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Résumé

Les aciers renforcés par une dispersion d’oxydes nanométriques (ODS : Oxide Dispersion Strengthened)
sont connus pour leur bonne tenue en fluage a haute température et pour leur bonne résistance au
gonflement sous irradiation. Ils sont envisagés comme matériaux potentiels pour le gainage combustible des
réacteurs de quatrieme génération (Réacteur a Neutrons Rapides refroidis au Sodium). Les aciers ferritiques
ODS, généralement élaborés par filage a chaud, possédent une microstructure complexe (texture
morphologique et cristallographique, fine précipitation, forte densité de dislocations, différentes tailles de
grains) rendant la compréhension de la relation entre la microstructure et les propriétés mécaniques délicate.
Le travail de cette these a consisté a caractériser et a modéliser I'effet des différents composants de la
microstructure sur le comportement mécanique d’aciers ferritiques Fe-14Cr ODS, ainsi que d’affiner la
compréhension de leurs mécanismes de déformation. Pour cela, des matériaux modeles ont été élaborés par
compaction isostatique a chaud puis caractérisés, dans lesquels les différents paramétres microstructuraux
ont été variés de maniere controlée. Leur microstructure a été déterminée a I'aide de diverses techniques de
caractérisation avancées (MEB-EBSD, MET, DXPA, microsonde de Castaing, ...). Ces différentes nuances ont été
testées en traction sur une large gamme de température et en fluage a 650°C et 700°C. Les résultats ont mis
en évidence I'effet de la taille et la fraction des oxydes, de la structure de grains, et de la présence du titane,
et ont servi de base pour proposer une modélisation. Des essais de déformation in situ au MET ainsi que des
essais de traction a chaud avec mesure des champs de déformation locaux ont permis de mettre en évidence
une transition entre mouvement saccadé de dislocations a basse température, et mécanismes de déformation
a chaud, intragranulaires (vieillissement dynamique, mouvement de dislocations continu) et intergranulaires.
A haute température, un fort endommagement au niveau des joints de grain est observé.

Mots clés : Acier ODS, Microstructure, Plasticité, Modele de durcissement

Abstract

Oxide dispersion strengthened (ODS) ferritic steels are known for their good resistance both to high
temperature creep and to swelling under irradiation. They are considered as potential materials for fuel
cladding for the next generation of nuclear reactors (Sodium-cooled Fast Reactor). These materials, usually
processed by hot extrusion, exhibit a complex microstructure (crystallographic and grain texture, nanometer
precipitation, high dislocation density, poly-dispersed grain size), making it a real challenge to establish the
microstructure / properties relationships. This thesis has aimed at characterizing and modeling the effect of
the different components of the microstructure on the mechanical properties of ferritic Fe-14Cr ODS steels, as
well as to improve the understanding of their deformation mechanisms. For this purpose, model materials
have been elaborated by hot isostatic pressing and characterized, where the different microstructural
parameters have been varied in a controlled manner. Their microstructure has been determined using a set of
advanced characterization techniques (SEM-EBSD, TEM, SAXS, EPMA ...). These different materials have been
tensile tested over a wide temperature range and creep tested at 650 and 700°C. The results have evidenced
the effect of the size and fraction of oxide particles, of the grain size and of the presence of Ti, and have made
it possible to model the mechanical behavior. In-situ tensile tests in the SEM, as well as strain field
measurements during high temperature testing, have evidenced a transition between a jerky movement of
dislocations at low temperature and the high temperature mechanisms, whether intra-granular (dynamic
strain ageing, continuous dislocation movement) or inter-granular. At high temperature, severe damage is
observed at the grain boundaries.

Keywords: ODS steel, Microstructure, Plasticity, Hardening model







« La théorie c’est quand on sait tout et que rien ne fonctionne.
La pratique, c’est quand tout fonctionne et que personne ne sait pourquoi. »

« La vie, c’est comme une bicyclette, il faut avancer pour garder I'équilibre. »
Albert Einstein
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Introduction

En vue d’optimiser les ressources en matériau fissile et si possible aussi de minimiser les déchets
radioactifs (produits de fission), une nouvelle génération de réacteurs nucléaires est en cours de
développement. Dans le cadre du développement de cette quatrieme génération de réacteurs
nucléaires a fission, I'option privilégiée par la France et le Commissariat a I'Energie Atomique et aux
Energies Alternatives (CEA) est le concept de réacteur a neutrons rapides refroidi au sodium (RNR-
Na). Le RNR-Na est un réacteur a cycle fermé permettant le recyclage des actinides et la régénération
de plutonium, garantissant ainsi une durée de fonctionnement plus longue sans intervention. De
nombreuses études ont été lancées afin de proposer un nouveau matériau pour le gainage du
combustible adapté a ce type de réacteur. Ce dernier doit étre capable de répondre a un cahier des
charges assez sévere: il devra en particulier présenter une bonne tenue en fluage a haute
température et une bonne résistance au gonflement sous irradiation pour de forts taux de
combustion. Les aciers ferritiques/martensitiques renforcés par une dispersion d’oxydes
nanométriques (Oxide Dispersion Strengthened « ODS ») semblent correspondre aux attentes et sont
donc pressentis comme matériau de gainage. Le CEA, en partenariat avec EDF et AREVA, a lancé un
vaste programme de recherche sur le theme des aciers ODS. Ces études, qui s’étendent de la

synthése de la poudre de base jusqu’a I'obtention du gainage, sont réalisées sur différentes nuances

a base Fe-Cr renforcées par des oxydes nanométriques.

Les aciers ferritiques renforcés par une dispersion homogene d’oxydes d’yttrium nanométriques
présentent une grande stabilité sous irradiation, méme pour des doses atteignant les 150 dpa
(déplacement par atomes), et de bonnes propriétés mécaniques a haute température. En vue de les
utiliser, il est nécessaire de mieux connaitre le comportement de ces matériaux et en particulier
d’affiner la compréhension des mécanismes de déformation/plasticité sous-jacents. Or, les
nombreuses études montrent que les ODS consolidés par filage - principale voie actuellement
envisagée pour leur mise en forme - possedent une microstructure complexe: texture
morphologique et cristallographique trés prononcée pour les matériaux a forte teneur en chrome (>
12%), fine précipitation, forte densité de dislocations, différentes tailles de grains. Cette
microstructure rend la compréhension des mécanismes de plasticité ardue. En outre, a la vue de la
diversité de cette microstructure, il apparait que, pour optimiser les propriétés mécaniques de ces
aciers ODS, il est important de comprendre et de pouvoir modéliser I'impact des différentes
contributions sur le comportement mécanique.

Ainsi, le travail de cette thése consiste a affiner la compréhension des mécanismes de
déformation et en particulier a évaluer le role de la microstructure sur le comportement d’aciers
ferritiques a 14% de chrome renforcés par une fine dispersion d’oxydes. Cette analyse de la plasticité
des aciers ODS passe par une étude paramétrique du réle des différents constituants de la
microstructure (effet du taux de renfort, effet de la taille de grain, effet de la chimie des précipités).
Pour y parvenir, des matériaux dits « modeles » ont été élaborés afin de faire varier les différents
parameétres microstructuraux de maniére contr6lée, apportant ainsi une meilleure approche
physique, en vue de faciliter la compréhension des mécanismes de déformation et en déduire
I'impact sur les propriétés mécaniques. Ces matériaux modeéles ont été majoritairement consolidés
par compaction isostatique a chaud, plutét que par filage afin de simplifier la microstructure de
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départ en s’affranchissant de la texture morphologique et cristallographique résultante du filage.
Une approche multi-échelle est utilisée dans le but de faire un lien entre la microstructure et les
propriétés mécaniques des nuances élaborées.

Ce manuscrit est décomposé en six chapitres. La premiére partie constitue une revue générale
sur les aciers ODS. Le contexte de développement des ODS ainsi que la voie de fabrication dédiée a
ces matériaux y sont abordés. Un point sur les microstructures et les propriétés mécaniques
observées selon le mode de consolidation y est également proposé. Enfin, des généralités sur les
mécanismes de plasticité sont données. Dans le deuxiéme chapitre sont présentées les différentes
nuances élaborées durant la thése, ainsi que les différentes techniques de caractérisation qui ont été
utilisées, qu’elles soient mécaniques ou microstructurales. Le troisieme chapitre décrit la
microstructure des différentes nuances étudiées. L'influence des différents paramétres
microstructuraux sur les propriétés mécaniques en traction et en fluage est discutée dans le chapitre
suivant. Le cinquiéme chapitre porte sur la compréhension des mécanismes de déformation. Cette
partie s’appuie plus particulierement sur I'observation de la déformation par des essais de traction
sur éprouvettes avec dépot de micro-grille ou en in situ dans un Microscope Electronique en
Transmission (MET). Le dernier chapitre porte sur la modélisation. Un état de I’art sur la modélisation
des mécanismes de durcissement est présenté en introduction de ce chapitre VI avant de discuter
d’un modele de durcissement cohérent avec les différents résultats mécaniques.
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Chapitre | : Synthese bibliographique

I. Synthese bibliographique

Dans ce premier chapitre, une revue bibliographique présente quelques généralités sur les aciers
ferritiques/martensitiques ODS ainsi que sur la plasticité et les mécanismes de déformation associés.

Une littérature plus approfondie, portant sur la microstructure, les propriétés mécaniques et les
mécanismes de plasticité, sera présentée dans les chapitres suivants.

1. Le contexte nucléaire

Face a la diminution des ressources en matériau fissile, le Forum International Génération IV (GIF
en 2001), rassemblant de nombreux pays, a instauré une coopération internationale dans le cadre du
développement d’'une nouvelle génération de réacteurs nucléaires. Six concepts de réacteurs
nucléaires du futur, présentant des aspects plus prometteurs en termes de compétitivité
économique, de sureté, de réduction des déchets radioactifs et d’économie des ressources
combustibles, ont été retenus lors de ce forum. Du fait d’un fort retour d’expérience acquis avec le
réacteur expérimental Rapsodie (1967-1983), le prototype Phénix (1973-2009) et le réacteur
Superphénix (1983-1997), la France a décidé de faire porter ses recherches en grande partie sur le
concept de réacteur a neutrons rapides refroidi au sodium (aussi appelé RNR-Na, Figure 1). Comparé
aux réacteurs de génération Il (parc actuel) et lll (European Pressured Reactor et Réacteur a Eau
Pressurisée AP1000 en cours de déploiement), le RNR-Na est un réacteur a cycle fermé permettant
de régénérer son combustible et de le recycler intégralement afin de bénéficier d’'une durée de
fonctionnement plus longue [1].

+ générateur
de vapeur
plenum froid

plenum chaud \} turbine générateur

barres }
de controle '
| puissance
électrique

condenseur

pompe -

'pompe
sodium
secondaire

sodium
primaire
{froid]

Figure 1 : lllustration d’un principe de Réacteur aux Neutrons Rapides refroidi au Sodium (RNR-Na) [2].

Un des principaux défis a surmonter pour le développement de cette nouvelle génération de
réacteurs nucléaires concerne la définition du matériau pour le gainage du combustible. Un cahier
des charges définitif n’est pas encore établi, mais des objectifs se dégagent. Ce matériau se doit de
fonctionner a des températures de service élevées de I'ordre de 600-650°C (les Réacteurs a Eau
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Pressurisée actuellement implantés en France fonctionnent avec une température de service
globalement comprise entre 300 et 350°C), d’éviter tout phénomene de gonflement pour des doses
d’irradiation allant jusqu’a au moins 150 déplacements par atome (dpa) et de résister a la pression
interne (environ 100 MPa) générée par les gaz de fission en fin de cycle d’exploitation.

Actuellement considérés comme matériaux de référence pour le gainage du combustible des
réacteurs, les alliages austénitiques 15/15Ti (AIM1) seront les premiers matériaux de gainage pour le
prototype ASTRID (Advanced Sodium Technological Reactor for Industrial Demonstration) prévu pour
2020. Cependant, des études portant sur le gonflement des aciers, menées par J.L. Séran [3] et P.
Dubuisson [4], montrent que le gonflement de ces alliages austénitiques devient trop important au-
dela de 100 dpa. Au contraire, les aciers ferritiques/martensitiques présentent une excellente
résistance au gonflement, et ce méme pour de fortes doses d’irradiation (Figure 2). Cette différence
de gonflement, observée entre un acier ferritique et un acier austénitique sous irradiation
neutronique provient de la différence de structure cristalline. Le temps d’incubation est bien plus
important pour un acier de structure cubique centrée (acier ferritique/martensitique), par rapport a
un acier de structure cubique a faces centrées (acier austénitique). En effet, comme l'illustre la Figure
2, les aciers ferritiques/martensitiques n’ont pas commencé a gonfler pour des doses d’irradiation de
de l'ordre de la centaine de dpa, contrairement aux aciers austénitiques. En outre, la vitesse de
gonflement d’un acier ferritique/martensitique est 2 a 4 fois plus faible que celle d’un acier de
structure cubique a faces centrées (aciers austénitiques) [5].

%
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Figure 2 : Evolution du taux de gonflement (en %) selon la dose d'irradiation regue (exprimée en dpa) [2].

Cependant, la résistance mécanique a haute température des aciers ferritiques/martensitiques
est trés limitée. Au contraire, lorsque ces aciers ferritiques/martensitiques se voient renforcés par
une fine dispersion d’oxydes (aussi appelés aciers ODS pour Oxide Dispersion Strengthened), ils
présentent une meilleure tenue en fluage a 650°C. Les résultats déja obtenus montrent que pour un
essai de fluage a 650°C sous une contrainte de 180 MPa, un acier Fe-18% de Cr ODS résiste 10 000
fois plus longtemps qu’un acier ferritique Fe-18% de Cr non renforcé [6]. Les aciers ferritiques
martensitiques renforcés par une dispersion d’oxydes nanométriques sont donc des candidats
naturels pour remplacer les alliages austénitiques comme matériau des prochaines gaines de
combustibles. Une stabilité des oxydes sous irradiation neutronique semble également observée
avec des doses d’irradiation s’élevant jusqu’a 75 dpa a 430°C [7].
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2. Les voies d’élaboration des aciers ferritiques/martensitiques renforcés
par une dispersion d’oxydes.

L'obtention d’un acier ferritigue/martensitique renforcé par une dispersion d’oxydes et

présentant de bonnes propriétés mécaniques nécessite une distribution homogéne de précipités
nanométriques. Actuellement, deux méthodes d’élaboration sont étudiées. La premiere, utilisée
conventionnellement en fonderie, consiste a insérer une poudre d’oxydes d’yttrium nanométriques
dans un bain de métal liquide [8]. Cependant, la température élevée du bain de métal liquide conduit
a l'agglomération des renforts incorporés effacant les deux conditions initialement recherchées :
I’'homogénéité et la fine taille des particules. Le second procédé d’élaboration, qui est la métallurgie
des poudres, est donc actuellement la principale voie retenue pour I’élaboration d’acier ODS.
Le principe d’élaboration par métallurgie des poudres d’'un acier nano-renforcé se décompose
actuellement en deux principales étapes (Figure 3) : une étape de broyage a haute énergie, plus
communément appelée la mécanosynthese, suivie d’une étape de consolidation a chaud (entre
850°C et 1100°C).

2.1. La Mécanosynthése

C'est en 1970 que J. S. Benjamin met en place le procédé de mécanosynthése [9]. Il s’agit d’'une
étape de broyage permettant d’incorporer de fagon homogéne une fine poudre, ici une poudre
d’oxyde d’yttrium, au sein d’une poudre métallique élémentaire, ou pré-alliée, obtenue par
atomisation. Ce procédé est reconnu comme étant le seul garantissant I'obtention d’une fine
dispersion homogene au sein de la matrice [10]. En effet, pendant des dizaines d’heures et sous
atmosphere protectrice en argon ou en hydrogéne, les poudres subissent d’importantes
déformations plastiques générées par les chocs répétés avec les billes ou boulets, ce qui va
permettre de mélanger de maniere homogéne les poudres. Les grains de poudres sont
successivement déformés, fracturés puis ressoudés. Dans le cas de nos matériaux, la poudre d’oxyde
d’yttrium se dissout et est remise en solution suite aux chocs trés énergétiques avec les billes [11]. La
poudre est par la suite mise en gaine puis consolidée a chaud. C’est durant cette étape en
température que les oxydes précipitent a partir des éléments présents en solution solide.

mécanosynthése filage a chaud

conteneur

i

poudres élémentaires
(Fe,Cr,C, W, Ti...)

B . €

poudre d'Y,0,

Figure 3 : Principe d'élaboration des aciers ODS.
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2.2. laconsolidation a chaud

A ce jour, on distingue trois modes de consolidation a chaud permettant de densifier les poudres
cobroyées :

2.2.1. L’extrusion a chaud

Cette technique de consolidation, aussi appelée procédé de filage, est un moyen de
transformation assurant I'obtention d’un matériau dense a 100%. En outre, il permet d’obtenir des
ébauches tubulaires représentatives du profil recherché pour la gaine combustible. Cependant, le
procédé de filage induit une texture morphologique et cristallographique synonyme d’une
anisotropie des propriétés mécaniques. Cette texture s’observe seulement sur les aciers ferritiques.

2.2.2. La compaction isostatique a chaud (CIC)

La compaction isostatique a chaud est un procédé d’élaboration fréquemment employé dans les
laboratoires [12, 13]. Ce procédé de consolidation consiste a exercer une pression isostatique,
variant de 100 a 200 MPa, sur une gaine remplie de poudre. En général, la pression est maintenue
pendant une durée de 2 heures et a une température similaire a celle du filage. Cette méthode de
transformation permet de s’affranchir de la texture morphologique et cristallographique obtenue par
filage a chaud. Cependant, une porosité résiduelle demeure dans le produit final.

2.2.3. Le Spark Plasma Sintering (SPS)

Cette méthode d’élaboration consiste a fritter une poudre par I'effet combiné d’une pression
uniaxiale et d’un courant électrique de tres forte intensité, chauffant la poudre [14, 15]. Malgré une
application récente de ce procédé aux ODS, des caractérisations mécaniques et microstructurales
d’aciers ODS, élaborés par SPS, ont déja été effectuées [16, 17].

3. Les principales nuances développées

La premiére nuance ODS a base fer a été développée au SCK-CEN de Mol (Belgique) dans les
années 1960 comme matériau pour le gainage de réacteur a neutrons rapides refroidi au sodium
[18]. Des travaux d’optimisation ont permis I'élaboration du DT2203Y05 (dénommé DY), un acier
ferritique renforcé en titane et en yttrium. En 1978, la compagnie anglaise International Nickel
Company (IncoAlloy) élabore deux nuances ODS expérimentales avec une base fer. Ces deux nuances
ferritiques sont dénommées MA956 et MA957 Les compositions sont les suivantes :

- MA956 : Fe-20Cr-4,5Al1-0,33Ti-0,5Y,03
- MA957 : Fe-13Cr-0,3Mo-1Ti-0,25Y,05
Ces matériaux industriels ont fait depuis I'objet de nombreuses études [19, 20, 21].

Par la suite, le Japon, I'Europe ou encore les Etats Unis ont lancé de vastes programmes de recherche
et de développement portant sur de nouvelles nuances expérimentales (Tableau 1).
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Aciers Base Cr Ti Y,0; W Al Mo

DT [22] Fe 13 2,9 - - - 1,5

DY [22] Fe 13 2,2 0,5 - - 1,5
MA956 [23] Fe 20 0,5 0,5 - 4,5 -

MA957 [23] Fe 13 1 0,25 - - 0,3
PM2000 [24, 25] Fe 20 0,5 0,5 - 5,5 -
EM10 [26, 27] Fe 8,5 - 0,25 - - 1
12 Y1 [28] Fe 12 - 0,25 - - -
12 YWT [28] Fe 12 0,4 0,25 2,5 - -
EUROFER 97 [29, 30] Fe 9 - 0,3 1 - -
14 YWT [30] Fe 14 0,4 0,25 3 - -

Tableau 1 : Compositions (en %massique) de différentes nuances ODS élaborées (liste non-exhaustive).

Du fait d’un important travail des équipes japonaises, la composition chimique des nuances
ferritiques/martensitiques ODS a pu étre optimisée sur la base des propriétés mécaniques qui en
découlent [31, 32, 33]. Les récentes nuances sont renforcées d’oxyde d’yttrium (Y,0;) dont la teneur
est comprise entre 0,25% et 0,35%.

4. Microstructures typiques

Les aciers ODS possedent une matrice a base de fer contenant une teneur en chrome comprise
entre 9% et 20%. On distingue deux grandes familles d’aciers: les aciers
« ferritiques/martensitiques » ayant une teneur en chrome inférieure a 12% (et qui vont présenter
un changement de phase a/y a haute température) et les aciers ferritiques ayant une teneur en
chrome supérieure a 12% (et qui ne présenteront pas de changement de phase a/y a haute
température) (Figure 4).
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Figure 4 : Diagramme Fer-Chrome [34]. Le domaine rouge correspond aux aciers « ferritiques/martensitiques » (9 a 12% de
Cr) alors que le domaine bleu correspond aux aciers « ferritiques » (12 a 20% de Cr).
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La microstructure obtenue apres consolidation dépend de plusieurs parameétres. Les principaux
parameétres permettant de jouer sur la microstructure sont : le procédé d’élaboration utilisé et la
composition chimique des nuances.

Le procédé de filage étant la méthode de consolidation a chaud la plus utilisée, la microstructure
attendue pour un acier ODS Fe-14% de Cr est déja bien connue. Elle est composée de deux familles
de grains de taille et de morphologie différentes : des grains tres fins, faisant quelques microns de
long pour quelques centaines de nanometres de large, allongés dans la direction du filage et des
petits grains équiaxes (Figure 5). Le facteur de forme des grains (GAR : Grains Aspect Ratio = rapport
de la longueur sur la largeur) peut aller de 2,5 [35] a 10 [19]. Cette texture morphologique tres
prononcée est seulement visible sur les aciers ferritiques. Une forte texture cristallographique est
également observée sous forme de fibre <110> orientée dans la direction de filage [36].

Direction de filage

{ L 8 3 s
Figure 5 : Microstructure d'un acier ODS Fe-14% de Cr observée au Microscope Eléctronique en Transmission [37].

Concernant les nuances martensitiques filées, elles présentent une microstructure composée de
grains équiaxes de tailles variées (Figure 6) [38]. La différence de microstructure obtenue entre une
nuance ferritique filée et une nuance martensitique filée est due au passage de ces derniers par le
domaine austénitique au cours de leur transformation (Figure 4).
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Figure 6: Illustration de la microstructure d'un acier ODS 9Cr-1W filée imagée en EBSD [38].

La microstructure d’un acier ferritique ODS consolidé par CIC differe de la microstructure d’un
acier ferritique ODS filé. Les petits grains allongés dans la direction de filage sont remplacés par des
grains équiaxes. En outre, en plus de I'absence de texture morphologique, la CIC ne conduit pas non
plus a I'apparition d’'une texture cristallographique, comme généralement observée sur les nuances
filées. La microstructure est formée de grains nanométriques et de grains microniques [39, 40]. La
taille des grains dépend du taux de renforts ainsi que de la nature de ces derniers [41, 42], qui
controle I'ancrage des joints de grain sur les nanoparticules ralentissant la croissance des grains.

La chimie, la forme, la taille ainsi que la densité de renforts varient selon la nuance ODS élaborée.
A titre d’exemple, le rayon moyen obtenu pour les premiéres nuances ODS DT et DY était
respectivement de 40 nm et 10 nm [43]. Désormais, les aciers ferritiques/martensitiques ODS
possedent une précipitation dont la taille moyenne est plutét comprise entre 1 et 10 nm.
La nature des renforts varie selon la taille de ces derniers. Ainsi, H. Sakasegawa a établi dans le
MA957, une corrélation entre la composition chimique du précipité considéré et sa taille [44] (Figure
7). Les nano-renforts a base d'yttrium ont une taille comprise entre 1 nm et 50 nm, et contiennent
souvent du titane. La structure cristallographique de ces renforts peut étre de type pyrochlore
(Y,Ti,0;), orthorhombique (Y,TiOs) ou encore cubique (Y,03). Les aciers ODS contiennent également
des oxydes de titane d'une taille de I'ordre de 100 nm ainsi que des agrégats d'oxydes dont la taille
varie entre 100 nm et 500 nm. Enfin, des oxydes d’aluminium de taille micrométrique sont
également observés.

23



Chapitre | : Synthese bibliographique

Size (nm) Oxide
—— 1000 e
Aggregated
Y-Ti-O & Al-O
—1— 100 .
TiO,
Y, Ti,0,
— 10
Y,Ti,0,
(Y/Ti<1)

—— 1

Figure 7 : Evolution de la chimie des oxydes présents dans un acier ODS MA957 selon leur taille [44].
5. Propriétés mécaniques

5.1. Comportement en traction

Une large base de données d’essais de traction sur différents aciers ferritiques/martensitiques
renforcés par une dispersion d’oxydes nanométriques est disponible dans la littérature. Certains
essais mécaniques ont été menés afin de comprendre l'influence de parameétres sur les propriétés
mécaniques : la température, la vitesse de déformation [37], I'anisotropie [45] ou méme I'effet des
renforts [21, 46].

