Les étapes de norma-
lisation et de soustraction du porte-échantillon vont alors avoir un e�et important et peuvent
induire une �uctuation signi�cative de la valeur �nale de l'intensité di�usée parallèlement
au champ.

Les seules données obtenues par DNPA ne su�sent pas pour identi�er la nature chimique des
précipités. Des caractérisations structurales et chimiques plus précises sont donc nécessaires.
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3.1.2.2 Symétrie cristallographique

Les observations en MET réalisées sur le même échantillon analysé par DNPA sont présen-
tées sur la �gure 3.5(a). Une répartition dense et homogène de nanoparticules inférieures
à 4 nm de diamètre apparaît. Dans ce matériau, deux sortes de particules sont présentes
(�gure 3.5(b)). La première, entourée en jaune, a une morphologie légèrement cuboïde de
3,5 nm de côté. La FFT associée à ce précipité est illustrée sur la �gure 3.5(d). Du fait de
sa petite taille, peu d'informations sont visibles. Sa symétrie et ses relations d'orientations
avec la matrice n'ont pas pu être déterminées.

Figure 3.5 � Nanoparticules observées en MET dans le matériau de référence à l'état consolidé. a) Répar-
tition dense et homogène de particules inférieures à 4 nm de diamètre et b) illustration de deux types de
nanoparticules. L'une cuboïde de 3,5 nm de côté dont la symétrie n'a pu être résolue, et l'autre sphérique
de 9 nm de diamètre de symétrie cubique à faces centrées.

La deuxième particule (cercle rouge) est sphérique avec un diamètre de 9 nm. La FFT de
cette particule (�gure 3.5(c)) permet d'identi�er une symétrie cubique à faces centrées. Dans
une vue selon l'axe de zone [110], l'indexation des taches d'interférences permet de remonter
aux distances interplanaires du cristal. Elles sont compatibles avec la structure pyrochlore
Y2Ti2O7. La particule rouge est totalement incohérente avec la matrice. Plusieurs précipités
de ce type sont observés avec un diamètre supérieur à 7�8 nm. Cette population reste
minoritaire et donc compatible avec la distribution de précipités détectée en DNPA centrée
sur un rayon de 4,4 nm. Les données de MET et de DNPA sont en bon accord qualitatif au
niveau des tailles et densités de particules.

3.1.2.3 Composition chimique des précipités

La composition chimique moyenne des précipités déterminée par SAT est présentée dans le
tableau 3.1. Ces valeurs ont été déterminées à partir de l'analyse de deux pointes di�érentes
(Ref 1 et Ref 2) ce qui représente un total de 138 précipités étudiés.
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Tableau 3.1 � Composition chimique moyenne des précipités (%at) mesurée en SAT sur deux pointes
di�érentes du matériau de référence après consolidation. Les rapports atomiques théoriques des phases
YTiO3, Y2TiO5 et Y2Ti2O7 sont ajoutés pour comparaison. L'écart-moyen à la valeur moyenne de la
concentration atomique et du rapport atomique est indiqué entre parenthèses. Par exemple pour le rapport
Y/O et la concentration en chrome, il faut comprendre ± 0,04 et ± 5% respectivement autour de la valeur
moyenne.

Nb clusters Cr Y Ti O C Si Mn

Ref 1 78 14(5) 4(2) 30(3) 49(4) 0,1(1) 1(1) 0,4(4)

Ref 2 60 11(7) 3(2) 32(3) 51(5) 1(1) 1(1) 0,5(5)

Échantillon Ti/Y Ti/O Y/O (Ti+Y)/O

Ref 1 8(5) 0,62(4) 0,08(4) 0,71(5)

Ref 2 10(4) 0,62(3) 0,06(4) 0,68(4)

YTiO3 1 0,33 0,33 0,66

Y2TiO5 0,5 0,2 0,4 0,6

Y2Ti2O7 1 0,29 0,29 0,57

Tout d'abord, les compositions chimiques mesurées dans les 2 di�érentes pointes sont très
proches, ce qui prouve l'homogénéité du matériau et la représentativité des zones sélection-
nées. Les particules sont riches en Ti et O ; la teneur en Y est plus faible qu'attendue avec
seulement 4% atomique. Du fait des teneurs en Ti, Y et O, les rapports atomiques ne cor-
respondent à aucune phase st÷chiométrique connue. De plus, la composition chimique d'un
précipité à un autre peut être très di�érente. Par exemple, le rapport atomique moyen de
Ti/Y pour les 78 particules de l'échantillon Ref 1 est de 9 pour un écart-moyen de 5.

Le fait remarquable est la présence d'environ 10�15 %at de Cr. À partir des données brutes
de SAT, un pro�l de concentration chimique à travers une nanoparticule met en évidence une
distribution hétérogène du Cr (�gure 3.6). Sur ce pro�l, la concentration en Y, Ti, O et Cr
augmente puis diminue progressivement au passage de la particule. L'interface de la particule
est di�use, sa taille est d'environ 4�5 nm de diamètre. Les concentrations maximales en Y,
Ti et O sont obtenues pour la distance x = 7 nm. En revanche, la concentration maximale
en chrome est obtenue pour x = 5 nm et x = 9 nm. Ce pro�l de concentration montre donc
un enrichissement en chrome en périphérie de la particule. Sur 4 particules analysées, ce
phénomène est visible sur deux d'entre elles.

Plusieurs études par SAT [41, 106] dans des matériaux de composition nominale similaire
à notre matériau de référence mettent en évidence la présence d'une couronne de chrome
à l'interface des particules. Comme un tel enrichissement à l'interface modi�e la correction
matricielle (Chapitre 2, paragraphe 2.2.3.4), il n'a donc pas pu être quanti�é. Par conséquent,
si la périphérie de la particule est plus concentrée en chrome que le reste de la matrice
(14 %at), alors une proportion plus importante que celle considérée doit être incluse aux
particules par aberrations de trajectoires. Il est donc probable que la forte concentration
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Figure 3.6 � Pro�l de concentration chimique à partir des données brutes de SAT à travers une nano-
particule du matériau de référence à l'état brut de consolidation dans la direction d'évaporation z. Les
valeurs absolues des concentrations en Y, Ti, O et Cr à l'intérieur de la particule sont les valeurs brutes
non-corrigées.

en chrome (10�15 %at) détectée dans les particules soit en partie due aux aberrations de
trajectoires.

3.1.2.4 Résumé

Le matériau de référence après consolidation présente une nanoprécipitation dense répartie
de façon homogène à l'échelle microscopique. La DNPA montre une double distribution de
tailles de particules centrée sur environ 3 et 9 nm de diamètre. La proportion de grosses
particules est 130 fois plus faible que celle des petites. Les grosses particules sont généra-
lement de forme sphérique et ont une symétrie cubique à faces centrées compatible avec la
structure pyrochlore Y2Ti2O7. Leurs relations d'orientations avec la matrice sont totalement
incohérentes. La symétrie et les relations d'orientations avec la matrice des petites particules
n'ont pas été résolues du fait de leurs petites tailles.

La composition chimique des petites particules a été précisée par SAT. Aucune corres-
pondance avec une phase st÷chiométrique n'a pu être établie. Clairement, les particules
présentent un enrichissement en Ti (31%at) et O (50%at) et à moindre teneur, en Y (4%at)
et en Cr (12%at). La distribution du Cr n'est pas homogène sur toutes les particules étu-
diées. Certaines particules présentent un enrichissement de la zone périphérique. La teneur
en Cr mesurée à l'intérieur des particules par SAT (12%at) est certainement surestimée du
fait des aberrations de trajectoires et de la forte concentration avérée à la périphérie.
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3.2 Étude en température

Cette partie présente l'étude du comportement du matériau de référence après traitement
thermique entre 1100 et 1400°C. Évidemment, ces températures (plus élevées) ne corres-
pondent pas aux températures qu'une gaine de 4ème génération subira en conditions nor-
males de fonctionnement. Néanmoins, ces très hautes températures sont utilisées dans les
traitements de mise en forme du matériau et surtout, elles peuvent être atteintes en condi-
tions accidentelles. Il est donc important de connaître le comportement des matériaux ODS
à ces températures pour des temps relativement courts (1 à 10 h). Nous verrons comment
se comportent les nanoprécipités en termes de taille et de fraction volumique. L'évolution
de leurs structures cristallographiques et morphologiques sera suivie par MET HR et leur
composition chimique par SAT. La microstructure générale et les propriétés mécaniques qui
résultent de ces traitements thermiques seront interprétées en fonction de l'évolution de la
nanoprécpitation.

3.2.1 Évolution de la nanoprécipitation après traitement thermique

3.2.1.1 Taille des renforts

Après un traitement thermique de 10 h à 1150°C, les gros précipités initialement centrés sur
une taille de 4,4 nm de rayon ont grossi de façon signi�cative (�gure 4.10). La distribution
de taille déterminée par DNPA est décalée et centrée sur 5,2 nm. Après 10 h à 1300°C, les
deux populations (petites et grosses particules) ont légèrement grossi. Elles sont maintenant
centrées sur des tailles de 2,2 et 5,0 nm de rayon. La fraction volumique des particules a en
revanche légèrement diminué de 1,6 à 1,5%. Cette diminution n'est pas liée à la dissolution
de certaines particules mais à un fort grossissement. En e�et, lors du traitement thermique,
certaines particules grossissent bien au-delà de 10 nm de rayon. À partir de ce domaine de
taille, les particules ne sont plus visibles en DNPA dans notre fenêtre angulaire d'observation.

Figure 3.7 � Distributions de tailles des nanoparticules déterminées par DNPA sur le matériau de référence
à l'état brut de �lage et après un traitement thermique de 10 h à 1150°C et 1300°C.
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Durant le traitement thermique, l'évolution de la précipitation est gouvernée par la coa-
lescence. Les particules grossissent par mûrissement d'Ostwald, c'est-à-dire que les petites
particules se dissolvent au pro�t des plus grosses. C'est la di�érence de taille entre les par-
ticules qui engendre une di�érence d'énergie libre et donc un �ux de matière depuis les
petites particules vers les grosses à travers la phase continue, c'est-à-dire la matrice. La
densité de particules lors du recuit de 10 h à 1300°C a ainsi diminué de 7·1023 à 2·1023 m−3

(± 2·1023 m−3). Cette diminution est donc principalement liée au phénomène de coalescence.

Le tableau 3.2 présente la valeur du rapport A dans le matériau de référence à l'état brut
de �lage et après un recuit de 10 h à 1150°C et de 10 h à 1300°C. Ce rapport reste constant
(aux incertitudes près) quelle que soit la température de recuit. La stabilité de ce rapport A
suggère que la nature chimique des particules ne change pas radicalement durant le recuit.

Tableau 3.2 � Évolution du rapport A mesuré par DNPA dans le matériau de référence avant et après
recuit.

État Rapport A

Initial 2,60 ± 0,10

10 h 1150°C 2,60 ± 0,10

10 h 1300°C 2,70 ± 0,10

La stabilité du rapport A et la faible évolution de la taille des particules montrent que les
nanoprécipités du matériau de référence sont très stables à haute température.

3.2.1.2 Symétrie cristallographique

La DNPA a précédemment montré des tailles de particules très �nes (2,2 nm de rayon)
même après un recuit de 10 h à 1300°C. Un traitement thermique à haute température
(1400°C) est nécessaire pour obtenir des précipités de taille su�samment élevée pour que
leur symétrie et leurs relations d'orientations avec la matrice soient observables par MET à
haute résolution. Par faute de disponibilité des installations, cette étude a été faite sur le
matériau de référence industriel.

Comme le montre la �gure 3.8(a) les particules sont réparties de façon dense et homogène
avec une morphologie clairement cuboïde et une taille comprise entre 2 et 6 nm de côté. Les
distributions de tailles ont été déterminées par MET et par DNPA (�gure 3.9). La taille des
particules mesurées par MET est exprimée comme le diamètre du cercle d'aire équivalente
à la particule.

Les deux techniques détectent une population de petites particules centrée sur 2,5 nm de
rayon. La distribution bimodale déjà observée à l'état consolidé persiste après recuit selon
la DNPA. La deuxième distribution de grosses particules est moins visible en MET mais est
néanmoins repérée. Le MET est moins adapté à cette population de faible densité numérique.
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Figure 3.8 � Images obtenues par MET à haute résolution sur le matériau de référence industriel recuit
1 h à 1400°C. a) Illustration de la nanoprécipitation et de la morphologie cuboïde des oxydes. b) Franges
de Moiré d'une particule isolée parallèles à la direction 〈110〉 de la matrice. c) Particule de morphologie
di�érente accompagnée de d) sa FFT. e) Schéma de l'indexation de la transformée de Fourier de la particule
démontrant une symétrie cubique à faces centrées compatible avec la structure Y2Ti2O7 vue selon l'axe de
zone [110].

Figure 3.9 � Distributions de tailles des particules dans le matériau de référence industriel après un recuit
de 1 h à 1400°C. Comparaison entre l'histogramme obtenu par MET et la distribution déduite des mesures
de DNPA.
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Les grosses particules sont centrées sur un rayon de 5,6 nm. La fraction volumique totale
déterminée par DNPA est de 1,5%.

L'observation �ne d'une particule isolée (�gure 3.8(b)) de morphologie cuboïde, révèle des
franges de Moiré espacées de 10,57 Å. Ces franges de Moiré sont caractéristiques d'une
interface semi-cohérente entre la particule et la matrice. Le cliché de di�raction obtenu sur
la matrice montre qu'elle est en axe de zone [110] (insert en haut à gauche). Les franges de
Moiré et la direction 〈001〉 de la matrice sont parallèles. Les particules ont des interfaces
semi-cohérentes selon la direction 〈110〉 de la matrice. En revanche, l'axe de zone suivant
lequel les particules des �gures 3.8(a) et 3.8(b) sont vues ne permet pas de déterminer leur
symétrie.

Par ailleurs, des particules de morphologies di�érentes ont également été détectées. Par
exemple, la �gure 3.8(c) présente l'une d'entre elle avec une taille de 4 nm de rayon. La
symétrie déduite par FFT apparait c.f.c. et coïncide avec la phase pyrochlore Y2Ti2O7. On
peut supposer, étant donnée sa taille, que les particules de la �gure 3.8(a) sont de même
nature.

3.2.1.3 Composition chimique des précipités

La composition chimique des précipités après recuit dans le matériau de référence a été
analysée par SAT. Étant donné l'accès restreint à la technique, et la nécessité d'avoir une
importante densité de particules a�n d'augmenter la statistique des analyses, nous avons
choisi un recuit court (1 h à 1300°C) pour que l'évolution des particules ne soit pas trop
avancée (3·1023 m−3 d'après la DNPA). Malgré cette précaution, seulement 25 particules
réparties sur 3 pointes ont pu être détectées. La composition chimique moyenne est présentée
dans le tableau 3.3 et comparée à celle des particules dans l'état brut de consolidation (Ref
init).

Tableau 3.3 � Composition chimique moyenne des précipités (%at) mesurée par SAT dans le matériau de
référence à l'état initial (brut de consolidation) et à l'état recuit 1 h à 1300°C. L'écart-moyen à la valeur
moyenne de concentration atomique est indiqué entre parenthèses.

Échantillon Nb particules Cr Y Ti O C Si

Ref init 138 13(6) 4(2) 31(3) 50(4) 0,5(5) 1(1)

Ref 1 h 1300°C 25 20(3) 13(2) 26(2) 40(2) 0,05(5) 0,9(4)

Après 1 h à 1300°C, les particules sont en moyenne plus riches en chrome et en yttrium
qu'après consolidation. Les incertitudes sur les concentrations en éléments après traitement
sont légèrement plus faibles qu'avant. Cela montre une homogénéisation de la composition
chimique des particules. La �gure 3.10 montre un pro�l de concentration chimique à travers
une des particules du matériau de référence recuit. Ce pro�l fait apparaître un enrichissement
en Y, Ti et O au c÷ur de la particule et la présence marquée du Cr à l'interface. Le diamètre
total est de l'ordre de 8 nm de diamètre avec des interfaces larges de 2 nm d'épaisseur. Sur
5 particules analysées, toutes présentent un pro�l de concentration analogue.
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Figure 3.10 � Pro�l de concentration chimique à partir des données de SAT à travers une nanoparticule
du matériau de référence recuit 1 h à 1300°C dans la direction d'évaporation z. Les concentrations en Y,
Ti, O et Cr sont les concentrations brutes non-corrigées.

La teneur moyenne en Cr des particules a augmenté de 50% pendant le recuit. Cette valeur
est discutable en absolu du fait des aberrations de trajectoires en SAT. Néanmoins, ces
limitations expérimentales ne sont pas liées à l'échantillon et il est donc possible de conclure
à partir de l'augmentation relative entre l'état initial et l'état recuit à un réel enrichissement
du Cr avec le traitement thermique. D'après le pro�l de concentration chimique, le Cr semble
majoritairement situé en périphérie.

En réunissant toutes les analyses e�ectuées sur les 2 états (initial et recuit), il est intéressant
de visualiser l'évolution des teneurs en Y, Ti et O, constituants essentiels du c÷ur des
précipités, en fonction de la taille des particules exprimée en nombre d'atomes. Les teneurs
sont normalisées à 100% pour une lecture rapide des rapports Ti/Y et (Ti+Y)/O.

La �gure 3.11 met ainsi clairement en évidence une augmentation de la concentration en Y
avec la taille des particules au détriment de la teneur en Ti et O. À forte taille, au-delà de
1500 atomes, soit 2�3 nm de diamètre, les courbes de tendance montrent que les concentra-
tions ont atteint des valeurs stationnaires : 51(2)% d'oxygène, 31(2)% de titane et 18(3)%
d'yttrium, i.e. YTi1.7O2.8. Cette composition est très dé�ciente en oxygène et à moindre
mesure en yttrium par rapport à la st÷chiométrie attendue Y2Ti2O7 d'après la symétrie
cristallographique déterminée par MET. Précisons que dans la littérature concernant les
alliage ODS, peu d'auteurs observent des particules avec une composition st÷chiométrique
en oxygène après traitement des données de sonde atomique [107�109].

La composition chimique de la matrice a été mesurée par SAT dans le matériau de référence
à l'état initial (brut de �lage) et à l'état recuit 1 h à 1300°C (tableau 3.4). La concentration
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Figure 3.11 � Teneurs (at%) en O, Ti, et Y des particules obtenues par SAT en fonction de leur taille
exprimée en nombre d'atomes dans le matériau de référence. À titre d'exemple, 50 atomes représentent une
taille d'environ 0,5 nm de diamètre et 2000 atomes une taille de 3 nm.

en yttrium dans la matrice montre que 1/3 des atomes d'yttrium n'ont pas encore précipité
après l'étape de consolidation. Après recuit, seulement 10% de l'yttrium initial est encore
présent en solution solide. L'enrichissement en yttrium des particules durant le traitement
thermique est donc cohérent avec la diminution de la concentration dans la matrice. Les
concentrations en Ti et O dans la matrice diminuent également après recuit. Comme leurs
concentrations n'augmentent pas dans les précipités détectés en SAT, il est supposé que le
titane et l'oxygène précipitent sous forme d'oxydes plus gros non-détectables en SAT.

Tableau 3.4 � Composition chimique globale (%at) du matériau de référence mesurée par analyses chimiques
et comparée aux compositions chimiques locales (%at) mesurées par SAT dans la matrice à l'état initial et
à l'état recuit.

Analyses Composition chimique de la matrice (%at)

chimiques État initial 1 h 1300°C

Fe 84,5 84,2 ± 1,1 82,4 ± 2,0

Cr 13,9 13,5 ± 0,5 15,7 ± 1,8

Y 0,12 0,04 ± 0,03 0,01 ± 0,01

Ti 0,30 0,10 ± 0,08 0,03 ± 0,02

O 0,48 0,26 ± 0,15 0,11 ± 0,04

C 0,17 0,06 ± 0,10 0,01 ± 0,01

Si 0,49 0,64 ± 0,08 0,36 ± 0,21
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La comparaison entre la fraction volumique déterminée par DNPA et les compositions chi-
miques des précipités et de la matrice déterminées par SAT soulève plusieurs remarques :

� 1) À partir des données de SAT, la fraction atomique précipitée (fpat) est calculée
en tenant compte de la composition chimique des particules et des concentrations en
éléments restant en solution dans la matrice. Cette fraction atomique précipitée dé-
terminée par SAT n'est pas cohérente avec celle déterminée par DNPA 1. Par exemple
à l'état initial, si on considère 0,2%at de titane précipité, la fraction totale pour res-
pecter la composition chimique déterminée par SAT doit être de 0,65% soit 1/3 de la
valeur déduite par DNPA.

� 2) La fraction atomique totale des éléments Y, Ti et O est de 0,9%. Pour atteindre la
valeur de 1,6% obtenue par la DNPA, il faudrait rajouter beaucoup de Cr et/ou de Fe
dans les oxydes.

Compte-tenu des résultats de SAT qui n'ont pas montré l'existence d'une autre population
de particules di�érente des oxydes, la fraction volumique précipitée "vue" en DNPA est très
surestimée. Rappelons que lors de l'exploitation du signal d'origine magnétique de DNPA,
nous faisons l'hypothèse que les particules sont non-magnétiques. En revanche, la composi-
tion chimique des particules déterminée par SAT permet d'exploiter le signal nucléaire en
calculant le contraste nucléaire des particules (∆ρ2

nucl). Le paramètre d'ajustement devient
donc fpv∆ρ

2
nucl au lieu de fpv∆ρ

2
magn. Les résultats des ajustements e�ectués sur le signal

nucléaire pour le matériau de référence à l'état initial et à l'état recuit 1 h à 1300°C sont
comparés aux ajustements du signal magnétique (tableau 3.5).