D’une maniere générale, il a été montré qu’a partir de la température ambiante, la valeur de la
limite d’élasticité d’un acier renforcé par une dispersion d’oxydes diminue modérément jusqu’a
environ 400°C avant de voir une chute plus prononcée de ses propriétés mécaniques a plus haute
température (Figure 8). Il est également observé que I'évolution de I'allongement uniforme reste
faible, jusqu’a une température au-dela de laquelle un pic d’allongement est observé. Ce pic
d’allongement est également observé sur l'allongement total [35, 28]. L’introduction de
nanoparticules au sein de la matrice permet d’améliorer considérablement la résistance mécanique,
en contrepartie le matériau renforcé perd en ductilité [30].
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Figure 8 : Evolution de la limite d'élasticité et de I’allongement uniforme avec la température pour un acier 14YWT [47].
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5.2. Comportement en fluage

5.2.1. Généralités
Un chargement constant a température élevée (Tesi > 1/3 de la température de fusion Ty)

correspond a une sollicitation en fluage, et résulte en une déformation plastique fonction du temps.
En général, un essai de fluage présente trois régimes : le fluage primaire, le fluage secondaire et le
fluage tertiaire (Figure 9).

Rupture

Fluage
primaire

Fluage secondaire Fluage
tertiaire

.

In
¢  déformation
' temps
s temps & la rupture
Figure 9 : Allure générale d’une courbe de fluage [48].

Le fluage primaire (ou transitoire) : ce régime est dominé par une consolidation du matériau. La
vitesse de déformation diminue au cours du temps jusqu’a atteindre une vitesse constante a la fin du
régime primaire.

Le fluage secondaire (ou stationnaire): durant ce régime, la vitesse de déformation reste
constante, on parle donc de stade stationnaire. La vitesse stationnaire est atteinte lorsqu’un
équilibre entre le durcissement induit par la déformation et I'adoucissement lié a la restauration est
obtenu. Classiquement, le fluage stationnaire est décrit par la loi de Norton :

. . a\" (i)
E= & * (—) * @\R:T équation 1.1
u

avec &; un parameétre matériau, ¢ le module de cisaillement, o la contrainte appliquée, n I'indice de
Norton, Q I’énergie d’activation, R la constante des gaz parfaits et T la température.

Le régime tertiaire : ce régime est défini par une accélération de la vitesse de déformation
jusqu’a rupture du matériau. Ce stade de fluage est caractérisé par I'apparition d’une instabilité
appelée striction. Elle commence lorsque la dérivée seconde de la déformation est égale a 0, c’est-a-
dire au niveau du point d’inflexion de la courbe. L’'entrée en fluage tertiaire peut étre soit d’origine
rhéologique (liée au comportement), soit induite par I'endommagement. Dans le premier cas, cette
instabilité peut étre décrite par le critére de Hart [49]. Dans le second cas, elle peut étre liée a un
adoucissement du matériau induit par la formation de cavités, souvent réparties au niveau des joints
de grain (Figure 10). Les cavités se forment soit au niveau des points triples, soit au niveau des
précipités. Les cavités vont croitre, en général par un processus de diffusion lacunaire, ou alors par
coalescence entre elles jusqu’a la création de fissures.
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Figure 10 : Principe de formation des cavités durant le stade tertiaire [48].

5.2.2. Le fluage d’un alliage ODS
La principale contrainte de fluage subie par les matériaux lors de leur utilisation en tant que

gainage du combustible provient des gaz de fission en fin de cycle. Elle serait de I'ordre de 100 MPa.
A 650°C, le fluage d’un alliage ferritique est tres rapide sous un chargement de 180 MPa, a peine
d’une heure jusqu’a rupture (Figure 11). Il peut étre fortement ralenti en intégrant une dispersion
d’oxydes de taille nanométrique dans l'acier : 'acier renforcé se déforme beaucoup moins et
posséde une durée de vie typiquement 10000 fois supérieure a celle d’un acier non-renforcé [45].
Cependant, la courbe de fluage d’'un acier ODS ne semble pas présenter de stade tertiaire aussi
prononcé que sur un acier ferritique/martensitique sans ODS.

Sur un essai de fluage sur une nuance ODS filée soumise a un chargement de 370 MPa a 650°C,
Steckmeyer observe une vive accélération de la vitesse de déformation au-dela de 2% de
déformation (taux de déformation a partir duquel apparaitrait pour cet essai le dernier stade sur la
courbe de fluage). Cette accélération de la vitesse de fluage est synonyme d’'un endommagement qui
se développe brutalement [50]. L’origine de cet endommagement reste toutefois incomprise.
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Figure 11 : Comportement en fluage d'un acier ferritique Fe-18Cr non renforcé et d'un acier ferritique ODS Fe-18Cr a 650°C
sous une contrainte de 180 MPa [45].

Enfin comme [l'illustre Zakine sur une nuance DY (Figure 12) [51], les aciers ODS possedent un
exposant de Norton n, déterminé via la loi de Norton durant le fluage secondaire (équation I.1), dont
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la valeur est élevée (de 10 a 30 selon la composition). Or, I'exposant de contrainte d’un acier
conventionnel est compris entre 1 et 6. Pour expliquer cette différence, il est communément
proposé de modifier la loi de Norton (équation I.1) en réduisant la contrainte appliquée par une
contrainte seuil (équation 1.2) dont I'origine est liée, au moins pour partie, a la présence des nano-
renforts.
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Figure 12 : Evolution de la vitesse de fluage secondaire normalisée en fonction de la contrainte normalisée [51].

6. Plasticité et mécanismes de déformation

6.1. Généralités sur la plasticité

La plasticité des matériaux métalliques mono- ou poly-cristallins est définie par le mouvement de
défauts cristallins, les dislocations. Il existe deux types de déplacement des dislocations. Le principal
mouvement correspond au glissement des dislocations. Le glissement des dislocations peut avoir lieu
par 'action de la seule contrainte appliquée, sans mouvement des atomes par diffusion. Ce type de
déformation est observé a fortes contraintes (o > u * 1073 ). Le glissement, majoritaire a basse
température et a forte contrainte, se produit plus facilement dans des directions spécifiques
(directions de glissement) sur certains plans cristallographiques (plans de glissement). Généralement,
le plan de glissement correspond au plan présentant la plus grande densité atomique. Le Tableau 2
résume les plans de glissement privilégiés par les dislocations pour un matériau de structure
cristalline cubique centrée. Les plans denses correspondent aux plans de glissement {110}. Les plans
de glissement {112} et {123} sont des plans secondaires. Le vecteur de Burgers d’un acier cubique

centré est généralement de type % <111>.
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Structure ) . ) ) .
. . Cristal Plan de glissement Direction de glissement
cristalline

Cubique centrée

(cC) {110}, {112}, {123} <111 >

Tableau 2 : Systemes de glissement des aciers de structure CC [52].

Le second mécanisme de plasticité correspond au mouvement dit non conservatif. Pour des
contraintes plus faibles et a des températures élevées, on observe une déformation induite par un
glissement de dislocations combiné au phénoméne de montée de dislocations. Ce type de
mécanismes de déformation est souvent appelé fluage dislocations. Enfin, le dernier mécanisme de
déformation thermiquement activé correspond au mécanisme diffusionnel. Il est principalement
observé pour des contraintes faibles. Cependant, on dissocie tout de méme deux domaines : le
mécanisme diffusionnel au sein des joints de grain, correspondant au mécanisme diffusionnel selon
Cobble, intervenant pour des températures inférieures a 0,6 T; et le mécanisme diffusionnel selon
Nabarro-Herring, caractéristique d’une diffusion au sein des grains, pour des températures
supérieures a 0.6 Ts.

D’autres mécanismes thermiquement activés, telle que la superplasticité associée a du
glissement aux joints de grain, sont également observés sur les aciers ferritiques/martensitiques
renforcés par une dispersion d’oxydes [53].

Ces différents mécanismes de déformation sont définis au sein de cartographies des mécanismes
de déformation en fonction de la température et de la contrainte imposée (Figure 13).
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Figure 13 : Cartographie Contrainte normalisée / Température normalisée permettant de définir les mécanismes de
déformation du fer pur pour une taille de grain de 0,1 mm [54].

6.2. Les mécanismes de durcissement a basse température
A basse température, le glissement des dislocations correspond au mécanisme de plasticité
majoritaire. Le mouvement des dislocations dépend fortement des obstacles microstructuraux. Une
bonne compréhension de I'impact de ces différents obstacles est donc essentielle pour pouvoir
estimer leur contribution au durcissement des matériaux. Parmi les parametres microstructuraux
présents dans les aciers ferritiques/martensitiques ODS, on retrouve la structure cristalline, les
atomes en solution solide, les dislocations, les grains et la précipitation.

6.2.1. La friction de réseau
Dans un métal pur ou un cristal sans défaut, la friction du réseau cristallin, aussi appelée la force de
Peierls-Nabarro, représente la force qui s’'oppose au glissement des dislocations. La force de friction
de réseau dépend donc des tailles caractéristiques du réseau cristallin (paramétre de maille) et de la
dislocation (vecteur de Burgers) [55, 56, 57]. De maniére générale, cette force est relativement faible
dans les métaux du fait de la nature métallique de la liaison chimique. Pour les structures cubiques
centrées, il a été suggéré que le coeur des dislocations se comporte différemment comparé aux aciers
cubiques a faces centrées. En effet, la direction <111> est un axe ternaire forcant le coeur des
dislocations vis a se dissocier sur trois plans (plans (112) ou (110)). Ces effets sur le coeur se
produisent pour des températures inférieures a 200K. Ainsi, contrairement aux aciers austénitiques
(cubiques a faces centrées), la force de Peierls-Nabarro des aciers ferritiques (cubiques centrés)
intervenant pour des températures inférieures a 200K est bien plus importante que celle estimée a
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partir de I'’équation 1.3, et est difficile a calculer. Pour des températures supérieures a 200K, la
friction de réseau d’un acier cubique centré peut se définir via I’équation 1.3 :

2u
v

£ exp ( —2na ) équation 1.3 [58]

To = b1-)
Avec u le module de cisaillement, v le coefficient de Poisson, a le parametre de maille du cristal et b
le vecteur de Burgers. T représente la contrainte critique de cisaillement résolue sur un systéme de
glissement (critical resolved shear stress ou CRSS). Le passage de la contrainte locale a la contrainte
macroscopique, notée o, se fait a I'aide du facteur de Taylor M, valant environ 3 pour un polycristal
de structure cubique et a la texture aléatoire [58] :

o= Mt équation 1.4

6.2.2. Le durcissement par solution solide

L’ajout d’éléments chimiques en solution permet de durcir le matériau et ainsi, d’augmenter la
valeur de la limite d’élasticité. Les interactions entre les dislocations et les éléments en solution
solide dépendent notamment de la taille des solutés, qui contréle leur interaction avec la
composante hydrostatique du champ élastique des dislocations. Les principaux éléments en solution
solide sont le chrome et le tungsténe.

En 1944, Lacy et Gensamer ont modélisé le durcissement par solution solide d’un acier cubique
centré avec une formule empirique [59]. La contrainte de durcissement est fonction de Ia
concentration atomique (X) des espéces chimiques en solution solide :

0ss = 2 K; Xl-0’75 équation 1.4

Avec K; le coefficient de durcissement associé a I'espéce i.
Comme l'indique W.C. Leslie [60], il existe différentes lois de durcissement fonction de la
concentration de soluté.

6.2.3. La contribution des joints de grain

La taille des grains joue un rdle important sur I’évolution des propriétés mécaniques [61]. Cette
contribution de la taille des grains sur les propriétés mécaniques est généralement appelée effet
Hall-Petch. Elle traduit le fait que la propagation de la plasticité a travers un polycristal est empéchée
par les joints de grain qui sont des obstacles infranchissables aux dislocations. Elle nécessite
I'activation successive de sources de dislocations dans chaque grain, par la contrainte générée par
I’empilement des dislocations dans le grain voisin.

Selon la loi proposée par Hall et Petch [62, 63], la contrainte de franchissement du joint de grains
est inversement proportionnelle a la racine carrée de la taille moyenne des grains (D) :

1
O-]dG = k]dG D2 équation 1.5
Avec k; 4 un coefficient de proportionnalité.
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Selon Friedel [64], I'évolution avec la température du coefficient k;4; est proportionnelle a celle
observée pour le module de cisaillement. La valeur du coefficient suit I’équation suivante :

b
kjac = ﬂ(TS)\/— équation 1.6

u(T) correspond au module de cisaillement du matériau, dépendant de la température, et b
représente le vecteur de Burgers. D’autres modeles, fonction du module de cisaillement ainsi que du
vecteur de Burgers, sont proposés dans la littérature afin d’estimer la constante de Hall-Petch, k;4¢
[65, 66, 67]. Enfin, I’étude de J.W. Nam et al. met en évidence un effet de la teneur en carbone sur la
valeur du parameétre k; . [68]. Selon Courtney, le paramétre k; 4 est d’environ 0,307 MPa~/m pour
les aciers a bas carbone (< 0,1% de carbone) [69]. Dans son étude portant sur les aciers Fe-C a grains
ultrafins, Takaki montre que le coefficient de proportionnalité k]dG est égal 4 0,6 MPa\/m pour les
aciers comportant un faible taux de carbone en solution solide [70]. Il est possible que la différence
entre ces deux valeurs du coefficient k4 soit liée a la teneur de carbone présent en solution solide
qui augmente le coefficient [68, 70].

6.2.4. Le durcissement par les dislocations

La progression des dislocations est rendue plus difficile par la présence d’une forét d’autres
dislocations (dislocations non coplanaires). Le durcissement, décrit par I’équation de Taylor, dépend
de la distance entre dislocations traversant le plan de glissement, qui est inversement
proportionnelle au carré de la densité de dislocations [71]:

Opisto = Maub \/ppisie  €quation |.7

M est le facteur de Taylor, pp;s;, €st la densité de dislocations et a est une constante dépendant de
la force des jonctions entre dislocations, dont la valeur est comprise entre 0,15 et 0,5 [72]. Selon la
littérature, a varie entre 0,25 [65] et 0,3 [37] pour les aciers ODS.

6.2.5. Le durcissement par précipitation

Quelle que soit sa taille, une particule de seconde phase représente un obstacle dans la
progression d’une dislocation. L’apport de la précipitation sur les propriétés mécaniques dépend
fortement de la nature des particules (taille, fraction volumique, degré de cohérence, ...). Les
particules peuvent étre franchies soit par cisaillement soit par contournement. La compétition entre
les mécanismes de cisaillement et de contournement peut se résumer par la Figure 14. Pour des
tailles de particules tres faibles, la contrainte de cisaillement est plus faible que la contrainte de
contournement. Les contraintes de cisaillement et de contournement variant respectivement selon

Jfv rety/fy/r, on devine une valeur critique du rayon de particule correspondant au changement
de mécanisme d’interaction dislocations/précipités.
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Figure 14 : lllustration du mécanisme de franchissement des précipités par contournement (a) et par cisaillement (b). (c)
Graphique illustrant la transition des mécanismes de franchissement selon le rayon des particules R et la fraction volumique

fv [73].

Selon la Figure 15, la force nécessaire pour qu’une dislocation franchisse une particule s’exprime

sous la forme :

F = 2T COS%(Z) équation 1.8

. . N . .1 s .
Avec T la tension de ligne approximativement égale a Eybz et @ I'angle de détachement.
Or, lors du décrochement de la dislocation, la force critique correspond a la force appliquée sur la

dislocation par le champ de contrainte, soit :

F. = t.bA équation 1.9

Avec 7. la contrainte critique et A la distance moyenne inter-particule.
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Figure 15 : Schéma d'une dislocation ancrée sur des précipités [74].
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Si la dislocation cisaille la seconde phase, comme illustré en Figure 16, son vecteur de Burgers
doit appartenir au réseau de chacune des deux phases. Ceci implique en particulier une certaine
cohérence cristallographique entre la matrice et la seconde phase.

En général, la force critique F, est supposée proportionnelle au vecteur de Burgers de la dislocation
et au rayon moyen des particules r :

F. = aubr = t.bA, équation 1.10
Avec a une constante numérique représentant la force de I'obstacle.
Afin de prendre en compte la courbure de la dislocation, une longueur effective A., représentant

I’'espacement critique entre particules au moment du décrochement, est utilisée telle que :

2T A? , .
A3 = - [64, 75] équation 1.11

Cc

A partir des équations 1.10 et I.11, il est possible de déterminer la contrainte critique, au-dela de

laquelle les particules seront cisaillées :

En général, une particule est contournée lorsque l'interface de la particule n’est pas en accord
avec celle de la matrice ou lorsque la particule présente un rayon important. Une fois ancrée sur les
particules, la dislocation se courbe jusqu’a ce que les « bras » se rejoignent. Ainsi, la dislocation se
referme laissant derriére elle une boucle de dislocation, aussi appelée boucle d’Orowan, autour des
particules (Figure 17).
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Figure 17 : Exemple de boucles d'Orowan éprés contournement de précipités présents aans un alliage d'aluminium [77].

Comme vu précédemment, la force de détachement est proportionnelle a la contrainte
appliquée et a la distance inter-particule. Or dans le cas de particules impénétrables, I'angle de
détachement @ est égal a 0. Pour rappel :

F.= t.bA,F = 2Tcos%® etT = i,ubz.

A partir de ces équations, il est possible d’en déduire la contrainte nécessaire pour contourner les
nanoparticules :

2T = t.bA
T
e = pa
ub

équation .13

~
a
I

On retrouve I'’équation d’Orowan.

Quel que soit le mécanisme de franchissement, les équations 1.12 et .13 mettent en évidence
une contrainte critique dépendante de la distance inter-particules A. D’aprés Ardell [78], cette
distance inter-particules est fonction de la fraction volumique f; et du rayon uniforme r. Pour une
distribution monomodale de taille, I'équation de la distance inter-particules, qui prend en compte les
plus proches voisins dans un plan de glissement, s’écrit [79, 80] :

2 1 .
A=1,25r (—) z équation .14
3fv
Dans le cas ou la taille des particules r est négligeable par rapport a la distance inter-particules 4,
I’équation 1.14 est la formulation simplifiée. Dans le cas contraire, on considére la distance moyenne
entre les surfaces des deux particules en réduisant la distance inter-particules par 275. 75 représente

le rayon moyen d’intersection d’une particule de rayon r avec un plan aléatoire (Figure 18). Pour un
ensemble de particules de rayon r, le rayon moyen d’intersection r, vérifie :

E 3 _ 2
nr- = mr,"r
3 S
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Figure 18 : Définition du rayon moyen d'intersection d'une particule de rayon r par un plan [74].

En injectant I'équation 1.14 dans les équations 1.12 et 1.13, la dépendance en /f, T et \/f,/T,
respectivement pour la contrainte de cisaillement et de contournement, est confirmée.

Pour les aciers ODS, le franchissement des nanoparticules est supposé se faire par
contournement cependant aucune boucle d’Orowan n’a été observée jusqu’a maintenant.

6.2.6. Modélisation de la limite d’élasticité

A partir des différents mécanismes présentés précédemment, il est possible de remonter a la
limite d’élasticité d’'un matériau en combinant les différentes contributions, la maniére la plus simple
consistant a en faire une addition linéaire :

Orot = O t Oss t 0146 t Opisio T Oprécipités

Selon le type de mécanismes de renforcement, le type de sommation utilisé dans le modéle de
durcissement peut se présenter sous forme quadratique [81] ou sous forme mixte [82, 83].

6.3. Les mécanismes de durcissement a haute température

L’évolution des mécanismes de durcissement avec la température a pour premiere origine
I’évolution du module de cisaillement p avec la température. Cependant, différents mécanismes de
franchissement d’obstacles tels que les précipités ou encore les joints de grains sont activés lorsque
la température augmente. Le franchissement des nanoparticules serait ainsi facilité par des
mécanismes de montée des dislocations. En 1977, Shewfelt et Brown ont étudié la contrainte
permettant a une dislocation de franchir une particule par montée purement « locale » [84]. En
1982, Arzt et Ashby ont confronté le modele de montée « locale » avec un modele de montée
« générale » [85]. Cette comparaison a permis de mettre en évidence un accord raisonnable entre le
comportement en fluage d’aciers renforcés par une dispersion de nanoparticules et le mécanisme de
montée « locale ». Cependant, Rosler et Arzt montrent que la théorie de montée « locale » est en
désaccord avec les résultats expérimentaux [86]. Des études plus récentes discutent d’une
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interaction attractive entre la dislocation et les particules [87], suivie d’'un mécanisme d’épinglage
apres le franchissement par montée [88, 89].

A haute température, le comportement des joints de grain ne se limite pas a un empilement des
dislocations au niveau du joint. Des mécanismes d’accommodation de déformation ainsi que des
phénomeénes de glissement inter-grains sont souvent observés [53].

7. Conclusion de la bibliographie

Les aciers ferritiques/martensitiques ODS, élaborés par métallurgie des poudres, possédent de
bonnes propriétés mécaniques a haute température (que ce soit en traction ou en fluage)
notamment grace aux nanoparticules d’oxydes, stables en température. Cependant I'état de
précipitation n’est pas le seul parametre microstructural intervenant dans le durcissement des aciers
renforcés par une dispersion d’oxydes. En effet, la taille de grain, la densité de dislocations ainsi que
la solution solide interviennent également dans le durcissement.

De nombreuses études microstructurales et mécaniques ont été effectuées sur différents aciers
ODS afin de connaitre les évolutions mécaniques et microstructurales selon la composition, selon la
méthode d’élaboration, selon les recuits, etc... Cependant, du fait d’'une microstructure extrémement
complexe obtenue apres élaboration par filage, les mécanismes de déformation de ces matériaux
restent encore mal compris. Afin de pouvoir conclure quant a la possible utilisation des aciers ODS en
tant que gainage du combustible pour la quatrieme génération de réacteur nucléaire, il est
primordial de comprendre les mécanismes de plasticité et de clarifier le réle de chaque paramétre
microstructural sur I’évolution des propriétés mécaniques, principalement aux hautes températures.
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Il. Matériaux et techniques expérimentales

1. Les matériaux de I’étude

L'un des objectifs de cette étude étant de comprendre l'influence des différents parametres
microstructuraux (taille de grain, état de la précipitation, densité de dislocation, solution solide) sur
les propriétés mécaniques, une approche multi-échelles a été appliquée a un panel de matériaux dits
« modeles » qui se distinguent par des différences sur ces paramétres microstructuraux. Des études
antérieures portant sur la plasticité ont été effectuées sur des nuances ferritiques/martensitiques
filées [37]. Cependant, la microstructure des aciers ferritiques/martensitiques, élaborés par filage,
est extrémement complexe (texture morphologique et cristallographique, forte densité de
dislocations, tailles de grains diverses et variété de chimie et de taille de précipitation). Il a donc
semblé nécessaire de passer par un moyen d’élaboration permettant de simplifier en partie la
microstructure, notamment en s’affranchissant de la présence de la texture obtenue apreés filage.
Ainsi, les matériaux dits « modeles », étudiés dans cette these, ont été principalement consolidés par
compaction isostatique a chaud (CIC), qui comme indiqué au chapitre 1, est un procédé consistant a
appliquer en température une contrainte isostatique sur un matériau. La température de
consolidation est la méme qu’appliquée lors du filage, soit 1100°C. Aprés consolidation, le matériau
se présente sous la forme d’un lopin cylindrique dont le diametre varie entre 40 et 64 mm et la
hauteur entre 80 et 25 mm selon les nuances. La méthode d’élaboration des nuances « modeles »
sera plus détaillée dans le chapitre suivant. Comme cela sera également présenté au chapitre
suivant, I'élaboration de certaines nuances a toutefois nécessité de travailler a partir de nuances
filées de diameétre 16 mm (I’élaboration classique par filage sera aussi brievement décrite).

" Traitements
Composition nominale Nom Code Conditions thermiques post
P SRMA d’élaboration ques p
consolidation
. Filage 1100°C +
Fe-14Cr-1W-0,3Ti-0,3Y,0; Std-F J56 recuit 1050°C/1h ]
i Filage 1100°C + Déformation a froid
Fe-14Cr-1W-0,3Ti-0,3Y,0; Rc J56M2 recuit 1050°C/1h + recuit 1400°C/1h
IC1100°C, 1
Fe-14Cr-1W-0,3Ti-0,3Y,0; std kos | CIC1100°C, 1900 i
bars, 2 heures
Fe-14Cr-1W-0,3Y,0; STi k17 | CIC1100°C, 1300 ]
bars, 2 heures
1100°C, 1
Fe-14Cr-1W-1Ti-1Y,05 FoR kig | CI¢1100°C, 1900 ]
bars, 2 heures
Fe-14Cr-1W-0,05Ti-0,05Y,05 FaR kg | ClC1100°C 1900 ]
bars, 2 heures
Fe-14Cr-1W NR 13 CIC 1100°C, 1900 ]
bars, 2 heures
1100°C, 1
Fe-14Cr-1W-0,3Ti-0,3Y,05 GP kosmz | CIC1100°C,1900 | o i 1400°C/1h
bars, 2 heures

Tableau 3 : Tableau récapitulatif des nuances consolidées.
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Le tableau 1 recense les différentes nuances qui ont servi aux travaux décrits dans la suite de ce
manuscrit. Les nuances Non Renforcée (NR), Faiblement Renforcée (FaR), Standard (Std) et
Fortement Renforcée (FOR) ont été élaborées pour étudier I'influence du taux de renforts sur la
microstructure et les mécanismes de déformation. La nuance Sans Titane (STi) a été consolidée pour
fournir une premiére analyse de I'effet de la chimie du matériau sur la microstructure (en particulier
I’état de la précipitation) et les propriétés mécaniques. Les nuances Gros Précipités (GP) et
Recristallisée (Rc) ont quant a elles été élaborées respectivement pour évaluer I'effet de la taille des
nanoparticules et I'influence de la taille de grain sur les mécanismes de plasticité. Les nuances K05 et
156, respectivement dénommeée Std (pour Standard) et Std-F (pour Standard Filée), sont issues de la
these de M. Praud [37], des résultats complémentaires seront présentés.