Tableau 3.5 � Paramètres d'ajustements obtenus à partir du signal magnétique ou nucléaire de DNPA sur
le matériau de référence à l'état initial et à l'état recuit pendant 1 h à 1300°C.

Ref Signal r1 (nm) σ1 (nm) r2 (nm) σ2 (nm) fv1(%) fv2(%) fvtot(%)

init
magn 1,6 0,4 4,4 1,4 1,38 0,24 1,60

nucl 1,4 0,4 4,4 1,4 0,75 0,13 0,88

1h 1300
magn 2,0 0,6 5,2 1,7 1,30 0,32 1,60

nucl 2,0 0,6 5,2 1,4 0,65 0,22 0,87

Les tailles de particules déduites des ajustements du signal magnétique ou nucléaire sont
identiques et nous retrouvons les mêmes tendances (taille des particules avant recuit et
augmentation de la taille des particules à fraction volumique constante durant le traitement

1. La fraction atomique précipitée (fpat) se détermine à partir de la fraction volumique précipitée (fpv )
déterminée en DNPA :

fpat = fpv × V mat /V
p
at (3.1)

Avec V mat le volume atomique de la matrice et V pat le volume atomique des précipités. Dans le cas d'une
structure pyrochlore (symétrie observée pour les particules du matériau de référence à l'état recuit), son
volume atomique de 11,7 Å3 est très proche de celui de la matrice (11,77 Å3) ; la fraction atomique est donc
quasiment égale à la fraction volumique : 1,61%.
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thermique). Par contre, la fraction volumique totale déduite du signal nucléaire est de 0,88%
contre 1,60% à partir du signal magnétique. Théoriquement, si les particules sont non-
magnétiques et que leur contraste nucléaire (∆ρ2

nucl) est juste, les 2 fractions volumiques
devraient être équivalentes. Même en modi�ant légèrement la composition chimique des
particules, la fraction volumique déterminée à partir du signal nucléaire reste d'environ
0,9%.

Les distributions de tailles des particules mesurées en DNPA restent correctes mais la valeur
absolue de la fraction volumique précipitée est erronée. En revanche, les variations observées
(diminution de fraction volumique ou élargissement des distributions de tailles) restent cor-
rectes. La "vraie" fraction volumique de particules précipitées dans le matériau de référence
à l'état initial ou à l'état recuit doit être d'environ 0,9%. Cette valeur est plus cohérente
avec les teneurs en éléments d'addition et les données de SAT.

Cette di�érence entre les résultats obtenus sur les deux contributions de l'intensité di�usée en
DNPA peut être certainement imputée à une mauvaise estimation du contraste magnétique.
Les particules ne peuvent pas, dans ce cas, être considérées simplement comme des trous
magnétiques (e�et des interfaces ?). Par ailleurs, rappelons que la présence de fer dans les
oxydes ou en périphérie a été exclue lors du traitement des données de SAT mais une faible
concentration reste envisageable.

3.2.2 Évolution de la microstructure et des propriétés mécaniques

La microstructure du matériau de référence après 10 h de traitement thermique à 1300°C
est présentée sur la �gure 3.12(a). Elle est très similaire à celle observée après consolidation
�gure 3.12(b). Les grains ont gardé une forme très anisotrope et une orientation cristallo-
graphique préférentielle de type �bre α à 81%. La taille moyenne des grains a légèrement
augmenté de 0,9 à 1,45 µm.

La sous-structure de grains à l'intérieur des grains texturés α et allongés est toujours présente
après recuit (�gure 3.13). Plusieurs pro�ls de désorientations montrent une taille de sous-
grains de quelques centaines de nanomètres à quelques micromètres (�gure 3.13(a)). Dans
la zone étudiée, les sous-grains sont restaurés car la désorientation cumulée est constante en
leur sein. En revanche, d'autres zones présentent encore des désorientations élevées comme
illustré par la �gure 3.13(b), où le gradient de désorientations à l'intérieur du sous-grain est
de 0,9°·µm−1. La densité de dislocations mesurée par KAM a diminué de moitié passant de
9 à 4,5·1014 m−2 (± 1·1014 m−2) ce qui con�rme une restauration de la microstructure.

La microstructure du matériau de référence après un recuit de 10 h à 1300°C est donc stable.
Nous observons une restauration des grains mais aucun signe de recristallisation. Rappelons
que ce n'est qu'à partir de 1450°C qu'Alamo et al. [110] observent la recristallisation de
la microstructure dans une barre d'alliage ferritique ODS de composition proche de notre
matériau de référence.
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Figure 3.12 � Microstructure observée dans le sens longitudinal du matériau de référence a) après un recuit
de 10 h à 1300°C et b) à l'état initial avant recuit. Les directions 〈uvw〉 sont parallèles à la direction de
�lage (DF). Une désorientation supérieure à 15°entre deux grains est matérialisée par un trait noir.

Figure 3.13 � Pro�ls de désorientations point par point mesurés dans les gros grains verts allongés dans
la direction de �lage à partir de la cartographie IPF (�gure 3.12(a)) dans le matériau de référence à l'état
recuit 10 h à 1300°C. a) Zone d'un grain ayant de nombreux petits sous-grains et b) une autre zone à
l'intérieur d'un seul long sous-grain.
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Sur une coupe transversale, la dureté Vickers du matériau de référence après un traite-
ment thermique de 1 h à 1300°C est de 341 HV (± 9 HV) contre 436 HV à l'état initial.
Les propriétés mécaniques résultent de plusieurs contributions qui peuvent être calculées
à partir de nos données expérimentales. Ces calculs, réalisables uniquement dans le cadre
de cet alliage pour lequel la nanodispersion est quantitativement caractérisée, permettent
d'identi�er l'importance de chaque contribution.

Comme présenté dans le paragraphe 2.3.3.2, la limite d'élasticité calculée (σc) est fonction
du facteur de Taylor M (= 3,0) et de la cission résolue critique (τc) : σc =M × τc. Dans le
modèle utilisé dans cette étude, la cission résolue critique (CRC) est dé�nie par :

τc = τ0 +
√
τ 2
p + τ 2

d + τg (3.2)

Avec :

� τ0 la cission résolue critique de la matrice. C'est une valeur intrinsèque à la matrice
ferritique prise égale à 27 MPa [111] ;

� τg la contrainte due à la taille des grains (loi de Hall�Petch), notée HP. C'est une
contrainte inversement proportionnelle à la racine carrée de la taille des grains déter-
minée par EBSD ;

� τd la contribution des dislocations. Elle est aussi déterminée par EBSD ;

� τp la contribution totale des nanoparticules. Elle prend en compte la distribution bimo-
dale de tailles déterminée par DNPA. Le modèle fait une distinction entre les particules
de rayon inférieur à 2 nm qui sont cisaillées par les dislocations et les particules plus
grosses qui sont contournées (mécanisme d'Orowan). Seule la contribution totale des
particules est présentée 1.

Le modèle permet donc de déterminer les di�érentes contributions au durcissement. À partir
de ces contributions, τc et la limite d'élasticité du polycristal σc sont déterminées. La limite
d'élasticité ainsi calculée est alors comparée à celle déterminée expérimentalement soit de
façon directe (mesure de traction uniaxiale, σExpD) soit de façon indirecte (σc = 2, 7 × HV,
σExpI).

Les données d'entrée nécessaires à la modélisation de la limite d'élasticité ont été déterminées
expérimentalement (tableau 3.6). Dans notre approche, nous considérons que la contribution
au durcissement des particules est uniquement liée aux nanoparticules détectées en DNPA,
c'est-à-dire à des particules inférieures à 20 nm de diamètre. La fraction volumique utilisée
(0,9%) est celle redéterminée à partir du signal nucléaire. Les données microstructurales (dg
et ρd) sont celles de l'état recuit 10 h à 1300°C.

La �gure 3.14 présente la limite d'élasticité calculée du matériau de référence à l'état initial
brut de consolidation et l'état recuit 1 h à 1300°C. À l'état initial brut de �lage comme à
l'état recuit, les limites d'élasticité calculées et expérimentales sont en très bon accord.

1. Les détails du calcul de τp sont disponibles dans la référence [103].
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Tableau 3.6 � Paramètres d'entrée mesurés par DNPA (Ri, σi et fi la fraction volumique de la distribution
i) et EBSD (dg et ρd) utilisés pour le calcul des di�érentes contributions au durcissement et de la limite
d'élasticité dans le matériau de référence à l'état initial et l'état recuit pendant 1 h à 1300°C.

État R1 (nm) σ1 (nm) f1(%) R2 (nm) σ2 (nm) f2(%) dg(µm) ρd (m−2)

Initial 1,4 0,4 0,75 4,4 1,4 0,13 0,9 9,1·1014

1h 1300°C 2,0 0,6 0,65 5,2 1,4 0,22 1,45 4,5·1014

Figure 3.14 � Simulation de la limite d'élasticité du matériau de référence avant et après traitement
thermique de 1 h à 1300°C. a) Comparaison entre les limites d'élasticité simulée et expérimentale (déterminée
de façon directe (D) ou indirecte (I)). b) Détails des di�érentes contributions (grains notée HP et dislocations
notée forêt) à la cission résolue critique (CRC).

Avant recuit, la contribution au durcissement la plus importante est celle des nanoparticules
avec 206 MPa, puis de la forêt de dislocations contribuant à hauteur de 180 MPa et en�n
de la taille des grains avec 89 MPa pour une limite d'élasticité de 1168 MPa. Après recuit,
la contribution des particules et de la forêt sont respectivement de 186 MPa et 126 MPa
pour une limite d'élasticité de 967 MPa. La diminution de 20% de la limite d'élasticité après
recuit est quasiment entièrement imputable aux variations de taille des particules et à la
diminution de la densité de dislocations.

Notons que même après une dégradation de 20 %, les propriétés mécaniques du matériau
de référence après 1 h à 1300°C restent encore très bonnes en vue d'une application en tant
que matériau de gainage.

3.3 Synthèse et discussion

Dans ce chapitre, nous avons étudié le comportement en température du matériau de ré-
férence en suivant l'évolution de sa microstructure au sens large du terme, en prenant en
compte la matrice, la nanoprécipitation et le comportement mécanique du matériau de ré-
férence.
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3.3.1 Nanoprécipitation

3.3.1.1 État initial

Après consolidation du matériau de référence par extrusion à chaud à 1100°C, la DNPA et
le MET révèlent une dispersion dense et homogène de nanoprécipités. Ces particules ont
des tailles di�érentes pouvant être regroupées selon deux distributions gaussiennes de tailles
centrées sur 3,2 et 8,8 nm de diamètre, les petites tailles représentant la quasi-totalité des
particules. Les plus grosses particules ont une symétrie cubique à faces centrées compatible
avec la structure pyrochlore Y2Ti2O7 avec des relations d'orientations incohérentes avec la
matrice.

Les petites particules sont trop �nes pour pouvoir déterminer leur symétrie et leurs relations
d'orientations avec la matrice. Hirata et al. [36] ont réussi à étudier des nanoparticules de
seulement 2 à 3 nm de diamètre grâce à la dernière technologie de microscopes corrigés
de l'aberration sphérique 1. En comparant leurs clichés à haute résolution à une simulation
par dynamique moléculaire, ils ont démontré que la structure atomique des très petites
particules Y-Ti-O des aciers ODS s'apparente à la phase TiO de structure type NaCl pouvant
accommoder jusqu'à 10%at de lacunes. Ces oxydes, lorsque leur taille est inférieure à 5 nm
de diamètre ont des relations d'orientations cohérentes ou partiellement cohérentes avec la
matrice et ont une composition chimique variable avec un rapport atomique Ti/Y oscillant
entre 1,7 et 10.

La composition chimique moyenne des particules déterminée par SAT est statistiquement re-
présentative des petites particules (distribution centrée sur 3,2 nm de diamètre) puisqu'elles
sont 130 fois plus nombreuses que les grosses. En moyenne, ces particules sont riches en
Ti (31%) et en O (50%) et à moindre teneur en Y (3%) et en Cr (12%). Leur rapport ato-
mique Ti/Y moyen est de 9 et leur rapport métal sur oxygène (M/O) d'environ 1 ce qui serait
cohérent avec les particules TiO observées par Hirata et al. avec une substitution de cer-
tains atomes de Ti par de l'Y ou du Cr. Cette structure est capable d'accommoder un grand
nombre de lacunes [113] pouvant aider à stabiliser ce type de composé non-st÷chiométrique
Y-Cr-Ti-O.

À l'interface des nanoprécipités, un enrichissement en chrome a également été observé par
SAT. Plusieurs auteurs [41, 106] ont observé par SAT ce type de couronne à l'interface des
nanoparticules de 5 à 10 nm de diamètre dans des aciers ODS Fe�12Cr ou Fe�14Cr. En
revanche, la littérature n'est pas claire sur la présence du chrome à c÷ur des particules. La
sonde atomique souvent utilisée ne permet pas de conclure car du fait de l'interface riche en
chrome, la teneur en Cr mesurée à l'intérieur des particules pourrait résulter d'aberrations
de trajectoires. Dans une étude sur le matériau de référence industriel, Ribis et al. [114] ont
montré avec certitude, par EFTEM, que le chrome est bien un élément présent à c÷ur de
certaines petites particules (≤ 5 nm de diamètre).

1. La résolution des microscopes corrigés est en moyenne améliorée d'un facteur 3 passant de 0,24 nm à
0,08 nm [112].
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3.3.1.2 Comportement des nanoparticules après traitement thermique

Après traitement thermique la taille des nanoparticules évolue peu même après 10 h à
1300°C. Les distributions de tailles des particules sont désormais centrées sur 4,4 et 10 nm
de diamètre. Toutes les particules présentent une symétrie compatible avec une structure
pyrochlore Y2Ti2O7. Leurs relations d'orientations avec la matrice sont au minimum par-
tiellement cohérentes. Ces résultats sont en accord avec ceux de la littérature. En e�et, dans
un alliage similaire Fe�14Cr�0,3Ti�0,2Y2O3, Boulnat et al. [25] ont identi�é des particules
de taille supérieures à 6 nm de diamètre de structure pyrochlore avec des relations d'orien-
tations cohérentes de type cube sur cube avec la matrice. Dans un alliage riche en titane
Fe�14Cr�1Ti�0,3Y2O3, Wu et al. [35] con�rment aussi la présence de particules ayant une
symétrie compatible avec la structure Y2Ti2O7 pour des particules supérieures à 5�6 nm de
diamètre.

En revanche, même si les nanoparticules du matériau de référence ont une symétrie compa-
tible avec la structure pyrochlore, leur composition chimique montre un écart important à
la st÷chiométrie Y2Ti2O7. Dans notre étude, nous avons mis en évidence un enrichissement
en yttrium des particules lorsque leur taille augmente. À partir d'environ 2�3 nm de dia-
mètre, la composition chimique des particules tend vers un état stationnaire où le rapport
atomique Ti/Y est de 1,7. Sakasegawa et al. [34] ont mis en évidence une corrélation entre
la taille des particules et leur composition chimique dans un alliage ODS plus concentré
en titane (Fe�14Cr�1Ti�0,3Y2O3). Ils observent que pour des particules de 1 à 18 nm de
diamètre, le rapport Ti/Y diminue de 10 à 0,8�1, ce qui est du même ordre de grandeur que
nos observations.

Après un recuit d'1 h à 1300°C, la teneur en chrome des particules augmente de 12 à 20%.
Des pro�ls de concentrations chimiques à travers les particules montrent que toutes les par-
ticules de taille supérieure à 3 nm ont une concentration en chrome plus élevée à l'interface
qu'à c÷ur. London et al. [108] observent le même comportement en SAT sur un alliage ODS
similaire au nôtre (Fe�14Cr�0,2Ti�0,3Y2O3) où l'interface des particules est de plus en plus
riche en chrome lorsque la taille augmente.

Les fractions atomiques précipitées déterminées par DNPA en utilisant le signal d'origine
magnétique ne sont pas en accord avec les résultats de SAT ni avec les teneurs initiales
en Y, Ti et O. Une meilleure évaluation de la fraction volumique a été obtenue à partir
de l'intensité d'origine nucléaire en intégrant la composition chimique observée en SAT. La
fraction volumique précipitée est de l'ordre de 0,9%.

3.3.2 Microstructure

À l'issue du procédé d'extrusion, la microstructure est très texturée. 80 % des grains ont
une orientation cristallographique préférentielle de type �bre α ({hkl}〈110〉). La forte acuité
de la texture montre qu'il n'y a pas ou peu eu de recristallisation dynamique lors du �lage.
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Les particules très �nes détectées après consolidation doivent bloquer ce phénomène lors de
l'extrusion à chaud. Les grains texturés sont très allongés dans la direction de �lage alors
que les autres grains sont plus équiaxes et ont des orientations cristallographiques aléatoires.
Les grains fortement texturés et allongés présentent une sous-structure de dislocations avec
des sous-joints désorientés de 2 à 15°. De forts gradients de désorientations sont mesurés à
l'intérieur de ces sous-grains, signe d'une énergie stockée importante. L'anisotropie micro-
structurale génère une anisotropie des propriétés mécaniques.

Après traitement thermique, la microstructure évolue très peu. La taille des grains aug-
mente légèrement mais la microstructure reste similaire à celle de l'état initial. La densité
de dislocations a diminué de moitié. Ces observations permettent de conclure à une simple
restauration de la microstructure du matériau de référence à 1300°C. La stabilité de la
microstructure est sûrement due à la stabilité des nanoparticules. Boulnat et al. [18] ont
montré dans un alliage ODS Fe�14Cr�0,3Ti�0,3Y2O3 que les énergies motrices de recristal-
lisation (pression capillaire et énergie stockée) sont contre-balancées par la force d'ancrage
des nanoparticules, aussi appelée pression de Zener. Tant que cette pression ne diminue pas,
c'est-à-dire tant que la densité de particules ne diminue pas du fait de leur faible grossisse-
ment, la microstructure est �gée.

Les propriétés mécaniques du matériau de référence ont été étudiées par dureté et par
traction uniaxiale. Les di�érentes contributions à la limite élastique ont été calculées à
partir des caractérisations microstructurales (précipitation, densité de dislocations et taille
de grains). La limite d'élasticité est pilotée à 80% par les nanoparticules et la densité de
dislocations. La coalescence des particules et la diminution de la densité de dislocations
durant le recuit de 1 h à 1300°C entrainent une diminution de 20% de la limite d'élasticité
passant expérimentalement de 1185 à 966 MPa. Néanmoins, les propriétés mécaniques sont
encore très bonnes en vue d'une application en tant que matériau de gainage.
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3.4 À retenir

Tableau 3.7 � Récapitulatif des données microstructurales obtenues sur le matériau référence à l'état consolidé et à l'état recuit à 1300°C.

État consolidé État recuit (1300°C)

Matrice

0,9 Taille des grains (µm) 1,45

Morphologique : � DF
Texture des grains

Morphologique : � DF

80% �bre α 80% �bre α

Nanoparticules

3,2 Dmoyen (nm) 4,4

0,9 Fraction volumique (%) 0,9

Mal dé�nie Symétrie cristallographique c.f.c. compatible avec Y2Ti2O7

Très riche en Ti et O

Composition chimique

St÷chiométrie di�érente de Y2Ti2O7

[Y] faible (Ti/Y'10) Augmentation de [Y] (Ti/Y'1,7)
Cr surtout à l'interface Augmentation de [Cr] : + à l'interface qu'à c÷ur

1185 Limité d'élasticité (MPa) 966

Le comportement en température du matériau de référence est globalement stable jusqu'à 1300°C.
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Chapitre 4

E�et de la teneur en oxygène

A�n d'étudier précisément l'in�uence de la teneur en oxygène sur la précipitation et la
microstructure des alliages ODS, deux nuances dérivées du matériau de référence ont été
élaborées avec un ajout de 0,3 (matériau O1) ou de 1 %m (matériau O2) d'oxyde de fer
Fe2O3. Ce composé est dissous durant le broyage, les atomes de fer s'ajoutant à la matrice,
l'enrichissement en oxygène est ainsi contrôlé. Le comportement de ces matériaux enrichis
sera systématiquement comparé à celui du matériau de référence pour identi�er l'impact de
la teneur en oxygène.

Les compositions chimiques en pourcentage atomique du matériau de référence et des ma-
tériaux enrichis en oxygène à l'état brut de �lage sont mesurées par di�érentes analyses
chimiques (tableau 4.1). Pour les 3 matériaux, les concentrations chimiques des di�érents
éléments sont très proches excepté un écart à la composition nominale sur le titane pour
les matériaux O1 et O2. Au terme de la mise en forme, les matériaux faiblement (O1) et
fortement (O2) enrichis en oxygène ont respectivement 0,35 et 1,16 pourcents atomique
d'oxygène de plus que le matériau de référence.

Tableau 4.1 � Compositions chimiques (mesurées par FRIR, CIR et ICP-MS) en pourcentage atomique du
matériau de référence et des nuances O1 et O2 enrichies respectivement de 0,3 et 1%m en Fe2O3.