2. Les moyens de caractérisation microstructurale

Afin de décrire la microstructure des différentes nuances aux échelles pertinentes, diverses
techniques de caractérisation ont été utilisées, que ce soit a I'échelle macroscopique ou a I'échelle
microscopique.

2.1. Ladiffraction des rayons X
La Diffraction des Rayons X (DRX) est une méthode d’analyse structurale permettant de déterminer
la nature des différentes phases cristallines présentes au sein de la matiére. La DRX est également
utilisée pour mesurer l'indice de texture des matériaux cristallins.

Dans le cas de I'analyse des phases, un diffractométre BRUKER D8 ADVANCE, situé au LA2M, a été
utilisé. Le goniometre est placé en mode « Bragg-Brentano », en configuration 6-6. L’échantillon
reste fixe alors que le détecteur et la source monochromatique sont en mouvement. Cette analyse
est régie par la loi de Bragg :

A=2dsinf équationll.1
Avec d la distance inter-réticulaire entre les plans cristallins, A la longueur d’'onde du rayonnement
(ici égale a la longueur d’onde K, du cuivre 1,54 A classiquement utilisé sur les aciers) et 0 I'angle de
diffraction. Cette relation indique que les rayons X vont étre diffractés pour certaines orientations
spécifiques. Ainsi en fonction du positionnement des pics, il est possible de remonter au type de plan
diffractant et a la nature des phases correspondantes.

Les analyses de texture sont effectuées sur le diffractométre BRUKER D8 DISCOVER A25 du
LA2M, équipé d’un berceau d’Euler % de cercle au centre duquel se situe une platine porte-
échantillon mobile selon les 3 axes de directions. En plus d’une rotation Q de I'échantillon d’un angle
0 et de la rotation du détecteur d’un angle 20, le montage permet également de procéder a des
rotations de type et ¢ (Figure 19). Contrairement aux analyses de phases par diffraction des rayons
X, les analyses de textures se font a I'aide d’une source de rayonnement fixe. Les mesures de texture
consistent a analyser l'intensité diffractée pour une famille de plans {hkl} dans I'espace afin d’en
identifier sa répartition. Tout comme pour les analyses structurales par DRX, la surface de
I’échantillon étudié se doit d’étre plane et polie miroir.
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Figure 19 : Illustration du berceau d'Euler 1/4 de cercle.

2.2. La microsonde de Castaing

La microsonde de Castaing est une méthode d’analyse élémentaire mise en place par Raymond
Castaing en 1951. C’est une technique d’analyse non destructive qui permet de détecter tous les
éléments se situant apres le Béryllium dans un volume de I'ordre du micrometre cube avec une
sensibilité d’environ 100 ppm. Cette méthode de caractérisation microstructurale est basée sur le
principe d’analyse de spectres de RX.
Les analyses ont été effectuées sur une microsonde de Castaing SX 100 CAMECA, installée au LA2M,
avec une tension de 15 kV et un courant compris entre 10 et 100 nA. L’émission X, issue du matériau,
est analysée par cinq spectromeétres a dispersion de longueur d’onde (WDS pour Wavelength
Dispersion Spectrometer), munis de 14 cristaux analyseurs. La surface de I’échantillon étudié se doit
d’étre plane et polie miroir. Cette technique a essentiellement été utilisée afin de vérifier
I’'homogénéité chimique des différentes nuances, que ce soit via des filiations ou via des
cartographies X.

2.3. La microscopie électronique a balayage couplée a ’'EBSD
Le Microscope Electronique a Balayage JEOL JSM-7001FLV, équipé d’un canon a émission de
champ (MEB-FEG) et implanté au LA2M, a été utilisé pour observer la microstructure des matériaux
élaborés. Les principaux modes d’observation utilisés sont :

- Le mode de détection classique, obtenu a partir des électrons secondaires émis aprés
ionisation de la surface balayée. Du fait de I'obtention d’informations concernant le
contraste topographique, ce mode de détection est principalement utilisé pour I'analyse des
faciés de rupture.

- Le mode de détection des électrons rétrodiffusés, qui permet d’obtenir des informations
concernant le contraste chimique de la surface de I'’échantillon. En effet, les atomes les plus
lourds réémettent un nombre plus important d’électrons rétrodiffusés par rapport aux
atomes légers. Le mode de contraste cristallin, caractéristique d’une différence d’intensité
d’émission selon I'orientation du cristal, est également utilisé.

Le MEB-FEG JEOL JSM-7001FLV est couplé a un systeme d’analyse EBSD (Electron BackScatter
Diffraction). Cette technique est utilisée afin de déterminer I'orientation des grains, la distribution de
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la taille de grain, la texture locale mais aussi pour discriminer les différentes phases
cristallographiques.

Le principe de cette technique consiste a envoyer un faisceau d'électrons sur un échantillon
polycristallin incliné d’environ 70°. Les motifs de diffraction des électrons rétrodiffusés sont dessinés
sur un écran au phosphore, placé pres de I'échantillon. Ces motifs de diffraction sont constitués de
bandes qui se croisent. Ces bandes, qui sont caractéristiques de la structure cristalline de
I'échantillon et de l'orientation, sont appelées bandes de Kikuchi. Chaque bande correspond a une
famille de plans cristallographiques et la distance inter-réticulaire est liée a leur espacement. Les
motifs sont transférés du détecteur a l'ordinateur dans le but d’indexer et déterminer |'orientation
du polycristal.

De nos jours, I'indexation s’effectue automatiquement grace a des algorithmes de détection des
bandes sur le diagramme de Kikuchi numérisé. En pratique, les principaux parameétres que
I’opérateur doit fournir au logiciel d’indexation automatique sont :

- la (ou les) structure(s) cristalline(s) possible(s)

- le nombre de bandes a utiliser pour la détermination de I'orientation (n parmi N)

- la tolérance angulaire sur la valeur des angles inter-bandes

- la prise en compte ou non de la largeur des bandes dans I'indexation.

Les analyses EBSD ont été effectuées a une tension d'accélération de 20 kV avec un angle
d'inclinaison de 70° de I"échantillon par rapport a la caméra. Les cartographies d'orientation ont
principalement été réalisées avec un grossissement de 330 et un pas de mesure de 0,37 um. Aprés
acquisition, les cartographies EBSD sont nettoyées a l'aide du logiciel HKL afin de supprimer les bruits
de fond. Les analyses EBSD nécessitant une excellente qualité de surface, illustrée par I'absence de
rayure, les échantillons ont été polis mécaniquement avant d'étre électropolis. L'électrolyte 721,
contenant 70% d'éthanol, 20% d'éther monobutylique d'éthyléne glycol et 10% d'acide perchlorique,
a été utilisé a 5°C avec une tension de 27 V pendant 30 secondes. La profondeur d’analyse est
d’environ 10 nm [90].

2.4. La microscopie électronique en transmission

Le Microscope Electronique en Transmission (MET) permet d’analyser un faisceau d’électrons
accélérés par une tension comprise entre 100 et 300 kV aprés avoir traversé un échantillon
d’épaisseur typiqguement de la centaine de nanometres. Cette technique de caractérisation est
principalement utilisée dans le but d’étudier de maniere tres fine la microstructure (grains,
précipitation, densité de dislocations) des aciers ODS.

Le microscope utilisé pour les observations microstructurales est un MET-FEG (Field Emission
Gun) JEOL 2010F, dont la tension d’utilisation s’éleve a 200 kV. Il est également équipé d’un dispositif
de microanalyse EDX (détecteur Oxford Instruments X-Max" 80T). Les pieces polaires permettent
d’effectuer des observations en haute résolution.

L’échantillon étudié se présente sous forme de disque de 3 mm de diametre, prélevé dans une
plaquette amincie par polissage mécanique jusqu’a environ 80 um d’épaisseur. L’amincissement final
s’effectue par polissage électrochimique a I'aide d’un Tenupol Struers a double jets. Le polissage
électrochimique peut se faire avec deux solutions: la premiére, contenant 70% d’éthanol, 20%
d’éther monobutylique d’éthyléne glycol et 10% d’acide perchlorique, est refroidie a 5°C alors que la
seconde, contenant 90% d’éthanol et 10% d’acide perchlorique, est refroidie a -10°C. La premiere
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solution électrochimique a été la plus utilisée. Les conditions de polissage fixées sur I'appareil sont :
une tension de 30 V pour une intensité de 170 mA.

Enfin, les expériences de déformations in situ dans un MET ont été réalisées au Centre
d’Elaboration des Matériaux et d’Etudes Structurales (CEMES) a Toulouse sur un MET JEOL 2010. Ces
expériences permettent de visualiser en dynamique le mouvement des dislocations, que ce soit a
température ambiante ou a des températures bien plus élevées, et ce en traction ou en relaxation.
Toutefois, la contrainte imposée ainsi que le taux de déformation ne peuvent étre mesurés. Le porte-
objet utilisé pour ces observations de traction in situ differe quelque peu de celui utilisé en
microscopie électronique en transmission conventionnelle. Le schéma du porte-objet est présenté
sur la Figure 20.

Rondelle d’amarrage

Mors fixe — L.
Résistances chauffantes

Mors de traction mobile

Fond du four VWV

Figure 20 : Schéma du porte échantillon utilisé pour les observations de déformation in situ en MET.

Les éprouvettes ont été usinées selon le schéma présenté en Figure 21. Tout comme pour les
observations conventionnelles, les éprouvettes sont amincies par polissage mécanique suivi d’une
finition par électro-polissage.
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Figure 21 : Plan de I'éprouvette de traction utilisée pour les observations de déformation in situ en MET.

2.5. Ladiffusion des rayons X aux petits angles

Les mesures de diffusion des rayons X aux petits angles ont été effectuées au laboratoire de
Science et Ingénierie des Matériaux et Procédés (SIMaP) de I'INP Grenoble et sur la ligne D2AM
(Diffraction et Diffusion Anomale Multilongueurs d'onde) de I'ESRF. La technique de Diffusion des
Rayons X aux Petits Angles (DXPA ou SAXS pour Small Angle X-ray Scattering) permet de caractériser
de maniére quantitative en volume la distribution de taille des nanoparticules. Le principe de cette
technique de caractérisation consiste a envoyer un faisceau de rayons X, généré par une anode
tournante et dont la longueur d’onde est égale a la Koo du molybdene (pour les mesures au
laboratoire), sur un échantillon poli miroir sur les deux faces et préalablement aminci jusqu’a 40 um.
Les faisceaux qui diffusent dans le domaine angulaire d’étude (environ 5°) sont récoltés par un
détecteur 2D PILATUS.
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La diffusion des rayons X aux petits angles est régie par la théorie générale de la diffraction et les
équations associées. Une onde incidente est diffusée par des objets individuels contenus dans
|'échantillon. Lintensité diffractée est fonction du vecteur de diffusion g [91, 92, 93]. Le vecteur de
diffusion q est proportionnel a I'inverse d’une distance et est souvent exprimé en A™. Dans le cadre
de nos mesures SAXS, la gamme de vecteur de diffusion g est comprise entre 0,004 et 0,55 A™.

Dans le cas des aciers renforcés par une dispersion d’oxyde, le modéle a deux phases (c’est-a-dire
une phase précipitée dans la matrice) est privilégié. L'intensité intégrée diffusée Q, s'exprime en
fonction de la différence de densité électronique entre le précipité et la matrice (pp —pm) et la
fraction volumique de précipités f; :

Qo = [ 1(a)-q% dq =272 (pp — pm) fr(1—f;)  équation 11.2 [93]

Ou I(q) est l'intensité diffusée au vecteur g. Lorsque le contraste électronique entre les deux
phases est connu, il est possible de déterminer la fraction volumique des précipités a partir de
I'intensité intégrée.

Lorsque le vecteur de diffusion g tend vers 0 (domaine de Guinier) il est possible d’obtenir des
informations sur la forme et la taille des objets, a condition que ces derniers soient suffisamment
éloignés les uns des autres pour que le signal ne soit pas affecté par le terme d’interférence.
L'approximation de Guinier s’exprime de la fagon suivante :

a*RG
1(q) = (Ap)2 Vel 3 équation I1.3
Ou V est le volume de la particule et R, le rayon de giration qui, dans le cas d’une répartition
monodisperse de précipités de forme sphérique, est proportionnel au rayon R des particules:

Ry = \/; X R. Pour une distribution en tailles de particules, la relation entre la taille moyenne de

celles-ci et le rayon de Guinier mesuré dépend de leur forme, et notamment de la largeur
caractéristique.

Les données SAXS peuvent étre visualisées a I'aide de la représentation de Kratky (/.g?vs g). Une
autre mesure du rayon caractéristique des précipités, dite R, aussi appelé pseudo rayon de
Guinier, peut étre obtenue par mesure du vecteur de diffusion ol I.g° passe par son maximum [92].
La fraction volumique est proportionnelle a l'intégrale sous la courbe de Kratky et peut étre calculée
lorsque la composition chimique des précipités est connue (cf équation 11.2) [93]. Pour un matériau
possédant une largeur relative a mi-hauteur de distribution de taille de précipité de I'ordre de 20%,
les parameétres R, et Ry,qx Sont proches du rayon moyen [94].

2.6. Ladilatométrie et la calorimétrie

Afin d’évaluer les éventuelles transformations de phases au refroidissement des aciers depuis le
domaine des hautes températures et le cas échéant tracer le diagramme de Transformation en
Refroidissement Continu (TRC), des essais de dilatométrie ont été réalisés sur un dilatométre de
trempe DT1000 ADAMEL-LHOMARGY. Cette technique d’analyse thermique consiste a suivre les
variations de dilatation d’'un échantillon en fonction de la température et du temps. Ces variations
sont caractéristiques d’une transformation de phase. Les courbes de dilatométrie, avec différentes
vitesses de refroidissement, permettent de déterminer les températures de début et de fin de
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transformation ainsi que le taux de phase transformée. Ces informations sont par la suite reportées
sur un méme graphique qui constitue le diagramme TRC.

La géométrie des échantillons ferritiques ODS, utilisés pour les analyses de dilatométrie,
correspond a des pavés de dimensions 12x2x2 mm?>. Les vitesses de refroidissement accessibles pour
cette géométrie sont inférieures a 300°C/s. La faible vitesse de chauffe utilisée (de I'ordre de 10°C/s)
permet de garder des conditions proches de I'équilibre.

Le suivi de transformation de phase des aciers ODS a également été réalisé a I'aide d’un
calorimétre SETARAM haute température multi-HTC. Contrairement a la dilatométrie, la calorimétrie
est basée sur la quantité de chaleur absorbée ou émise par I’échantillon, elle aussi représentative des
transformations de phases subies par celui-ci.

3. Les moyens de caractérisation mécanique

3.1. Ladureté

Des mesures de microdureté Vickers ont été faites sur chacune des nuances de I'étude a I'aide
d’'un « LECO M-400 H2 Hardness Testing Machine ». Ces pointés de dureté ont pour objectif de
visualiser 'homogénéité des matériaux aprés consolidation. Pour cela, des filiations sous une charge
de 1 kg ont été réalisées sur des échantillons polis miroir.

Afin de mettre en évidence une variation de la dureté entre différentes tailles de grains, des
mesures de nano-indentation ont aussi été effectuées sur I'appareil Anton Paar (anciennement CSM
Instrument) NHT? implanté au LA2M sur la nuance Std. L'indenteur, de géométrie pyramidale a base
triangulaire (Berkovich modifié), descend lentement jusqu’a entrer en contact avec la matiere. Par la
suite, la pointe indente la matiére jusqu’a ce que la force mesurée atteigne la force demandée (entre
0,1 mN et 500 mN). La dureté est déterminée non pas a partir des diagonales de I'empreinte, comme
pour les essais de microdureté, mais a partir des courbes charge-déplacement (Figure 22) avec le
modele développé par Oliver et Pharr [95].

Ce modele calcule la dureté en fonction de la profondeur de pénétration via I’équation suivante :

P . .
H = % équation 1.4
c

Avec P, le chargement maximal et A I'aire de contact entre I'indenteur et I'échantillon.
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Figure 22 : Courbe charge-déplacement. F,,, correspond a la force maximale, h,,, au déplacement maximale et S a la
raideur élastique aprés déchargement.

Pour un indenteur de type Berkovich, I'aire de contact A, est déterminée par :

A; = 24,56 x h? équation I1.5
Comme illustré en Figure 23, la distance h. équivaut a la différence entre la distance maximale h et la
distance de pénétration hg. La distance de pénétration s’exprime de la fagon suivante :

Pmax

hg =€ équation I1.6

Avec € une constante dépendante de la géométrie de I'indenteur (¢ = 0,75 dans notre cas) et S la
raideur élastique déterminée a partir de la courbe de déchargement (Figure 22).
A partir des équations I.5 et 11.6, I'aire de contact A, s’exprime :

A, = 24,56 x (h — Ep”;ﬂ)2 équation I1.7

Indenteur

r

Décharge

A

Charge

Figure 23 : lllustration de la procédure de déchargement avec les parameétres caractéristiques de la géométrie de contact.

Dans le cadre de notre étude, les empreintes ont été réalisées sous des charges de 1 mN, 2 mN
et 3 mN.
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3.2. Les essais de traction

Les essais de traction ont été réalisés sur une machine électromécanique INSTRON 4507,
implantée au Laboratoire d’étude du Comportement Mécanique des Matériaux (LC2M), sur une large
gamme de température entre I'ambiante et 800°C (classiquement : 20°C, 400°C, 500°C, 600°C, 650°C
et 800°C) et pour deux vitesses de sollicitation (7 *x 10™* s~ et 1075 s™1). Les chauffes ont été
réalisées a I'aide d’un four a lampes dont la température maximale est de 1800°C. Les mesures de
force ont été effectuées a I'aide d’une cellule de force de 2 kN. L'utilisation de deux vitesses de
sollicitation permet d’estimer la sensibilité de la contrainte a la vitesse de déformation (S). Des essais
de traction avec sauts de vitesse ont également été réalisés afin de compléter cette analyse. Le
parameétre S correspond a I'écart de contrainte observé entre deux vitesses de déformation :

Ao , .
S = i équation 1.8

De maniere générale, ces essais de traction ont pour objectif de définir le comportement en
traction des différentes nuances modeéles. lls permettent d’accéder a I'évolution de la limite
d’élasticité (Rpg.29,), de la contrainte maximale (Rm), de I'allongement uniforme (Ag) ainsi que de
I'allongement total (At%) en fonction de la température. Ces essais donnent également des
informations au sujet des mécanismes d’endommagement notamment a partir de mesures du
coefficient de striction et de I'observation des facies de rupture. Ces essais ont été réalisés sur des
éprouvettes plates de longueur totale égale a 14 mm (6 mm de longueur utile), de largeur totale
égale a 7,5 mm (1,5 mm pour la partie utile) et d’épaisseur égale a 0,75 mm (Figure 24).

Afin de suivre le degré d’anisotropie des propriétés mécaniques en traction, quelques
éprouvettes ont aussi été testées dans le sens axial et circonférentiel pour la plupart des nuances
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Figure 24 : Géométrie des éprouvettes de traction.

Le programme de dépouillement des essais de traction permet de redresser les courbes
conventionnelles déformations/contraintes en les corrigeant de la rigidité de la machine. Les pentes
d’élasticité sont recalées a partir du module d’Young, calculé a partir de mesures de fréquences de
résonance sur une large gamme de température [96]. Les valeurs du module d’Young dans la gamme
de température qui nous intéresse d’un acier ferritique Fe-14Cr-1W et d’un acier Fe-14Cr-1W
renforcé par une dispersion d’oxyde sont présentées dans le Tableau 4.
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Module d’Young

20°C 200°C  400°C 500°C 550°C 600°C 650°C 800°C

Acier Fe-14Cr-1W
(GPa)

ODS Fe-14Cr-1W
(GPa)

213,0 204,5 188,0 179,0 172,0 164,0 155,0 132,0

230,0 217,5 205,0 187,5 180,0 175,0 163,0 132,0

Tableau 4 : Module d'Young d'une nuance ferritique Fe-14Cr-1W et d'une nuance ODS ferritique Fe-14Cr-1W.

3.3. Les essais de fluage
Les essais de fluage ont été effectués sur des éprouvettes cylindriques de différentes dimensions
(Annexe 1) avec une charge constante sous air. Les machines utilisées sont de type TACS, produites
par ADAMEL. La Figure 25 illustre le schéma du montage.

fixation de <<
I"éprouvatte

Four—_ |

Mars de

Systéme de chargement

Figure 25 : Schéma d'un essai de fluage sur une machine ADAMEL de type TAC.

Le lancement d’un essai de fluage passe par deux étapes préliminaires :

- une étape de mise en température de I'éprouvette. La chauffe s’effectue a partir d’un four
tubulaire dont la température maximale est de 1000°C. Des thermocouples de type K
permettent de controler la température de I'éprouvette.

- Une étape de mise en charge. Dans un premier temps, une précharge est appliquée afin de
tendre la ligne d’amarrage et rattraper les jeux inhérents a la machine. La mise en charge
doit étre effectuée assez rapidement (1 a 2 minutes) afin de réduire au maximum le fluage
durant cette période. Afin d’éviter les a-coups, la mise en charge, effectuée a I'aide d’un
vérin électrique, doit se faire avec un incrément de la contrainte compris entre 3% et 5% de
la contrainte appliquée. En outre, cette procédure permet d’avoir une bonne répétabilité sur

les chargements en contrainte des éprouvettes.

L'essai est considéré en stade de fluage lorsque la charge est intégralement appliquée. La
déformation est mesurée a I'aide d’'un extensometre placé dans les trous des tétes d’éprouvettes

(Annexe 1).

Dans le cadre de notre étude, deux températures d’essai ont été appliquées (650°C et 700°C).
Pour ces deux températures, des essais avec une contrainte similaire ont été réalisés afin d’étudier

I’évolution du comportement en fluage avec la température des différentes nuances modeles.
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Ill. Elaboration et caractérisations microstructurales
des différentes nuances modeles

1. Etat de l'art

1.1. Role des différents éléments chimiques
De nombreuses études, portant sur l'influence des différents éléments chimiques intervenant
dans la composition des aciers ferritiques/martensitiques ODS, ont été menées afin d’optimiser leur
microstructure ainsi que leurs propriétés mécaniques [97].

1.1.1. Le chrome

Le chrome est I'un des éléments de base utilisé dans les aciers inoxydables. Il permet
d’augmenter la résistance a la corrosion et a I'oxydation a chaud ainsi que la résistance mécanique
avec un durcissement par solution solide. Comme [l'illustre la Figure 4, une faible teneur en chrome
(inférieure a 12% de Cr), permet d’avoir un contréle sur la structure de grains via la transformation
de phase y — a [98]. Cependant, en aval du cycle, les aciers a bas chrome sont plus difficiles a
retraiter que les aciers a haut pourcentage de chrome [99]. En parallele, plus la teneur en chrome est
élevée, plus l'acier est fragilisé par la présence de précipités a’ riches en chrome, issus du
phénoméne de démixtion a — a’. D’autres phases intermétalliques riches en chrome, telles que les
phases g, y, ainsi que des carbures de type M;3Cs sont aussi susceptibles de se former lors du
vieillissement thermique [100].

1.1.2. Le tungsténe et le molybdéne

En 1977, Matsuo et al. a étudié I'effet d’éléments chimiques en solution solide, dont le tungstene
et le molybdene, sur les propriétés mécaniques a haute température d’un acier austénitique 17Cr-
14Ni [101]. Cette étude a mis en évidence une augmentation de la contrainte a rupture en fluage et
une diminution de la vitesse de fluage secondaire lorsque la teneur en tungsténe et/ou en
molybdéne augmente.

D’autres études, traitant de I'effet du tungsténe dans un acier martensitique, confirment que
lorsque le taux de tungstene augmente, les propriétés mécaniques en fluage deviennent meilleures
(temps a rupture plus élevé et vitesse secondaire plus faible) [102, 103, 104].

Récemment, Narita et ses collaborateurs se sont intéressés a I'apport du tungstene sur les
propriétés mécaniques en traction. lls montrent une augmentation de la limite d’élasticité a 700°C
avec la concentration en tungsténe (Figure 26). Ce gain est en partie lié au durcissement du
tungsténe [105] présent en solution solide [106].

Cependant, Abe et ses collaborateurs observent également une variation de la température de
transition ductile-fragile (TTDF) avec la teneur en tungsténe [103]. Comme l’illustre la Figure 27, la
TTDF passe par un minimum avant de remonter pour des teneurs de tungsténe élevées.
L'augmentation de la TTDF est liée a la formation de phases de Laves Fe,W qui fragiliseraient le
matériau [107].

Il apparait donc qu’une teneur en tungsteéne comprise entre 1% et 2% massique représente le
meilleur compromis au regard de ces propriétés mécaniques.
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Figure 26 : Evolution de la résistance a la traction et de la limite d'élasticité a 700°C selon le pourcentage massique de
tungstene [105].
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Figure 27 : Température de transition ductile-fragile (TTDF) en fonction de la concentration massique de tungstene d'un
acier 9% de Cr [103].

1.1.3. L’yttrium

En 1992, Benjamin mene une étude sur les différents oxydes incorporés dans les matériaux ODS.
Il confirme que I'utilisation d’oxyde de thorium — déja utilisé par Coolidge pour renforcer le filament
de tungstene d’une lampe a incandescence [108] — confere de bonnes propriétés mécaniques a
haute température. En outre, il montre que I'oxyde d’yttrium posséde des propriétés similaires a
celles obtenues avec I'oxyde de thorium [109]. L'yttrium est donc privilégié puisqu’il permet d’éviter
tous les problémes liés a la radioactivité du thorium [110].
Dans une présentation, Inoue illustre I'apport de nanoprécipités d’oxydes d’yttrium insérés dans une
matrice ferritique/martensitique (Figure 28) [111].

Les études menées par Ukai montrent également une amélioration des propriétés mécaniques,
gue ce soit en traction ou en fluage, lorsque le taux de renforts augmente [33].
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Figure 28 : Apport de la précipitation incorporée dans un acier ferritique/martensitique [111].

1.1.4. Le titane

Lors de la mécanosynthése, le titane et I'oxyde d’yttrium ajoutés pour produire les nanorenforts
se dissolvent sous l'effet des chocs mécaniques [11, 112]. Selon les mesures de diffusion des
neutrons aux petits angles réalisées par Couvrat, une précipitation mixte de type Y-Ti-O se forme
ensuite a partir de 400°C, soit durant I'étape de dégazage [113].

Contrairement a I’hypothése faite par Dou, qui dit que le titane couplé avec du tungstene permet
d’affiner la taille des nanoparticules [42], Okuda montre que le titane est I'élément responsable de
cet affinement [31]. Les études de Kim, Ratti et Alinger confirment cet effet du titane sur la
précipitation [106, 114, 115]. On observe également la présence de précipités grossiers riches en
titane présents sous forme de carbures, de nitrure et/ou d’oxydes [11]. Selon Inoue, la teneur
massique optimale en titane serait de 0,3% avec 0,25% d’'Y,0; [111]. Elle permettrait de contréler la
recristallisation tout en gardant de bonnes propriétés mécaniques (que ce soit en traction ou en
fluage). Cependant, elle n’est valable que pour des aciers a base Fe-12%Cr. La teneur optimale en
titane d’un acier ODS Fe-14Cr n’est que tres peu discutée dans la littérature.

En 1993, Ukai et ses collaborateurs publient un article expliquant que le titane améliore la
résistance mécanique en fluage des aciers ODS. En effet, lorsque la teneur en titane augmente, la
contrainte a rupture en fluage augmente [32]. Il est en de méme pour les propriétés en traction [28].
Cette amélioration des propriétés mécaniques des matériaux ODS est associée a la diminution de la
taille des nano-particules [28].

1.1.5. L’oxygéne
L'oxygeéne, présent en exces, est un élément nécessaire pour la formation des nanoparticules
d’oxydes complexes [116]. En outre, il permet de controler la microstructure d’aciers ODS
martensitiques déformés par laminage a froid. En effet, lorsque le pourcentage massique de
I'oxygéne en exces dépasse les 0,13%, des aciers tels que MA957 ne recristallisent plus [116].
Ohtsuka et ses collaborateurs ont également étudié la stoechiométrie optimale des précipités
grossiers de Ti-O permettant d’avoir la meilleure distribution de nano-oxydes au sein des grains. Ils
préconisent des précipités de type TiO, avec x autour de 1 [117].

Lorsque la teneur massique de I'oxygene en exces est trop élevée, les propriétés mécaniques
diminuent [46, 118, 119]. Ohtsuka a étudié les propriétés en traction et en fluage d’aciers ODS 9%Cr
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pour lesquels le taux d’oxygene en exces était controlé. Il montre que pour un pourcentage massique
d’oxygéne en exces égal a 0,08%, les propriétés mécaniques sont optimales (Figure 29) [120].
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Figure 29 : Fluage uni axial et propriétés de traction d'aciers 9Cr ODS contenant différentes concentrations d'oxygéene ;.(a)
contrainte a rupture pour 1000 h de fluage, (b) limite d’élasticité et contrainte maximale en traction [120].

1.1.6. L’aluminium

Utilisé dans les premiéres nuances, notamment dans le MA956 et le PM2000 avec un
pourcentage massique compris entre 4 et 6%, I'aluminium permet d’améliorer la résistance a la
corrosion grace a la formation d’une couche passive d’alumine [121]. Cependant Furukawa a montré
que la résistance mécanique en traction d'une nuance Fe-16Cr-0,1Ti-0,35Y,0;, obtenue a
température ambiante, chute lorsque I'on augmente le taux d’aluminium [122]. Cette chute des
propriétés mécaniques peut s’expliquer par la formation de précipités grossiers riches en aluminium
et en yttrium [123]. Comme l'illustre la Figure 30, la résistance maximale ne diminue que légérement
a 700°C lorsque I'on augmente le taux d’aluminium [122]. L'effet néfaste de I'aluminium sur les
propriétés mécaniques est plus prononcé a 450°C. Ohtsuka et ses collaborateurs ont confirmé cet
effet néfaste de I'aluminium sur les propriétés mécaniques [124].
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Figure 30 : Evolution de la résistance maximale en traction (Ultimate Tensile Strength) en fonction de la concentration
massique d'aluminium [122].
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Malgré cette chute des propriétés mécaniques, les nuances 14/16Cr—4/5Al restent parmi les
matériaux les plus étudiés ces dernieres années [125, 126, 127, 128, 129, 130, 131].

1.1.7. Autres éléments d’addition

Ukai et ses collaborateurs ont également étudié les effets microstructuraux liés a I'utilisation
d’autres éléments d’addition. L’ajout de vanadium ou de niobium ne change rien a la microstructure.
lIs confirment que le titane permet de réduire la taille des oxydes et montrent que cet affinement est
reproductible en présence de zirconium [132]. Par la suite, Isselin et al. ont confirmé la diminution de
la taille des précipités en présence de zirconium [133]. En outre, le zirconium permettrait d’améliorer
la résistance a la corrosion des aciers ODS [121]. L’addition du silicium dans un acier Fe-12Cr-2,5W-
0,4Ti-0,3Y,0; a récemment été étudiée. L'ajout de cet élément chimique améliore la résistance a
I’oxydation ainsi que les propriétés en traction [134]. Cependant, le silicium est en compétition avec
le titane pour la formation d’oxydes nanométriques complexes [135].

1.2. Microstructure d’aciers ODS élaborés par Compaction Isostatique a Chaud
(CIC)

Eiselt [136] observe une microstructure bimodale pour un acier ferritique ODS 13% de Cr (Figure
31). L'acier 13% de Cr présente une microstructure bimodale avec de gros grains dont la taille est
comprise entre 1 et 8 um et des grains nanométriques (entre 20 et 500 nm). Une distribution
bimodale de grains a également été observée sur plusieurs aciers ferritiques ODS Fe-14Cr élaborés
par compaction isostatique a chaud [137, 39, 138, 139, 140].

Figure 31 : Microstructure d'un acier ODS 13% de Cr consolidé par CIC [136].

Récemment, Oksiuta et ses collaborateurs ont étudié I'influence de la pression, appliquée lors de
|’étape de consolidation a chaud, sur la microstructure d’aciers ferritiques Fe-14Cr ODS. llIs
retrouvent une distribution bimodale de la taille de grain. En outre, ils observent une augmentation
de la densité ainsi qu’une diminution de la porosité lorsque la pression augmente [141]. L'influence
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du temps de broyage avant CIC sur la microstructure a également été étudiée. Il a été mis en
évidence une augmentation des zones a grains submicroniques lorsque le temps de broyage diminue
[142].

D’apres les études menées par Gentzbittel [12] et Cayron [143], la microstructure d’un acier ODS
ferritique/martensitique, consolidé par compaction isostatique a chaud, est composée de grains
équiaxes. Cayron [143] illustre le fait qu’aprés CIC, on observe une microstructure bimodale pour la
nuance 9% de Cr ODS EUROFER 97. Toutefois, aprés un traitement thermique de trois heures a
1300°C suivi d’un recuit d’une heure a 1150°C et d’un refroidissement en four, la microstructure de
I’acier EUROFER 97, comportant 0,2% d’yttrium, devient monomodale avec des grains équiaxes
remplis de lattes de martensites. Cette formation de lattes de martensite a également été observée
par De Castro [144, 145]. En outre, Cayron [143] montre que la teneur en oxyde d’yttrium a pour
effet de retarder la restauration laissant place a une microstructure bimodale. Cela est di a un
ancrage des joints de grain par les nanoparticules, ralentissant la croissance des grains [137].

1.3.  Microstructure d’aciers ODS élaborés par filage

Garcias-Junceda [146] montre par EBSD (Electron BackScatter Diffraction) que la microstructure
d’un acier ferritique ODS 14Cr est composée de grains allongés dans le sens de filage et de petits
grains équiaxes (Figure 32). Cette texture morphologique est doublée d’une texture
cristallographique trés prononcée, qui est obtenue en majorité pour des aciers ferritiques de
géométrie axisymétrique (tube ou barre), sous la forme d’une texture fibrée dans la direction de
filage <110> [36]. Dans le sens transverse, une distribution de grains submicroniques équiaxes est
observée. Les grains allongés font quelques microns de long pour quelques centaines de nanometres
de large. Ainsi, le facteur de forme des grains (GAR : Grains Aspect Ratio = rapport de la longueur sur
la largeur) peut aller de 2,5 [35] a 10 [19]. Ce type de microstructure allongée est également observé
dans d’autres études [35, 147, 47, 148, 149]. Karch a étudié I"évolution de la microstructure d’acier
ODS a base Fe-14Cr au cours du filage. Il montre qu’avant de rentrer dans la filiere la matiere est
composée d’une microstructure trés similaire a celle d’un acier ferritique ODS consolidé par CIC. Des

lors que la matiére rentre dans la filiere, les grains s’allongent et se réorientent dans la direction de
filage [150].

0% Dot on oadla"e S

Figure 32 : Analyses EBSD de la microstructure d'un acier ODS 14Cr filé : Microstructure §|&1§€€d'a§i; le sens de la direction
d'extrusion (Extruded Direction "ED") a), microstructure composée de grains équiaxes dans le sens transverse b) [146].
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Quant aux nuances ferritiques/martensitiques filées, elles présentent une microstructure
composée de grains équiaxes de tailles variées (Figure 33) [38]. La différence de microstructure
obtenue entre une nuance ferritique filée et une nuance ferritique/martensitique filée est due a la
transition de phase a haute température.

N | | raeage hepe0 U] i it i)
Figure 33 : Illustration d'une microstructure d'acier ODS 9Cr-1W filée par EBSD [38].

Enfin, comparés aux aciers ODS consolidés par filage, les matériaux élaborés par CIC comprennent
une faible densité de dislocations [136, 37]

1.4. Etat de la précipitation

1.4.1. L’apport de la précipitation

Comme l’illustrent Dou, Boulnat ou encore Badjeck, la précipitation permet principalement
d’ancrer les joints de grain [42, 151, 152]. En outre, elle permet de ralentir le mouvement des
dislocations par ancrage [37].

En 2002, Klueh et al. ont caractérisé les nuances 12Y1 (nuance Fe-12Cr renforcée par de

I'yttrium) et 12YWT (nuance Fe-12Cr-2,5W renforcée par du titane et de I'yttrium) [28]. La taille des
précipités pour la nuance 12Y1 est estimée entre 10 et 40 nanometres alors que la précipitation de la
nuance 12YWT posséde une taille comprise entre 1 et 5 nanomeétres. Klueh et ses collaborateurs
montrent que les propriétés en traction et en fluage de la nuance 12YWT sont meilleures que celles
obtenues avec la nuance 12Y1. Il apparait que les propriétés mécaniques sont améliorées lorsque la
taille moyenne des oxydes est tres petite (quelques nanometres). A 'aide d’observations par MET,
Couvrat observe quant a lui une précipitation plus fine lorsque la température de consolidation est
plus faible [113].
En faisant varier de maniere contrdlée la teneur massique de poudre d’oxyde d’yttrium incorporée
dans une matrice ferritique (Fe-14Cr-3W-0,4Ti), Hoelzer a étudié I'influence de la densité de nano-
renforts. La densité de précipités est de I'ordre de 10 — 10** m™. Cet ordre de grandeur est
généralement rapporté dans la littérature. Comme l'illustrent les résultats de traction, il montre que
les propriétés mécaniques sont meilleures lorsque la densité de nano-renforts augmente [153]. Il est
tout de méme préférable de renforcer I'acier ferritique/martensitique avec une fraction volumique
d’oxyde d’yttrium comprise entre 0,2% et 0,5% afin de limiter la perte de ductilité [13]. La fraction
volumique optimale de renforts permettant de garder un bon compromis entre les propriétés
mécaniques et la ductilité du matériau serait donc de 0,3% [113].
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1.4.2. La nature des particules

Selon la composition de I'acier, les précipités seront de natures chimiques différentes. Ainsi, Kim
[154] et Larson [155] observent la présence de nanoprécipités de type Y-Ti-O dans un acier 12YWT
(Figure 34). De leur c6té, De Castro [156] et Marquis [157] remarquent la présence de particules de
type Y-Cr-O dans une nuance ODS Fe-12Cr sans titane. Hsiung et al. ont de leur c6té identifié des
précipités de types Y-Al-O [127] dans un acier 16Cr-4Al. Enfin, Aleev remarque la présence de
composés mixtes de type Y-V-O dans un acier 9CrWVTa-0,5Y,0; [158].

21 nm

16 nm
164 am -
Figure 34 : Distribution 3D des éléments Y, O et Ti mesurés par SAT dans un acier 12YWT [154].

La microstructure des aciers ferritiques ou ferritiques/martensitiques est composée de
particules, dont la taille varie entre 1-2 nanomeétres et quelques centaines de nanomeétres. Selon
Sakasegawa, la chimie des précipités évolue en fonction de leur taille [44].

Les particules microniques observées dans la nuance MA957 sont des oxydes d’aluminium [44].
Ces oxydes indésirables proviennent d’'une contamination lors de I'atomisation des poudres. En effet,
I"aluminium est utilisé afin de limiter la quantité d’oxygéne dissous dans le bain d’acier liquide.

Les aciers renforcés par une dispersion d’oxydes d’yttrium et comportant du titane présentent
des particules dont la taille est comprise entre 50 et 150 nanomeétres. Ces gros précipités indésirables
correspondent a des oxydes de titane TiO, [159]. lIs sont en grande partie localisés au niveau des
joints de grain et diminuent la ductilité du matériau [160]. La formation de ces oxydes de titane
pourrait étre liée a un apport externe d’oxygene contribuant a I'oxydation du titane a la surface des
grains de poudre durant I'étape de consolidation. Selon les études effectuées par Sakasegawa sur
I"acier MA957, ces oxydes de titane sont enveloppés d’une couche d’yttrium [161]. Cette structure
cceur/coquille a également été observée par Yamashita et ses collaborateurs [162]. En I’absence de
titane, des oxydes grossiers sont encore observés mais cette fois-ci ils sont riches en chrome [156].
Des carbures de chrome d’environ 100 nm et de type M,3;Cs ont également été identifiés dans des
aciers ODS 9% Cr [163] et dans des aciers ODS 14% Cr [149].

Comme illustré Figure 34, des oxydes nanométriques complexes de type Y-Ti-O se forment au
sein d’'un matériau ODS 12YWT. Ces oxydes mixtes sont également présents dans les aciers ODS

54



Chapitre Il : Elaboration et caractérisations microstructurales des différentes nuances modeéles

ferritiques élaborés au CEA [35, 45, 164, 165], dans les aciers 14YWT [166, 167] et dans des aciers 9%
de Cr RAFM (Reduced-Activation Ferritic-Martensitic) ODS [168] (Figure 35).

Comme le souligne Unifantowicz [166], cing types de précipités complexes ont été répertoriés
jusqu’a maintenant :
- Les oxydes Y,Ti,O, de structure pyrochlore correspondant aux oxydes les plus fréquents et
les plus stables [169, 170].
- Les oxydes non-stoechiométriques Y,Ti,O, pour les plus petites particules [161].
- Les oxydes Y,TiOs de structure orthorhombique [171].
- Les oxydes de structure orthorhombique appelés PyroOrtho, correspondant a un mixte
d’oxyde d’yttrium (Y,0;) avec des phases pyrochlores [172].
- Des oxydes YTiO; identifiés par Alinger a I'aide de diffusion des neutrons aux petits angles
[115].
Récemment, des études par SAT ont toutefois mis en évidence I'existence d’une précipitation
nanométrique dont la nature chimique est YTiO, [173].
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Figure 35 : a) Reconstruction d'une pointe de SAT d'un acier 14YWT [166], b) Images EFTEM de particules ODS présentes
dans un acier RAFM [168].

La Figure 36 résume les différentes familles de particules identifiées selon leur taille dans un
acier MA957 [44].

Selon une étude récente de Ribis, la forme des nanoparticules varie selon la nature chimique et la
taille de ces derniers. Les oxydes Y,Ti,O, de rayon supérieur a 1 nm sont plutét cubiques alors que les
oxydes Y,0; sont plutét de forme sphérique ou cuboidale [174].

Les particules nanométriques sont le plus souvent observées avec une structure coeur/coquille.
L'oxyde d’yttrium, correspondant au cceur de la structure, est enveloppé par un oxyde de chrome
[157, 165, 152]. Des études par énergie filtrée (EFTEM) [175], par spectroscopie par pertes d’énergie
d’électrons (communément appelée EELS) [113, 176, 177] et par SAT [178, 179, 180] confirment la
présence d’une structure de type cceur-coquille pour certaines nanoparticules au sein de différentes
nuances ODS. Le cceur est enrichi en yttrium et en oxygéne (avec la présence de titane selon la
nuance) et est entouré d’une coquille généralement riche en chrome (Figure 37). Hirata et al. ont
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observé la structure cceur-coquille avec une forte cohérence de la coquille avec la matrice et un cceur
fortement lacunaire (environ 10% atomique) [177].
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Figure 36 : Image MET d'une réplique extractive de MA957 regroupant les différentes familles de précipités identifiées a) et
classées selon la taille des particules b). Evolution du rapport Y/Ti en fonction de la taille des précipités c) [44].
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Figure 37 : Cartographies EELS d'un précipité de rayon 4 nm.

1.4.3. Structure cristalline, cohérence et énergie interfaciale

La structure cristalline, le degré de cohérence ou encore I'énergie interfaciale des particules
peuvent étre déterminés par microscopie électronique en transmission en haute résolution (MET-
HR).
En 2003, Klimiankou a étudié la structure cristalline ainsi que la cohérence des particules présentes
au sein de la microstructure d’un acier ODS EUROFER 97 dépourvu de titane (Figure 38). Il montre
que les précipités d’oxyde d’yttrium, qui se forment pendant le procédé de CIC, possédent une
structure cristalline cubique centrée. La transformée de Fourrier indique une relation d’orientation
cristallographique de la particule avec la matrice ferritique. En effet, le plan (111) de la particule est
parallele au plan (110) de la matrice. En outre, la direction [111]yawice €St paralléle a la direction
[110]particute [181].
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Figure 38 : Image MET-HR d'une particule Y,0; incorporée dans la matrice ferritique a) et transformée de Fourrier de
I'image MET-HR b) [181].

En 2004, Yamashita étudie la formation des oxydes complexes Y-Ti-O [170]. Ce dernier prétend
gue les oxydes complexes Y-Ti-O sont toujours incohérents avec la matrice. Or en 2012, Ribis montre
gue les conditions de cohérence sont respectées entre la structure pyrochlore d’'Y,Ti,0; et la
structure cubique centrée de la matrice ferritique dans le cas d’une relation cristallographique cube
sur cube entre le précipité et la matrice (Figure 39) [174]. D’autres relations d’orientation
cristallographique de la particule avec la matrice ferritique sont également rapportées dans la
littérature [182, 183, 184].

Le degré de cohérence entre une particule et la matrice qui I'enveloppe représente un parameétre
important. Il joue principalement un réle au niveau des interactions particules/dislocations et donc,
de maniére plus générale, sur la plasticité du matériau.

--------
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d(110)Fe

() (d)
Figure 39 : Image d'une particule Y,Ti,O; observée au MET-HR a) avec sa transformée de Fourrier de type pyrochlore b).

Image MET-HR a faible fréquence spatiale c) et représentation schématique de la particule intégrée dans la matrice d)
[174].

Ribis a également calculé les énergies interfaciales pour les particules Y,Ti,O; et Y,0; [174].
L’oxyde de type pyrochlore présente une énergie interfaciale, égale & 260 mJ m?, plus faible que
celle obtenue pour la particule d’oxyde d’yttrium (350 mJ m™). Cette observation permet de
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comprendre en partie la raison pour laquelle les précipités de type Y,Ti,O, possédent une croissance
limitée a haute température par rapport aux précipités Y,0s.

1.5. Evolution de la microstructure a haute température

1.5.1. Stabilité thermique des précipités

Il est important de s’assurer que les aciers renforcés par une dispersion d’oxydes nanométriques
présentent de bonnes propriétés mécaniques a haute température. Ce maintien de la résistance au
fluage a haute température nécessite une bonne stabilité thermique des nanoparticules. Les
premieres études de stabilité thermique d’aciers ODS Fe-20Cr-5,5Al ont été effectuées par
Krautwasser en 1994. Il observe une bonne tenue en température des dispersoides jusqu’a des
températures de I'ordre de 1150°C [185].

Récemment, Zhong a étudié I'évolution en température des oxydes complexes d’un acier ODS
14Cr-1W-0,3Ti-0,3Y,0; [186]. L’acier ODS ferritique a subi divers traitements thermiques sous vide
secondaire avec des températures comprises entre 1250°C et 1450°C et des temps de recuits allant
d’'une demi-heure a 3 heures. Une trés faible variation de la précipitation est notée a 1250°C,
illustrant le début de croissance des renforts. Ces résultats sont en accord avec des études
antérieures sur du MA957 qui indiquaient la croissance des nanoparticules pour des traitements
thermiques a 1300°C [187, 188].

Cependant, comme lillustre Cunningham, I'évolution de la précipitation peut également
dépendre du temps de maintien en température. Ainsi, pour des traitements thermiques a 1000°C
pendant 19500 heures une croissance des particules a été observée [189]. Cette dépendance avec le
temps de maintien en température a aussi été reportée dans d’autres publications [188, 190, 191].

1.5.2. Evolution de la taille de grain aprés traitements thermiques et thermomécaniques

Dans son étude impliquant des traitements thermiques de 3000 heures sur la microstructure
d’un acier ferritique MA957, Miao a observé une stabilité des grains pour des températures allant
jusqu’a 1000°C [192].
Une croissance de grains assez modérée est observée sur un acier Fe-18Cr-1W-0,3Ti-0,3Y,0; a partir
de 1350°C [113]. Selon le Tableau 5 reprenant les valeurs présentées par Zhong, on observe une
croissance de grains d’environ 18% apreés traitement thermique a 1400°C pendant une heure sur une
nuance Fe-14Cr-1W-0,3Ti-0,3Y,0; filée [193].

Etat initial Traité thermiquement 1h a 1400°C

Diamétre moyen des

. 680 800
grains (nm)

Tableau 5 : Taille de grain moyenne de la nuance Fe-14Cr-1W-0,3Ti-0,3Y,05 filée, déterminée par Zhong, en fonction du
traitement thermique [193].

Ces résultats permettent d’affirmer la stabilité de la microstructure d’un acier ferritique ODS a
haute température, pour une température inférieure a 1250°C.
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La recristallisation est un phénomeéne thermiquement activé qui se traduit par la formation de

nouveaux grains dépourvus de dislocations. Un acier conventionnel recristallise pour des
températures de recuit de I'ordre de 0,6 Ts.
Les premieres études, portant sur la recristallisation d’un acier renforcé par une dispersion d’oxydes,
indiguent que la température minimale a partir de laquelle il est possible d’observer une
microstructure composée de grains recristallisés est proche de la température de fusion T; (entre
0,9% et 0,95% de T;) [194]. Cela est confirmé par H. Réglé qui montre que la température de
recristallisation de I'acier ferritique ODS MA956 est d’environ 1350°C (Figure 40) pour une
température de fusion d’environ 1510°C [23]. La différence de température de recristallisation
observée entre un acier conventionnel et un acier ODS est liée a la présence des nanoprécipités. En
effet, ces derniers épinglent les joints de grain augmentant la température critique avant croissance
des grains [195, 196]. En outre, les germes recristallisés croissent par migration des joints de grain.
Dans un acier conventionnel, la distance séparant les jonctions de joints de grain étant grande, la
migration des joints de grain n’est pas retardée. Au contraire, comme souligné précédemment, les
aciers ODS élaborés par métallurgie des poudres présentent une microstructure a petits grains dont
les joints de grain triples agissent comme des points d’ancrage lors de la croissance de grain [197].