Matériau Fe Cr W Ti Y O Si C

Ref Bal 13,94 0,27 0,30 0,12 0,48 0,49 0,17

O1 Bal 14,38 0,27 0,20 0,14 0,83 0,49 0,14

O2 Bal 14,10 0,27 0,21 0,12 1,64 0,37 0,13

4.1 État consolidé

4.1.1 Microstructure

Les microstructures après consolidation sont présentées sur la �gure 4.1. Le matériau faible-
ment enrichi en oxygène (O1) a une microstructure similaire à celle du matériau de référence
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(c.f. �gure 3.1) avec 72 % des grains orientés (15°de dispersion) avec leur direction 〈110〉
parallèle à la direction d'extrusion et une taille moyenne des grains de 0,80 µm. En revanche,
le matériau fortement enrichi en oxygène (O2) présente une microstructure nettement moins
texturée (50 %) avec une taille moyenne de grains plus faible (0,70 µm) et une proportion
de petits grains d'orientations aléatoires plus importante.

Figure 4.1 � Cartographies IPF obtenues par EBSD dans le sens longitudinal du matériau (a) O1 et (b)
O2. Les directions 〈uvw〉 sont parallèles à la direction de �lage. Une désorientation supérieure à 15° entre
deux grains est matérialisée par un trait noir.

Les grains fortement texturés (grains verts) des matériaux O1 et O2 ont comme le matériau
de référence une sous-structure de dislocations et une taille de plusieurs micromètres. Des
pro�ls de désorientations point par point, à l'intérieur de ces grains, mettent en évidence une
sous-structure identique dans les matériaux faiblement (�gure 4.2(a)) ou fortement enrichis
en oxygène (�gure 4.2(b)). Dans ces deux nuances, la taille des sous-grains apparaît plus
homogène (1 à 2 µm) que dans le matériau de référence. Dans les nuances O1 et O2, les
gradients de désorientations observés sont très disparates, élevés pour certains sous-grains
(3° µm−1) et nuls pour d'autres, signe que certains sous-grains sont restaurés. Les petits
grains équiaxes d'orientations aléatoires ne présentent aucun gradient de désorientation.

La densité de dislocations mesurée dans les matériaux O1 et O2 est respectivement de 9 et
8·1014 m−2 (± 1·1014 m−2), valeurs proches de celle du matériau de référence (9·1014 m−2).

Des analyses EDS sur le matériau O2 ont mis en évidence la présence de deux types de
particules de grosses tailles (�gure 4.3) : les plus �nes, de 100 à 200 nm de diamètre, sont
riches en titane. Elles le sont aussi probablement en oxygène mais cet élément est di�cile-
ment détectable pour les tailles considérées. Des particules similaires ont été observées dans
le matériau de référence. Les plus grosses, de 400 à 600 nm de diamètre, sont sans aucun
doute des oxydes de silicium. Ces deux populations de particules sont localisées aux joints de
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Figure 4.2 � Pro�ls de désorientations point par point mesurés par EBSD dans les gros grains texturés
(〈110〉 � DF) et allongés dans le sens de �lage du matériau a) O1 et b) O2 à l'état brut de consolidation.

grains. Ces résultats ont été con�rmés sur plusieurs zones étudiées. Quelques oxydes riches
en chrome ont aussi été détectés. Pour rappel, seuls des oxydes de titane d'environ 200 nm
de diamètre avaient été détectés dans le matériau de référence.

Dans les matériaux O1 et O2, les mesures de di�usion aux petits angles montrent clairement
une augmentation du signal di�usé à très petits angles avec la teneur en oxygène (�gure 4.4).
Dans cet interval de vecteurs de di�usion, l'intensité di�usée suit une loi asymptotique dite
de Porod (section 2.2.1.3), ce qui traduit l'existence d'objets de grandes tailles. L'intensité
est proportionelle à la surface totale des interfaces ST (grains, particules, porosités). Les
grains étant de tailles similaires dans ces 3 matériaux (0,9, 0,8 et 0,7 µm respectivement
pour le matériau de référence et les nuances O1 et O2), leur contribution au signal di�usé
ne permet pas d'expliquer les di�érences d'intensité. Les augmentations mesurées à très
petits angles sont très certainement corrélées à l'existence des grosses particules observées
par EDS.
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Figure 4.3 � Cartographies EDS sur le matériau O2 à l'état brut de �lage montrant des particules riches
soit en titane (100 à 200 nm de diamètre) soit en silicium et contenant de l'oxygène (400 à 600 nm).
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Figure 4.4 � Intensités magnétiques di�usées à très petits angles mesurées sur le matériau de référence et
les nuances faiblement et fortement enrichis en oxygène O1 et O2.

4.1.2 Nanoprécipitation

4.1.2.1 Taille

Les distributions de tailles de particules des matériaux Ref, O1 et O2 issues de l'analyse des
données de DNPA sont présentées sur la �gure 4.5. Les deux distributions de ces 3 matériaux
sont centrées sur des rayons moyens du même ordre de grandeur mais avec l'ajout d'oxygène,
les tailles de particules sont légèrement

Figure 4.5 � Distributions de tailles des particules des matériaux Ref, O1 et O2 à l'état brut de �lage.
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plus faibles pour les petites particules et plus élevées pour les plus grosses (1,4 et 4,8 dans
les nuances O1 ou O2 contre 1,6 et 4,4 nm dans le matériau de référence). Les fractions
volumiques sont aussi équivalentes : 1,60% pour le matériau de référence et 1,50% pour les
matériaux enrichis en oxygène. Cette légère di�érence pourrait être un e�et indirect de la
teneur en titane, a priori plus faible dans les matériaux O1 et O2 (0,21%at contre 0,30%at
dans le matériau de référence).

En revanche, les rapports A des matériaux enrichis en oxygène sont plus élevés (tableau 4.2).
Cette augmentation pourrait être liée soit à l'existence d'une autre population de particules
de nature chimique di�érente (ex : carbures ou Y2O3) soit à une variation de la st÷chiométrie
des oxydes. L'oxygène étant introduit sous forme de Fe2O3, il est envisageable que le broyage
mécanique n'ait pas été su�sant pour dissocier tous les atomes de fer et d'oxygène ; certains
amas résiduels peuvent être envisagés ; dans ce cas, la présence de fer dans les oxydes mêmes
à de faibles teneurs (6 10%at) peut entraîner une augmentation du rapport A via une
diminution du contraste nucléaire. L'enrichissement en oxygène des matériaux a des e�ets
notables sur la nature chimique des précipités mais la DNPA ne su�t pas, à elle seule, pour
les identi�er.

Tableau 4.2 � Rapport A des matériaux de référence, faiblement et fortement enrichis en oxygène O1 et
O2.

Matériau Rapport A

Ref 2,60 ± 0,10

O1 2,90 ± 0,10

O2 3,05 ± 0,05

4.1.2.2 Symétrie des nanoparticules

La symétrie et les relations d'orientations des nanoparticules dans les matériaux faiblement
(O1) et fortement enrichis en oxygène (O2) à l'état brut de consolidation ont été étudiées par
MET à haute résolution. Dans les 2 matériaux, une densité importante de petites particules
(< 5�6 nm de diamètre) est observée et des particules plus grossières de 10 nm de diamètre
et plus sont aussi présentes mais restent minoritaires.

Dans le matériau O1, les images (a) et (d) de la �gure 4.6 ont une résolution su�sante
permettant d'observer des particules de seulement 2 à 3 nm de diamètre et de voir une
di�érence d'arrangement atomique avec la matrice. Le contour blanc matérialise l'interface
particule/matrice. Du fait de leur petite taille, leur morphologie est di�cile à déterminer.
La �gure 4.6(b) montre l'arrangement en "losange" spéci�que à la particule.

La �gure 4.6(c) est la transformée de Fourier de la �gure 4.6(a). En rouge est représentée
la symétrie liée aux taches d'interférences de la matrice, et en blanc celle de la particule.
La symétrie de la matrice est bien identi�ée comme cubique centrée vue selon l'axe de
zone [110]. La symétrie de la particule est identi�ée comme cubique à faces centrées avec
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Figure 4.6 � Images MET à haute résolution des petites particules rencontrées dans le matériau faiblement
enrichi en oxygène O1 à l'état brut de consolidation. a) et d) Petites particules d'environ 3 nm de diamètre.
Du fait de leur petite taille leur interface matérialisée par un contour blanc est arbitraire. Les images b) et
e) sont des zooms respectifs des images a) et d). Les images c) et f) sont les FFT respectives des images
a) et d) montrant des particules de symétrie cubique à faces centrées compatibles avec la phase pyrochlore
Y2Ti2O7 et ayant des relations d'orientations totalement cohérentes avec la matrice de type cube sur cube
(〈110〉Y2Ti2O7

� 〈110〉Fe et {100}Y2Ti2O7
� {100}Fe.). L'image e) montre une très bonne superposition entre

la structure théorique pyrochlore Y2Ti2O7 vu selon l'axe de zone [001] et l'image de haute résolution (En
bleu : Ti, en vert : Y et en rouge : O).
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des distances interplanaires compatibles avec la structure pyrochlore Y2Ti2O7 vue selon le
même axe de zone que la matrice. Les plans (440) de la particule sont parallèles aux plans
(110) de la matrice. Leurs directions [110] sont aussi parallèles. Par conséquent, les relations
d'orientations de cette particule avec la matrice sont totalement cohérentes, elles sont dites
cube sur cube : les directions 〈110〉Y2T i2O7 sont parallèles aux directions 〈110〉Fe et la famille
de plans {100}Y2T i2O7

est parallèle à la famille de plans {100}Fe.

La deuxième particule (�gure 4.6(d)) a également une structure cubique à faces centrées
compatible avec la structure pyrochlore Y2Ti2O7 vue selon l'axe de zone [001] identique à
celui de la matrice (�gure 4.6(f)). Là encore, les plans (440) de la particule sont parallèles
aux plans (110) de la matrice et leurs directions respectives [001] sont également parallèles.
Les relations d'orientations sont donc totalement cohérentes de type cube sur cube. Une
troisième particule de ce type de 5 nm de diamètre a été observée.

Dans le matériau fortement enrichi en oxygène (O2), deux particules de 5 et 7 nm de dia-
mètre ont été identi�ées (�gures 4.7(a) et (d) respectivement) avec une morphologie soit
pentagonale soit sphéroïdale. Elles ont toutes les deux une symétrie cubique centrée et sont
vues selon le même axe de zone [421]. Les distances interplanaires mesurées sont légèrement
di�érentes entre ces particules comme illustré sur les �gures 4.7(b) et (e). Dans les deux cas,
les deux particules ne sont pas compatibles avec les structures généralement rencontrées
dans les alliages ODS ferritiques (Y2O3, Y2Ti2O7, Y2TiO5, YTiO3, YCrO3 ou TiO2). Les
relations d'orientations de ces deux particules sont partiellement cohérentes avec leurs plans
(132) parallèles aux plans (110) de la matrice. 3 autres particules de ce type ont été ob-
servées avec des relations d'orientations di�érentes mais également partiellement cohérentes
avec la matrice.

Concernant les plus grosses particules dans le matériau O1, l'une d'elles est présentée sur la
�gure 4.8(a). Sa morphologie est sphérique et son diamètre est de 12 nm. Sa FFT révèle une
symétrie cubique à faces centrées compatible avec la structure pyrochlore Y2Ti2O7 avec des
relations d'orientations incohérentes avec la matrice. La �gure 4.8(b) présente une particule
de 13 nm de diamètre observée dans le matériau fortement enrichi en oxygène (O2). Sa
morphologie est cubique. Les transformées de Fourier de la matrice et de la particule sont
strictement identiques. Les relations d'orientations entre la particule et la matrice sont donc
totalement cohérentes. La symétrie est identi�ée comme étant cubique centrée vue selon la
direction [110]. Les distances interplanaires mesurées sont compatibles avec la structure du
fer α de la matrice mais ne correspondent à aucune structure connue, comme dans le cas
des petites particules.

En résumé, les petites particules (< 5 nm de diamètre) du matériau faiblement enrichi en
oxygène (O1) sont de symétrie cubique à faces centrées compatibles avec la phase pyrochlore
Y2Ti2O7. Ces particules sont majoritaires et leurs tailles sont cohérentes avec les distribu-
tions de tailles obtenues en DNPA. Leur morphologie n'est pas clairement déterminée mais
leurs relations d'orientations avec la matrice cohérentes de type cube sur cube. Les plus
grosses particules (10 nm de diamètre et plus) sont aussi c.f.c. compatibles avec la structure
pyrochlore Y2Ti2O7 mais avec des relations d'orientations incohérentes. Leur morphologie
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Figure 4.7 � Images MET à haute résolution des petites particules rencontrées dans le matériau fortement
enrichi en oxygène O2 à l'état brut de consolidation. a) Particule de 5 nm de diamètre et d) de 7 nm de
diamètre. Les images b) et e) sont des zooms respectifs des images a) et d). Les images c) et f) sont les
FFT respectives des images a) et d) montrant des particules de symétrie cubique centrée ne correspondant
à aucune phase connue avec des relations d'orientations partiellement cohérentes avec la matrice.
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Figure 4.8 � Structure a) d'une particule de type pyrochlore Y2Ti2O7 incohérente avec la matrice dans le
matériau O1 faiblement enrichi en oxygène et b) cubique centrée de phase inconnue dans le matériau O2
fortement enrichi en oxygène à l'état consolidé.

est sphérique. Les petites particules du matériau de référence n'avaient pas pu être identi-
�ées mais les plus grosses étaient aussi minoritaires, de morphologie sphérique et de symétrie
cubique à faces centrées compatible avec la structure pyrochlore Y2Ti2O7 avec des relations
d'orientations incohérentes avec la matrice.
Dans le matériau O2, les petites et les grosses particules ont la même symétrie cubique
centrée ne correspondant à aucune phase connue. La morphologie des petites particules n'est
pas claire et leurs relations d'orientations sont partiellement cohérentes avec la matrice. Les
plus grosses sont de morphologie cuboïde et sont partiellement cohérentes avec la matrice.

4.1.2.3 Composition chimique des nanoparticules

La composition chimique des particules a été étudiée par SAT à raison de 2 à 3 pointes par
matériau. 434 et 172 particules ont été observées respectivement dans les matériaux O1 et
O2 (tableau 4.3). Dans les deux cas, les particules sont riches en Ti, O et Cr et dans une
moindre mesure en yttrium. Ces compositions chimiques ne correspondent à aucune phase
st÷chiométrique connue. Les concentrations en yttrium et titane sont identiques à celles du
matériau de référence. En revanche, la teneur en Cr des matériaux O1 et O2 est légèrement
plus importante au détriment de la teneur en oxygène.

À l'image du matériau de référence, des pro�ls de concentrations dans la direction d'évapo-
ration à travers certaines nanoparticules des nuances O1 et O2 ont montré un enrichissement
en Cr à la périphérie des particules (�gure 4.9). Les principaux éléments au c÷ur des pré-
cipités sont le titane, l'oxygène et l'yttrium.
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Tableau 4.3 � Composition chimique moyenne des précipités (%at) déterminée par SAT dans les matériaux
de référence et enrichis en oxygène O1 et O2 à l'état initial (brut de consolidation). L'écart-moyen à la
valeur moyenne de concentration atomique est indiqué entre parenthèses.

Échantillon Nb particules Cr Y Ti O C Si

Ref init 138 13(6) 4(2) 31(3) 50(4) 0,5(5) 1(1)

O1 init 434 21(8) 5(3) 30(5) 42(5) - 1,5(1)

O2 init 172 19(7) 5(3) 29(5) 44(6) - 2(1,5)

Figure 4.9 � Pro�l de concentration chimique à partir des données de SAT à travers une nanoparticule a)
du matériau O1 et b) du matériau O2 à l'état brut de �lage dans la direction d'évaporation.

La composition chimique de la matrice, loin de tout précipité, a été étudiée par SAT sur 10
zones de 8 × 8 × 8 nm3. Les teneurs en éléments en solution solide ainsi déterminées, sont
comparées à la composition chimique "Bulk" des alliages (tableau 4.4).

Dans les matériaux O1 et O2, les teneurs en Y, Ti et O encore en solution solide dans
la matrice à l'état initial sont proches de 0. La totalité des atomes d'Y, de Ti et d'O a
donc précipité lors de la phase de consolidation à chaud alors que 1/3 de ces éléments était
encore en solution solide dans le matériau de référence. La cinétique de précipitation est donc
accélérée lorsque la concentration en oxygène augmente. Ce phénomène peut s'expliquer par
une sursaturation en oxygène plus importante augmentant la force motrice de précipitation,
ce qui a une incidence sur les mécanismes de germination des particules.

Pour résumer, la composition chimique des particules après consolidation dans les maté-
riaux enrichis en oxygène n'apparaît pas radicalement di�érente de celle des particules du
matériau de référence exceptée une teneur en Cr légèrement plus importante. La DNPA
avait pourtant montré des rapports A plus importants en fonction de la quantité d'oxygène
ajoutée suggérant une nature chimique di�érente des particules dans les deux matériaux O1
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et O2. Cette di�érence est di�cilement explicable mais pourrait être liée à la présence de fer
dans les nanoparticules des matériaux O1 et O2. Par ailleurs, la cinétique de précipitation,
vue l'appauvrissement de la matrice en solutés, est plus rapide lorsque la sursaturation en
oxygène est plus importante mais la taille moyenne des plus petits oxydes obtenus après
�lage est légèrement plus faible.

Tableau 4.4 � Composition chimique "Bulk" (%at) des matériaux O1 et O2 (mesurée par FRIR, CIR
et ICP-MS) comparée à la composition chimique locale de la matrice (%at) mesurée par SAT loin des
particules.

Matériau O1

Composition Composition chimique de la matrice (%at)

"Bulk" O1 initial Ref initial

Fe 83,6 84,6 ± 0,6 84,2 ± 1,1

Cr 14,4 13,4 ± 0,6 13,5 ± 0,5

Y 0,14 0,01 ± 0,01 0,04 ± 0,03

Ti 0,20 0,02 ± 0,02 0,10 ± 0,08

O 0,83 0,07 ± 0,04 0,26 ± 0,15

C 0,14 0,01 ± 0,01 0,06 ± 0,01

Si 0,49 0,56 ± 0,09 0,64 ± 0,08

Matériau O2

Composition Composition chimique de la matrice (%at)

"Bulk" O2 initial Ref initial

Fe 83,2 86,0 ± 1,0 84,2 ± 1,1

Cr 14,1 12,8 ± 0,5 13,5 ± 0,5

Y 0,12 0,01 ± 0,0 0,04 ± 0,03

Ti 0,20 0,02 ± 0,0 0,10 ± 0,08

O 1,64 0,03 ± 0,01 0,26 ± 0,15

C 0,13 0,01 ± 0,01 0,06 ± 0,01

Si 0,37 0,45 ± 0,10 0,64 ± 0,08
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4.1.3 Conclusion

L'ajout d'oxygène impacte de façon perceptible la taille et la fraction volumique précipitée
des oxydes nanométriques, et a priori la composition chimique et la symétrie cristallo-
graphique des nanoparticules. Dans le cas d'un fort ajout d'oxygène (1% de Fe2O3), les
particules ont une symétrie cubique centrée ne correspondant à aucune phase connue alors
que pour un ajout de 0,3% de Fe2O3 (matériau O1) la symétrie reste similaire à celle du
matériau de référence c'est-à-dire c.f.c. compatible avec la structure Y2Ti2O7 présentant des
relations d'orientations cohérentes avec la matrice.

Si au niveau de la nanoprécipitation les di�érences sont �nes, au niveau de la microstructure
elles sont plus marquées. Dans le matériau de référence, seuls des oxydes de titane de 100�
200 nm de diamètre ont été détectés alors qu'un fort ajout d'oxygène entraîne la formation
d'oxydes de silicium et de chrome d'environ 500 nm de diamètre localisés aux joints de
grains. La présence de tels oxydes risque de diminuer les propriétés mécaniques du matériau
notamment en �uage à haute température par une fragilisation des joints de grains [115].
De plus, la texture cristallographique et morphologique des grains est d'autant moins accu-
sée que l'ajout d'oxygène est important. En e�et, la fraction surfacique de grains orientés
{hkl}〈110〉 dans le matériau de référence est de 80% contre 72% dans le matériau O1 et
50% dans le matériau O2.

L'évolution de ces di�érentes microstructures a été étudiée à hautes températures notam-
ment le comportement des nano-oxydes et les conséquences sur les propriétés mécaniques.

4.2 Comportement en température

4.2.1 Cinétique de coalescence

L'évolution en termes de taille et de fraction volumique précipitée des oxydes a été suivie
à hautes températures par DNPA. La �gure 4.10 montre les variations observées dans les
deux matériaux O1 et O2 comparées à celles du matériau de référence.