Le phénomene de recristallisation est fonction de divers parameétres tels que la composition
chimique du matériau [151], I'homogénéité de la microstructure [198], le procédé de déformation
[199] et la méthode de consolidation. Selon Ukai [116], en plus d’apporter de bonnes propriétés
mécaniques, la teneur en oxyde d’yttrium est un parameétre important pour la recristallisation. Il
conseille d’introduire au maximum 0,25% d’Y,0; afin de garder un contréle sur la recristallisation. De
son c6té, Capdevilla a étudié I'influence d’une déformation hétérogene a froid sur la température de
recristallisation [24, 200]. Il observe une diminution de la température de recristallisation dans les
zones les plus déformées. Réglé et Alamo ont également montré que lorsque I'on déforme a froid le
matériau, la température de recristallisation diminue. Elles indiquent également qu’une déformation
par étirage a froid est plus favorable pour diminuer la température de recristallisation qu’une
déformation par martelage a froid (Figure 40) [23].

Martelage
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Etirage

750 | T
650 | e

20 40 60

File
Figure 40 : Evolution de la température de recristallisation des aciers MA956 et MA957 selon le taux de déformation et le
procédé de déformation [23].
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2. L’élaboration des nuances d’étude

Des poudres atomisées par la société Aubert & Duval ont été broyées dans un attriteur a billes
vertical, situé au Laboratoire de Technologie des Matériaux Extrémes (LTMEx) du CEA de Saclay. Les
poudres ont été broyées pendant 10 heures, sous une atmosphére neutre (argon). Par la suite, ces
poudres broyées ont été mises en gaine puis dégazées a 300°C ou 400°C, selon la nuance, pendant 2
heures sous vide secondaire (< 10® Pa). Enfin, les nuances ont été consolidées par Compaction
Isostatique a Chaud (CIC) a 1100°C, sous une pression de 1900 bars, pendant deux heures. La vitesse
de chauffe et de refroidissement est de 800°C/h. La CIC a été réalisée soit par la société Bodycote,
soit par le CEA-LTMEx. Pour la nuance filée ayant servi a I’élaboration de la nuance recristallisée,
seule I'étape de consolidation differe. La billette a été chauffée a 1100°C pendant 1h puis filée au
LTMEx dans une presse de 575 tonnes avec une filiere de section circulaire avec un rapport de filage
de I'ordre de 13 et une vitesse du fouloir de 25 mm/s.

Afin d’affiner la compréhension des mécanismes de plasticité, ces nuances modeles ont été
élaborées en faisant varier, de maniere contrélée, différents parametres microstructuraux. La teneur
indiquée sur chaque composition nominale est exprimée en pourcentage massique.

2.1. Nuances obtenues par consolidation par CIC

Les trois premiéres nuances renforcées par une dispersion d’oxydes ont été consolidées a partir
d’une poudre pré-alliée Fe-14Cr-1W, cobroyée dans I'attriteur avec une poudre TiH, et une poudre
Y,0;. Ces aciers ODS ont pour objectif I'’étude de I'influence du taux de renforts sur la microstructure
et les propriétés mécaniques. Parmi ces nuances d’acier ODS, on trouve une nuance de composition
standard Fe-14Cr-1W-0,3Ti-0,3Y,0;, appelée par la suite Std. La composition nominale des deux
autres aciers ODS est basée sur cette nuance de référence, a la différence prés que la teneur
massique en TiH, et en Y,0; a été modifiée. Néanmoins, un rapport TiH,/Y,0; égal a 1 a été conservé.
On a donc une nuance faiblement renforcée FaR, avec seulement 0,05% massique de Ti et 0,05%
massique d’Y,0; et une nuance fortement renforcée, FoR, avec 1% massique de renforts.
Afin d’évaluer lI'impact de l'absence de précipitation sur la microstructure et les propriétés
mécaniques, une premiere nuance Fe-14Cr-1W a été consolidé par CIC a partir de la poudre pré-
alliée broyée (code matiere CEA K06). Cependant, cette nuance dite non renforcée comporte une
pollution d’oxydes nanométriques [37]. L'origine de ces nano-renforts non désirés proviendrait d’'une
contamination de I'attriteur durant le broyage précédent. Une nouvelle nuance non renforcée NR, a
donc été élaborée par consolidation directe par CIC d’une poudre Fe-14Cr-1W atomisée, non broyée.

Enfin, I'influence du titane a également été étudiée grace a une nuance totalement dépourvue
de cet élément chimique. La composition nominale de la nuance sans titane STi est donc la suivante :
Fe-14Cr-1W-0,3Y,0s.

2.2. Nuances obtenues par traitements thermiques et thermomécaniques post
consolidation

2.2.1. Nuance a gros précipités
Afin de comprendre l'influence de la taille de la nano-précipitation sur les propriétés

mécaniques, une nuance a précipités plus gros, désignée GP, a été élaborée. En s’appuyant sur les
travaux de Zhong [193], il s’avere nécessaire de monter a des températures extrémement élevées (>
1300°C).
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Dans le but de déterminer la condition de traitement thermique idéale pour I'élaboration d’une
nuance a gros précipités, différents traitements thermiques (1300°C pendant 1h, 1400°C pendant 1h
et 1400°C pendant 3h) ont été effectués sur la nuance Std. Dans le cadre de notre étude, la condition
retenue pour la nuance GP correspond a un traitement thermique d’une heure a 1400°C. Lors du
traitement thermique, la nuance GP a partiellement fondu suite a une diffusion du carbone,
provenant de la sole en graphite, vers le lopin et ce malgré la présence de deux feuillards de
tungsténe. Néanmoins, le cceur de la partie non fondue reste exploitable.

2.2.2, Nuance recristallisée
Afin d’évaluer I'effet de la taille de grain sur les propriétés mécaniques, I'élaboration d’une
nuance recristallisée a été décidée. En se basant sur les travaux de recristallisation d’Hélene Réglé
[23], un traitement thermique a une température supérieure a 90% de la température de fusion (Tf =
1510°C) devrait permettre d’obtenir la recristallisation. Cependant, aucun signe de recristallisation
n’a été observé malgré une croissance de la précipitation pour un recuit d’une heure a 1400°C sur la
nuance Std consolidée par CIC ou sur la nuance filée Std-F de méme composition Fe-14Cr-1W-0,3Ti-
0,3Y,0; (code matiere CEA J56)
Comme différents travaux [24, 199, 200, 201] ont illustré I'effet bénéfique des traitements
thermomeécaniques sur le phénomeéne de recristallisation des aciers ODS, et que des premiers essais
de compression a froid suivi d’un traitement thermique sur la nuance filée Std-F ont donnée des
résultats encourageants, ces mémes essais ont été réalisés sur la nuance consolidée par CIC.
Toutefois, il est apparu que la température de recristallisation était fortement dépendante de Ila
méthode d’élaboration et qu’une nuance recristallisée ne pourrait étre obtenue a partir de la nuance
consolidée par CIC. Il a donc été décidé de recourir a la nuance de méme composition mais filée et
qui avait donné des résultats prometteurs. Deux conditions de traitement thermomécanique,
permettant d’obtenir une recristallisation quasi-totale, ont été retenues :
- une déformation de 40% par compression a froid suivi d’'un recuit a 1400°C pendant une
heure (nuance Rc) afin de se rapprocher de la microstructure de précipitation de la nuance
Std recuite aussi a 1400°C pendant une heure (nuance GP).

- une déformation de 70% par compression a froid suivi d’'un recuit a 1150°C pendant 30 min.
Pour ces conditions, la précipitation reste nanométrique. Cependant, cette nuance
recristallisée n’a pas pu étre totalement caractérisée par manque de temps et de matiere.

Les travaux menés sur les traitements thermiques et thermomécaniques, qui ont donné lieu a
publication, sont résumés en annexe 2, dans laquelle la publication a aussi été incluse.

3. Les microstructures obtenues

Cette partie décrit les résultats des caractérisations microstructurales de la microstructure des
différentes nuances.

3.1. Composition chimique
La composition chimique des différentes nuances a été controlée a la microsonde de Castaing par D.
Hamon (SRMA/LA2M). Elle est déterminée a partir de filiations quantitatives. Les éléments chimiques
dosés correspondent aux éléments de base: le fer, le chrome, le tungstene, le titane, I'yttrium,
I'oxygéne. L'aluminium a également été dosé car des traces de cet élément avaient été identifiées
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sur les nuances antérieures co-broyées au CEA. Le Tableau 6 récapitule les teneurs massiques
moyennes des différentes nuances étudiées.

Fe Cr W Ti Y (0] Al

Std Base % 14,78 0,99 0,27 0,20 0,13 0,03

(o)
Ecart type 0,25 0,05 0,07 0,04 0,03 0,03
FaR Base % 14,93 1,02 0,09 0,06 0,19 0,04

(o)
Ecart type 0,91 0,16 0,03 0,01 0,08 0,03
FoR Base % 14,35 0,95 0,97 0,67 0,40 0,03

(o)
Ecart type 0,21 0,04 0,64 0,17 0,11 0,02
STi Base % 14,69 1,03 0,01 0,20 0,17 0,03

(o)
Ecart type 0,79 0,16 0,01 0,04 0,04 0,02
NR Base % 14,45 0,97 0,00 0,00 0,08 0,01

(o]
Ecart type 0,58 0,15 0,00 0,00 0,08 0,01
GP Base % 14,37 0,99 0,31 0,21 0,20 0,05

()
Ecart type 0,25 0,05 0,17 0,06 0,09 0,05
Rc Base % 14,00 1,06 0,31 0,23 0,07 0,04

(o)
Ecart type 0,78 0,20 0,03 0,04 0.01 0,03

Tableau 6 : Teneurs massiques des différentes nuances modeles déterminées a la microsonde de Castaing.

Malgré la présence d’éléments de contamination, tel que I'aluminium, on peut noter que les
compositions chimiques mesurées sont similaires aux compositions nominales souhaitées.

3.2. Diagrammes de phase
Afin de caractériser les éventuelles transformations de phases dans les différents matériaux d’étude,
des mesures de dilatométrie et de calorimétrie ont été réalisées sur les nuances modeéles NR, FaR et
STi ainsi que sur la nuance ODS filée Std-F. Comme la poudre cobroyée et utilisée pour I'élaboration
de la nuance Std-F est la méme que pour la nuance Std, les résultats de dilatométrie et de
calorimétrie obtenus sur I'acier ODS Std-F sont supposés transposables a la nuance modeéle Std.

La courbe de I'essai de dilatométrie réalisé sur I'acier ODS ferritique Std-F (Figure 41) ne
comporte aucune inflexion synonyme d’un changement de phase malgré une vitesse de trempe
élevée. Un essai complémentaire de calorimétrie DSC a été réalisé sous gaz neutre (argon). Le cycle
thermique est composé :

- d’une chauffe jusqu’a 1300°C avec une vitesse de montée en température de 10°C par

minute

- d’une stabilisation en température pendant 2 minutes

- d’un refroidissement par four coupé (= 30°C/min).

Hormis un pic endothermique a 700°C correspondant au point de Curie, le thermogramme obtenu en
calorimétrie confirme I'absence de transformation de phase (Figure 42). L’acier ODS Std-F, tout
comme l'acier Std, est donc 100% ferritique.
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Figure 41 : Courbe de dilatométrie obtenue entre 20°C et 1100°C sur I'acier ODS a 14% de Cr Std-F (Vc = 10°C/s et Vr =
100°C/s).

A contrario, on peut remarquer a environ 870°C une inflexion endothermique de faible intensité sur
le thermogramme obtenue en calorimétrie de I'acier STi (Figure 43). Ce pic endothermique est
également observé vers 880°C sur I'acier FaR (Figure 44) et 840°C sur la courbe de calorimétrie de
I’acier non renforcé (Figure 45). Ce pic endothermique correspond a une transformation de phase
ferritique @ en phase austénitique y. A partir de I'enthalpie de transformation de la ferrite en
austénite mesurée sur la courbe de calorimétrie d’un acier ODS 9% de Cr, il est possible de
déterminer le taux de ferrite transformée en austénite sur les aciers NR, STi et FaR. Le Tableau 7
donne les différentes valeurs d’enthalpie mesurées et les taux d’austénite formée durant la chauffe.
Pour les différentes nuances, une part seulement est transformée en austénite indiquant un passage
dans le domaine bi-phasé a + y.

ODS 9% de Cr NR FaR STi
D’apres calorimétrie
Enthalpie (AH) AH=10J/g AH=1,5)/g AH=3,9)/g AH=238)/g
Taux d'austénite 100% 15% 39% 28%
déduit

Tableau 7 : Enthalpie et taux d'austénite déterminés pour les nuances NR, FaR et STi a partir des courbes de calorimétrie.

Lors du refroidissement, I’acier STi exhibe un léger pic exothermique en dessous de 800°C, illustrant
la transformation du faible taux d’austénite en ferrite. Ne présentant aucun pic de transformation
exothermique a basse température, toute I'austénite semble s’étre transformée en ferrite lors du
refroidissement. Au contraire, les nuances NR (Figure 45) et FaR (Figure 44) ne semble présenter
aucune transformation de I'austénite en ferrite mais un pic exothermique situé entre 310°C et 330°C
selon la nuance, et caractéristique de la formation de martensite. On peut également noter le pic
inverse du point de Curie présent sur les trois aciers a 700°C lors du refroidissement.
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Figure 42 : Thermogramme obtenu sur I'acier Std-F entre 20°C et 1300°C (Vc = 10°C/min et Vr = four coupé ~ 0,5°C/s).
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Figure 43 : Thermogramme obtenu sur |'acier ODS dépourvu de titane (STi) entre 20°C et 1300°C (Vc = 10°C/min et Vr = four
coupé ~ 0,5°C/s).

En complément de la calorimétrie, différentes mesures de dilatométrie ont été effectuées sur I'acier
STi afin de tracer le diagramme de Transformations en Refroidissement Continu (diagramme TRC).
Les vitesses de refroidissement utilisées varient entre 0,1°C/s et 100°C/s. On peut noter sur le
diagramme TRC obtenu (Figure 46) qu’une partie (voire la totalité) de I'austénite formée lors de la
chauffe se transforme en martensite pour des vitesses de refroidissement supérieures a 0,5°C/s
(pour rappel, lors de la CIC, la vitesse de refroidissement était de I'ordre de 0,2°C/s). En outre, les
températures Acl (température de début de transformation pendant le chauffage) et Tfc
(température de fin de transformation pendant le chauffage) confirment la traversée du domaine
biphasé durant la chauffe.
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Figure 44 : Thermogramme obtenu sur l'acier ODS 14% de Cr faiblement renforcée (FaR) entre 20°C et 1300°C (Vc =
10°C/min et Vr = four coupé ~ 0,5°C/s).
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Figure 45 : Thermogramme obtenu sur |'acier 14% de Cr (NR) entre 20°C et 1300°C (Vc = 10°C/min et Vr = four coupé ~
0,5°C/s).

Comme l'illustrent les mesures de calorimétrie et de dilatométrie, les aciers contenant peu, voire pas
de titane présentent une transformation @ en @ + y lors de la chauffe. Du fait de cette traversée du
domaine biphasé a + y, ces aciers contenant peu, voire pas de titane sont susceptibles de présenter
des hétérogénéités chimiques. L'essai de dilatométrie réalisé dans les conditions d’élaboration
(1100°C puis vitesse de refroidissement de 0,2°C/s) sur la nuance NR montre qu’une faible fraction
de zones martensitiques se forme lors du refroidissement (Figure 47 (a)). Au contraire, les mesures
de dilatométrie, réalisées dans les conditions de la consolidation par CIC (V. = 0,2°C/s), montrent
une transformation 100% ferritique de la nuance FaR (Figure 47 (b)). Les domaines de transformation
ferritique et martensitique de la nuance FaR ne semblent donc se chevaucher que tres peu puisque
sur la courbe de calorimétrie pour une vitesse de refroidissement de = 0,5°C/s, quasiment toute
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I'austénite se transforme en martensite. Comparé a la nuance STi, le domaine de transformation
ferritique est déplacé vers les faibles vitesses de refroidissement. Il est possible que cette différence
soit principalement due a un effet taille de grain comme souligné par Brachet [202]. Il serait
intéressant de tracer le diagramme TRC de cet acier ODS.
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Figure 46 : Diagramme TRC de I'acier ODS a 14% de Cr STi.
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Figure 47 : Courbe de dilatométrie obtenue entre 20°C et 1100°C sur (a) I'acier a 14% de Cr NR (Vc = 10°C/s et Vr = 0,2°C/s)
et (b) I'acier FaR (Vc = 10°C/s et Vr = 0,2°C/s).
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3.3. Homogénéité chimique
Afin d’évaluer 'lhomogénéité chimique des matériaux d’étude, des cartographies X ont aussi été
réalisées a la microsonde de Castaing. Les cartographies élémentaires sont présentées en Figure 48.

Les zones les plus riches correspondent aux zones claires.

Figure 48 : Cartographies X des éléments Cr, W, Ti, Al, O et Y des nuances ODS a 14% de Cr élaborées par CIC : Std, FaR, FoR,
STi et NR.

La Figure 48 met en évidence des ségrégations d’oxygene, principalement sous forme de liserés
fins, sur les différentes nuances. Selon les nuances, les ségrégations d’oxygéne sont associées avec
les éléments chimiques Ti, Al ou encore Cr. On remarque également des points clairs pouvant
correspondre a de la précipitation grossiere. Sur les filiations quantitatives (Figure 49), ces
hétérogénéités locales sont illustrées par des enrichissements locaux d’oxygene associés avec le
titane, le chrome ou I"aluminium.

Une bonne homogénéité chimique des éléments Cr et W est observée dans les nuances Fe-
14%Cr Std et FoR. Au contraire, les trois autres aciers ferritiques présentent des variations locales de
composition. Des zones appauvries en chrome et en tungstene sont visibles sur les filiations
quantitatives réalisées sur les aciers FaR, STi et NR (Figure 49). Cette différence d’homogénéité
chimique en Cr et W sur les nuances FaR, STi et NR est en accord avec les observations effectuées en
dilatométrie et en calorimétrie : la présence d’'un domaine bi-phasé a haute température pour ces

67



Chapitre Il : Elaboration et caractérisations microstructurales des différentes nuances modeéles

nuances pourrait en effet conduire a la formation de deux phases, I'une enrichie en Cr et W et I'autre
appauvrie en Cr et W. L’apparition de ce phénomene semble ainsi corrélée avec la teneur en titane.
Enfin, le pourcentage de zones appauvries en chrome et en tungsténe varie selon la nuance. Le taux
de zones appauvries en chrome et en tungsténe a été déterminé pour les trois nuances a I'aide d’un
logiciel de traitement d’image. On remarque que la nuance NR présente seulement 14% de zones
appauvries contre 43% pour I'acier FaR et 38% pour I’acier STi. Ces données sont en assez bon accord
avec les taux d’austénite calculés a partir des essais de calorimétrie (Tableau 7).
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Figure 49 : Analyses quantitatives (en % massique) des principaux éléments chimiques. Filiations avec un pas de 1 um.

Une étude complémentaire des ségrégations chrome/tungsténe a donc été réalisée a l'aide

d’analyses supplémentaires a la microsonde de Castaing sur l'acier ferritique NR. Des analyses
gualitatives semblent mettre en évidence une association entre les zones appauvries en chrome et
en tungsténe, constatées sur les cartographies X, et les zones martensitiques, observées sur la
micrographie BSE (Figure 50). Une analyse quantitative a été effectuée a I'aide de filiation (pas de
mesure tous les 1 um) de maniere a confirmer cette tendance. La position de la filiation est
présentée en Figure 50.
La filiation traverse deux différents types de grains : gros grains ferritiques et lattes de martensite.
Comme lillustre la Figure 50, la filiation montre une association parfaite entre le Cr et le W
confirmant les tendances observées sur les cartographies X. Les zones enrichies en Cr et en W
correspondent aux grains ferritiques (début et fin de la filiation). Il est possible de quantifier la teneur
moyenne des grains ferritiques. Elle est de 14,29% en Cr et 1,04% en W contre 12,93% en Cr et 0,66%
en W dans les zones martensitiques.
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Figure 50 : a) Cartographies X des éléments Cr et W et b) filiation quantitative (pas de I'analyse 1um) effectuées sur I'acier
NR.

On retrouve la méme tendance sur les nuances ODS présentant des zones de ségrégation de Cr et de
W. Les zones enrichies en Cr et W sont associées aux gros grains. Cependant, les zones appauvries en
Cr et W n’ont pas pu étre identifiées convenablement.

De maniére générale, les ségrégations en Cr et en W, observées dans les nuances a faibles teneurs
(voire méme a teneur nulle) en Ti, sont liées a une transformation de phase de la phase a en a +

Y-

Des cartographies X ont également été réalisées sur les matériaux traités thermiquement et
thermo-mécaniquement. Une comparaison entre les états initiaux et les états recuits est effectuée
en Figure 51. On observe la disparition des liserés riches en oxygene, en aluminium ou en titane
aprées traitement thermique. En contrepartie, on peut noter la présence d’enrichissements locaux
d’Al et Ti correspondant a de la précipitation grossiére. On peut penser que ces éléments chimiques
ont été dissous lors du recuit avant de précipiter de nouveau.

Enfin, de petites zones appauvries en chrome et en tungsténe sont également observées sur les deux
états recuits. Tout comme pour les nuances NR, FaR et STi, ces zones appauvries en Cr et W
pourraient correspondre a I'existence d’'un domaine bi-phasé. Il est possible que I'apparition de ce
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domaine bi-phasé apres traitement thermique soit liée a une contamination d’éléments

gammagenes tels que le carbone.

Std

Figure 51 : Cartographies X des éléments Cr, W, Ti, Al, O et Y des nuances ODS a 14% de Cr élaborées au CEA : Std, GP, Std-F
et Rc.

3.4. Microstructure et distribution de la taille de grain
3.4.1. Microstructure d’aciers ODS a base Fe-14Cr élaborés par CIC

Contrairement a la microstructure d’un acier ferritique Fe-14Cr non renforcé composée de gros
grains et de zones martensitiques (Figure 52 (a)), la microstructure des aciers ferritiques ODS est
formée de grains équiaxes avec une distribution de taille bimodale (voire multimodale) (Figure 52
(b)).

Sur la microstructure de I'acier Fe-14Cr, la présence de chapelets de précipités intergranulaires
correspondant aux anciens joints de grain de poudres peut étre remarquée. Ces chapelets de
précipités correspondent aux liserés riches en chrome et en oxygene observés précédemment sur les
filiations réalisées par microsonde de Castaing (Figure 49).
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Figure 52 : Micrographies MEB de I'acier NR (a) et de I'acier ODS Std (b).

! 2Urm ! Titane

2um Oxygeéne ! 2um ! Aluminium
Figure 53 : Analyse chimique des précipités grossiers observés par MET sur la nuance ODS Std.

Des chapelets de précipités inter- et intragranulaires sont également observés sur I'acier ODS Fe-
14Cr. Cependant, ces oxydes grossiers sont non plus riches en chrome, mais en titane et en
aluminium (Figure 53). lls correspondent donc aux fins liserés de titane et d’aluminium mis en
évidence par microsonde de Castaing.
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3.4.2. Orientations cristallographiques et distribution de la taille de grain

Dans cette partie, I'orientation cristallographique ainsi que la distribution de taille de grain des
différentes nuances modeles ont été déterminées a partir de données EBSD. Les cartographies
d’orientation cristallographiques, acquises par F. Barcelo (SRMA/LA2M), sont présentées en Figure
55. Le code couleur dépend de I'orientation des grains et est associé au triangle d’orientation Figure
54. Ces cartographies ont été réalisées avec un grandissement de 330 et un pas de mesure de 0,3 um
sauf pour la nuance NR qui se compose d’une microstructure a tres gros grains (grandissement de
200, pas de mesure 0,5 um) et la nuance Std-F (grandissement de 3000, pas de mesure 0,03 um) en
raison d’une microstructure fine.

Ferrite, bcc 110

[001]

[111]
[101]

Figure 54 : Code couleur utilisé pour les cartographies EBSD.

Elles mettent en évidence une évolution de la microstructure avec la composition chimique. En effet,
la nuance dépourvue de renforts est principalement composée de gros grains équiaxes. Les zones
non indexées, présentes sur la cartographie EBSD de I'acier NR, correspondent aux zones
martensitiques formées durant le cycle de compaction isostatique a chaud (annexe 3). Le taux de
martensite s’éleve a 19%, ce qui est en accord avec les données de dilatométrie et de calorimétrie.
Aprés ajout de renforts, la microstructure devient bimodale avec des grains microniques et des grains
nanométriques (annexe 3). Ces derniers correspondent aux zones non indexées observées sur les
cartographies EBSD des nuances ODS modeles. On peut noter une augmentation du pourcentage de
ces zones non indexées lorsque le taux de renforts augmente.

Enfin, contrairement aux nuances modeles élaborées par CIC dont la structure est isotrope, la nuance
Std-F exhibe une microstructure de grains allongés ayant une orientation cristallographique
préférentielle de type <110> dans la direction de filage. On observe également des grains
microniques, voire submicroniques, présentant une faible texture.

Il convient également de souligner que la microstructure est trés stable vis-a-vis des traitements
thermiques puisque I'on retrouve une microstructure bimodale avec une taille de grain proche de la
nuance Std apres traitement thermique de 1400°C pendant une heure. Il est donc clair que les
nanoprécipités réduisent la mobilité des joints de grain. Aprés traitement thermomécanique
(déformation par compression a froid puis traitement thermique d’'une heure a 1400°C), la nuance
Std-F initialement filée présente une microstructure composée de gros grains équiaxes avec une
faible texture cristallographique. Des zones non indexées, correspondant a plus fort grandissement a
des grains non recristallisés orientés selon <111> dans la direction de filage (Figure 56), restent
également présentes.
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Figure 55 : Cartographies EBSD des nuances modeles NR, FaR, STi, Std, FoR, Std-F, Rc et GP.
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Figure 56 : Cartographie EBSD mettant en évidence la présence de grains nanométriques orientés selon <111> et grain non-
recristallisé, présentant de nombreuses dislocations, observé en mode STEM-HAADF.
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Figure 57 : Figures de pdles a) typique des nuances modeles, b) de la nuance Std-F et c) de la nuance recristallisée.
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Des analyses de texture par diffraction des rayons X ont été réalisées en complément par J. Roubaud
(SRMA/LA2M) et sont présentées en Figure 57. La texture des aciers ferritiques modeéles, ODS ou
non, présente un caractére isotrope avec un indice de texture de I'ordre de 1,1 (matériaux isotrope si
indice de texture égal a 1). Au contraire la nuance Std-F consolidée par filage a chaud posséde une
texture cristallographique trés prononcée dans la direction <110> paralléle a la direction de filage.
Enfin, ces analyses confirment la présence d’une texture <111> sur I'acier ODS a base Fe-14Cr-1W
déformé de 40% a froid puis recuit a 1400°C pendant une heure.

Pour déterminer la taille de grain, I'angle de désorientation minimale choisie pour délimiter un grain
par rapport au grain voisin est de 5°. Les distributions de taille de grain en fraction surfacique sont
présentées en annexe 4. De maniere générale, la distribution de taille de grain est bimodale avec un
taux de grains submicroniques compris entre 62 % pour la nuance FoR et 11 % pour la nuance Rc
suivi d’'une population de grains microniques plus ou moins étalée selon la nuance. A l'inverse la
nuance FaR, présente une distribution plutét monomodale avec un maximum centré sur les grains
submicroniques et qui s’étale sur les gros grains. En outre, la fréquence de grains submicroniques de
la nuance FaR est plus élevée que celle obtenue pour la nuance Std. Il est possible que cette
différence soit due au passage de la nuance FaR dans le domaine biphasé, tel qu’observé
précédemment, générant une fraction de petits grains beaucoup plus importante lors de la
transformation d’austénite en ferrite.

Il existe différents moyens permettant d’estimer la taille de grain a partir des données EBSD.
L'absence d’indexation des grains nanométriques sur les clichés, pris a faible grandissement pour
cartographier des zones de taille satisfaisante, fait que les tailles moyennes déterminées en nombre
et en surface sont surestimées. En outre, la microstructure des nuances modeles élaborées par CIC
présente diverses tailles de grains. La formule représentant au mieux la microstructure correspond a
une pondération surfacique :

D = Y, fs—i Xdgq—; €quationlll.1

Avec fs_; et dgq—; respectivement la fraction surfacique et le diametre moyen d’une classe de taille
de grain d’indice i. La taille moyenne de grains des différentes nuances modeles est donnée en
Tableau 8, des classes de taille de 1 um ont été prises. La taille moyenne des grains nanométriques
est déterminée a partir de cartographies EBSD réalisées a plus fort grandissement. Selon M. Praud,
les grains de la nuance Std-F, déterminés a partir de clichés MET, ont une longueur moyenne de 1,30
um et une largeur de 0,45 um (soit un facteur de forme de I'ordre de 2,8) [37]. En utilisant la
méthode des intercepts, qui consiste a mesurer la distance des points d’intersection entre les joints
de grain et une droite qui traverse le grain, la longueur moyenne est de 1,16 um et la largeur
moyenne de 0,43 um. Les données MET et EBSD sont donc en bon accord. La taille de grain moyenne
déterminée a partir de la distribution de la nuance Std-F est de 2,9 um.

Hormis pour la nuance FaR (qui présente justement une allure de distribution des tailles de grains
différentes), une diminution de la taille de grain est observée lorsque le taux de renforts augmente.
Cela est probablement di au fait que les joints de grain sont de plus en plus épinglés lorsque la
fraction volumique augmente empéchant ainsi leur migration.
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NR FaR STi Std GP Rc FoR

Taille moyenne

27,6 4,3 9,0 6,5 6,7 9,5 1,8
(um)

Tableau 8 : Taille de grain moyenne estimée a I'aide de I'équation 1ll.1 pour chacune des nuances modeles élaborées par
CIC.

En outre, la stabilité thermique des grains d’un acier ODS consolidé par CIC est confirmée de par la
faible différence de taille entre la nuance Std et la nuance GP qui a été recuite une heure a 1400°C.

3.4.3. Détermination de la densité de dislocations par la méthode des intercepts

La caractérisation microstructurale passe également par une détermination de la densité de
dislocations aprés élaboration. Les dislocations sont facilement repérées sur les clichés de MET de
par leur fort contraste.

Figure 58 : lllustration de la méthode des intercepts permettant de déterminer la densité de dislocations. En encart le cliché
de diffraction correspondant. Les traits rouges correspondent aux traits hors grains.

La densité de dislocations ppisiocs €St déterminée a I'aide de la méthode des intercepts. Comme
illustré en Figure 58, cette méthode consiste a tracer un quadrillage sur le cliché MET avant de
déterminer le nombre d’intersections entre les lignes du quadrillage et les dislocations. La formule de
calcul est la suivante :
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_ 2XNXG
Ppislocs =

équation I11.2 [203]

Lxe
Avec N le nombre d’intersections, L la somme de la longueur des droites constituant le quadrillage, G

le grossissement de la micrographie et e I'épaisseur locale de la lame.

Un facteur correctif f, permettant de pondérer le résultat selon les conditions d’extinctions de
dislocations (ﬁl_; = 0), est introduit dans I'’équation IIl.2. Le vecteur de Burgers des dislocations E,
généralement identifié pour un acier de structure cubique centrée, est de type 1/2 < 111 >. Quant

au vecteur de diffraction g, il est déterminé a I'aide du cliché de diffraction.

En reprenant I'exemple du cliché MET de la nuance Std (Figure 58), N est égal a 24, avec un
grossissement de 91 500, une longueur totale de (4,7 +8,4+3%x95+8,7+47)+(57+64+
5% 5,18+ 5,6 +3) cm et une épaisseur estimée de 70 nm. Concernant le facteur correctif, le
vecteur de diffraction est de type <110> (souvent constaté pour les aciers ODS
ferritiques/martensitiques). On a donc :

[110].[111] =2
[110].[111] = 2
[110].[111] =0
[110].[111] =0

Pour cet exemple, selon les conditions d’extinction que I'on obtient (§I;= 0), la moitié des
dislocations serait visible : le facteur correctif est donc égal a 2.

La densité de dislocations moyenne de la nuance standard (Std) est de 9,7 + 0,6 x 103 m~2.

L'ordre de grandeur semble étre cohérent du fait que, pour une nuance filée contenant a priori plus
de dislocations, la densité de dislocations est comprise entre 3 X 10* et 3 x 10> m~2 [37].
La densité de dislocations des nuances NR, FaR, STi et FOR est comprise entre 5 x 1013 et 3 x
10 m™2. Enfin, la densité de dislocations a été analysée aprés traitement thermique et
thermomeécanique. Les gros grains de la nuance Rc sont rescristallisés (absence de dislocation) alors
que les grains non recristallisés, représentant seulement 10% de la microstructure, possedent une
densité de dislocations de 5,5 X 1013 m™2. La densité de dislocations de la nuance Rc est ainsi
supposée égale a 5 X 1012 m™~2, soit 10% de 5,5 X 103 m™2. En ce qui concerne la nuance GP, la
restauration n’est pas totale. On trouve une densité de dislocations égale 8 1 x 1013 m™2.

3.4.4. Caractérisation de la précipitation

La précipitation représente le paraméetre microstructural majeur des aciers ODS. Ainsi, il est
primordial de caractériser finement la distribution de taille, la densité volumique ainsi que la chimie
des nanoparticules. Pour cela, des analyses de DXPA et des observations MET ont été réalisées.

Les campagnes de mesures de DXPA ont été effectuées au laboratoire SIMAP et a I'ESRF, tous deux
situés a Grenoble. Les données brutes des mesures de DXPA réalisées en laboratoire sont données en
Figure 59. Dans un premier temps, on observe I'absence de signal caractéristique de la présence
d’une population de nano-précipités pour I’échantillon NR. Cela signifie que, comme son nom
I'indique, la nuance modele NR est totalement dépourvue de renfort. Ensuite, lorsque I'on suit
I’évolution des données brutes de chacune des nuances, on s’apergoit que certains matériaux
modeles (GP, Std, Std-F, Rc et FoR) présentent une « bosse » plus ou moins intense. Cette « bosse »
est représentative d’une distribution resserrée sur une taille de précipités. Au contraire les nuances

78



Chapitre Il ; Elaboration et caractérisations microstructurales des différentes nuances modeles

STi et FaR présentent une allure de courbes suggérant la présence d’une distribution plutot étalée.
Les données obtenues a I'ESRF confirment ces résultats. On peut en outre remarquer une similitude
entre la distribution des nuances Std-F et Std. Comme lillustre la Figure 60, le signal de DXPA évolue
entre les nuances Std et GP d’une part et Std-F et Rc d’autre part. En effet, la « bosse » se décale vers
les petits g — soit un rayon plus important apres recuit. Il semble aussi exister une légere différence
de taille moyenne entre la nuance Rc et la nuance GP, normalement recuites a la méme
température. Il est possible que cette différence soit liée a une température légérement plus élevée
suite a I'incident technique ayant engendré la fusion du lopin GP.

Afin d’avoir une mesure complémentaire de la distribution de la taille des nanoparticules,
plusieurs images, acquises en microscopie électronique en transmission sur chacune des nuances
étudiées, ont été traitées avec le logiciel VISILOG. La Figure 61 présente la distribution de taille de
particules des différentes nuances modéles déterminée a partir des clichés MET. Les histogrammes
confirment la distribution resserrée sur les petites tailles pour les matériaux Std, Std-F et FoR. Au
contraire, les nuances comprenant un faible pourcentage de titane voient leur distribution de la taille
des nanoparticules s’étaler sur une plus large gamme. L'évolution de la précipitation apres
traitements thermiques est également confirmée. Une légére différence de la distribution de la taille
des précipités entre les nuances GP et Rc est aussi retrouvée. Enfin, I'absence de nanoparticule au
sein de la matrice de I’acier NR a été vérifiée par MET.

1000 000.00 -
[n] o 5
=]
=0
=0
100 000.00 - -
10 000.00 -
‘Q
o
2
3 1000.00 -
£ o NR x FaR
100.00 - a2 STi
x FoR o Std-F
10.00 -+
- GP + Rc
1.00 . ———— . .
0.001 0.01 N 0.1 1
q (A1)

Figure 59 : Données brutes de DXPA, obtenues au laboratoire SIMaP, pour chacune des nuances.
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Figure 60 : Comparaison des signaux de DXPA des nuances Std, Std-F, GP et Rc.
35 - 45 -
30 . 40 |
35 -
25 -
X ¥ 30 -
(] 20 - 8 i
Q W FaR 2 25 - W STi
Q (V]
2 15 - % 20 -
\w N
e & 15 -
10 -
10 -
5 - 5 |
0 - 0 -
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20
Diametre des précipités (nm) Diameétre des précipités (nm)

80



Chapitre Il ; Elaboration et caractérisations microstructurales des différentes nuances modeles

70 30
60
25
50 .
X | Std = 20
o 40 Q
2 5
o $ 15
S 30 3
9 h
S [T 9
£ 5 10
10 5 I I
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 10 12 14 16 18 20
Diameétre de précipités (nm) Dlametre de précipités (nm)
30 30
25 25
20 x 20 Rc
o W Std-F @
P 2
Y15 o 15
=)
S =3
)] @
= £ 10
10
S
(19
5 I 5 II
0 0 .-—-- iiiiii
10 12 14 16 18 20 10 12 14 16 18 20
Dlametre de précipités (nm) Dlametre de précipités (nm)
35 o .
FaR 1343 précipités comptés
30

- STi 2885 précipités comptés

20 H FoR Std 1727 précipités comptés
1 GP 872 précipités comptés
10
Std-F 1015 précipités comptés
0 II.____ - Rc 1048 précipités comptés

10 12 14 16 18 20 ,
Dlametre de précipités (nm) FoR 1509 preécipites comptes

Figure 61 : Distribution de la taille des nanoparticules mesurées en MET pour chaque matériau modele.
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(6]

Les données SAXS ont été analysées quantitativement a I'aide des représentations de Kratky. Ces
représentations permettent d’avoir un ordre d’idée de la valeur du rayon de Guinier Ry, du rayon
maximal R, du rayon moyen R, (Tableau 9) et de la fraction volumique de précipités [94]. Les
courbes ont été ajustées en utilisant une distribution en log normale de sphéres. On peut noter que
les nuances se répartissent en deux groupes, un premier pour lequel les trois mesures donnent des
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résultats trés proches, ce qui est représentatif d’une distribution resserrée bien décrite par une loi
log-normale d’écart-type 20 a 30%, et un deuxieme groupe avec des écarts plus importants entre les
mesures R (Ou encore R,) et Ry, signe d’une distribution de tailles large, dont le rayon est sans
doute mieux représenté par les valeurs de Rn. et R, (plus proches des valeurs MET). Dans
I'ensemble, les données obtenues par DXPA et MET sont en bon accord, malgré certaines
divergences qui sont essentiellement liées aux limites respectives des techniques utilisées. Les
analyses complémentaires par DNPA (Diffusion des Neutrons aux Petits Angles), qui n’ont pas été
présentées ici, confirment les résultats.

NR FaR STi Std GP Std-F Rc FoR

Rg (nm) 0 3,9 4,9 1,5 5,0 1,4 3,7 2,9

Rmax (hm) 0 3,2 5,0 1,5 4,5 1,5 3,8 2,4

Rm (nm) 0 1,6 1,6 1,3 3,0 1,3 2,6 0,9
Rmoyen

MET (nm) 0 1,9 2,6 1,3 3,6 1,8 3,0 2,0

Tableau 9 : Valeurs du rayon de Guinier, du rayon maximal et du rayon moyen des différentes nuances déterminées par
DXPA. Comparaison avec les rayons moyens mesurés par MET.

La fraction volumique de précipités a été calculée a partir de I'équation @y = an(pp—
pm)zfv(l—fv). Or, la fraction volumique étant faible, I’équation se simplifie sous la forme

Qo = 2n2(pp - pm)zfv. Q, représente l'intensité intégrée (cf. chapitre Il) et f, la fraction volumique.
Pp et pm SONt respectivement les densités électroniques des précipités et de la matrice [93]. Le calcul
de la fraction volumique dépend donc de la composition chimique des précipités. La chimie des
particules a été analysée a partir de données d’analyses par DNPA effectuées au laboratoire Léon
Brillouin du CEA. Le rapport des intensités diffusées dans les directions paralléle et perpendiculaire
au champ magnétique, noté A, donne une indication sur la composition chimique des espéces
diffusantes [204]. Le Tableau 10 regroupe la valeur théorique des rapports A pour différentes natures
de précipités généralement rencontrées au sein d’'une nuance ODS a base Fe-14Cr.

| v.mi0, Y,TiOs Y,0; YCrO,

A théorique 2,5 2,3 3,2 2,3

Tableau 10 : Valeurs théoriques des rapports A pour différentes natures de précipités.

Dans le Tableau 11, on remarque que le ratio moyen A est le méme entre la nuance Std et FoR.
La chimie des précipités semblerait étre Y,TiOs. Les nuances FaR et STi présentent un ratio moyen
similaire au ratio théorique Y,Ti,O0,. Cependant, la nuance STi étant dépourvue de titane, les
précipités ne peuvent étre de type Y,Ti,O5. Il est plus probable que les précipités détectés pour cette
nuance soient de type Y-Cr-O. Comparé a la nuance Std, la nuance GP présente un ratio moyen
différent suggérant un effet du traitement thermique sur la chimie des particules

Quelgues analyses EDX en mode STEM (Scanning Transmission Electron microscopy) ont
également été réalisées. Elles confirment la présence d’oxydes complexes de type Y-Ti-O dans les
nuances FaR (Figure 62 (a)) et FoR (Figure 62 (c)). En ce qui concerne la nuance STi, les analyses ne
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permettent pas de déterminer la chimie des particules (Figure 62 (b)), mais on observe bien de
I'yttrium et I'absence de titane des particules. Les analyses EDX de la nuance Std sont présentées
dans la these de Praud [37].

NR FaR STi Std GP Std-F Rc FoR
Rapport A - 2,6 2,6 2,3 2,8 2,8 2,8 2,2
Nature des . . . . . .
particules - Y2T|207, YCrO_o, Y2T|O5 Y2T|207 Y2T|207 Y2T|207 YleOs
fv DXPA 0% 0,39% 0,46% 0,55% 0,79% 0,99% 0,82% 1,01%
fv théorique 0% 0,20% 0,28% 0,43% 0,68% 0,68% 0,78% 1,76%

Tableau 11 : Rapport A des différentes nuances modeéles et chimie des nanoparticules associées. Calcul des fv a partir des
données DXPA et comparaison avec les fv théoriques.

On remarque que la fraction volumique obtenue en DXPA est en grande partie supérieure a la
fraction théorique calculée par bilan matiere. Il est possible que les nanoparticules ne se limitent pas
gu’a un type de nature chimique. Des expériences de DRX ont été réalisées au Synchrotron Soleil sur
la ligne MARS sur ces mémes nuances afin de connaitre la structure cristalline des phases composant
la microstructure; le but étant d'y associer une chimie a partir des bases de données. Cependant, les
données n‘ont pas encore été entierement dépouillées. Toutefois les premiéres observations des
différents diffractogrammes soulignent quelques points. Les nuances Std et Std-F présentent les
mémes pics intenses d’ou une certaine similitude de précipitation. Aprés traitements thermiques,
guelques différences apparaissent indiquant une évolution d’une partie au moins de la précipitation.
Certains pics visibles sur les nuances Std et Std-F se retrouvent dans la nuance FoR, par contre la
nuance FaR présente quelques différences plus marquées. Sur la nuance STi les pics les plus intenses
suggerent clairement une différence de précipitation, cohérente avec I'absence de Ti dans cette
nuance.

A partir de ces observations par MET, DXPA et DRX et en supposant I'existence d’'une double
population de chimie de particules, des incertitudes ont été calculées sur la fraction volumique. La
fraction volumique retenue correspond a un mélange 50/50 entre les chimies de particules Y,Ti,0; et
Y,TiOs et ayant pour bornes d’incertitudes les deux conditions suivantes : 70% Y,Ti,0; + 30% Y,TiO;s et
30% Y,Ti,0; + 70% Y,TiOs. Le Tableau 12 dresse le bilan de la fraction volumique des différentes
nuances comportant du titane ainsi que les incertitudes associées. On retrouve une fraction
volumique proche pour les nuances Std, Std-F, GP et Rc.
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Spectre 4

Spectre 1

E 500nm p Pleine échelle 543 cps_Curseur : 0.000

(c)

Figure 62 : Analyses EDX en mode STEM des nuances FaR (a), STi (b) et FoR (c).

FaR Std GP Std-F Rc FoR
50% Y,Ti,0; + 50% Y,TiOs 0,32% 0,72% 0,64% 0,75% 0,67% 1,32%
Incertitudes +0,03% +0,05% +0,06% +0,10% +0,06% +0,13%

Tableau 12 : Calcul d'incertitude concernant la fraction volumique des nuances comportant du titane.
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En ce qui concerne la taille des nanoparticules, les rayons retenus correspondent aux rayons
déterminés par MET. Les incertitudes associées sont données dans le Tableau 13.

| FaR STi std GP Std-F Rc FoR

Incertitudes | 1,9 nm +23nm +£0,02nm +1,4nm 0,1 nm +0,7 nm +0,1 nm

Tableau 13 : Incertitudes de mesure des rayons moyens déterminés par MET.

Comme présenté précédemment, la distribution de taille de grain des aciers ODS est bimodale.
La nano-précipitation jouant sur I'ancrage des joints de grain, il serait alors possible que I'origine
éventuelle de cette différence de taille provienne d’une différence de précipitation entre grains. Pour
répondre a cette question, des observations de la précipitation dans des gros grains et des petits
grains ont été réalisées en MET-HAADF avec G. Renou (SIMaP, Grenoble). Cette étude s’est faite sur
la nuance STi car, comme l'illustre la Figure 61, la distribution de la précipitation de cette nuance est
étalée sur une large gamme de taille, ce qui devrait favoriser I'observation d’une éventuelle
différence. Les résultats semblent montrer une similitude entre I'état de précipitation des gros grains
et des grains nanométriques (Figure 63). Cette étude a également été effectuée sur la nuance
recristallisée. Cette nuance est aussi intéressante car elle a subi une recristallisation a haute
température, il y a eu des mouvements de joints de grain pour aboutir a cette microstructure de
larges grains (sauf dans les zones non recristallisées). On remarque que la précipitation est la méme
dans un grain recristallisé que dans un grain non recristallisé (Figure 64). Il apparait ainsi que la
recristallisation n’a pas eu d’effet particulier sur la précipitation. Les données DXPA sur une nuance
déformée a froid par compression de 70% et recuite a 1150°C, et qui présente une microstructure
recristallisée quasi-compléte, confirment que la distribution de la précipitation est similaire a la
nuance initiale. De méme, la comparaison des données DXPA entre la nuance recristallisée a 1400°C
et la nuance ayant subi uniqguement le traitement thermique a 1400°C confirme que |'évolution de la
précipitation est uniquement due a I'effet de la température (Figure 65).

Specimen [ STEM DF ] I 20.0nm J Specimen [ STEM DF ]
JEOL-JEM 2100F 200kV x1.0M 100% 17-Nov-14 13:41:06 § JEOL-JEM 2100F 200kV x1.0M 100% 17-Nov-14

(a) (b)

Figure 63 : Etat de précipitation au sein d'un gros grain (> 3 um) (a) et d'un grain nanométrique (= 80 nm) (b).
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Specimen [ STEM DF | s 20.0nm [ Specimen [ STEMDF ]
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0k \ 100%
(b)

Figure 64 : Etat de précipitation au sein d'un grain recristallisé (a) et d'un grain non recristallisé (b).
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Figure 65 : Représentations de Kratky a partir des données DXPA pour le matériau Std-F comparé a I'état déformé de 70%

(a) et 40% (b) recuits a différentes températures.

Enfin, la morphologie des nano-oxydes a également été étudiée par MET (Figure 66). Pour chacune

des nuances modeéles nano-renforcées, la présence d’une précipitation de forme cubique a été

observée. Apres traitements thermiques, une grande partie de ces précipités conservent cette forme

cubique. Toutefois, la présence d’oxydes facettés ou ayant une forme plutot sphérique est tout de

méme observée. La présence de certains nano-oxydes facettés ou de forme sphérique a également

été notée au sein des nuances STi et FaR non recuites.
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: . ‘ : "

Figure 66 : Micrographies obtenues par MET de la nuance Std a), de la nuance STi b), de la nuance Rc c) et de la nuance GP
d).

4. Syntheése et discussion

Différentes nuances modeles (principalement consolidées par compaction isostatique a chaud)
ont été élaborées afin de comprendre I'influence des parameétres microstructuraux sur les propriétés
mécaniques. Les paramétres microstructuraux principalement étudiés sont :

- La précipitation : I'effet de la teneur en renforts (nuances avec différents taux de renforts :
FaR, Std, FoR), I'effet de la taille de la précipitation (nuance avec taille de précipités plus
grand : GP), I'effet de la chimie de la précipitation (nuance sans ajout de titane : STi) et I'effet
de la présence de précipités (nuance non renforcée : NR).

- Lataille de grain (nuance recristallisée : Rc) a aussi été examinée.
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Sept nuances ont ainsi été préparées et les microstructures obtenues caractérisées. Les observations
confirment que les matériaux présentent bien la caractéristique souhaitée : teneurs de renforts
différentes pour les nuances FaR, Std et FoR, taille de précipitation plus grande pour la nuance GP,
chimie de la précipitation différente pour la nuance STi, absence de nano-renforts pour la nuance NR,
nuance renforcée avec une taille de grain plus grande pour le matériau Rc. Néanmoins, si les nuances
présentent la caractéristique recherchée, les différences « introduites » (teneurs, chimie, ...) ont aussi
généralement impacté d’autres caractéristiques de la microstructure induisant ainsi certaines
différences.

Les caractéristiques générales des matériaux sont les suivantes :

- NR: microstructure a gros grains et a petits grains martensitiques avec des zones riches en Cr
et W.

- FaR: microstructure bimodale, renforcée par une faible teneur d’ODS et comportant des
zones riches en Cr et W.