Dans le cas du matériau O1 faiblement enrichi en oxygène (�gure 4.10(a)) la variation de
la taille des oxydes est très légère après 10 h à 1150°C. En revanche à 1300°C, elle est
plus prononcée avec des distributions centrées sur 3,2 et 6,2 nm contre 2,2 et 5,0 nm dans
le matériau de référence. Les distributions sont également plus larges témoignant d'une
plus grande dispersion autour des valeurs moyennes. Cette croissance s'accompagne d'une
légère baisse de la fraction volumique "apparente" en DNPA. Cette baisse peut être due
soit à une dissolution des particules, ce qui est improbable dans nos conditions, soit à
une croissance trop importante des oxydes qui génère alors une intensité di�usée en DNPA
dans un domaine angulaire extrêmement faible proche du faisceau direct transmis. Dans nos
conditions expérimentales de mesures, les contributions des grosses particules ne peuvent pas
être mesurées en totalité. Au mieux, le comportement asymptotique obtenu dans le domaine
qR�1 est observé. Ce dernier s'ajoute à la contribution aux très petits angles de la matrice
et des hétérogénéités de grosses tailles. Dans notre cas, on estime qu'au-delà de 10 nm de
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Figure 4.10 � Évolution de la distribution de tailles des particules après traitements thermiques pour a) le
matériau O1 et b) le matériau O2.

rayon, les particules ne contribuent que faiblement dans la partie du signal ajustée par les 2
distributions gaussiennes. Une diminution de la fraction volumique précipitée associée aux
2 distributions de tailles est alors observée.
Dans le cas du matériau O2 fortement enrichi en oxygène (�gure 4.10(b)), la croissance
des particules est déjà très importante après seulement 1 h à 1150°C. À 1200°C, les petites
particules ont quasiment disparu et après 1 h à 1300°C, plus aucune particule nanométrique
n'est détectable. L'ensemble du signal est asymptotique et suit une loi de Porod. Le grossis-
sement des oxydes est gérée par le mécanisme de coalescence (mûrissement d'Ostwald) dans
tous ces matériaux mais avec une cinétique d'autant plus rapide que l'ajout d'oxygène est
important.

Pour comprendre l'origine de cette accélération de la cinétique de coalescence nous avons
suivi ex-situ par METHR l'évolution de la symétrie des particules et de leurs relations
d'orientations avec la matrice après recuit.

4.2.2 Symétrie et relations d'orientations des nanoparticules

Pour le matériau O2 fortement enrichi en oxygène, la DNPA a montré une croissance très
rapide des nano-oxydes à partir de 1150°C. L'échantillon recuit 1 h à 1150°C analysé en
DNPA a été étudié par MET à haute résolution. Après recuit, la forte augmentation de
taille observée en DNPA est aussi visible en MET à faible grossissement (�gure 4.11). Sur
ces images, les particules inférieures à 5�10 nm de diamètre sont di�cilement observables.
Avant recuit, très peu de particules de 10 à 50 nm de diamètre sont visibles (�gure 4.11(a))
contrairement à l'état recuit. De plus grosses particules, d'environ 200 nm de diamètre
sont aussi présentes aux joints de grains après recuit (�gure 4.11(b)). Les bandes noires
observées sur la �gure 4.11(a) ne proviennent pas de l'échantillon mais d'aberrations optiques
provenant du microscope.
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Figure 4.11 � Images MET à faible grossissement du matériau O2 fortement enrichi en oxygène a) à l'état
brut de consolidation et b) après recuit à 1150°C pendant 1 h. Les bandes noires observées sur l'image a)
proviennent des aberrations optiques du microscope.

Les �gures 4.12(a) et (d) montrent la symétrie de deux particules après 1 h à 1150°C dans
le matériau O2 fortement enrichi en oxygène. Ces particules ont un diamètre de 9 et 6 nm
respectivement et une morphologie sphérique. Leur transformée de Fourier respective (�-
gures 4.12(c) et (f)) révèle que ces particules ont des relations d'orientations totalement
incohérentes avec la matrice et que leur symétrie est orthorhombique avec des distances
interréticulaires compatibles avec la phase YTiO3. La structure théorique de cette phase
a été simulée, orientée selon l'axe de zone identi�é (soit [001], soit [012]), puis superposée
à l'image de haute résolution (�gures 4.12(b) et (e)). Une très bonne superposition de la
structure théorique et de la symétrie haute résolution est obtenue con�rmant la présence
de particules de structure orthorhombique correspondant à la phase YTiO3. Cette structure
n'avait pas été observée dans le matériau de référence. Dans la littérature, une seule réfé-
rence mentionne son observation [67]. Le matériau en question a une composition nominale
similaire à notre matériau de référence (Fe�14Cr�2W�0,3Ti�0,3Y2O3) mais avec une concen-
tration réelle en oxygène de 0,48%m identique à celle de notre matériau O2. Au total dans
le matériau O2 recuit 1 h à 1150°C, 12 particules ont clairement été identi�ées : 9 corres-
pondent à la phase YTiO3 avec des relations d'orientations incohérentes, 2 ont une symétrie
cubique centrée ne correspondant à aucune phase connue avec des relations d'orientations
partiellement cohérentes et une autre a une structure particulière décrite ci-dessous.

La �gure 4.13 montre cette particule de 12 nm de diamètre où deux symétries cristallo-
graphiques di�érentes coexistent au sein de la même particule. La symétrie de la région
supérieure (�gure 4.13(b)) est très similaire à celle des particules observées à l'état brut de
�lage (�gure 4.7). Elle est de symétrie cubique centrée vue selon l'axe de zone [751] avec
des distances interréticulaires ne correspondant à aucune phase connue (�gure 4.13(c)).
De plus, cette zone a des relations d'orientations partiellement cohérentes avec la matrice
((231)Particule � (110)Fe). La symétrie cristallographique de la zone inférieure est di�érente
(�gure 4.13(d)). Sa FFT montre une symétrie orthorhombique avec des distances inter-
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Figure 4.12 � Images MET haute résolution a) et d) de deux nanoparticules de 9 et 6 nm de diamètre
respectivement observées dans le matériau O2 fortement enrichi en oxygène après un recuit de 1 h à 1150°C.
Les images c) et f) sont les FFT respectives des images a) et d) montrant une symétrie orthorhombique
compatible avec la structure YTiO3. La structure théorique YTiO3 vue selon l'axe de zone [001] b) ou [012]
e) se superpose parfaitement à l'image à haute résolution a) ou d).

Figure 4.13 � a) particule bi-structurée observée dans le matériau O2 fortement enrichi en oxygène après
1 h à 1150°C. b) symétrie de la zone supérieure et c) la FFT associée montrant une symétrie cubique centrée
ne correspondant à aucune phase connue. d) symétrie de la zone inférieure et e) la FFT associée montrant
une symétrie orthorhombique compatible avec la structure Y2TiO5.
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réticulaires compatibles avec la structure Y2TiO5. Cette particule conserve des relations
d'orientations partiellement cohérentes puisque ses plans (115) sont parallèles aux plans
(110) de la matrice.

Il est très probable que cette particule bi-structurée soit en train de transiter entre sa
structure d'origine cubique centrée et sa structure d'équilibre orthorhombique Y2TiO5. Les
�gures 4.12 et 4.13 prouvent donc que les deux phases orthorhombiques YTiO3 et Y2TiO5

co-existent au sein du matériau O2 avec une prédominance de la première. Nous supposons
que les particules compatibles aves la phase YTiO3 transitent aussi de la même manière.
Par ailleurs, la transition vers la structure d'équilibre ne semble pas se faire au-delà de
la même taille pour toutes les particules. Les relations d'orientations et les variations de
st÷chiométrie initiales jouent probablement un rôle sur la taille critique à partir de laquelle
les particules changent de structure.

Dans le matériau O1 faiblement enrichi en oxygène, après un recuit long de 10 h à 1300°C, la
majorité des particules développent des relations d'orientations spéci�ques avec la matrice
(�gure 4.14(a)). Ces particules ont une morphologie sphérique, une taille comprise entre
6 et 10 nm de diamètre et des franges de Moiré espacées en moyenne de 1,45 nm. Ces
particules ont donc des relations d'orientations au minimum partiellement cohérentes avec
la matrice. Dans le matériau de référence, des particules très similaires ont été présentées
mais de morphologie cubique et de symétrie cubique à faces centrées compatible avec la
structure pyrochlore Y2Ti2O7.

En revanche, toutes les particules ne présentent pas des franges de Moiré comme celles
présentées précédemment. C'est le cas des particules de 10 à 20 nm de diamètre pour les-
quelles deux symétries di�érentes ont été identi�ées. La première, �gure 4.14(b), correspond
à une particule de symétrie cubique à faces centrées compatible avec la structure Y2Ti2O7

avec des relations d'orientations incohérentes avec la matrice. La deuxième particule, �-
gure 4.14(c), correspond à une particule de symétrie orthorhombique compatible avec la
structure Y2TiO5 avec des relations d'orientations partiellement cohérentes avec la matrice
((115)Particule � (011)Fe).

En résumé, l'addition d'oxygène perturbe la structure cristallographique des nano-oxydes
sous traitement thermique. Dans le cas du matériau O2 fortement enrichi en oxygène (1%m
de Fe2O3) et recuit 1 h à 1150°C, nous avons montré que les particules changent de structure
durant le recuit. Elles transitent depuis une structure cubique centrée vers une structure
orthorhombique correspondant soit à la phase YTiO3 soit Y2TiO5. Cette transformation
semble se faire progressivement à l'intérieur même des particules comme en atteste l'image
d'une particule bistructurée. Un ajout plus faible d'oxygène (0,3%m) ne perturbe pas autant
la symétrie des nanoparticules. Les plus petites (<10 nm de diamètre) sont similaires à celles
du matériau de référence avec une morphologie sphérique et des relations d'orientations
partiellement cohérentes avec la matrice alors que les plus grosses (10 à 20 nm de diamètre)
sont compatibles soit avec la phase Y2Ti2O7 soit avec la phase Y2TiO5. La nature et les
relations d'orientations des nano-oxydes dans le matériau O1 semblent ainsi être un mélange
de celles des matériaux de référence et fortement enrichi en oxygène O2.
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Figure 4.14 � Images MET à haute résolution représentatives de la nanoprécipitation après 10 h à 1300°C
dans le matériau O1 faiblement enrichi en oxygène. a) particules de 6 à 10 nm de diamètre de morphologie
sphérique présentant des franges de Moiré espacées en moyenne de 1,45 nm. b) particule de symétrie cu-
bique à faces centrées compatible avec la structure Y2Ti2O7 ayant des relations d'orientations totalement
incohérentes avec la matrice. c) particule de symétrie orthorhombique compatible avec la structure Y2TiO5

avec des relations d'orientations partiellement cohérentes.

4.2.3 Composition chimique

La composition chimique des particules après traitement thermique a été étudiée par sonde
atomique tomographique pour les deux matériaux O1 et O2. Étant donnée l'évolution rapide
des distributions de tailles mesurées par DNPA et la nécessité d'avoir une importante den-
sité de particules a�n d'augmenter la statistique d'analyse, nous avons privilégié des recuits
courts à faible température (1h à 1150°C pour le matériau O1 et 0,5h à 1150°C pour le ma-
tériau O2) pour que la précipitation ne soit pas trop avancée. Le nombre total de particules
analysées pour chaque matériau avant et après recuit est résumé dans le tableau 4.5.

Après recuit, la composition chimique moyenne des particules du matériau O1 est similaire
à celle de l'état initial exceptée une légère diminution de la teneur en Cr. Le recuit de 1 h à
1150°C n'est pas su�sant pour modi�er la composition chimique moyenne des particules. Ce
résultat est cohérent avec la stabilité de la distribution de tailles des particules déterminée
par DNPA à 1150°C (�gure 4.10).
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Tableau 4.5 � Composition chimique moyenne des précipités (%at) mesurée par SAT dans le matériau de
référence et les matériaux enrichis en oxygène O1 et O2 à l'état initial (brut de consolidation) et à l'état
recuit. L'écart-moyen à la valeur moyenne de concentration atomique est indiqué entre parenthèses.

Échantillon Nb particules Cr Y Ti O C Si

Ref init 138 13(6) 4(2) 31(3) 50(4) 0,5(5) 1(1)

Ref 1h 1300°C 25 20(3) 13(2) 26(2) 40(2) - 0,9(4)

O1 init 434 21(8) 5(3) 30(5) 42(5) - 1,5(1)

O1 1h 1150°C 315 14(9) 4(3) 34(6) 46(6) - 1,1(1)

O2 init 172 19(7) 5(3) 29(5) 44(6) - 2(1,5)

O2 30min 1150°C 24 15(3) 17(3) 18(2) 41(2) - 4,5(1)

Pour le matériau O2 fortement enrichi en oxygène, la tendance est di�érente. La teneur
moyenne en yttrium dans les particules a nettement augmenté alors que la teneur en titane
a diminué de 1/3. Les écarts aux valeurs moyennes ont aussi diminué signe d'une homogé-
néisation de la composition chimique lors du traitement thermique.

Les pro�ls de concentration chimique mesurés à travers plusieurs nanoparticules du matériau
O2 en SAT montrent que l'enrichissement en chrome à la périphérie des particules est
toujours présent et même plus marqué après recuit. Un exemple est donnée sur la �gure 4.15.
Ce comportement est analogue à celui observé pour les particules du matériau de référence.

Figure 4.15 � Pro�l de concentration chimique à partir des données de SAT à travers une nanoparticule
de l'alliage O2 recuit 30 minutes à 1150°C dans la direction d'évaporation z. Les concentrations en Y, Ti,
O et Cr sont les concentrations brutes non-corrigées.
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En réunissant les analyses e�ectuées avant et après recuit pour chaque matériau, il est
intéressant de visualiser l'évolution des teneurs en Y, Ti et O, constituants essentiels du
c÷ur des précipités, en fonction de la taille des particules exprimée en nombre d'atomes.
Les teneurs sont normalisées à 100% pour une lecture rapide des rapports Ti/Y et (Ti+Y)/O
(�gure 4.16).

Dans le cas du matériau O1, la composition chimique des particules dépend de leur taille.
Les petites particules (<200 atomes) sont très riches en Ti et O et dans une moindre mesure
en yttrium (�gure 4.16(a)). Plus leur taille augmente plus elles sont riches en yttrium. À
partir de 1000 atomes (environ 3 nm), la composition chimique des particules tend vers un
état stationnaire : 52% d'oxygène, 32% de titane et 16% d'yttrium i.e. YTi2O3,25. Cette
composition ne correspond à aucune phase st÷chiométrique connue. L'évolution de la com-
position chimique des particules en fonction de leur taille est similaire à celle observée pour
le matériau de référence. Pour rappel, l'état stationnaire obtenu dans le cas du matériau de
référence correspond à une st÷chiométrie YTi1,7O2,8.

Dans le cas du matériau O2, les petites particules sont aussi très riches en Ti et O. La teneur
en yttrium augmente également avec la taille des particules mais l'état stationnaire n'est
atteint qu'aux alentours de 10 000 atomes où la composition chimique est de 52% d'oxygène,
22% de titane et 26% d'yttrium i.e. YTi0,85O2. Exceptée une teneur en oxygène un peu
faible, cette st÷chiométrie est proche de la phase YTiO3. Ce résultat est cohérent avec la
symétrie orthorhombique compatible avec la structure YTiO3 des particules observées dans
ce matériau par MET-HR après recuit.

Comme évoqué dans le chapitre précédent, la quanti�cation de l'oxygène est très délicate
en SAT car cet atome léger à tendance à di�user à la surface de la pointe avant évaporation
l'excluant donc des précipités lors du traitement de données. Il est donc probable que la
concentration chimique en oxygène de nos particules soit sous-estimée ce qui expliquerait
les écarts à la st÷chiométrie d'équilibre.

L'évolution de la composition chimique des particules est aussi visible à travers le rapport
A obtenu par DNPA (tableau 4.6). Dans les deux matériaux O1 et O2, la diminution du
rapport A est d'autant plus marquée que la température est élevée. Cette évolution du
rapport A témoigne de la variation des contrastes chimiques et donc de la nature chimique
des précipités ou bien, de la densité chimique. Dans le matériau O2 fortement enrichi, il
décroît de 3,05 à 2,2 après 1 h à 1150°C. La valeur atteinte est proche de la valeur théorique
attendue pour la phase YTiO3 (2,22) ce qui est en accord à la fois avec la structure observée
par MET-HR et avec le rapport Ti/Y mesuré par SAT. Pour le matériau O1, la diminution
du rapport A est moins importante ; il se stabilise vers 2,50 après 10 h à 1300°C. Cette
valeur est compatible avec les phases Y2Ti2O7 (2,51) et Y2TiO5 (2,52). Ces deux structures
ont été observées en METHR. Le rapport atomique Ti/Y, proche de 2, mesuré par SAT
ne correspond pas à ces structures. L'excès de titane mesuré en SAT doit être considéré
avec prudence, car le traitement des données de SAT peut introduire un biais. En e�et, la
teneur en titane dépend de la déconvolution de plusieurs pics de masse, comme à 32 amu
par exemple entre TiO2+ et O2+, pour lesquels une ambiguïté persiste.
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Figure 4.16 � Composition chimique des particules (at%) obtenue par SAT en fonction de leur taille
exprimée en nombre d'atomes dans le matériau a) O1 et b) O2. 50 atomes représentent une taille de
particule de 0,5 nm de diamètre, 5 000 atomes de 4 nm et 25 000 atomes de 10 nm.
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Tableau 4.6 � Rapports A déterminés par DNPA sur les matériaux O1 et O2 à des état recuits et non-recuit.

Matériau O1 Rapport A Matériau O2 Rapport A

Brut de �lage 2,90 ± 0,10 Brut de �lage 3,05 ± 0,05

1h 1150°C 2,80 ± 0.10 1h 1100°C 2,80 ± 0,15

10h 1300°C 2,50 ± 0,15 1h 1150°C 2,20 ± 0,25

Les compositions chimiques moyennes des zones éloignées de tout précipité dans les maté-
riaux O1 et O2 après recuit sont identiques à celles mesurées à l'état initial. Tous les atomes
de Ti, Y, et O ont précipité.

Compte tenu des proportions de chaque élément chimique dans les oxydes et des teneurs
restant en solution solide dans les matériaux O1 et O2, nous avons redéterminé la fraction
volumique précipitée selon la démarche présentée au chapitre précédent.

Avec les résultats de SAT, nous évaluons la fraction volumique précipitée entre 0,7 et 1% en
fonction de la teneur en Cr considérée dans les particules alors que l'exploitation du signal
d'origine magnétique de DNPA mène à une fraction volumique de 1,5% pour l'état initial
dans les deux matériaux O1 et O2.

À partir des compositions chimiques déterminées par SAT, les contrastes nucléaires (∆ρ2
nucl)

des particules du matériau O1 et O2 ont été recalculés. Leur prise en compte dans l'ajuste-
ment des données de DNPA d'origine nucléaire réevalue les fractions volumiques précipités
(fv) à environ 0,6% pour O1 et O2 (tableau 4.7). Après recuit, seul l'alliage O2 présente
une augmentation de sa fraction volumique. En e�et, elle s'élève à 0,8% après un recuit de
30 minutes à 1150°C. Cette augmentation est di�cilement expliquable.

Néanmoins, la fraction volumique précipitée de nanoparticules reste inférieure à 1%. Compte-
tenu de la teneur en oxygène initiale (1,64%at) et de la teneur restant en solution solide
(environ 0,05%at), on peut supposer qu'1%at d'oxygène est sous forme de gros oxydes de
plusieurs centaines de nanomètres non observables en DNPA, SAT et MET.

Tableau 4.7 � Fractions volumiques (%) obtenues à partir de l'ajustement du signal magnétique ou nucléaire
de DNPA sur les matériaux O1 et O2 à l'état initial et à l'état recuit à 1150°C pendant 1 h et 0,5 h.

État initial Recuit à 1150°C

O1
magn 1,5 1,5

nucl 0,6 0,65

O2
magn 1,5 1,09

nucl 0,55 0,80
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4.3 Hyper-texturation et perte des propriétés mécaniques

4.3.1 Microstructure

Les microstructures des matériaux O1 et O2 recuits à 1300°C respectivement pendant 10 h
et 1 h sont présentées sur la �gure 4.17.

Le matériau O1 faiblement enrichi présente une microstructure (�gure 4.17(a)) quasi-identique
à celle de l'état consolidé (c.f. �gure 4.1) puisque la taille moyenne des grains n'a que légère-
ment augmenté de 0,80 à 0,90 µm. La texture de �bre α est restée constante (72%) avec une
anisotropie de forme des grains encore très marquée. Les grains verts allongés ont toujours
une sous-structure de dislocations de quelques micromètres. Certains sous-grains ont un
gradient de désorientations encore marqué alors que d'autres ont un gradient nul synonyme
de restauration. La microstructure de ce matériau est donc stable à haute température.

Figure 4.17 � Microstructure dans le sens longitudinal du matériau (a) O1 après 10h à 1300°C et (b) du ma-
tériau O2 après 1h à 1300°C. Les directions 〈uvw〉 sont parallèles à la direction de �lage. Une désorientation
supérieure à 15° entre deux grains est représentée par un trait noir.

La microstructure du matériau O2 fortement enrichi en oxygène est radicalement di�érente.
Après 1 h à 1300°C, la texture de �lage s'est renforcée. La quasi-totalité (98%) des grains
ont leur direction cristallographique 〈110〉 parallèle à la direction de �lage. Ils sont équiaxes
et ont une taille de 5 à 30 µm. La �gure 4.18 montre un pro�l de désorientation à l'intérieur
d'un grain texturé vert de plus 20 µm. La mesure de la désorientation point par point montre
que des sous-grains d'environ 6 µm sont encore présents faiblement désorientés entre eux (3
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et 5°). Le gradient de désorientation à l'intérieur de ces derniers est nul, signe de recristalli-
sation. Par ailleurs, quelques zones ont une orientation di�érente de l'orientation principale
et ont une géométrie en forme de lattes caractéristique de la phase martensitique. Les joints
de grains sont décorés par de nombreuses particules micrométriques (points noirs). Des ana-
lyses EDS sur ces dernières montrent qu'elles sont riches en oxygène, silicium et titane, et
parfois en manganèse. Quelques-unes (∼ 2 µm) ont été observées en microdi�raction par
MET : ces particules se sont révélées amorphes.