- Std : microstructure bimodale avec une teneur moyenne en renforts.

- FoR: microstructure bimodale avec forte teneur en ODS.

- STi: microstructure bimodale, comportant des zones riches en Cr et W, renforcée par une
précipitation de chimie différente et de taille plus large.

- GP: microstructure bimodale avec une teneur moyenne en renforts mais une taille de
précipitation plus large.

- Rc: microstructure a gros grains recristallisés et a petits grains non recristallisés, renforcée
par une teneur moyenne d’ODS de taille plus large.

La précipitation nanométrique a été caractérisée par MET et DXPA. Du fait d’'une limite de la
technique de caractérisation, les données obtenues par MET sont surestimées par rapport aux
données DXPA. Malgré cette légere différence, les données DXPA et MET sont en assez bon accord.
Le rayon moyen des nanoparticules des nuances ODS modeles étudiées se situe entre 1 nm et 4 nm,
comparables aux derniéres nuances produites par les Américains ou les Japonais [106, 47, 188, 205].
Comparée aux premieres nuances ODS [201, 206], la taille moyenne des particules est bien plus
faible permettant ainsi d’améliorer les propriétés mécaniques (Chapitre V).

Différentes informations ont ainsi été mises en évidence :

- Effet du Ti : effet sur le diagramme de phase : existence de zones riches en Cr et W, effet sur
la taille de la précipitation (grossiére et nanométrique) et sur la taille de grain.

- Effet de I'ajout de renforts: effet sur la trempabilité et sur la bimodalité (associée au
broyage).

- Effet de la teneur en renforts : réle sur la taille de grain et sur la précipitation.

- Effets des traitements thermiques : pas de modifications de la taille de grain, impact sur la
précipitation et présence de zones riches en Cr et W.

- Effet des traitements thermomécaniques: impact sur la texture, pas d’effet sur la
précipitation et présence de zones riches en Cr et W.

Les différentes données microstructurales sont résumées dans le Tableau 15.
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4.1. Effetdu Ti

Un effet du titane sur le diagramme de phase est suspecté. En effet, la présence de zones
enrichies en Cr et en W a été observée au sein des nuances Fe-14Cr-1W comportant peu voire pas de
titane, contrairement aux nuances a plus forte teneur. Ces zones correspondent a des zones
martensitiques (acier NR) ou des zones ferritiques a grains nanométriques (aciers FaR et STi).
L'origine de ces hétérogénéités chimiques provient apparemment d’'un passage dans le domaine
biphasé a + y lors de la consolidation a chaud (1100°C / 2 h). Une partie se transforme alors en
austénite pendant que l'autre partie garde sa structure cubique centrée typique de la ferrite.
Toutefois, comme lillustre le diagramme ternaire Fe-Cr-1W en Figure 67, les aciers ferritiques
étudiés ne devraient pas présenter de transformation et ainsi garder une structure cristalline cubique
centrée.
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Figure 67 : Diagramme ternaire Fe-Cr-W a 1100°C [34] et détermination de la structure cristalline d'un acier Fe-14Cr-1W.

La seule hypothése pouvant expliquer cette variation de la microstructure serait une augmentation
du domaine austénitique de par la présence d’éléments gammagenes tels que I'azote, le carbone, le
manganese ou le nickel. Des analyses chimiques complémentaires ont été effectuées par le bureau
Veritas sur les nuances NR, FaR, STi, Std et Std-F (Tableau 14).

| % massique Ni % massique N % massique C % massique Mn
NR 0,21 0,03 0,01 0,30
FaR 0,21 0,11 0,05 0,28
STi 0,21 0,07 0,03 0,28
Std 0,22 0,04 0,03 0,28

Tableau 14 : Dosage des éléments gammagénes Ni, N, C et Mn dans les nuances NR, FaR, STi et Std.

Comme le soulignent P.J. Cunat et J. Varriot, le nickel joue un rdle significatif sur la boucle y pour
des teneurs massiques supérieures a 1% [34, 207], néanmoins la teneur massique moyenne obtenue
pour chacune des nuances ne dépassent pas 0,21%. Bien que classé parmi les éléments
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gammagenes, le manganése exerce un roéle différent de celui du nickel. En effet, il n'impacte pas la
taille du domaine austénitique mais joue plutét sur la cinétique de transformation lors du
refroidissement en stabilisant I'austénite formée aux hautes températures [34]. Ainsi, les éléments
pouvant finalement jouer un réle important sur le domaine austénitique sont I'azote et le carbone.
Comme l'illustre la Figure 68, lorsque la teneur en carbone augmente, le domaine biphasé ainsi que
le domaine y augmentent. La teneur en carbone est de 0,01% pour la nuance NR alors qu’elle fluctue
entre 0,03 et 0,05% pour les nuances ferritiques renforcées. Les nuances renforcées sembleraient
donc plus susceptibles a un effet du carbone (et de I'azote aussi d’ailleurs). Toutefois, I'addition d’un
élément stabilisant, comme le titane, permettrait de piéger I'azote et le carbone sous forme de
précipités. Ainsi, 'absence de titane au sein des nuances NR et STi expliquerait pourquoi une
transformation a en a + ¥ se produit durant la chauffe sur ces nuances. Le diagramme pseudo-
binaire d’'une nuance Fe-C a 14%Cr-1W obtenu par calcul Thermo-Calc confirme ainsi cette tendance

(Figure 69).
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Figure 68 : Diagramme pseudo-binaire fer-chrome a différentes teneurs en carbone [208].
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Figure 69 : Diagramme pseudo-binaire fer-carbone avec 14%Cr-1W calculé par Thermo-Calc. Le cadre en rouge pointillé
correspond a la gamme de teneur massique de carbone mesurée sur les aciers ODS NR et STi.

Par ailleurs, un autre calcul de diagramme pseudo binaire, basé sur la composition chimique de la
nuance Std, a été effectué sous le logiciel Thermo-Calc (Figure 70). La teneur en titane, utilisée dans
ce calcul, correspond a la teneur, estimée par bilan matiére, n'ayant pas précipité sous forme
d’oxydes nanométriques de type Y-Ti-O (= 0,13% massique contre 0,18% massique pour |’acier Std-F).
Tout d’abord, un domaine ferritique plus large est observé en présence de titane. Ensuite, comme
illustré sur le diagramme pseudo-binaire, 'acier Std garderait sa structure ferritique tout au long de
la chauffe. Cela confirme également le comportement observé sur 'acier Std-F en dilatométrie et en
calorimétrie (Figure 41 et Figure 42).
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Figure 70 : Diagramme pseudo-binaire fer-carbone de l'acier Std calculé avec Thermo-Calc. La droite en pointillée
correspond a la teneur en carbone mesurée sur I'acier ODS Std.

Enfin, un dernier calcul de diagramme pseudo binaire a été effectué sous le logiciel Thermo-Calc en
utilisant une composition chimique Fe-14Cr-1W-0,04C et en jouant sur la teneur massique de titane
(Figure 71). La teneur en carbone utilisée dans ce calcul correspond a la valeur moyenne mesurée sur
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les nuances ODS Std-F et FaR. Dans un premier temps, I'état ferritique de la nuance Std-F,
comportant 0,18% de titane tel qu’énoncé précédemment, est de nouveau vérifié. Au contraire, la
nuance FaR comportant tres peu de titane (= 0,06% massique) traverse le domaine biphasé a + vy,
conformément aux observations de calorimétrie.
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Figure 71 : Diagramme pseudo-binaire fer-titane d’un acier Fe-14Cr-1W-0,04C calculé avec Thermo-Calc. La droite en
pointillée rouge correspond a la teneur en titane calculée pour I'acier FaR. La droite en pointillée bleue correspond a la
teneur en titane calculée pour I'acier Std-F.

L'autre effet du titane porte sur la précipitation grossiére et nanométrique. Pour chacune des
nuances modeéles, une précipitation grossiére (= 100nm) a été observée sous forme de chapelets. La
nature des précipités varie selon la composition de la nuance. Ainsi, en I'absence de titane, ces
précipités sont riches en chrome et en oxygéne. Il est possible que ces précipités riches en chrome
soient également présents sous forme de carbure de type (Fe, Cr),3Cs comme |'observent Olier [149]
ou encore Auger [39]. A I'inverse, I'addition de titane permet de former des oxydes riches en titane
et en aluminium. En effet, comme le souligne Cunat, I'affinité du titane avec I'oxygéne et le carbone
est plus élevée que le chrome [34]. Ces observations sont en bon accord avec la corrélation taille de
particules/chimie de Sakasegawa [44].

Pour les nanoparticules, une augmentation de leur taille moyenne est observée lorsque du titane est
rajouté en plus de I'oxyde d’yttrium. Cet effet a été observé par Okuda en 1989 [31] puis confirmé
par Kim, Ratti ou encore Alinger [106, 114, 115]. Il faut toutefois souligner que nos observations ont
mis en évidence une forte présence de précipités nanométriques trés fins et que si la taille moyenne
augmente au final lorsqu’il n’y a pas de Ti c’est car une distribution bien plus étalée vers les grandes
tailles est obtenue. Il est aussi noté que I'absence de titane conduit a une taille de grain moyenne
légerement plus grande aussi.

4.2, Effet de I'ajout de renforts
Deux effets sont observés.
D’une part, I'ajout de renfort a un impact sur le diagramme TRC. La nuance non renforcée présente
des zones martensitiques contrairement aux nuances modeles renforcées par une dispersion
d’oxydes STi et FaR qui, elles aussi, présentent une transformation de phase a haute température.
Comme l'illustrent Brachet et al. et Lambard, cela est di aux phases nanométriques qui influent sur
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la cinétique de trempe en diminuant la vitesse critique de formation de martensite [202, 209]. Enfin,
les mesures de calorimétrie ont mis en évidence un effet de I'ajout de renforts sur les températures
de début de transformation de la ferrite en austénite (Ac,). En I'absence de renforts, la température
Ac; est plus faible.

D’autre part, les caractérisations microstructurales montrent trés clairement un fort effet de I'ajout
de renforts lors du cobroyage sur la taille de grain obtenue. En effet, en I'absence de nanoparticule,
la microstructure est composée de gros grains ferritiques ainsi que de zones martensitiques. Deés lors
qgue I'oxyde d’yttrium (avec ou sans titane) sont ajoutés lors du broyage, la microstructure devient
bimodale (voire méme multimodale) avec des grains dont la taille est supérieure a 1 um et des zones
composées de grains nanométriques (= 100nm). Cette distribution bimodale est constamment
observée pour des aciers ODS ferritiques élaborés par compaction isostatique a chaud [39, 139, 141].

4.3. Effet de la teneur en renforts

La taille moyenne des nanoparticules ne diminue que légerement malgré une augmentation du taux
de renforts. Seule la densité et ainsi la fraction volumique augmentent avec le taux de renforts. En
2002, Ukai et ses collaborateurs ont étudié I'évolution de la précipitation de nuances ODS Fe-12Cr-
2W renforcés avec: 0,13% Ti - 0,13% Y,0; et 0,22% Ti — 0,22% Y,0; [211]. lls observent également
une augmentation de la fraction volumique cependant la taille moyenne des précipités diminue
d’environ 1 nm. Ces observations sont en bon accord avec le fait que lorsque le taux de titane
augmente, la distribution de taille des nanoparticules est resserrée sur des petites tailles. Il apparait
ainsi que I'étude de I'effet du taux de renforts se résume globalement a celle de I'effet de la fraction
volumique de renforts.

Enfin, les analyses EBSD ont mis en évidence une évolution de la taille de grain avec le taux de
renforts. Un affinement de la taille de grain est ainsi observé lorsque le taux de renforts augmente,
ce qui est en accord avec les études menées par Dou [42]. La croissance des grains nanométriques
est ralentie par I'épinglage des nanoparticules pendant le cycle d’élaboration. Cayron confirme cet
effet de la précipitation sur I’évolution de la taille de grain. En effet, la nuance EUROFER renforcée
par 0,2% d’oxyde d’yttrium comporte 40% en surface de grains nanométriques alors que I'acier
EUROFER renforcé avec 1% de renforts en comporte 70% [143]. Cela a également été observé par
Hoelzer et ses collaborateurs [153]. A I'aide d’analyses in situ par diffraction des rayons X au
rayonnement synchrotron Soleil, Boulnat et al. ont observé une croissance de grains s’accompagnant
d’une diminution de la densité de dislocations lors d’un traitement représentatif de celui suivi lors de
la CIC; soit un phénomeéne de recristallisation. Ce phénomeéne de recristallisation est également
ralenti lorsque le taux de renforts augmente du fait d’une forte pression de Zener [151].

4.4, Effet de la taille de grain

Une différence de température critique a été observé entre les nuances STi et FaR. En effet, pour une
vitesse de refroidissement de 0,5°C/s I'acier STi est quasiment 100% ferritique alors qu’une grande
partie de I'austénite formée lors de la chauffe se transforme en martensite pour I'acier FaR. L'acier
FaR est 100% ferritique pour des vitesses de trempe inférieures a 0,2°C/s.

Pour un acier ODS EUROFER 97 présentant une microstructure bimodale, Danon et al. montrent
I’existence d’une double population de grains d’austénite parents. Il souligne que I'austénite se
forme d’abord au niveau des petits grains avant de se développer au niveau des gros grains [211].
Ainsi, la taille des grains d’austénite formés lors de la chauffe des nuances FaR et STi pourrait
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globalement correspondre a la taille moyenne des grains nanométriques. En s’appuyant sur les
travaux de Brachet [202] et les données EBSD, la vitesse de refroidissement critique a été estimée
avec la taille moyenne des grains ultrafins. Les nano-grains de la nuance STi font en moyenne 260 nm
alors que ceux de la nuance FaR font 410 nm. En extrapolant le graphe de Brachet, représentant
I’évolution de la vitesse critique de refroidissement en dessous de laquelle toute I'austénite se
transforme en ferrite, on trouve une vitesse de refroidissement critique environ égale a 1700°C/h
(soit 0,47°C/s) pour la nuance STi et a 1150°C/h (soit 0,32°C/s) pour la nuance FaR. Ces données sont
en bon accord avec les essais de dilatométrie et montrent ainsi que la différence de cinétique entre
la nuance STi et la nuance FaR provient de la différence de taille des grains ultrafins.
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Figure 72 : Evolution de la vitesse critique de refroidissement en fonction de la taille des grains austénitiques [202].

Un décalage du domaine ferritique a également été observé sur la nuance FaR par rapport a la
nuance STi. Il se pourrait que cela soit d(i a ’'homogénéité morphologique des grains composant la
microstructure de la nuance FaR. En effet, 'acier STi est composé d’ilots de grains nanométriques
alors gu’a l'inverse, les zones a grains nanométriques de la nuance FaR sont distribuées de maniere
homogeéne.

4.5, Effet des traitements thermiques

Avec une taille moyenne de grains similaire a la taille moyenne de grains de la nuance Std, I'acier GP,
recuit a 1400°C pendant une heure, présente une excellente stabilité thermique. Au contraire, a ces
températures, des aciers ODS tels que les aciers ferritiques ODS MA956 [201] et Fe-14Cr-1W-0,3Ti-
0,3Y,0; [193] filés exhibent quant a eux une évolution de la taille de grain, voire méme une
recristallisation. Cette excellente stabilité thermique provient probablement de la faible densité de
dislocations mesurée dans les nuances ODS ferritiques consolidées par CIC et de la taille des
nanoparticules qui, malgré la coalescence, reste faible.

Une augmentation de la taille des nanoparticules a été notée pour les nuances GP et Rc. Un recuit a
1400°C conduit ainsi a une croissance de la précipitation. Selon la littérature, cette croissance de
précipitation se produirait selon un murissement d’Ostwald [161, 190]. La stabilité thermique des
oxydes d’yttrium a été étudiée par bon nombre d’auteurs. De maniere générale, ils observent une
excellente stabilité des oxydes en température pour des temps courts de I'ordre de quelques heures
jusqu’a 1200°C [185, 186, 188]. Les analyses menées en DXPA pour des recuits d’une heure avec des
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températures inférieures a 1250°C confirment la stabilité des oxydes. Pour des temps beaucoup plus
longs, la croissance de précipitation a par contre été observée a partir de 1000°C [191, 189]. Selon
Zhong, la bonne stabilité thermique des nano-oxydes provient du ratio Y/Ti. Plus ce ratio est élevé,
plus I'énergie d’interface entre les particules et la matrice est minimisée (forte cohérence entre le
précipité et la matrice) améliorant ainsi la stabilité des nano-oxydes. Au contraire, lorsque le ratio
Y/Ti est inférieur a 1, les particules vont croitre beaucoup plus rapidement du fait de I'absence de
cohérence forte entre la matrice et les précipités [213].

Enfin, apres traitements thermiques, |'apparition de zones appauvries en chrome et en tungsténe a
été observée par microsonde de Castaing. Les dosages d’éléments chimiques tels que le carbone et
I’azote n’ont pu étre faits du fait d’'un manque de matiére (petit pion compressé pour la nuance Rc et
nuance en partie fondue lors du traitement thermique pour I'acier GP). On peut tout de méme
suspecter I'absence de changement de composition entre |'état initial et I'état recuit. Ainsi, seuls des
éléments chimiques extérieurs, principalement gammagenes tel que le carbone, ont pu contaminer
les nuances durant le traitement thermique.

4.6. Effet des traitements thermomécaniques
L'acier ferritigue ODS Std-F recristallise aprés avoir subi une déformation a froid de 40% par
compression suivi d’'un recuit a 1400°C pendant une heure. Le phénomeéne de recristallisation se
traduit par la présence de gros grains équiaxes d’environ 10 pm de diametre. Cependant cette
recristallisation n’est pas compléte du fait de la présence de grains nanométriques déformés n’ayant
pas recristallisé. La texture de fibre @ <110>, paralléle a la direction de filage a disparu au profit d’une
nouvelle texture de fibre paralléle a la direction de filage : une fibre y <111>. Ce type de texture a
également été observé par Guessasma et al. sur des aciers Fe-40% Al (% atomique) renforcés par une
dispersion d’oxyde d’yttrium [214]. Cette texture résiduelle provient de la premiére étape du
traitement thermomécanique : la déformation a froid (annexe 2). En effet, pour des aciers de
structure cristalline cubique centrée, une orientation cristallographique de type <111> est
généralement observée aprés compression a froid [214]. Les zones non recristallisées possédent une
orientation cristallographique préférentielle selon la direction <111>. Il est possible que la texture
résiduelle <111> soit principalement due a I'orientation de ces grains non recristallisés.
Une différence de cinétique de recristallisation a également été observée entre la nuance Std
consolidée par CIC et celle consolidée par filage. En effet, alors que I'acier Std-F déformé a froid de
40% et recuit une heure a 1400°C recristallise, I'acier Std traité thermomécaniquement avec les
mémes conditions présente seulement 50% de zones recristallisées. Le méme constat a été fait sur
les états déformés de 70% et recuits a différentes températures (annexe 2).
L’évolution de la précipitation entre la nuance Std-F a I’état initial et les états métallurgiques pour
différentes conditions de traitements thermomeécaniques a également été analysée par DXPA. Une
croissance de la précipitation a été observée sur la nuance Rc, toutefois le signal de DXPA est le
méme que pour une nuance Std-F traitée thermiquement 1 h a 1400°C, ce qui suggere une absence
d’effet de la recristallisation, mettant ainsi en doute I’'hypothéese de Sallez [216] et de Dawson [217]
sur la dissolution des nanoparticules lors du passage d’un joint de grains. D’ailleurs, les signaux de
DXPA obtenus sur l'acier Std-F déformé a froid de 70% et recuit a différentes températures
comprises entre 850 et 1150°C ne montrent aucune évolution, et I'acier Std-F-70%-1150°C présente
une microstructure recristallisée, confirmant I'absence d’effet des joints de grain sur les précipités.
Enfin, les caractérisations MET-HAADF, mettant en évidence une précipitation similaire entre les
grains recristallisés et les grains non recristallisés, confortent les observations précédentes.
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Chapitre 11l
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Tableau 15 : Principales caractéristiques microstructurales des différentes nuances de |'étude.
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Chapitre 1V : Influence des différents parametres microstructuraux sur les propriétés mécaniques

V. Influence des  différents parametres
microstructuraux sur les propriétés
mécaniques

1. Etat de l'art

Une grande variété de résultats d’essais mécaniques, que ce soit en traction ou en fluage,
réalisés sur des aciers ferritiques / martensitiques renforcés par une dispersion d’oxydes est
disponible dans la littérature. Ces essais mécaniques ont notamment permis de comprendre
I'influence de nombreux parameétres sur les propriétés mécaniques (vitesse de déformation, taille de
grain, anisotropie, densité et nature des nanoparticules, etc...).

1.1. Propriétés des aciers ODS en traction

Une amélioration des propriétés mécaniques (limite d’élasticité, résistance maximale et temps a
rupture en fluage) est généralement observée lors de I'ajout d’ODS. Ceci est illustré sur la Figure 73
ou les aciers renforcés par une dispersion d’oxydes 14YWT (Fe-14Cr-3W-0,4Ti-0,25Y,0;) et Fe-12Cr
ODS CIC présentent une limite d’élasticité largement plus élevée que celle obtenue pour les aciers
dépourvus d’yttrium 14WT (Fe-14Cr-3W-0,4Ti) et Fe-12Cr CIC.

Une augmentation de la limite d’élasticité avec la teneur en chrome est observée. Ces résultats
sont également observés dans la littérature entre les nuances MA956/MA957 [23].

Le titane et le tungstene semblent améliorer les propriétés mécaniques. Ainsi, en I'absence de
titane et de tungsténe, I'acier ODS 12Y1 (Fe-12Cr-0,25Y,03) présente une limite d’'élasticité 30% plus
faible que I'acier ODS 12YWT (Fe-12Cr-2,5W-0,4Ti-0,25Y,0;) a température ambiante. Pour des
températures plus élevées, cette différence de limite d’élasticité semble varier peu et reste aux
alentours de 300 MPa.

Enfin, la nuance ODS 12% Cr élaborée par CIC possede une limite d’élasticité plus faible que
I'acier 12YWT filé sollicité dans le sens du filage, et ce pour toutes les températures. Cette différence
est liée a la texture morphologique et cristallographique observée apres filage qui conduit a une
anisotropie des propriétés mécaniques. L’anisotropie des propriétés mécaniques d’aciers ferritiques
ODS filés a été caractérisée par Ratti, Praud ou encore Steckmeyer [45, 37, 50] et il en ressort que les
propriétés mécaniques (limite d’élasticité, résistance maximale, durée de vie en fluage) sont
supérieures lorsque le matériau est sollicité dans la direction de filage.

Pour chacune des nuances répertoriées, la limité d’élasticité diminue avec la température. Une
chute des propriétés, plus ou moins importante selon la nuance, est observée au-dela de 400°C.

La Figure 74, présentant I’évolution de I'allongement total des différents matériaux en fonction
de la température d’essai, met en évidence un incrément de I'allongement a haute température pour
toutes les nuances. Pour les aciers Eurofer97 ODS, 12YWT, 12Y1 et 14YWT, un maximum existe,
définissant ainsi un pic d’allongement. Pour les aciers PM2000, 12Cr CIC, 12Cr ODS CIC et 14WT, il est
difficile de certifier la présence de ce pic d’allongement. Selon Garofalo [61], ce pic d’allongement
pourrait correspondre a une transition de mécanismes d’endommagement intra/intergranulaire.
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Dans les études de Praud, ce pic d’allongement semble également avoir un lien avec le pic de
sensibilité de la contrainte a la vitesse de déformation (pic de viscosité) [37].
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1600 14WT [30]
—x—14YWT [47]
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Figure 73 : Comparaison de la limite d'élasticité mesurée sur une large gamme de température, pour différents aciers
ferritiques / martensitiques [28, 30, 47, 217, 218, 219].
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Figure 74 : Comparaison de l'allongement total, mesuré sur une large gamme de température, pour différents aciers
ferritiques / martensitiques [28, 30, 47, 217, 218, 219].

1.2. Propriétés des aciers ODS en fluage
Les nuances ferritiques / martensitiques ont été renforcées par une dispersion d’oxydes dans le but
d’accroitre les propriétés mécaniques en fluage (diminution de la vitesse de fluage secondaire et
augmentation de la durée de vie) aux hautes températures, toutefois I'allongement a rupture ainsi
que le coefficient de striction se dégradent. Comme l'illustre la Figure 75, la durée de vie de I'acier
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EUROFER 97 ODS est plus élevée lorsque la nuance est renforcée [220]. Cette observation a
également été faite par Ukai [46, 210], Klueh [28] ou encore Ratti [45]. Klueh souligne que la densité
de nanoparticules joue aussi un réle important sur la résistance en fluage. En effet, la nuance
comportant les nanoparticules les plus petites et en plus grande densité est celle qui présente les
meilleures propriétés en fluage [28]. Cependant, dans les aciers ODS le domaine tertiaire est
guasiment absent sur la courbe de fluage laissant place a une brusque accélération de la vitesse de
déformation, ce qui peut entrainer des difficultés de conception.
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Figure 75 : Résistance en fluage de I'acier EUROFER 97 ODS et non ODS [220].