Figure 4.18 � Pro�l de désorientation à l'intérieur d'un grain texturé vert du matériau O2 après 1 h
à 1300°C. La désorientation point par point montre la présence de 2 sous-grains de 6 µm de diamètre
désorientés de 3 et 5°. La désorientation cumulée montre un gradient de désorientation nul à l'intérieur de
ces sous-grains.

L'hypertexturation du matériau O2 recuit est un phénomène inattendu non observé dans
les autres nuances quels que soient les traitements thermiques. A�n de comprendre ce phé-
nomène, nous nous sommes intéressés �nement à l'évolution des grains et des joints pendant
le traitement thermique. L'évolution de la microstructure a été suivie par EBSD après 1 h
de recuit entre 1050 et 1300°C par pas de 50°C. Les paramètres pertinents sont la taille
des grains, la proportion des joints de grains fortement (>15°, HAGB) et faiblement (<15°,
LAGB) désorientés, la densité de dislocations (via le paramètre KAM) et les proportions
des di�érentes composantes de texture.

Jusqu'à 1150°C, la fraction d'HAGB augmente alors que la taille de grains reste constante
(�gure 4.19(a)). Dans le même temps, la densité de dislocations diminue fortement de 7,7
à 3,2·1014 m−2. Dans cette gamme de température, c'est donc uniquement les sous-grains à
l'intérieur des grains parents texturés 〈110〉 � DF qui restaurent et grossissent.

Au-delà de 1150°C, la proportion de joints de grains HAGB diminue, la taille des grains
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Figure 4.19 � Données microstructurales obtenues par EBSD sur le matériau O2 fortement enrichi en
oxygène pour des recuits d'1 h entre 1050 et 1300°C par pas de 50°C. a) Evolution de la taille des grains (Dg)
et de la proportion de joints de grains fortement (>15°, HAGB) et faiblement (<15°, LAGB) désorientés.
b) Evolution de la densité de dislocations et de la fraction des principales composantes de texture (〈uvw〉)
parallèles à la direction de �lage.

augmente et la texture de �bre α se renforce au détriment des autres orientations. À partir de
cette même température, nous avons vu que la structure cristallographique des particules
change et ces dernières coalescent rapidement avec la température de recuit. Leur force
d'ancrage devient donc nulle laissant une plus grande mobilité aux dislocations, aux sous-
joints et joints de grains ce qui permet la croissance des grains. Nous observons que ce sont les
gros grains texturés verts qui croissent aux dépens des petits grains d'orientations aléatoires
dans le matériau O2. Un tel scénario implique que les grains verts soient déjà exempts de
toute dislocation. Leur croissance peut alors s'expliquer par la di�érence de taille (e�et de
capillarité) qui existe entre ces grains et les autres. Par conséquent, la taille moyenne des
grains augmente alors que la fraction de joints de grains HAGB diminue. Après 1 h à 1300°C,
la densité de dislocations mesurée (0,6·1014 m−2) est caractéristique d'une microstructure
recristallisée.
Le renforcement de la texture initiale de �bre α et la présence à l'état �nal de sous-joints
de grains dans les grains d'orientations 〈110〉 con�rment que la microstructure du matériau
O2 évolue par croissance de ses sous-grains puis croissance de ses grains. Ce mécanisme de
recristallisation est un phénomène de restauration généralisée.

4.3.2 Propriétés mécaniques

Les limites d'élasticité expérimentales des matériaux de référence, O1 et O2 à l'état initial
et après un recuit d'1 h à 1300°C sont comparées sur la �gure 4.20.

À l'état initial, les propriétés mécaniques des trois matériaux sont proches. La limite
d'élasticité du matériau de référence est de 1177 MPa et de 1166 et 1102 MPa (±15 MPa)
respectivement pour les matériaux O1 et O2.
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Figure 4.20 � Comparaison des limites d'élasticité expérimentales déterminées soit de façon directe
(σEXPD) soit de façon indirecte (σEXP I) des matériaux de référence, O1 et O2 à l'état initial et à l'état
recuit 1 h 1300°C.

Après 1 h à 1300°C, la limite d'élasticité, comparée à celle du matériau de référence, se
dégrade en fonction de la teneur en oxygène. La limite d'élasticité du matériau O1 faible-
ment enrichi est de 829 MPa contre 920 MPa pour le matériau de référence. Cette di�érence
s'explique par une taille moyenne des nanoparticules légèrement plus élevée dans l'alliage
O1. Dans le cas du matériau O2, la limite d'élasticité après recuit est divisée par 4. L'e�et
combiné de la rapide coalescence des nanoparticules et de la recristallisation de la micro-
structure est à l'origine de cette dégradation des propriétés mécaniques. La limite d'élasticité
du matériau O2 après recuit (275 MPa) s'apparente à celle du fer pur non-renforcé pour la
même taille de grains (10�20 µm) [116].
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4.4 Discussion

L'étude de l'e�et de l'oxygène sur la précipitation et la microstructure a révélé des compor-
tements di�érents selon la concentration initiale en oxygène.

Après consolidation, nous avons observé une densité de précipités de taille de 100 à 500 nm
de diamètre d'autant plus importante que la concentration en oxygène augmente. Ces par-
ticules, de types Ti-O, Si-O ou Cr-O, se forment probablement lors du pré-chau�age de
consolidation de la poudre broyée. Les nano-oxydes sont également légèrement impactés
puisque les petites particules (1ère distribution de taille observée en DNPA) sont plus �nes
que dans le matériau de référence. Du fait de la sursaturation en oxygène plus élevée dans les
alliages O1 et surtout O2, on peut s'attendre à un �ux de germination plus important lors
de la montée en température de la poudre avant consolidation, qui serait responsable d'un
nombre de germes plus grand et d'un rayon moyen à l'état initial plus faible. On peut aussi
s'attendre à ce que les particules précipitent plus tôt que dans le matériau de référence. Cette
précipitation avancée limiterait la recristallisation des grains avant �lage ce qui donnerait
lieu à une microstructure plus �ne et moins texturée après �lage. Ce scénario permet d'expli-
quer que l'ajout d'oxygène augmente la proportion de petits grains équiaxes d'orientations
aléatoires au détriment des gros grains de la �bre α engendrés par la déformation.

La concentration en oxygène in�ue sur le comportement de la nanoprécipitation et de la
microstructure.

� Avant recuit, les nanoparticules du matériau O2 ont une symétrie cristallographique
et une composition chimique ne correspondant à aucune particule connue. Dans les
matériaux O1 et de référence, elles ont une symétrie pyrochlore avec pour certaines
d'entre elles des relations d'orientations totalement cohérentes avec la matrice. Ces
di�érences à l'état initial se renforcent davantage lors des recuits à haute température.

� Après recuit, les nanoparticules du matériau le plus enrichi en oxygène (O2) ont une
structure totalement di�érente puisqu'elles sont de symétrie orthorhombique, majo-
ritairement compatibles avec la structure YTiO3. L'observation d'une particule pré-
sentant les deux symétries cubique centrée et orthorhombique laisse supposer que
les particules observées à l'état brut de consolidation grossissent durant le traite-
ment thermique jusqu'à une certaine taille critique puis changent progressivement de
structure pour une structure d'équilibre orthorhombique. La transformation de phases
interrompue que nous avons observée montre en revanche une structure orthorhom-
bique du type Y2TiO5. Il est envisageable que les particules YTiO3 se transforment
de manière équivalente. Le schéma de principe du présent mécanisme est illustré sur
la �gure 4.21. Étant donné le domaine de tailles pour lesquelles les deux symétries
sont observées, le rayon critique au-delà duquel la transformation a lieu dépend cer-
tainement des caractéristiques de la particule (relations d'orientations avec la matrice,
composition chimique initiale de la particule).

La présence de particules YTiO3 est plutôt rare dans les alliages ODS base fer. En ef-
fet, à notre connaissance, seulement Unifantowicz et al. [67] ont observé avec certitude ce
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Figure 4.21 � Représentation schématique de la transformation de phases des nanoparticules opérant à
1150°C dans le matériau O2 fortement enrichi en oxygène.

type de particules. La composition nominale de leur matériau était identique à celle de
notre matériau de référence mais un dosage de la concentration en oxygène a révélé une
teneur excessivement élevée (0,48 wt%), ce qui rend leur alliage comparable à notre nuance
O2. Par ailleurs, dans un autre matériau de composition nominale Fe-14Cr-0,2Ti-0,3Y2O3,
London et al. [107] ont observé 85 % de particules de symétrie orthorhombique Y2TiO5.
Là encore, la concentration en oxygène mesurée (0,38 wt%) est supérieure à celle attendue
(0,08 wt%). Dans ces deux études [67] et [107], les fortes concentrations en oxygène résultent
probablement d'une pollution importante lors de l'élaboration. D'autres auteurs ont aussi
rencontré des particules de type Y2TiO5. Le tableau 4.8 résume les di�érentes particules
observées en fonction de la composition chimique du matériau, ou plus particulièrement du
rapport atomique (Ti+Y)/O. En reportant ces observations ainsi que nos résultats, nous
pouvons proposer un diagramme d'existence de ces di�érentes symétries et st÷chiométries
(�gure 4.22).
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Tableau 4.8 � Récapitulatif des types de particules observées en fonction de la composition chimique, et en particulier du rapport (Ti+Y/O) de
di�érents alliages ODS ferritiques.

Référence Fe Cr W Ti Y O (Ti+Y)/O Particules observées

[117]
wt%

Bal
17,75 0,95 0,26 0,44 0,11 -

Uniquement Y2Ti2O7
at% 18,91 0,29 0,30 0,27 0,38 1,51

[73]
wt%

Bal
13,61 0,89 0,26 0,50 0,16 - Principalement Y2Ti2O7 et

at% 14,53 0,27 0,30 0,31 0,55 1,11 quelques Y2TiO5

[118]
wt%

Bal
13,13 0,54 0,19 0,22 0,11 -

Uniquement Y2Ti2O7
at% 13,93 0,16 0,24 0,14 0,39 0,97

[31]
wt%

Bal
13,13 0,54 0,19 0,22 0,11 -

Uniquement Y2Ti2O7
at% 13,93 0,16 0,24 0,14 0,39 0,97

Matériau Ref
wt%

Bal
13,13 0,90 0,31 0,20 0,11 -

Uniquement Y2Ti2O7
at% 13,93 0,27 0,30 0,12 0,48 0,88

[107] 1
wt%

Bal
11,10 - 0,18 0,6 0,17 - Y2Ti2O7 et

at% 11,78 - 0,21 0,16 0,60 0,62 Y2TiO5

Matériau O1
wt%

Bal
13,59 0,90 0,17 0,22 0,24 - Y2Ti2O7 et

at% 14,38 0,27 0,20 0,14 0,83 0,40 Y2TiO5

[108]
wt%

Bal
14,00 - 0,20 0,24 0,38 - 85 % Y2TiO5 et

at% 14,87 - 0,20 0,24 1,52 0,29 15 % Y2Ti2O7

[67]
wt%

Bal
17,75 0,95 0,26 0,24 0,48 -

Présence d'YTiO3
at% 18,91 0,29 0,30 0,15 1,66 0,27

Matériau O2
wt%

Bal
13,45 0,9 0,18 0,20 0,48 -

75 % YTiO3 + 8 % Y2TiO5
at% 14,09 0,27 0,21 0,12 1,64 0,20

1. Données non disponible dans l'article mais fournies personnellement par l'auteur
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Figure 4.22 � Symétries cristallographiques observées pour des nanoparticules du système Y-Ti-O dans
des alliages Fe�Cr(11 à 18%m) en fonction du rapport atomique (Ti+Y)/O dans le matériau.

Ce diagramme montre que pour un rapport atomique (Ti+Y)/O :

� inférieur à 0,2, seule la symétrie de type YTiO3 est observée.

� entre 0,2 et 0,29, il existe une zone de transition avec l'apparition progressive de la
symétrie Y2TiO5.

� entre 0,29 et 0,88, la phase de symétrie YTiO3 n'est plus observée alors qu'apparaît
la symétrie Y2Ti2O7 dans des proportions d'autant plus importantes que (Ti+Y)/O
augmente.

� entre 0,88 et 1,11, certains auteurs relatent avoir constaté la structure Y2TiO5 mais
ce n'est pas systématique.

� au-delà de 1,11, sans ambiguïté, l'ensemble de la littérature est unanime, seule la
symétrie Y2Ti2O7 est présente.

Le diagramme d'existence des phases ternaires Y, Ti et O présenté (�gure 4.22) est valable
dans une gamme de rapport atomique Y/Ti comprise entre 0,4 et 1,2. Au-delà, la phase
binaire Y203 se forme.

Ces tendances sont observées pour des matériaux dont la teneur en chrome est comprise entre
11 et 18%m. Par conséquent, les domaines d'existence observés sont a priori indépendants
de la teneur en chrome pour les concentrations considérées.
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4.5 Conclusion

L'étude de 2 nuances O1 et O2 enrichies en oxygène (0,3 et 1%m de Fe2O3, respectivement)
après consolidation et après traitements thermiques à hautes températures ont montré des
e�ets importants sur la nanoprécipitation et par conséquent sur le comportement de la
microstructure.

Au niveau de la nanoprécipitation : L'ajout d'oxygène a�ne légèrement la taille moyenne
des précipités observés après consolidation dans la gamme de taille 0�10 nm de diamètre.
Cet a�nement de taille peut résulter d'un �ux de germination plus important et donc d'une
densité de germes plus grande. La nature et la symétrie des particules ne di�èrent pas de
celles observées dans le matériau de référence pour un ajout de 0,3%. En revanche, avec un
fort ajout d'oxygene (1% de Fe2O3), la symétrie est cubique centrée sans correspondance
avec une phase connue. Seulement cette nuance présente des oxydes de silicium et de chrome
d'environ 500 nm de diamètre issus de la teneur élevée en oxygène.

Sous traitement thermique, la cinétique de coalescence des particules est d'autant plus ra-
pide que l'ajout d'oxygène est important. Dans le matériau le plus chargé en oxygène, dès
1200°C, les particules atteignent des grands diamètres (>20 nm). Une étude �ne et sys-
tématique réalisée par MET à di�érents stades de la précipitation a permis de montrer
l'existence d'une transformation de phase au sein d'une particule entre la symétrie cubique
centrée et une symétrie orthorhombique compatible avec la structure Y2TiO5 et d'établir une
étroite corrélation entre le rapport atomique (Ti+Y)/O et la nature des phases obtenues.
En e�et, les phases orthorhombiques YTiO3, Y2TiO5 puis cubique à faces centrées Y2Ti2O7

apparaissent successivement quand le rapport (Ti+Y)/O augmente, avec une coexistence
de plusieurs phases dans des zones intermédiaires. Les phases orthorhombiques présentent
une cinétique de coalescence beaucoup plus rapide que la phase pyrochlore.

Au niveau macroscopique : La microstructure après �lage est constituée de petits grains
submicroniques équiaxes et non texturés et de grains de plusieurs micromètres allongés dans
la direction de �lage et texturés 〈110〉 � DF. La texture morphologique et cristallographique
des grains est d'autant plus faible que l'ajout d'oxygène est important. En e�et, de 80% dans
le matériau de référence, elle diminue à 72% avec un ajout de 0,3%m de Fe2O3 et chute à
50% pour un fort ajout (1%).
La sursaturation plus élevée en oxygène dans les matériaux enrichis, augmente probablement
la force motrice de précipitation des nano-renforts et des oxydes de titane et silicium. En
précipitant plus tôt lors du traitement thermique de pré-�lage, ces particules vont limiter le
développement des gros grains recristallisés qui durant le �lage adoptent la texture de �bre
α. La microstructure avant �lage des alliages enrichis en oxygène est donc probablement
plus �ne que celle du matériau de référence.

Après traitement thermique, des comportements radicalement opposés ont été observés selon
le taux d'enrichissement :

� Pour un faible ajout (0,3%), les particules d'Y2Ti2O7, stables en température, coa-
lescent lentement. Par conséquent, la faible mobilité des dislocations et des joints de
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grains ne permet pas à la microstructure d'évoluer. Elle reste similaire à l'état conso-
lidé.

� Pour un fort ajout (1%), les particules YTiO3 et Y2TiO5 coalescent rapidement à
partir de 1150°C laissant la microstructure évoluer librement. Jusqu'à 1150°C la mi-
crostructure est stable, seulement les sous-grains orientés 〈110〉 � DF restaurent et
grossissent au sein des grains parents. Au-delà de 1150°C, les joints de grains sont
rapidement très mobiles du fait de la diminution de densité de nanoparticules. Les
gros grains orientés 〈110〉 � DF croissent par capillarité aux dépens des grains sub-
micrométriques d'orientations aléatoires pour atteindre une texture de �bre α de 98%
après 1 h à 1300°C. La recristallisation de la microstructure est donc obtenue par un
mécanisme de restauration généralisée.

À 1300°C, le fort grossissement des nanoparticules combiné à la recristallisation, entraîne
une dégradation des propriétés mécaniques du matériau O2 (fortement enrichi en oxygène)
d'un facteur 4 en terme de limite d'élasticité contre 1,4 dans le matériau O1 (0,3 % de
Fe2O3).

La concentration en oxygène est donc un paramètre très important à maîtriser. L'inévitable
pollution lors du broyage mécanique rend cette étape cruciale dans le processus de fabrica-
tion des alliages ODS. Si le rapport atomique (Ti+Y)/O du matériau est inférieur à 0,4 1

(matériau O1), alors il y a un risque de modi�cation de la structure des particules et donc
d'accélération du phénomène de coalescence, ce qui aboutit à une perte inacceptable des
propriétés mécaniques.

1. Avec un rapport atomique Y/Ti compris entre 0,4 et 1,2 pour assurer des composés ternaires.



Chapitre 5

E�et de la teneur en yttrium

A�n d'étudier précisément l'in�uence de la teneur en yttrium sur la précipitation et la
microstructure des aciers ODS, trois nuances dérivées du matériau de référence ont été éla-
borées avec un ajout de 0,3 (matériau Y1), de 0,7 (matériau Y2) et de 1%m (matériau Y3)
d'yttrium métallique Y. Cet élément est mis en solution solide dans la matrice durant la
mécanosynthèse rendant la poudre broyée encore plus sursaturée en yttrium. Le compor-
tement de ces matériaux enrichis sera systématiquement comparé à celui du matériau de
référence pour identi�er l'impact de la teneur en yttrium.

Les compositions chimiques en pourcentage atomique du matériau de référence et des ma-
tériaux enrichis en yttrium à l'état brut de �lage sont mesurées par di�érentes analyses chi-
miques (tableau 5.1). Pour les 4 matériaux, les concentrations chimiques sont très proches
à l'exception d'une teneur en oxygène plus élevée dans les matériaux Y2 et Y3. La teneur
supplémentaire en oxygène n'est pas proportionnelle à la quantité d'yttrium introduite. Une
pollution lors du broyage est donc envisagée. Au terme de la mise en forme, les matériaux
faiblement (Y1), moyennement (Y2) et fortement enrichis (Y3) en yttrium ont un rapport
atomique (Ti+Y/O) variant de 0,88 à 1,31. Ce rapport est équivalent dans le cas des maté-
riaux Y1 et Y2.

Tableau 5.1 � Compositions chimiques (mesurées par FRIR, CIR et ICP-MS) en pourcentage atomique du
matériau de référence et des matériaux Y1, Y2 et Y3 respectivement enrichis de 0,3, 0,7 et 1%m en Y.

Matériau Fe Cr W Ti Y O Si C (Ti+Y)/O

Ref Bal 13,94 0,27 0,30 0,12 0,48 0,49 0,17 0,88

Y1 Bal 14,53 0,27 0,30 0,30 0,55 0,51 0,18 1,09

Y2 Bal 14,44 0,27 0,32 0,48 0,76 0,49 0,10 1,06

Y3 Bal 14,52 0,27 0,31 0,64 0,73 0,49 0,13 1,31

111
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5.1 État consolidé

5.1.1 Microstructure de consolidation

La microstructure du matériau de référence et des nuances enrichies en yttrium (Y1, Y2
et Y3) a été étudiée par EBSD selon une coupe longitudinale. Après consolidation, la mi-
crostructure de ces 4 matériaux est très di�érente selon la teneur en yttrium (�gure 5.1).
Le tableau 5.2 regroupe les valeurs de di�érents paramètres microstructuraux pour chaque
matériau. La forte texture cristallographique des grains 〈110〉 � DF (correspondant à la
couleur verte) observée dans le matériau de référence est beaucoup moins marquée lorsque
la teneur en yttrium augmente. En e�et, elle diminue quasiment de moitié entre le matériau
de référence (80%) et le matériau Y3 fortement enrichi (44%).

Tableau 5.2 � Valeurs des paramètres microstructuraux extraites de l'analyse des cartographies IPF pré-
sentées �gure 5.1 pour les matériaux de référence, Y1, Y2 et Y3 à l'état brut de consolidation.

Échantillon Taille de grains (µm) Texture α (%) HAGB (%) ρd (·1014 m−2)

Ref 0,9 80 52 9 ± 1

Y1 0,7 57 51 7 ± 1

Y2 0,8 46 60 8,5 ± 1

Y3 0,9 44 64 7,5 ± 1

En plus de diminuer l'acuité de la texture cristallographique, l'ajout d'yttrium limite la
texturation morphologique des grains. Dans le matériau de référence, de nombreux grains
de 45 µm de long sur 1�2 µm de large sont observables alors qu'ils sont beaucoup plus rares
au fur et à mesure que la teneur en yttrium augmente. Cette diminution de densité de gros
grains se fait au pro�t de petits grains équiaxes d'environ 1 µm d'orientation aléatoire. Dans
les nuances Y1 et Y2, des bandes de gros grains α sont encore partiellement visibles. Dans
la nuance Y3, les rares grains α sont moins anisotropes et répartis aléatoirement dans la
microstructure. L'augmentation de la densité de petits grains entraîne une hausse notable
de la fraction de joints de grains fortement désorientés (HAGB) avec la teneur en yttrium.

Les densités de dislocations mesurées dans les matériaux Y1, Y2 et Y3 sont légèrement plus
faibles que dans le matériau de référence. Néanmoins, il n'y a pas de variation continue de
la densité de dislocations avec la teneur en yttrium.

5.1.2 Propriétés mécaniques

Les propriétés mécaniques des matériaux Y1, Y2 et Y3 après l'étape de consolidation ont été
déterminées par dureté Vickers et comparées à celles du matériau de référence (tableau 5.3).
Pour chaque matériau, deux plans ont été caractérisés : une coupe longitudinale (� à DF)
et une coupe transversale (⊥ à DF) a�n d'analyser l'anisotropie des propriétés mécaniques.
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Figure 5.1 � Cartographies IPF obtenues par EBSD selon une coupe longitudinale sur le matériau de
référence (Ref), et les trois nuances faiblement, moyennement et fortement enrichies en Yttrium (Y1, Y2 et
Y3). Les directions 〈uvw〉 sont parallèles à la direction de �lage. Une désorientation supérieure à 15° entre
deux grains est représentée par un trait noir.
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Tableau 5.3 � Dureté Vickers (HV) mesurée sur les matériaux de référence, Y1, Y2 et Y3 à l'état brut de
consolidation dans deux plans di�érents.

Coupe étudiée Ref Y1 Y2 Y3

Transversale 436 ±3 387 ±6 376 ±6 350 ±3
Longitudinale 387 ±3 359 ±5 346 ±4 326 ±3

La di�érence de dureté entre le sens de prélèvement transversal et longitudinal diminue avec
la teneur en yttrium. Ceci est cohérent avec les observations microstructurales précédentes
puisqu'en fonction de la concentration en yttrium, les grains sont moins texturés morpho-
logiquement. Les propriétés mécaniques sont donc plus isotropes pour les nuances enrichies
en yttrium que celles du matériau de référence.

Par ailleurs, quel que soit le plan d'observation considéré, les propriétés mécaniques dimi-
nuent au fur et à mesure que le taux d'yttrium augmente. Les analyses EBSD ont pourtant
montré des tailles de grains et des densités de dislocations proches pour ces 4 matériaux
après consolidation. Les seules données microstruturales n'expliquent pas cette di�érence.
Elle doit donc trouver son origine à l'échelle de la nanoprécipitation.

5.1.3 Nanoprécipitation

5.1.3.1 Taille et fraction volumique

Les distributions de tailles de particules des matériaux Ref, Y1,Y2 et Y3 issues de l'analyse
des données de DNPA sont présentées sur la �gure 5.2(a). Il est clair que l'augmentation de
la teneur en yttrium s'accompagne d'une augmentation de la taille moyenne des particules.
Par exemple, la population de petites particules dans les matériaux Ref, Y1, Y2 et Y3 est
respectivement centrée sur une taille de 1,6, 1,8, 2,4 et 2,6 nm de rayon. La fraction volu-
mique associée aux grosses particules augmente également avec la teneur en yttrium. Dans
le matériau de référence, la deuxième population représente 15% de la fraction volumique
totale détectée contre 30, 30 et 35% dans les matériaux Y1, Y2 et Y3 respectivement. Les
distributions sont également plus larges témoignant d'une plus grande dispersion autour des
valeurs moyennes, spécialement pour la deuxième population de grosses particules.

De plus, l'augmentation de la teneur en yttrium s'accompagne d'une baisse de la fraction
volumique totale "apparente" en DNPA. Comme expliqué au chapitre précédent, cette dimi-
nution est probablement liée à une croissance importante de certaines particules qui génèrent
alors une intensité di�usée dans un domaine angulaire extrêmement faible et non détectable
dans nos conditions de mesures correspondant à des particules de tailles très supérieures à
10 nm de rayon. L'augmentation de l'intensité di�usée aux petits angles en fonction de la
teneur en yttrium con�rme que la proportion de grosses particules (>10 nm de rayon) est
de plus en plus importante avec l'enrichissement en yttrium (�gure 5.2(b)).

L'enrichissement en yttrium des matériaux a donc un e�et notable, après consolidation, sur
la taille et la fraction volumique des nanoprécipités.
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Figure 5.2 � Analyses issues des données de DNPA. a) Distribution de tailles des particules du matériau de
référence (Ref) et des matériaux faiblement (Y1), moyennement (Y2) et fortement (Y3) enrichis en yttrium
à l'état brut de �lage et b) comparaison des intensités di�usées à petits angles.

5.1.3.2 Composition chimique

Nous avons essayé de caractériser la composition chimique des nanoparticules des matériaux
moyennement et fortement enrichis en yttrium (Y2 et Y3) par sonde atomique mais les
résultats ne sont pas statistiquement exploitables. Sur un total de 3 pointes analysées, toutes
se sont rompues assez rapidement durant l'essai. Seulement 3 précipités en moyenne sont
détectés par pointe. Les densités de nanoparticules dans ces matériaux sont trop faibles pour
permettre l'analyse chimique des précipités avec seulement une ou deux pointes. L'accès à
cette technique étant limité durant cette thèse, nous avons fait le choix de ne pas poursuivre
la caractérisation des matériaux enrichis en yttrium par SAT. Néanmoins, la composition
chimique de la matrice a pu être déterminée pour le matériau Y3 et est présentée dans le
tableau 5.4.

Les concentrations atomiques restant en solution solide dans la matrice après consolidation
sont très faibles. En e�et, 85% des atomes de titane et plus de 90% des atomes d'oxygène
et d'yttrium ont précipité lors de la consolidation à chaud. Dans le matériau de référence,
ces fractions atomiques précipitées étaient seulement de 50% pour l'oxygène et 66% pour les
atomes d'yttrium et de titane. Du fait de la sursaturation plus élevée en yttrium dans l'alliage
Y3, la force de démixion y est probablement plus élevée ce qui entraîne une précipitation
sans doute plus rapide et plus conséquente que dans le matériau de référence.

Les rapports A obtenus par DNPA nous renseignent qualitativement sur la nature chimique
des particules (tableau 5.5). Le rapport A des matériaux enrichis en yttrium est plus élevé
que celui du matériau de référence. Cette augmentation peut s'expliquer par une concen-
tration en yttrium dans les précipités plus importante. En e�et, lorsque cette concentration
augmente, le contraste d'origine nucléaire diminue ce qui augmente le rapport A. Les valeurs
mesurées sont proches de la valeur théorique de la phase cubique centrée Y2O3 (3,18). Néan-
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Tableau 5.4 � Composition chimique globale (%at) du matériau Y3 mesurée par analyses chimiques com-
parée à la composition chimique moyenne de la matrice (%at) mesurées par SAT loins des particules.

Alliage Y3 initial

Analyses Composition chimique de la

chimiques matrice (%at)

Fe 82,9 84,4 ± 1,7

Cr 14,5 13,8 ± 1,4

Y 0,64 0,02 ± 0,02

Ti 0,31 0,05 ± 0,03

O 0,73 0,06 ± 0,04

C 0,13 0,01 ± 0,02

Si 0,49 0,45 ± 0,05

moins, des particules pyrochlore cubiques à faces centrées sur-st÷chiométriques en yttrium
(Y2,7Ti1,3O6,65) peuvent également correspondre à un rapport A de 3,19. La présence de ces
deux phases est envisagée.

Tableau 5.5 � Rapport A des matériaux de référence, faiblement, moyennement et fortement enrichis en
yttrium Y1, Y2 et Y3.

Matériau Rapport A

Ref 2,60 ± 0,10

Y1 3,20 ± 0,10

Y2 3,10 ± 0,10

Y3 3,40 ± 0,10

Des pointés chimiques par EDS et des analyses EFTEM ont aussi été réalisés. Dans le maté-
riau Y1, comme dans le matériau Y2, de nombreuses particules de 50 à 200 nm de diamètre
sont visibles en électrons secondaires (�gure 5.3(a)) ce qui est cohérent avec l'augmentation
du signal de Porod mesuré en DNPA. La �gure 5.3(b) présente le signal obtenu par un pointé
EDS sur la matrice du matériau Y1 alors que la �gure 5.3(c) présente le signal obtenu sur
des particules ayant une taille de 50 à 200 nm (particules 1, 2, 3 et 4). En EDS, le signal
collecté provient d'une profondeur d'au moins un micromètre. Les particules analysées ne
faisant pas plus de 200 nm de diamètre, le signal récupéré est principalement celui de la
matrice. Néanmoins, sur la �gure 5.3(c), un pic correspondant à la présence d'yttrium est
détectable alors que les pics caractéristiques du titane n'évoluent pas. Les particules 1, 2,
3 et 4 sont donc probablement des oxydes d'yttrium 1. Ce résultat est intéressant car dans

1. Le signal de l'oxygène est probablement plus intense sur les pointés des particules mais il se recouvre
avec le signal des raies Lα très intense du fer et du chrome
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le matériau de référence, les particules supérieures à 100 nm de diamètre étaient riches en
titane alors qu'en ajoutant 0,3%m d'yttrium à l'alliage, ces oxydes changent de composition
chimique et sont pauvres voir exempts de titane. Il est attendu que l'yttrium en excès, puisse
former des oxydes.

Figure 5.3 � a) Image en électrons secondaires de la surface de l'échantillon Y1 à l'état initial. Signal
obtenu par un pointé EDS sur b) la matrice et sur c) les particules 1, 2, 3 ou 4.

Dans le matériau Y3, les particules de 5 à 40 nm de diamètre sont toutes riches en titane
et en oxygène (�gure 5.4). Elles le sont probablement aussi en yttrium mais cet élément est
di�cilement détectable en EFTEM dans des particules de taille inférieure à 100 nm et/ou
en faible concentration [119]. L'ensemble de ces informations n'a pas pu être véri�é pour les
matériaux Y1 et Y2 mais sont supposés être les mêmes. Par ailleurs, une zone de la région
analysée montre un enrichissement en carbone.
Une autre zone a été étudiée à plus faible grandissement (�gure 5.5). Le temps d'exposition
utilisé ne permet d'analyser que les grosses particules (100 nm). Ces dernières sont riches
principalement en oxygène et en yttrium mais pas en titane. Par conséquent, dans le maté-
riau Y3 aussi, les grosses particules sont assimilables à des oxydes d'yttrium. Par ailleurs,
une particule allongée de 100 nm montre une composition chimique di�érente, très riche en
carbone.

Figure 5.4 � Cartographies chimiques obtenues par EFTEM dans le matériau Y3 à l'état initial pour des
particules de 5 à 40 nm de diamètre.
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Figure 5.5 � Cartographies chimiques obtenues par EFTEM dans le matériau Y3 à l'état initial pour des
particules de 100 nm de diamètre.

D'après les observations EDS et EFTEM, la composition chimique des particules est fonction
de leur taille. Pour des particules de 5 à 40 nm de diamètre, des particules d'oxydes riches
en Ti, et aussi probablement en Y, ont été observées alors qu'au-delà de 100 nm seulement
des oxydes d'yttrium sont détectés. Quelques zones enrichies en carbone ont par ailleurs été
révélées laissant supposer la présence de carbures. Des carbures de chrome ou de titane ont
déjà été observés dans des aciers ODS de composition équivalente [120,121] mais ce dernier
(TiC) est peu probable dans notre cas, car le carbone et le titane ne sont pas détectés
simultanément par EFTEM.

5.1.3.3 Symétrie et relations d'orientations

La symétrie et les relations d'orientations des nanoparticules avec la matrice ont été étudiées
par MET à haute résolution (HR). Les expériences et analyses de MET-HR étant chrono-
phages, tous les matériaux n'ont pas pu être étudiés avec la même attention. Nous nous
sommes donc focalisés sur le matériau le plus enrichi en yttrium (Y3). La nanoprécipitation
dans ce matériau sera illustrée et présentée en détail alors que les autres matériaux (Y1 et
Y2) seront présentés de façon plus synthétique.

Dans l'alliage Y3, di�érentes symétries de particules ont été observées en fonction de leur
taille. Les plus petites particules de 4 à 7 nm de diamètre présentent une symétrie cubique
à faces centrées avec une morphologie cuboïde. L'une d'entre elles est présentée sur la �-
gure 5.6(a). Cette particule, de 6 nm de diamètre, est vue selon l'axe de zone [112]. Elle
présente des relations d'orientations cohérentes avec la matrice puisque ses plans cristallo-
graphiques (444) sont parallèles aux plans (200) de la matrice. Les distances interplanaires
mesurées ne correspondent pas à la structure pyrochlore Y2Ti2O7. Deux autres particules
de taille et symétrie identiques ont été identi�ées avec des relations d'orientations pouvant
être di�érentes (par exemple : (220)cfc � (110)Fe).

D'autres particules de symétrie cubique à faces centrées et légèrement plus grosses ont été
détectées. L'une d'entre elles est présentée sur la �gure 5.6(b). Cette particule a une mor-
phologie sphérique, une taille de 8 nm de diamètre et une symétrie cubique à faces centrées
vue selon l'axe de zone [110] avec des distances interplanaires compatibles avec la structure
pyrochlore Y2Ti2O7. Sur cette image, la résolution est su�sante pour déterminer l'axe de
zone de la matrice [110]. Lorsque la transformée de Fourier est réalisée uniquement sur la
particule, les taches d'interférences de la matrice disparaissent. Aucune relation d'orienta-
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Figure 5.6 � Images MET à haute résolution dans le matériau fortement enrichi en yttrium (Y3) à l'état
brut de consolidation. a) Particule de 6 nm de diamètre de symétrie cubique à faces centrées avec des
relations d'orientations partiellement cohérentes avec la matrice. b) Particule de 8 nm de diamètre de
symétrie cubique à faces centrées ne présentant aucune relation d'orientation avec la matrice.

tion n'existe donc entre la particule et la matrice selon la direction d'observation. Une autre
particule de ce type d'environ 8 nm de diamètre a été observée.

Sur 5 particules de taille inférieure à 8 nm pour lesquelles la symétrie est identi�able, toutes
présentent une symétrie cubique à faces centrées. Les plus petites ont une morphologie
cuboïde, des relations d'orientations partiellement cohérentes avec la matrice et une struc-
ture non-déterminée alors que les plus grosses ont une morphologie sphérique, une symétrie
compatible avec la structure pyrochlore et des relations d'orientations incohérentes avec la
matrice.

Par ailleurs, des particules de diamètre supérieur à 10 nm sont aussi présentes (�gure 5.7).
Les particules des �gures 5.7(a) et (b) sont toutes les deux indexées comme des particules
de symétrie cubique centrée compatibles avec la phase Y2O3 mais ayant des tailles bien
di�érentes, 14 nm de diamètre équivalent pour la première (�gure 5.7(a)) contre 60 nm
pour la seconde (�gure 5.7(b)). De plus, elles ont toutes les deux une morphologie ovoïde et
des relations d'orientations incohérentes avec la matrice. En e�et, les taches d'interférences
de la matrice ne correspondent à aucune tache liée aux particules. Deux autres particules
d'environ 15 nm de diamètre ont aussi été identi�ées avec la même symétrie c.c. compatible
avec la structure Y2O3 et des relations d'orientations incohérentes avec la matrice. Ce type
de particules (taille d'environ 15 nm de symétrie cubique centrée) n'a pas été observé dans
le matériau de référence.
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Figure 5.7 � Images MET à haute résolution dans le matériau fortement enrichi en yttrium (Y3) à l'état
brut de consolidation. Particules de structure cubique centrée de a) 14 nm de diamètre et b) 60 nm de
diamètre ayant toutes les deux des relations d'orientations incohérentes avec la matrice.

Dans l'alliage Y2, une particule de 7 nm de diamètre a pu être étudiée. Sa morphologie est
sphérique et sa symétrie est identi�ée comme cubique à face centrées ne correspondant à au-
cune structure connue. Ses relations d'orientations sont partiellement ((220)particule � (110)Fe)
ou totalement 1 cohérentes avec la matrice.

Dans l'alliage Y1, les nanoparticules n'ont pas été étudiées en détail. Des images à faible
grandissement en MET (imagerie conventionnelle) ont permis d'observer un mélange de
particules avec une morphologie soit cuboïde soit sphérique, les particules cuboïdes étant
les plus �nes.

En résumé, les matériaux dopés en yttrium présentent tous de très gros oxydes dans la
gamme de taille 50�200 nm riches en yttrium mais a priori, pas ou peu en titane. La nuance
Y3 est la seule à montrer des carbures.
À une échelle plus �ne, les oxydes se présentent sous di�érentes formes :

� Des particules de symétrie c.c. compatibles avec la structure Y2O3 sans relations
d'orientations avec la matrice. C'est le cas des oxydes de taille supérieure à 10 nm
de diamètre, nombreux dans l'alliage Y3.

� Des particules de symétrie c.f.c : (i) Certaines d'entre elles, sont plutôt sphériques,
avec une structure de type Y2Ti2O7, mais sans relation d'orientation. Elles ont une
taille d'environ 8 nm de diamètre et ont été observées dans l'alliage Y3. (ii) Les plus
�nes d'entres elles (inférieures à 8 nm de diamètre) ont une morphologie cuboïdale,
des relations d'orientations cohérentes mais ne présentent pas la symétrie Y2Ti2O7.
Elles ont été observées dans les alliages Y2 et Y3.

1. La résolution de l'image ne permet pas de savoir si la matrice est aussi en axe de zone ou non.
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L'alliage Y1, étudié seulement en imagerie conventionnelle, présente une majorité de �nes
particules (inférieures à 8 nm de diamètre) soit sphériques soit cuboïdales.

5.2 Évolution de la nanoprécipitation sous traitement
thermique

5.2.1 Taille et fraction volumique

La distribution de taille des particules après traitements thermiques dans les matériaux
enrichis en yttrium a été étudiée par DNPA. Pour chaque matériau, des recuits de 1 h et
10 h ont été e�ectués à 1150°C et à 1300°C (�gure 5.8).

Figure 5.8 � Évolution de la distribution de taille des particules déterminée à partir des données de
DNPA lors de di�érents traitements thermiques dans a) le matériau faiblement enrichi en yttrium (Y1), b)
moyennement enrichi (Y2) et c) fortement enrichi (Y3). La distribution de taille des particules du matériau
de référence après 10 h à 1300°C est ajoutée comme point de comparaison.
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Pour l'alliage Y1, à 1150°C, quelle que soit la durée de recuit, les particules ont très légère-
ment grossi (�gure 5.8(a)). À 1300°C, les tailles des particules augmentent nettement pour
atteindre 3,8 et 7,8 nm de rayon après 10 h contre 2,2 et 5 nm dans le matériau de référence.
L'évolution de la précipitation entraîne une diminution de la fraction volumique apparente
de −27% après 10 h.

Dans l'alliage Y2, le même phénomène que dans l'alliage Y1 est observé avec plus d'ampli-
tude. Les tailles de particules atteintes sont plus élevées (�gure 5.8(b)). Elles sont de 4,4 nm
et 8,2 nm de rayon après 10 h à 1300°C. La fraction volumique précipitée est également
plus faible dans la nuance Y2 que dans Y1 pour un même traitement thermique (−33%
après 10 h). Un élargissement des distributions est parallèlement observé, atténuant très
nettement leur caractère bimodal ce qui montre la très grande dispersion de taille entre 1
et 15 nm de rayon.

Dans l'alliage Y3, déjà après 1 h à 1150°C, un grossissement des particules est �agrant
(�gure 5.8(c)). Après 10 h les distributions sont très décalées et élargies, la fraction volumique
associée a diminué. L'alliage Y3 à l'état recuit 10 h à 1150°C présente à peu près les mêmes
charactéristiques que l'alliage Y2 recuit 10 h à 1300°C. À plus haute température (1300°C),
1 h de traitement su�t pour voir la fraction volumique divisée par 2. Une seule distribution
de taille est maintenant détectée. Elle est centrée sur 9 nm de rayon. Au-delà de 1 h à
1300°C, plus aucune particule n'est détectée en DNPA ce qui signi�e qu'elles ont toutes
dépassé largement la dizaine de nanomètres.

L'évolution du rapport A en fonction de la température dans le matériau de référence et les
matériaux Y1, Y2, Y3 dopés en yttrium est présentée dans le tableau 5.6.

Tableau 5.6 � Rapports A du matériau de référence et des matériaux faiblement, moyennement et fortement
enrichis en yttrium Y1, Y2 et Y3 en fonction du traitement thermique appliqué.

Rapport A

Initial 1 h 1150°C 10 h 1150°C 1 h 1300°C 10 h 1300°C

Ref 2,60 ± 0,10 2,70 ± 0,15 2,60 ± 0,10 2,65 ± 0,10 2,70 ± 0,10

Y1 3,15 ± 0,10 3,15 ± 0,10 3,20 ± 0,15 3,15 ± 0,15 3,10 ± 0,10

Y2 3,10 ± 0,10 3,25 ± 0,10 3,15 ± 0,15 3,10 ± 0,20 3,0 ± 0,10

Y3 3,35 ± 0,10 3,25 ± 0,10 3,35 ± 0,20 - -

Globalement, le rapport A mesuré sur les 3 matériaux enrichis en yttrium à l'état initial est
de l'ordre de 3,15 à 3,4 ; ce qui est très nettement supérieur à celui de l'alliage de référence.
Cette valeur n'évolue pas au cours du recuit, compte-tenu des incertitudes de mesures.
Signalons que pour le recuit à 1300°C, les données de DNPA obtenues sur l'alliage Y3
fortement enrichi ne permettent pas de déterminer le rapport A du fait du comportement
asymptotique engendré par le très fort grossissement des particules.
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En résumé, les résultats de DNPA montrent que :

� La nature chimique des oxydes est di�érente de celle présente dans le matériau de
référence. Le rapport A de 3,2 résulte probablement d'une coexistence de plusieurs
types de particules (cf. section 5.1.3.2). Cet e�et est visible dès les faibles ajouts
d'yttrium (0,3%m Y).

� En présence d'yttrium, la taille des particules augmente plus rapidement sous traite-
ment thermique. Cette accélération de cinétique est d'autant plus importante que la
concentration en Y est élevée.

5.2.2 Symétrie et relations d'orientations

Comme à l'état brut de �lage, la symétrie et les relations d'orientations des particules avec la
matrice sont présentées en détails pour le matériau Y3 le plus enrichi en yttrium (�gure 5.9).

Figure 5.9 � Images MET�HR dans le matériau fortement enrichi en yttrium (Y3) après 1 h à 1300°C. a)
Particule de symétrie cubique centrée compatible avec la structure Y2O3 avec des relations d'orientations
incohérentes avec la matrice. b) Plus petite particule observée (5,5 nm de diamètre) ayant une symétrie
cubique à faces centrées compatible avec la structure pyrochlore Y2Ti2O7 et avec des relations d'orientations
partiellement cohérentes avec la matrice ((151)particule � (110)Fe).

Dans cet alliage (Y3) après un recuit d'1 h à 1300°C, la symétrie de cinq particules a été
résolue. La première, présentée �gure 5.9(a), d'environ 35 nm de diamètre a une symétrie
cubique centrée compatible avec la structure Y2O3. Aucune des taches d'interférences de la
particule ne correspond à celles de la matrice ce qui montre que les relations d'orientations
sont incohérentes. Trois autres particules similaires ont été identi�ées avec des diamètres
respectifs de 32, 40 et 100 nm. La dernière particule identi�ée est de 5,5 nm de diamètre
(�gure 5.9(b)). Dans ce matériau, les petites particules sont rares et cette dernière est la
plus petite que nous avons pu visualiser. Sa symétrie est cubique à faces centrées avec des
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distances interplanaires compatibles avec la structure pyrochlore Y2Ti2O7. Ses plans (151)
sont parallèles avec les plans (110) de la matrice, ce qui lui confère des relations d'orientations
partiellement cohérentes.

Dans l'alliage Y2 recuit 10 h à 1300°C, deux particules de tailles voisines (31,5 et 33 nm de
diamètre) ont été identi�ées avec une structure cubique centrée compatible avec la structure
Y2O3 et des relations d'orientations incohérentes avec la matrice. De nombreuses petites
particules (< 10 nm de diamètre) de morphologie sphérique ont aussi été observées mais
leur symétrie n'a pas pu être déterminée. Chaque particule ayant une FFT exploitable
montre des relations d'orientations partiellement cohérente avec la matrice. En e�et, au
moins une de leurs taches d'interférence est commune à une tache de la matrice.

Dans l'alliage Y1, après 1 h à 1300°C, les nanoparticules ont été étudiées par MET à des
grandissements plus faibles qu'en MET-HR à haute résolution (�gure 5.10).

Figure 5.10 � Image MET à faible grandissement illustrant la nanoprécipitation du matériau faiblement
enrichi en yttrium Y1 après un recuit de 1 h à 1300°C. L'insert est une zone agrandie de l'image principale
mettant en évidence des particules de morphologie cuboïde ayant des franges de Moiré (�èches blanches).

Sur cette �gure, de nombreuses petites particules (< 10 nm de diamètre) sont visibles,
ce qui est cohérent avec la distribution de taille obtenue en DNPA. Certaines ont une
morphologie sphérique alors que d'autres ont une morphologie cuboïde. Parmis ces dernières,
certaines présentent des franges de Moiré (�èches blanches) similaires à celles observées dans
le matériau de référence après recuit. Elles ont donc au minimum des relations d'orientations
partiellement cohérentes avec la matrice.

En résumé, après un recuit à haute température (1300°C), la symétrie des nanoparticules
des matériaux enrichis en yttrium reste sensiblement la même que celle observée à l'état ini-
tial. Les plus grosses particules sont toujours de symétrie cubique centrée avec des relations
d'orientations incohérentes. Elles ont fortement grossi (> 20 nm de diamètre), ce qui induit
une diminution de la fraction volumique apparente déterminée en DNPA après recuit. Les



5.3. ÉVOLUTION DE LA MICROSTRUCTURE 125

plus petites particules observées après recuit ont toujours une symétrie cubique à faces cen-
trées avec des relations d'orientations partiellement cohérentes avec la matrice. Uniquement
dans le matériau faiblement enrichi Y1, des particules de morphologie cuboïde sont encore
présentes. Plus l'enrichissement est important, plus la proportion de grosses particules de
symétrie cubique centrée correspondant à la structure Y2O3 est importante.

5.3 Évolution de la microstructure

La variation de la dureté est un bon traceur des évolutions microstructurales. Ce paramètre
a été mesuré pour chaque recuit pour l'ensemble des nuances. La �gure 5.11 présente les
résultats obtenus après 1 h à di�érentes températures.

Figure 5.11 � Dureté Vickers des matériaux de référence, Y1, Y2, et Y3 après un recuit d'1 h à di�érentes
températures.

À l'état initial, la dureté diminue vivement avec la teneur en yttrium, avec un écart im-
portant entre le matériau de référence (436 HV) et Y3 (351 HV). La dureté du matériau
de référence et des matériaux faiblement (Y1) et moyennement (Y2) enrichis présente un
comportement similaire : elle est maximale à l'état initial puis décroît de façon monotone
avec la température de recuit. Seul le matériau Y3 présente une chute de dureté importante
après 1 h à 1300°C signe d'une évolution microstructurale signi�cative. Le matériau Y2 ne
présente a priori pas d'évolution importante après 1 h à 1300°C, par conséquent, nous avons
fait le choix d'étudier l'e�et d'un recuit long de 10 h à 1300°C. La �gure 5.12 présente la
microstructure de ces deux matériaux après un recuit à 1300°C de 10 h pour Y2 et d'1 h
pour Y3. La microstructure du matériau de référence après 10 h à 1300°C (�gure 5.12(a))
est rappelée à titre de comparaison.

La microstructure de l'alliage Y2 recuit 10 h à 1300°C (�gure 5.12(b)) apparaît très hé-
térogène contrairement à celle du matériau de référence après un traitement équivalent
(�gure 5.12(a)). En e�et, une région représentant environ 20% de l'aire totale et constituée
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Figure 5.12 � Cartographies IPF obtenues par EBSD selon une coupe longitudinale. a) Matériau de réfé-
rence après 10 h à 1300°C. b) Matériau Y2 moyennement enrichi en yttrium après 10 h à 1300°C. Les traits
rouges à l'intérieur du grain numéro 1 représentent des sous-joints faiblement désorientés (entre 2 et 15°)
alors que les grains 2, 3 et 4 en sont dépourvus. c) Matériau Y3 fortement enrichi après 1 h à 1300°C. Un
agrandissement montre un grain vert ayant des sous-joints faiblement désorientés.

de quelques gros grains apparaît au milieu d'une zone de petits grains équiaxes dont la taille
est de l'ordre du micromètre. Parmi ces gros grains, l'un (n°1 vert) de forme très allongée et
d'orientation cristallographique 〈110〉 � DF présente encore des traces de sous-grains (traits
rouges), signe qu'il n'est pas totalement restauré ou recristallisé. Par contre, trois grains
voisins (n°2, 3 et 4) de forme moins anisotrope et de taille de l'ordre de quelques dizaines
de micromètres ne présentent aucune trace de sous-grains, ni de gradient de désorientation.
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Il est probable qu'un mécanisme de restauration généralisée soit à l'origine de ces 3 gros
grains. Le grain n°3 a en e�et conservé une orientation proche de 〈110〉 � DF. Ce phénomène
de restauration généralisée est encore visible au niveau de la frontière entre les grains n°1 et
3 sur la �gure 5.12(b) (cercle blanc) ; le grain n°3 contient encore un sous-grain résiduel à
sa périphérie qui tend à disparaître au pro�t de la zone restaurée.
L'origine des grains roses, d'orientation 〈113〉 � DF, pourrait aussi provenir du même mé-
canisme. En e�et, dans les bandes déformées α présentes à l'état initial (�gure 5.1(c)), de
fortes désorientations intragranulaires comprises entre les directions 〈110〉 et 〈113〉 � DF
ont été observées. L'une d'entre elles est mise en évidence par un cercle noir (�gure 5.1(c)).
Néanmoins, un mécanisme de germination-croissance ne peut pas être totalement exclu pour
ces grains roses. En e�et, il est possible que des petits grains d'orientations 〈113〉 � DF pré-
sents au voisinage des bandes déformées α, croissent à leurs dépens. Un germe de ce genre
est mis en évidence sur la �gure 5.12(a) par un cercle rouge.

L'orientation 〈113〉 � DF des grains 2 et 4 est tout de même surprenante mais déjà reportée
dans la littérature pour un alliage ODS Fe�20Cr�5,5Al�0,5Y2O3. En e�et, Pimentel et al.
[122] ont constaté, lors de traitements thermiques à 1300°C, l'apparition d'une orientation
proche de type 〈112〉. Une simulation par dynamique moléculaire [123] leur a permis de
justi�er l'apparition de cette orientation à partir de sa désorientation particulière avec les
grains de la matrice orientés α : les grains orientés 〈112〉 � DF ont un joint de �exion (tilt
boundary) particulier (dit 〈110〉) avec les grains voisins orientés 〈110〉 � DF ce qui leur
confère une mobilité plus élevée que les autres types de joints. Cette orientation de joint
particulière pourrait expliquer pourquoi seulement l'orientation 〈113〉 � DF apparaît si le
mécanisme de germination-croissance était considéré.

Dans le cas du matériau Y3 fortement enrichi en yttrium, la microstructure est radicalement
di�érente et extrêmement surprenante après un recuit d'1 h à 1300°C (�gure 5.12(c)). A�n
d'avoir une cartographie représentative de la microstructure, une zone su�sament large de
2,5 × 1 mm2 a été étudiée avec un pas d'analyse de 500 nm. Sur cette cartographie, la
direction 〈111〉 � DF correspondant à la couleur bleue est prépondérante à 98%. Dans cette
zone, la désorientation est nulle. Aucun joint ou sous-joint de grain n'est détecté. La zone
bleue correspond donc à un seul grain millimétrique d'orientation {110}〈111〉. Par ailleurs,
des petits grains allongés (de 5 à 150 µm de long) dans la direction de �lage ayant une
orientation {hkl}〈110〉 sont présents et répartis de façon homogène au sein du gros grain.
Ces grains sont similaires à ceux observés dans les microstructures après consolidation. Un
zoom de l'un d'entre eux montre la présence de sous-joints de grains (traits rouges). La
microstructure du matériau Y3 après recuit est donc presque complètement recristallisée
et s'apparente, à l'échelle de l'EBSD, à un mono-cristal avec de nombreux petits grains
résiduels de la déformation.

A�n de comprendre l'origine de la microstructure recristallisée du matériau Y3, nous nous
sommes intéressés à l'évolution des grains lors de recuits en nous focalisant sur les premiers
stades de la recristallisation observables soit en baissant la température (1200 ou 1250°C),
soit en diminuant le temps de recuit (5, 10, 15 ou 20 minutes) à 1300°C. Pour cette étude,
les échantillons ont été prélevés selon une coupe transversale (⊥ à DF).
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Les recuits en dessous de 1300°C ne permettent pas la recristallisation du matériau. À
1300°C, après 5 minutes de recuit (�gure 5.13(b)), les petits grains ont doublé de taille
(1 à 2 µm) par rapport à l'état initial (�gure 5.13(a)). Jusqu'à 15 minutes de recuit, la
microstructure du matériau Y3 est �gée et identique à la �gure 5.13(b), aucune variation
de taille ou d'orientation cristallographique des grains n'est observée. Par contre, après 20
minutes de recuit, des grains recristallisés de grandes tailles (20 à 25 µm) possédant une
direction cristallographique 〈111〉 � DF sont apparus (�gure 5.13(c)). Ce laps de temps
donne un ordre d'idée du temps d'incubation nécessaire au phénomène de recristallisation.
La croissance anormale de ces grains est très rapide mais semble bloquée localement par des
petits grains comme le montre les �èches blanches sur la cartographie EBSD. Ces derniers
se retrouvent entourés et isolés au sein de la zone 〈111〉 � DF. Ces petits grains issus de la
déformation n'évoluent plus avec la durée de recuit du moins jusqu'à 1 h. Les mécanismes à
l'origine de leur maintien peuvent être divers (alignement de particules, nature du joint de
grain, etc.) mais restent néanmoins méconnus.

Figure 5.13 � Cartographies IPF obtenues par EBSD selon une coupe transversale du matériau Y3 for-
tement enrichi en yttrium a) à l'état brut de �lage, b) après un recuit de 5 minutes à 1300°C et c) après
un recuit de 20 minutes à 1300°C. Des recuits de 10 et 15 minutes à 1300°C montrent une microstructure
identique à celle de l'image b). Les directions cristallographiques sont représentées selon la direction de
�lage.

En résumé, à 1300°C, la recristallisation de la microstructure du matériau Y3 est totale
et mène au développement de l'orientation préférentielle 〈111〉 � DF. En e�et, les grains
recristallisent et croissent rapidement jusqu'à obtenir des grains millimétriques. L'acuité
de la texture est quasiment maximale avec 98% de grains d'orientation 〈111〉 � DF. Ce
phénomène, n'a pas lieu dans le matériau Y2. Cette di�érence est probablement à relier
avec la nanoprécipitation.
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5.4 Discussion

La teneur en yttrium a une incidence importante sur la microstructure en général. D'une
part, la précipitation, que ce soit les nano-renforts ou les grosses particules, di�ère selon le
taux d'ajout. D'autre part, la microstructure induite durant la consolidation et après les
traitements thermiques postérieurs varie avec la teneur d'yttrium ajoutée.

Après consolidation : L'ensemble des particules détectées, à l'échelle du nanomètre ou
de la centaine de nanomètre, voit leur taille augmenter avec la teneur en yttrium. Les
distributions de nano-renforts présentent un élargissement très marqué vers les grands rayons
et une fraction volumique associée moindre. Certaines particules sont même su�samment
grosses pour sortir de la fenêtre d'observation de DNPA. D'après les intensités de DNPA
et les observations en MEB, la proportion de grosses (20�100 nm) et très grosses particules
(>100 nm) est plus importante quand la teneur en yttrium augmente.
Pour les plus �nes particules d'environ 2 nm de rayon, une variation linéaire du rayon moyen
en fonction du rapport atomique Y/Ti est observée (�gure 5.14).

Figure 5.14 � Rayon moyen des particules, correspondant à la première distribution de taille détectée en
DNPA, en fonction du rapport atomique Y/Ti.

La nature chimique et la structure cristallographique de ces particules sont di�érentes selon
la nuance considérée. En l'absence d'analyses chimiques par SAT, les indices fournis par
la DNPA, à travers l'évolution des contrastes de di�usion, montrent une évolution de la
composition chimique moyenne avec la teneur en yttrium ajoutée. En couplant avec l'étude
des symétries réalisées par MET-HR, plusieurs natures de particules observées dans l'alliage
le plus riche en yttrium (Y3) sont envisageables :
� Les plus �nes de forme cuboïdale ou sphérique, de symétrie cubique à faces centrées

avec des relations d'orientations cohérentes ou partiellement cohérentes ne présentant
pas la structure de la phase Y2Ti2O7, peuvent e�ectivement résulter d'un fort décalage
à la st÷chiométrie dû à un enrichissement en yttrium.
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� Certains oxydes de 5 à 8 nm sont compatibles avec la structure Y2Ti2O7 mais sans
relation d'orientation avec la matrice ce qui explique qu'ils aient pu grossir autant
durant la phase de consolidation.

� La plupart des gros oxydes R>10 nm sont de symétrie c.c. sans relation d'orientation
avec la matrice et compatible avec la structure Y2O3. Cette précipitation est connue
pour présenter une cinétique de coalescence beaucoup plus rapide que celle des parti-
cules de type pyrochlore Y2Ti2O7 [32,124] qui sont observées de façon quasi-exclusive
dans le matériau de référence.

La microstructure obtenue après consolidation est elle aussi très impactée par la teneur en
yttrium. La microstructure est hétérogène. Elle est constituée de grains microniques allongés
dans la direction de �lage d'orientations cristallographiques appartenant à la �bre α et de
petits grains submicroniques équiaxes sans orientation préférentielle. La proportion de ces
deux populations varie avec la teneur en yttrium. Plus elle augmente, plus la formation
d'une microstructure �ne est favorisée au détriment de la �bre α.
La sursaturation en yttrium de la matrice après broyage est probablement responsable de
cette microstructure. À l'image des matériaux enrichis en oxygène, en précipitant plus tôt,
les précipités vont empêcher rapidement la formation de gros grains anormaux de la dizaine
de micromètres durant la montée en température de la poudre. La proportion de petits
grains submicroniques avant �lage serait donc plus importante avec la teneur en yttrium ce
qui expliquerait qu'après �lage, la fraction de �bre α soit plus faible.

Après traitement thermique : La taille des particules augmente d'autant plus rapide-
ment que la teneur en yttrium est importante. Aucune nouvelle phase n'a été détectée. Dans
chaque matériau, les plus petites particules observables (<10 nm de diamètre) après un re-
cuit de 1300°C, présentent toutes des relations d'orientations partiellement cohérentes avec
la matrice alors que les plus grosses (20 à 100 nm) ont toutes des relations incohérentes et
une symétrie compatible avec la structure Y2O3. Plus l'enrichissement en Y est élevé, plus
la proportion de la phase Y2O3 est importante.

Les microstructures atteintes après traitement thermique sont très di�érentes selon la teneur
en yttrium :
� Le matériau Y2 moyennement enrichi (0,7%), montre une hétérogénéité accrue de la

microstructure à savoir des plages de petits grains équiaxes non texturés et de gros
grains formés dans ou proches des bandes allongées et texturées α héritées du �lage.

� Le matériau Y3 a développé rapidement une nouvelle microstructure de type "mono-
cristalline" à l'échelle millimétrique orientée 〈111〉 � DF.

Le formalisme donné par B. Hary [125] décrit la force motrice, notée Ptot, régissant la
croissance des germes pendant la recristallisation comme la contribution de trois termes :

Ptot = Pc + Pv − Pz (5.1)

Où Pc est la pression capillaire excercée sur les joints de grains, Pv la pression volumique
correspondante à la di�érence d'énergie stockée entre deux grains voisins et Pz la pression de
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Zener représentant la force d'ancrage excercée par des particules. Lorsque la pression totale
du système est positive, il évolue en terme de croissance des sous-grains ou des grains a�n
de tendre vers l'équilibre (Ptot = 0). Lorsqu'elle est négative ou nulle, le système est �gé et
n'évolue pas. Pc et Pv sont positives et poussent le système à évoluer alors que Pz freine le
mouvement des joints de grains. Ces trois pressions sont dé�nies de la façon suivante :

Pc =
γ

βR
Pv = αµb2 ·∆ρ Pz = K

γF n
v

r
(5.2)

Avec γ l'énergie d'interface du joint de grains (0,79 J·m−2), β une constante géométrique
(0,5), R le rayon moyen des grains, α une constante prise égale à 0,5, µ le module de
cisaillement (80 GPa), b le module du vecteur de Burgers (0,248 nm), ∆ρ la densité de
dislocations, K et n des constantes prises égales respectivement à 1,5 et 1, Fv la fraction
volumique de précipités et r leur rayon moyen. À partir des données mesurées en EBSD et
en DNPA, les di�érentes pressions peuvent être évaluées pour comprendre la croissance des
grains à 1300°C (tableau 5.7).

Tableau 5.7 � Pressions capillaire (Pc), volumique (Pv) et de Zener (Pz) évaluées à partir des données
déterminées en EBSD (Rmoyen et ∆ρ) et en DNPA (rmoyen et Fv).

Y2 Y3

10 h 1300°C 15 min 1300°C

Rmoyen grains (µm) 1 1

Pc (MPa) 1,6 1,6

∆ρ (1014 m−2) 3,7 3,5

Pv (MPa) 0,9 0,9

rmoyen particules (nm) 4,8 6

Fv particules (%) 1 0,7

Pz (MPa) 2,5 1,4

Ptot (MPa) 0 1,1

Les données pour le matériau Y3 ont été prises avant l'apparition des premiers germes de
recristallisation, c'est-à-dire au bout de 15 min à 1300°C. La force d'ancrage des particules
n'est plus assez forte pour empêcher le mouvement des joints de grains. La force motrice
principale est donc l'énergie capillaire ce qui con�rme le phénomène de croissance anor-
male observé à partir de 20 minutes. En revanche, cette force motrice n'explique pas le
développement de l'orientation 〈111〉.

La texture de recristallisation 〈111〉 � DF dans les alliages ODS a déjà été observée mais
pour des microstructures initiales encore plus déformées que celles de nos matériaux. Dans
sa thèse, H. Réglé [56] a montré qu'une barre d'alliage ODS étirée à 60% après �lage présente
une texture de recristallisation 〈111〉 � DF après traitement thermique à 1100°C. Narita et
al. [55] ont aussi montré, après laminage, une texture de recristallisation {110}〈111〉 à partir
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d'une texture initiale {111}〈110〉 sans pouvoir en expliquer l'origine. A�n de comprendre la
croissance préférentielle des grains 〈111〉 � DF, une estimation de l'énergie stockée via la
densité de dislocations dans les grains de di�érentes orientations a été réalisée.

Le tableau 5.8 montre que pour les 3 états recuits intermédiaires (5, 10 ou 15 min), la
densité de dislocations est la plus faible dans les grains orientés 〈111〉 � DF. Les variations
sont faibles mais systématiquement, la même tendance est observée. La quantité de dislo-
cations présentes dans les grains de di�érentes orientations peut se résumer comme suit :
ρ〈110〉 > ρ〈001〉 > ρ〈111〉.

Tableau 5.8 � Densités de dislocations mesurées par KAM dans les grains orientés selon une direction 〈uvw〉
spéci�que parallèle à la direction de �lage.

Y3 1300°C

Densité de dislocations (1014 m−2) 5 min 10 min 15 min

ρ〈110〉 4,4 4,2 3,7

ρ〈001〉 3,7 3,9 3,0

ρ〈111〉 3,2 3,3 2,8

ρmoyenne 4,4 4,5 3,5

Les grains orientés 〈111〉 � DF présentent l'énergie stockée la plus faible et sont donc favo-
rables énergétiquement pour se développer aux dépens des grains de plus forte énergie. Leur
croissance est plus rapide que celle des autres orientations de la microstructure. Cette crois-
sance anormale est favorisée par la diminution de densité des particules par un mécanisme
de coalescence également très rapide à cette température.

Les forces motrices de recristallisation ont aussi été évaluées pour le matériau Y2 après 10 h
à 1300°C (tableau 5.7). Les résultats montrent que la pression totale du système est nulle ce
qui explique la microstructure non-recristallisée. À la place, quelques grains de 10 à 30 µm
se sont développés par restauration généralisée dans les bandes texturées α résiduelles. À
notre connaissance, ce type de microstructure dans les alliages ODS n'a jamais été reportée
dans la littérature.
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5.5 Conclusion

L'étude de nuances dopées en yttrium, comparées au matériau de référence Fe�14Cr�1W�
0,3Ti�0,3Y2O3, avec 0,3, 0,7 et 1%m a permis de mettre en évidence un e�et important
de l'yttrium sur la formation des oxydes impactant le comportement de l'alliage durant
l'élaboration et les traitements thermiques post-consolidation.

Les caractéristiques �nes de la nanoprécipitation ont montré une augmentation de la taille
des nano-renforts dès l'état consolidé. Ces particules di�èrent de celles de l'alliage de réfé-
rence sur plusieurs aspects. Deux types distincts de particules existent :
� Des particules de diamètre inférieur à 10 nm avec des relations d'orientations par-

tiellement cohérentes avec la matrice et de symétrie c.f.c. mais incompatible avec la
structure pyrochlore Y2Ti2O7. Dans l'alliage fortement dopé en yttrium, certaines de
diamètre proche de 8 nm peuvent présenter la structure attendue Y2Ti2O7. La st÷-
chiométrie des particules n'a pas pu être véri�ée par SAT mais les mesures de DNPA
suggèrent des variations de composition chimique : une sur-st÷chiométriques en yt-
trium (Y2,7Ti1,3O6,65) est envisageable ce qui expliquerait l'incompatibilité de structure
avec la phase attendue. Cette population constitue une variation par rapport à celle
du matériau de référence sans être une rupture.

� Des particules de diamètre supérieur à 10 nm qui ont toutes une symétrie c.c. com-
patible avec la structure Y2O3 avec des relations d'orientations incohérentes avec la
matrice. Des mesures EDS montrent e�ectivement des oxydes d'yttrium dans une
gamme de taille de 50 à 200 nm mais pas d'oxydes de titane comme dans le matériau
de référence.

Sous traitement thermique à haute température, entre 1150 et 1300°C, ces deux popula-
tions d'oxydes grossissent d'autant plus vite que la teneur en yttrium est élevée. Ainsi, à
1300°C, à partir de 0,7%m d'yttrium, la nanoprécipitation a disparu après 1 h au pro�t de
particules très dispersées en taille de quelques dizaines à quelques centaines de nanomètres.
Les cinétiques de croissance des particules par coalescence (mûrissement d'Ostwald) sous
recuit sont donc très di�érentes avec l'ajout d'yttrium. L'absence partielle ou totale de re-
lations d'orientations des phases formées a pour e�et d'augmenter l'énergie d'interface des
précipités et donc de favoriser la coalescence.

Les conséquences d'un enrichissement en yttrium sur la microstructure sont également ob-
servées après consolidation. La microstructure est constituée : (i) de petits grains équiaxes
et non texturés de moins d'un µm de taille et (ii) de grains de plusieurs micromètres allongés
dans la direction de �lage ayant une orientation cristallographique appartenant à la texture
de �bre α induite lors de la déformation. La proportion de �bre α est d'autant plus faible
que la teneur en yttrium est élevée. En e�et, de 80% dans le matériau de référence, elle
chute à 50% avec des ajouts de 0,7 et 1% d'yttrium.
Cette diminution s'expliquerait par une cinétique de précipitation plus rapide lors du recuit
de pré-�lage due à la sursaturation en yttrium plus importante. En précipitant plus tôt, les
nano-renforts et oxydes d'yttrium limitent la formation de gros grains qui durant le �lage,
adoptent la texture de �bre α.
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Sous recuits à hautes températures, si la microstructure du matériau de référence n'évolue
quasiment pas, celles des matériaux dopés en yttrium peuvent être très singulières. À 1300°C,
lorsque l'ajout d'yttrium est supérieur à 0,7%, la microstructure est recristallisée et présente
une nouvelle orientation cristallographique préférentielle 〈111〉 � DF. À cette température,
la coalescence des particules est rapide, ces dernières sont très grosses et leur densité est
faible, ce qui a pour e�et de diminuer drastiquement la force d'ancrage sur les joints de
grains. La pression capillaire devient alors la force motrice principale de la recristallisation.
De plus, comme l'énergie stockée dans les grains orientés 〈111〉 � DF est la plus faible, ce
sont ces derniers qui se développent aux dépens des autres orientations. Par conséquent, en
fonction des hétérogénéités locales de déformation et de répartition des particules, quelques
grains ayant l'orientation 〈111〉 � DF vont croître de façon anormale. Cette croissance est
extrêmement rapide puisque des grains millimétriques sont observés après 1 h à 1300°C.
Jusqu'à 0,7%m d'ajout d'yttrium, les pressions de capillarité et volumique sont contre-
balancées par la pression d'ancrage des particules ce qui ne permet pas à la microstructure
de recristalliser.

Au vu de ces résultats, l'ajout de 0,7% d'yttrium apparaît comme la valeur seuil à ne pas
dépasser pour garder de bonnes propriétés mécaniques jusqu'à 1300°C.
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Pour répondre aux besoins croissants de l'industrie, des matériaux à très hautes propriétés
sont développés. Parmi les matériaux émergents, les composites de type matrice métallique
renforcée par des nanoparticules (oxydes, carbures, intermétalliques, etc.) sont de bons can-
didats dans les domaines de l'aéronautique ou du nucléaire. En particulier, la génération
future de réacteurs nucléaires comme la �lière à neutrons rapides refroidie au sodium (RNR-
Na) prévue à l'horizon 2050 nécessite le développement, pour les structures internes, de ma-
tériaux métalliques résistants aux conditions de service (fortes doses d'irradiation, hautes
températures, etc.). Dans ce contexte, les alliages ODS à base fer sont de bons candidats
sous réserve d'une association matrice métallique�nanorenforts parfaitement maitrisée.

Les alliages ODS ferritiques Fe�14Cr renforcés par une dispersion d'oxydes nanométriques
riches en Y et Ti, allient résistance à l'irradiation neutronique et excellentes propriétés
mécaniques, notamment en �uage à hautes températures. La nature, la formation et la
stabilité des nanorenforts, garants des propriétés mécaniques, résultent de plusieurs méca-
nismes complexes. Ce travail s'est positionné sur la compréhension des e�ets induits par de
légères variations des teneurs en éléments précipitants : O et Y.

La démarche adoptée a été d'isoler les e�ets de chacun de ces éléments chimiques en variant
la teneur en oxygène ou en yttrium autour d'une composition chimique de référence Fe�
14Cr�1W�0,3Ti�0,3Y2O3 très prometteuse pour les applications visées. Au total, 6 nuances
ont été étudiées (1 référence, 2 enrichies en oxygène avec 0,3 et 1%m de Fe2O3 et 3 enrichies
en yttrium avec 0,3, 0,7 et 1%m d'Y). Cette étude a reposé sur une caractérisation la plus
précise possible et approfondie de la microstructure du système matrice�nanoparticules. Elle
a donc nécessité la mise en ÷uvre de plusieurs techniques de pointes comme la di�usion des
neutrons aux petits angles (DNPA) et la microscopie électronique en transmission à haute
résolution (MET-HR) pour corréler la taille des précipités à leur symétrie cristallographique,
la sonde atomique tomographique (SAT) pour appréhender la nature chimique des nano-
renforts et la di�raction des électrons rétrodi�usés (EBSD) pour obtenir une description de
la microstructure à une échelle mésoscopique.

Ces techniques ont été exploitées jusqu'à leurs limites de résolution et ont permis de dé-
crire ce système composite après élaboration et lors de son évolution sous sollicitations
thermiques à hautes températures. Ainsi, des e�ets majeurs des éléments d'addition sur la
formation de ces systèmes composites, sur leur évolution en température et par conséquent
sur les propriétés mécaniques, ont été mis en évidence par ce travail ; une vue synthétique
et schématique en est proposée à travers la �gure 6.15 ci-dessous.
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Figure 6.15 � Représentation schématique des évolutions microstructurales d'alliages ODS enrichis soit en
oxygène soit en yttrium par rapport à une composition de référence Fe�14Cr�1W�0,3Ti�0,3Y2O3 depuis
l'état broyé jusqu'à l'état recuit à haute température après avoir été consolidés par extrusion à chaud.



Conclusions et perspectives 137

Nous avons montré que le paramètre crucial est la cinétique de précipitation des nanoren-
forts. Elle conditionne l'évolution de la microstructure globale que ce soit avant, après �lage
ou sous traitement thermique. Cette cinétique est propre à la nature des phases précipi-
tant, à leur structure cristallographique et aux relations d'orientations à l'interface parti-
cules/matrice. Ce dernier paramètre détermine la stabilité des nanorenforts et par voie de
conséquence les mécanismes de recristallisation, et in �ne les propriétés mécaniques.

Dans le matériau de référence, lors du traitement thermique de pré-�lage de la poudre
broyée, la précipitation des nanoparticules et la recristallisation des grains submicroniques
sont des évènements concomitants. Durant cette étape, la précipitation est lente et incom-
plète et une partie des grains présente une croissance importante (tailles de plusieurs dizaines
de micromètres). Lors du �lage, ces gros grains se déforment, s'allongent dans la direction
de �lage et adoptent l'orientation cristallographique préférentielle 〈110〉 � DF, alors que les
petits grains plus "durs", sont peu déformés. C'est un mécanisme de recristallisation dyna-
mique continue qui opère mais qui est ralenti par la présence des nanorenforts de diamètre
inférieur à 4 nm. En �n de �lage, la microstructure est très anisotrope constituée de longs
grains (plusieurs micromètres ou dizaines de micromètres de longueur et de 1 à 3 µm de
large) et de petits grains submicroniques équiaxes, aléatoirement orientés. La texture est
une �bre α ({hkl}〈110〉) très marquée (80%).

Les nanorenforts formés sont proches de la phase Y2Ti2O7 avec une sur-st÷chiométrie en
titane, de morphologie cuboïde et de structure, à maturation, cubique à faces centrées.
Les relations d'orientations avec la matrice sont parfaitement cohérentes, minimisant l'éner-
gie d'interface particules/matrice et donc la cinétique de coalescence. Cette �ne dispersion
d'oxydes à évolution lente sous traitement thermique confère à l'alliage une microstructure
�ne à haute limite d'élasticité et stable en température jusqu'à 1300°C, sans prémisses de
recristallisation.

Ce scénario reste en partie valable dans une fenêtre de teneurs en éléments d'addition O
et Y relativement étroite (0,3%m). En e�et, lorsque le matériau est fortement enrichi en
oxygène (1%m de Fe2O3) ou en yttrium (0,7 ou 1%m), une divergence de comportement
est observée dès l'élaboration en favorisant une microstructure plus isotrope et équiaxe au
détriment des gros grains.
Son origine provient probablement d'une précipitation anticipée et rapide lors du traitement
thermique de pré-�lage induite par la sursaturation plus élevée en oxygène ou en yttrium,
qui limite la formation des gros grains micrométriques. Bien que les e�ets de l'oxygène et
de l'yttrium en excès apparaissent similaires à l'état consolidé, les causes et les incidences
sur le comportement en température sont radicalement di�érentes.

Dans le cas de d'un fort ajout d'oxygène, plusieurs fronts de précipitation sont ob-
servés : de gros oxydes de type SiO2, TiO2 qui ont peu d'e�et sur la microstructure et des
nanoparticules majoritairement de phase non connue riches en Y, Ti et O de symétrie cu-
bique centrée. La germination de ces �nes particules durant la phase de pré-consolidation
est plus rapide que dans le matériau de référence et surtout totale. La dispersion d'oxydes
est plus dense mais certainement trop �ne pour bloquer de façon optimale la mobilité des
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joints et dislocations durant l'élaboration. À hautes températures, une transformation de
phases de ces �nes particules vers des structures orthorhombiques à partir de 1150°C a été
mise en évidence. Un diagramme d'existence de ces structures orthorhombiques et cubiques
à faces centrées a été proposé en fonction du rapport atomique (Ti+Y)/O du matériau.
Après transformation, les relations d'orientations des nanorenforts avec la matrice sont in-
cohérentes permettant une coalescence extrêmement rapide. La microstructure, désormais
mobile, recristallise par un mécanisme de restauration généralisée conduisant à une hyper-
texturation (de type 〈110〉 parallèle à la direction de �lage DF) du matériau à 1300°C.

Dans le cas d'un fort ajout d'yttrium, durant le �lage, les nanoparticules plus grosses
et moins denses facilitent la recristallisation dynamique des grains texturés 〈110〉 et a�nent
la microstructure. Elles sont pour une partie, proches de la phase Y2Ti2O7 avec une pro-
bable sur-st÷chiométrie en yttrium et pour l'autre, compatibles avec la structure Y2O3 avec
des relations d'orientations incohérentes et présentent une cinétique de coalescence rapide.
Sous traitement thermique, le phénomène de recristallisation est favorisé par la croissance
rapide de ces oxydes devenus moins e�caces dans le processus d'ancrage. Un mécanisme de
germination-croissance de grains orientés 〈111〉 � DF et d'énergie stockée plus faible, gé-
nère une microstructure après 1 h de recuit à 1300°C singulière constituée à 98% de grains
millimétriques orientés 〈111〉 � DF et à 2% de petits grains éparses très allongés orientés
〈110〉 � DF d'une centaine de micromètres de long.

Pour ces deux éléments chimiques O et Y, une faible variation de leur teneur (ajout de
0,3%m) autour de la composition de référence induit des comportements intermédiaires entre
les scénarii extrêmes présentés précédemment avec l'apparition progressive des nouvelles
précipitations au détriment de la phase recherchée Y2Ti2O7.

En conclusion, ce travail a montré que dans les domaines de composition chimique explorés :

� La variation des teneurs en O et en Y peuvent induire des états consolidés à peu
près équivalents en termes de nanodispersion et de propriétés mécaniques bien que les
mécanismes inhérents soient di�érents.

� Les évolutions induites à hautes températures aboutissent in �ne à des microstructures
radicalement di�érentes.

� Le paramètre crucial est la nature de la nanodispersion, plus particulièrement sa struc-
ture et la cinétique de précipitation associée.

� Le passage d'un mécanisme à un autre intervient de façon quasi-continue avec la teneur
en O et en Y, néanmoins les valeurs seuil pour conserver de bonnes caractéristiques
mécaniques peuvent être �xées à 0,3%m de Fe2O3 et 0,7%m d'yttrium.

Pour con�rmer les mécanismes proposés et approfondir la compréhension de ces systèmes,
plusieurs voies sont à explorer. Dans un premier temps, une expérimentation complémentaire
est nécessaire pour obtenir, sur les nuances dopées en Y, le même degré de caractérisation
que les nuances enrichies en oxygène. En particulier, des expériences de SAT, technique
à laquelle l'accès a été limité, pourraient par exemple con�rmer la composition Y2Ti2O7

supposée sur-st÷chiométrique en yttrium.
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L'étape clé dans la formation des di�érentes nanodispersions est le traitement thermique de
pré-�lage voire même l'état broyé dans lequel la mise en solution des composés d'addition
n'est peut-être pas totale. Une caractérisation �ne des poudres apparaît indispensable, si
possible in situ durant la phase de chau�age et de traitement thermique. Cette étude per-
mettrait de montrer l'existence de di�érents chemins et cinétiques de précipitation selon la
nature et la quantité de l'ajout. Parallèlement, les mécanismes de germination des nano-
phases pourraient être précisés par dynamique moléculaire et leur évolution comparée aux
phases d'équilibre prédites par la simulation thermodynamique.

Un aspect qui a été observé mais pas approfondi durant ce travail est la présence systé-
matique d'une couronne de chrome autour des particules. Son origine et son incidence sur
les cinétiques de précipitation et de coalescence méritent d'être étudiées. En particulier, ce
point est à corréler avec la teneur en chrome initiale de l'alliage, susceptible d'être modi�ée
en vue de l'application �nale de ces matériaux.
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Les alliages ferritiques Fe—14Cr renforcés par 

une dispersion d'oxydes (ODS) riches en Y, Ti 

et O sont envisagés comme matériaux de 

structure pour la prochaine génération de 

réacteurs nucléaires. Ils allient résistance à 
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la cinétique de précipitation des nanorenforts. 

Elle conditionne l’évolution de la 

microstructure globale que ce soit avant, après 

filage ou sous traitement thermique. Cette 

cinétique est propre à la nature des phases 

précipitant,  à leur structure cristallographique 
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que les mécanismes inhérents soient différents. 

Les enrichissements en oxygène et en yttrium 

conduisent tous les deux à une recristallisation 

du matériau à 1300°C mais avec des 

mécanismes radicalement différents.  

Les résultats de cette étude permettent de 

proposer des valeurs seuil à ne pas dépasser, 

0,3% de Fe2O3 et 0,7% d’yttrium, pour 

conserver de bonnes propriétés mécaniques. 
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Abstract : Fe—14Cr ODS ferritic alloys 

reinforced by a dispersion of oxides rich in Y, 

Ti and O are considered suitable structural 

materials structural for the 4
th
 generation of 

nuclear reactors. They combine neutron 

irradiation resistance and excellent mechanical 

properties, especially creep properties at high 

temperatures.  

This work is dedicated to the understanding of 

the effects induced by a small oxygen and 

yttrium variation around a reference chemical 

composition: Fe—14Cr—0,3Ti—0,3Y2O3.  

We showed that the crucial parameter is the 

precipitation kinetic of the nano-reinforcements 

which is responsible for the microstructure 

evolution before, after or during the thermal 

annealing. This kinetic is proper to the nature 

of the precipitating phases, their 

structure and to the orientation relationships at 

the particle/matrix interfaces. This last 

parameter determines the stability of the nano-

reinforcements, hence the recrystallization 

mechanisms and their mechanical properties.  

The concentration variation of oxygen and 

yttrium can induce similar consolidated states 

in terms od nano-dispersion and mechanical 

properties even if the underlying mechanisms 

are different.  

Both the oxygen and yttrium enrichments lead 

to a recrystallization of the material at 1300°C 

by compltetly different mechanisms.  

This study allows to propose threshold values 

of 0,3% Fe2O3 and 0,7% yttrium, that should 

not be exceeded in order to maintain the quality 

of the mechanical properties.  

 

 