Un fort lien entre les propriétés en fluage et la microstructure - plus particulierement la taille des
grains- a également été mis en évidence sur un alliage ODS NizAl [221]. Les propriétés en fluage d’un
acier ODS recristallisé exhibent également une meilleure tenue en fluage que celle obtenue dans le
sens transverse d’une nuance filée [210, 222]. Enfin, Alamo et al. montrent que pour de faibles
contraintes appliquées a 650°C, I'acier MA957 avec une microstructure a gros grains recristallisés
résiste mieux que I'acier MA957 a grains fins [19].

La déformation a rupture des aciers ODS est connue pour étre faible pour de faibles contraintes et de
hautes températures. En se basant sur les résultats obtenus sur une nuance Fe-14Cr-1W renforcée
avec 0,3% d’Y,0; et 0,3% de Ti et filée a chaud, des déformations a rupture de I'ordre de 1% a faibles
contraintes sont obtenues. Au contraire, la déformation a rupture augmente lorsque la contrainte se
rapproche de la limite d’élasticité. De tres faibles vitesses de fluage secondaire sont également
observées [223].

Selon les conditions des essais de fluage, des données telles que I|'énergie d’activation Q ou
I'exposant de contrainte n (équation |.1) peuvent étre déterminées. L’énergie d’activation Q
correspond a I'évolution de la vitesse de fluage secondaire € en fonction de la température et ce a
contrainte constante :

RXxQ = S;rf équation IV.4

T
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Avec R la constante des gaz parfaits.
L’exposant de contrainte n correspond a I’évolution de la vitesse de fluage secondaire & en fonction
de la contrainte imposée, et ce pour une température donnée :

§lng |, .
n=-1— équation IV.5

Les aciers nano-renforcés possedent des valeurs d’exposant de contrainte n tres élevées. Il vaut
notamment prés de 35 pour le MA 957, 12 pour le DT et plus de 20 pour le DY [22]. Ces valeurs sont a
comparer aux exposants mesurés dans la plupart des métaux conventionnels ol n est compris entre
1 et 6 [48].

Lorsque les exposants de contrainte sont élevés et que les énergies d’activation sont tres éloignées
de I'énergie d’autodiffusion de I'élément de base (le fer pour les aciers), le modele de Norton,
classiquement utilisé en fluage, ne permet plus d’expliquer les mécanismes. La notion de contrainte
seuil est alors introduite. Il s’agit d’'une contrainte en dessous de laquelle le matériau ne flue pas,
comme l'illustre la Figure 76 dans le cas de I'ajout de renforts dans un alliage a base Ni-20Cr. Le lien
entre l'exposant de contrainte apparent et I'exposant de contrainte qui prend en compte la
contrainte seuil s’écrit :

Nefp = —n7 équation IV.6 [50]
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Figure 76 : Données de fluage sur un ODS base Ni conduisant a la définition d'une contrainte seuil [224].

Enfin, Okada et ses collaborateurs ont étudié I'anisotropie en fluage. Comme illustré sur la Figure
77, ils montrent que les essais sur éprouvettes prélevées en sens long du tube (suivant la direction de
la fibre <110>), pour un temps de rupture similaire, nécessitent une contrainte beaucoup plus élevée
gue pour les mémes essais effectués sur des éprouvettes en sens transverse [36].
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Figure 77 : Résultats de traction et de fluage d'aciers ferritiques 13% de Cr ODS testés a 650°C [36]. Le sens long est
schématisé par des ronds creux alors que le sens transverse est schématisé par des ronds pleins.

Dans la plupart des métaux, le temps a rupture t, est relié a la vitesse de fluage secondaire & par
la loi de Momkman-Grant [225]. La relation s’exprime sous la forme :

£ x t,. = C équation IV.7
Avec g une constante généralement proche de 1.
En 1976, Dobes et Milicka apportent une modification au modeéle en introduisant le terme de
déformation a rupture & dans la loi de Monkman-Grant [226]. La relation de Monkman-Grant
modifiée devient :

£q
b équation IV.8

£f
On peut retrouver cette nouvelle formulation dans le cadre de plusieurs études de fluage d’alliages,
gu’ils soient renforcés ou non [227, 228, 229, 230].

Parmi les méthodes permettant de prédire, on retrouve la méthode proposée par Larson et Miller,
plus connu sous parameétre de Larson-Miller (LMP) [48]. Le diagramme de Larson-Miller est utilisé
afin d’estimer le temps a rupture a partir de la contrainte appliquée et de la température de I'essai. Il
consiste en une représentation du logarithme de la contrainte appliquée en fonction du parametre
de Larson-Miller. Le paramétre est défini par :

LMP =T x [C + log(t,)]
Avec T la température en kelvin, C une constante matériau et t, le temps a rupture. Cette méthode
permet de tracer une courbe maitresse a partir d’essais menés a différentes contraintes et a
différentes températures.

1.3. Rupture et faciés associés
La rupture d’un matériau peut se manifester de fagon fragile (cas des céramiques ou des aciers a tres
faibles températures) ou de facon ductile (acier et métaux). Le mode de rupture ductile provient
d’une zone dans laquelle le taux de déformation plastique est élevé, zone communément appelée
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striction. Ces mécanismes de rupture sont gouvernés par la sensibilité de la vitesse de déformation et
par la géométrie de I'échantillon. A une échelle plus fine, les mécanismes d’endommagement se
manifestent soit par des zones de clivage, généralement observés sur le faciés de rupture des
matériaux a caractére fragile, soit par des cavités, des bandes de cisaillement ou encore de
I’endommagement intergranulaire, observé sur les métaux et aciers selon la température.

Les faciés de rupture par traction d’une nuance Fe-14%Cr-3%W-0,4%Ti-0,25%Y,0,, filée a 850°C
et composée de nano-grains équiaxes, ont été observés par Kim et al. [231]. La plage de température
des essais de traction se situe entre I'ambiante et 1000°C. Pour des températures inférieures a
500°C, ils observent un caractere de rupture mixte avec la présence de facettes de clivage et de
zones a cupules. Les cavités se créent au niveau des particules et des joints de grain triples. Par la
suite, ces cavités grossissent puis coalescent donnant lieu a ces cupules observées sur les faciés de
rupture. Ce mode de rupture quasi-fragile a également été observé sur des aciers ODS 12%Cr
élaborés par compaction isostatique a chaud [217]. Au contraire, Ratti [45] observe a température
ambiante un délaminage le long des grains allongés dans la direction de filage sur un acier ODS
ferritique filé. A plus haute température (600°C), Kim souligne que le mode de rupture devient
totalement ductile du fait de la formation de cupules profondes [231]. Enfin, pour des températures
supérieures a 800°C, le mode de rupture repasse a un mode quasi-fragile. Ce nouveau mode de
rupture est principalement di a une décohésion des joints de grain [232]. Byun et al. [233]
confirment le comportement ductile des aciers ODS de par la présence de cupules a 500°C et 700°C.

Le faciés de rupture de fluage a 330 MPa et 650°C d’un acier ODS Fe-14%Cr filé, observé au MEB
par Steckmeyer [50], montre la présence de deux zones distinctes (Figure 78). La zone A, plane et
perpendiculaire a I'axe de sollicitation, correspond a une rupture de type intergranulaire liée a
I’endommagement durant I'essai de fluage. Cela est confirmé par Gentzbittel [234] et Praud [37] qui,
a fort grandissement, observent une décohésion intergranulaire au niveau du facies de rupture apres
fluage. La zone B est caractéristique d’une rupture transgranulaire indiquant une rupture finale
brusque. Ces deux zones distinctes ont également été observées par Ratti sur un acier ODS Fe-18%Cr
[45].

Figure 78 : Observation au MEB du facies de rupture d'une éprouvette de 14%Cr rompue en fluage a 650°C aprées 27380 h
sous une contrainte de 330 MPa [50].

Praud a réalisé I'observation de facies de rupture de fluage a 650°C d’aciers ferritiques ODS
consolidés par compaction isostatique a chaud [37]. Que ce soit a fortes ou a faibles contraintes

104



Chapitre 1V : Influence des différents parametres microstructuraux sur les propriétés mécaniques

imposées, elle observe des facies de rupture accidentés, présentant de nombreuses marches. De
nombreux débris ainsi que des ligaments, synonymes de décohésion, ont également été observés. A
fort grandissement, la présence de cupules relativement bien dessinées signale une rupture de
caractere ductile [37].

Suite a cette étude bibliographique, les résultats mécaniques, obtenus sur I'ensemble des
nuances modeles, sont présentés avec dans un premier temps les mesures de dureté, suivi des
essais de traction et de fluage effectués. Enfin, un point sur 'endommagement est fait.

2. Caractérisations mécaniques

Cette partie présente les résultats des caractérisations mécaniques réalisées sur les nuances de notre
étude. L'objectif de ces essais de traction et de fluage est d’évaluer l'influence des différents
parameétres microstructuraux sur les propriétés mécaniques.

2.1. Dureté des nuances modéles

Des mesures de micro-dureté Vickers ont été réalisées au laboratoire LA2M sous un chargement
de 1 kg. Elles permettent notamment d’avoir un ordre d’idée de la valeur de la limite d’élasticité
(Rpo,29,) des différentes nuances modeles. L’estimation des valeurs de limite d’élasticité (données a
titre indicatif dans le Tableau 16 pour les différentes nuances) s’effectue a I'aide de la relation
HVy = < Rpozo, [235].
Les profils, représentés en Figure 79, permettent de mettre en évidence une variation de la dureté
entre les différentes nuances modeles. Au contraire, les hétérogénéités chimiques, observées
précédemment par microsonde de Castaing, ne ressortent pas au niveau des profils de dureté. Cela
est db au fait que I'empreinte de micro-dureté (entre 55 um et 103 um selon les nuances) est plus
importante que la taille moyenne des grains (cf. Tableau 8, chapitre Ill). Il aurait été intéressant de
réaliser des mesures de dureté avec des chargements plus faibles, toutefois I'empreinte devenant
plus petite, les incertitudes de mesures deviennent plus importantes.
Comme l'illustrent les données du Tableau 16, plus la nuance est renforcée plus la dureté est élevée
(296 HV,; pour la nuance a faible taux de renforts contre 535 HV; pour la nuance fortement
renforcée). En outre, on remarque une chute de la dureté lorsque la taille des nano-renforts
augmente. La nuance Std présente ainsi une dureté moyenne plus élevée (384 HV,) que la nuance a
gros précipités (306 HV,). Cet effet de la taille des particules est également observé sur la nuance STi
confirmant I'effet du Ti sur la précipitation. Un faible effet de la taille de grain sur les mesures de
dureté est également observé. Cette faible différence est visible entre les nuances ODS ferritiques GP
(gros précipités mais petits grains) et Rc (recristallisée, avec également des gros précipités). Enfin, la
nuance NR présente une dureté similaire a celle d’un acier ferritique classique [236].
En comparant la dureté de la nuance Std avec celle de la nuance Std-F, une différence de 26 HV; est
observée. Cette différence de dureté pourrait étre liée a la différence de la taille et de la morphologie
des grains. |l est possible que la texture cristallographique prononcée de la nuance Std-F joue aussi
un role sur cette différence.
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NR FaR STi Std GP Rc FoR Std-F
Dureté (HV,) 172 296 343 384 306 296 535 410
Ecart type 5 5 13 5 11 9 21 19
Rpo,2%
indicatif 516 888 1029 1152 918 888 1605 1230
(MPa)

Tableau 16 : Tableau récapitulatif des mesures de dureté et estimation de la valeur de la limite d'élasticité.
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Figure 79 : Profils de micro-dureté Vickers des nuances modéles obtenus sous une charge de 1 kg.

2.2. Comportement en traction des nuances de I'étude

Les essais de traction ont été réalisés sur une plage de température allant de I'ambiante a 800°C avec
des vitesses de sollicitation de 7.107% s™1 et 1.107> s~ 1. Ils permettent de voir I'influence des
différents paramétres microstructuraux (taille de précipitation, densité de nanoparticules, taille de
grain, ...) sur le comportement en traction des matériaux étudiés. Les éprouvettes de traction
utilisées correspondent a de petites éprouvettes plates dont la partie utile fait 6 mm de longueur, 1,5
mm de largeur et 0,75 mm d’épaisseur (Figure 24, Chapitre Il). Ces essais de traction ont permis de
déterminer des valeurs caractéristiques telles que celle de la limite d’élasticité, de la résistance
maximale ou encore de I'allongement total.

Des essais avec sauts de vitesse ont également été réalisés afin de déterminer la sensibilité de la
contrainte a la vitesse de déformation.

2.2.1. Influence de la vitesse de sollicitation

L'impact de la vitesse de sollicitation sur les propriétés mécaniques a été évalué sur tous les
matériaux a I'aide des essais réalisés a deux vitesses de déformation monotone.
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La Figure 80 illustre I'’évolution du comportement en traction du matériau Std avec la vitesse de
sollicitation pour trois températures, les mémes observations ont été faites sur les autres nuances.
On remarque qu’a température ambiante, il n’y a que peu de différence entre les courbes obtenues
pour ces deux vitesses de sollicitation. Au contraire, on observe un effet notable de la vitesse de

sollicitation a 500°C et 650°C. La valeur de la limite d’élasticité et celle de I'allongement total
diminuent lorsque la vitesse de sollicitation diminue. Cela pourrait correspondre a un changement de
dcanisme de déformation. En outre, comme illustré par/la forte diminution de I'allongement total,
ismes d’endommagement sévéres semblent/ présents durant I'essai a vitesse lente a

conventionnelle{MPa)

T T % T T D U~ |

10 15 20 25 30
Déformation conventionnelle (%)

Figure 80 : Courbes de traction en donnégs conyentionnelles, illustrant I'influence de la vitesse de sollicitation suracier
ODS ferritique Std. Les courbes de traction 7.10" s et les courbes 3'10° s Msont respectivemernit.tracées en trait plein et
en pointillés.

2.2.2. Influence de la température
Comme nous avons pu le constater précddemment, la vitessende sallicitation influe sur le
comportement en traction. Cependant, un changement du comportement avec.a température peut
également étre noté. Afin de cerner plus précisément\’influence de la. temjpérature, des essais de
traction ont été réalisés sur une large plage de températuras (de I'ambiante.a 808°C) a‘une vitesse de
sollicitation monotone (7.10~% s™1). La Figure 81 corresponthaux courbes de‘traction obtenues sur
la nuance Std.

Une diminution de la valeur de la limite d’élasticité avec la température d’essai est observée. La
valeur de la limite d’élasticité passe de 1094 MPa, a température ambjante, a 173 MPa pour une
température d’essai de 800°C. En outre, le phénomeéene de consolidation\observé a temjpérature
ambiante, semble s’atténuer lorsque la température d’essai augmente. in, on constate un
allongement important a 500°C qui diminue au-dela de cette température. €egs tendances se

retrouvent sur les autres nuances.
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Figure 81 : Courbes de traction en données conventionnelles pour la nuance Std pour différentes températures d'essai. Les
essais de traction ont été réalisés avec une vitesse de sollicitation de 7.10% s™.

2.2.3. Influence du sens de préléevement

L'effet de la direction de sollicitation pour deux températures d’essai (20°C et 650°C) a
également été étudié en prélevant des éprouvettes dans le sens axial et radial du lopin. La Figure 82
met en évidence un comportement similaire entre I'éprouvette prélevée dans le sens axial (ligne
pleine) et celle prélevée dans le sens radial (ligne pointillée), et ce pour les deux températures
d’essai. Une légére différence de ductilité a 650°C entre les deux sens de sollicitation est tout de
méme constatée. Cette similitude du comportement est attendue pour un matériau consolidé par
CIC qui ne présente pas de texture cristallographique ou morphologique marquée (Figure 55 et
Figure 57, Chapitre lll).
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Figure 82 : Influence du sens de sollicitation de I'acier modéle ODS Std a 20°C et a 650°C.
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2.2.4. Influence du mode de consolidation
L’effet du mode de consolidation a été étudié en comparant les courbes de traction (Figure 83) d’une
nuance ODS ferritique élaborée par compaction isostatique a chaud (Std) avec celles obtenues sur la
nuance ODS ferritique extrudée a chaud (Std-F) testée dans le sens axial. Les deux nuances ODS
ferritiques ont été élaborées a partir des mémes poudres broyées et testées dans le sens axial (sens
du filage pour la nuance Std-F). On observe des valeurs de limite d’élasticité et de résistance
maximale supérieures pour la nuance extrudée sur toute la gamme de températures d’essai. En
revanche, I'allongement total de la nuance CIC devient plus important aux hautes tempéra . En
outre, la déformation de I'acier Std-F semble se localiser immédiatement apres le aine élastique
alors quet“acier Std présente un léger domaine d’écrouissage.
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Figure 83 : Influence du mode de consolidation pour une nuance ODS ferritique testée sur une large gamme de
températures avec une vitesse de sollicitation de 7.107s™.

2.2.5. Influence des nano-renforts
L'effet des nano-renforts a également été étudié a partir des courbes de traction des nuances NR et
Std. la nuance NR étant composée de martensite (Figure 50), un recuit d’'une heure a 700°C a été
effectué sur les éprouvettes de traction dans le but de détensionner la martensite.
Dans un premier temps, une différence est notée au niveau de I'allure des courbes de traction. En
effet, la nuance NR présente un fort écrouissage jusqu’a 500°C ce qui n’est pas le cas de la nuance
Std. Lorsque I'on compare les propriétés en traction des deux nuances, on observe une importante
diminution de la valeur de la limite d’élasticité et de la résistance maximale en I'absence de renforts
et ce quelle que soit la température. A l'inverse, I'allongement total augmente en |'absence de
nanoparticules. Enfin, on peut noter la présence de serrations, caractéristique d’un phénomeéne de
Portevin-Le Chatelier, sur la courbe de traction a 400°C sur la nuance NR (Figure 84). Nous verrons
dans le chapitre suivant que cela traduit I'existence d’'un domaine de vieillissement dynamique.
Toutefois, ce phénomene ne semble pas se manifester sur la nuance Std slrement du fait d’un
épinglage des dislocations sur les précipités.
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Figure 84 : Comparaison de |'évolution des courbes de traction avec la température entre une nuance dépourvue de
renforts (NR) et une nuance ODS (Std).

2.2.6. Bilan des essais de traction pour I’ensemble des nuances

Les valeurs de la limite d’élasticité, Rpg,y, de la résistance maximale, Rm et de I'allongement
total, A%, de chacune des nuances ont été mesurées a différentes températures (entre I'ambiante et
800°C) et pour deux vitesses de sollicitation (7.10* s™ et 1.10° s™). Les courbes représentées en
Figure 85 et en annexe 5 correspondent aux données obtenues pour une vitesse de sollicitation de
7.10* s. L’évolution de la valeur de la limite d’élasticité avec la température, obtenue pour des
essais de traction réalisés avec une vitesse de sollicitation de 1.10” s, est la méme que décrite par la
suite 3 7.10” s (annexe 6).

On remarque que la valeur de la limite d’élasticité obtenue en traction a température ambiante
pour chacune des nuances ODS modeles est proche de celle déterminée précédemment avec les
mesures de dureté (Tableau 16). A I'inverse la valeur de limite d’élasticité de la nuance NR estimée
dans le Tableau 16 est supérieure a celle obtenue a partir des essais de traction.

De maniére générale, I'allure des courbes est identique pour chacune des nuances modeles, avec
une chute modérée jusqu’a 400°C suivie d’une chute plus brutale au-dela. Cela pourrait laisser
penser que les mécanismes de déformation sont similaires d’une nuance a l'autre : mécanismes de
déformation athermiques entre 20 et 400°C et mécanismes thermiquement activés entre 400 et
800°C. En outre, on note que, pour toutes les températures d’essais, la hiérarchie est respectée : la
valeur de la limite d’élasticité est plus élevée lorsque I'on augmente le taux de renforts et lorsque
I’on diminue la taille des nanoparticules.

A basse température, on remarque que la fraction volumique de précipités joue un role
prépondérant. En effet, par rapport a la nuance ODS standard (Std), la valeur de la limite d’élasticité
de la nuance fortement renforcée (FoR) est plus élevée de 500 MPa. Cet effet perdure aux hautes
températures, mais dans une moindre mesure. Au-dela de 600°C, la nuance FoR est toujours au-
dessus des autres, mais la nuance Std ne se distingue plus des nuances FaR et STi.

La comparaison de I'évolution de la valeur de Rpg .y de la nuance GP avec celle de la nuance Std
met en évidence l'influence de la taille de précipitation a basse température. Cependant, on
remarque que les propriétés mécaniques a haute température sont les mémes pour les deux
nuances. La taille de grain étant quasiment la méme pour les deux nuances, cette similitude nous
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laisse penser que I'effet de la précipitation est différent a haute température du fait de mécanismes
thermiquement activés.

Pour des teneurs en ajout d’'yttrium équivalentes, on constate que la valeur de la limite
d’élasticité de la nuance sans titane (STi) a basse température est plus faible que celle de la nuance
Std. Cette différence semble étre liée a un effet de libre parcours moyen (distance inter-particules
qui dépend de la fraction volumique et de la taille). En revanche, les valeurs de limite d’élasticité de
ces deux nuances se superposent a haute température. Tout comme observé précédemment entre
les nuances GP et Std, cette différence provient d’un effet de la précipitation différent a haute
température.

Enfin, on ne note qu’une faible différence de propriétés mécaniques entre les nuances Rc et GP
et ce quelle que soit la température. La nuance Rc présente une taille de grain légérement plus
grande pour une précipitation légerement plus fine. Cela pourrait donc étre di a un faible effet de Ia
taille de grain, en partie pallié par un faible effet lié a la différence de précipitation.
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Figure 85 : Evolution de la valeur de la limite d’élasticité Rpg,y avec la température pour chacune des nuances sollicitées a
une vitesse de 7.10™ ™.

Les conclusions de I'étude sur I’évolution de la valeur de la résistance maximale Rm avec la
température, pour chacune des nuances, sont similaires a celles dressées pour I’évolution de la

valeur de la limite d’élasticité Rpg .y (annexe 5).

L'ensemble des essais de traction en monotone a permis de tracer I'évolution de I'allongement
uniforme Ag% avec la température pour chacune des nuances de I'étude (Figure 86). Une diminution
de I'Ag% est observée a basse température suivi d'un pic d’allongement plus ou moins intense selon
la nuance, qui semble se manifester a 650°C excepté pour les nuances FoR et NR. Enfin, on peut
noter qu’a température ambiante, la nuance FoR ne présente aucun allongement uniforme.

Or, I’évolution des valeurs de I'allongement uniforme avec la température dépend de I'écrouissage et
de la sensibilité de la contrainte a la vitesse de déformation S.
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Figure 86 : Evolution de la valeur de I'allongement uniforme Ag% en fonction de la température pour une vitesse de
sollicitation de 7.10™ s™.

La sensibilité de la contrainte a la vitesse de déformation S a été estimée a partir des essais de
traction en montones. La grandeur S est définie par la variation de la valeur de la limite d’élasticité
Rpg 29, €N fonction de la vitesse de déformation & :

g = A Rpg 29
Alné

Des essais de traction avec sauts de vitesse ont également été réalisés sur certaines des nuances et
sont en assez bon accord avec les données calculées a partir d’essais monotones (Figure 87). Dans ce
cas, c’est la variation de contrainte lors du saut de vitesse qui sert a déterminer la sensibilité.
Toutefois le peu d’essais de saut de vitesse sur la majorité des nuances ne nous permettent pas de
tracer I’évolution de la sensibilité de la contrainte avec la vitesse de déformation en fonction de la

température.
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Figure 87 : Comparaison de la sensibilité de la contrainte a la vitesse de déformation S calculée a partir d’essais avec sauts
de vitesses (rouge) et d'essais monotones (bleu) sur les nuances Std et FoR.
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La Figure 88 illustre par contre I'évolution de la sensibilité de la contrainte a la vitesse de
déformation S avec la température pour les différentes nuances de I'étude, estimée par la variation
de la valeur de limite d’élasticité en fonction de la vitesse de déformation. La sensibilité de la
contrainte a la vitesse de déformation est voisine de zéro jusqu’a 400°C pour les nuances FaR, GP, Rc
et Std. Cela suggere un caractére athermique de la déformation. Une sensibilité négative a 400°C
pour les nuances STi et NR est méme observée. Cette valeur négative pourrait étre causée par du
vieillissement dynamique et associée a la mobilité des solutés de carbone. Il serait intéressant de
confirmer ces observations a 400°C a I'aide d’essais de traction avec des sauts de vitesse.

On remarque que la sensibilité est maximale a 500°C pour les nuances FoR, GP et Rc. S vaut plus de
45 MPa a cette température pour la nuance FoR, et 20 MPa et 15 MPa respectivement pour les
nuances GP et Rc. La courbe de la sensibilité continue de monter jusqu’a 650°C pour les nuances NR,
FaR et STi. Enfin, la nuance Std ne décroit que tres légerement a 650°C.
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Figure 88 : Evolution de la sensibilité de la contrainte a la vitesse de déformation S en fonction de la température d’essai.

Enfin, les essais de traction ont permis de tracer les courbes d’écrouissage des différentes
nuances de l'étude. La Figure 89 présente |’évolution du taux d’écrouissage en fonction de la
contrainte rationnelle a température ambiante. Dans un premier temps, on remarque que, pour
chacune des nuances de I'étude, le critere de Considere est respecté. Il peut également étre noté que
la nuance dépourvue de renforts et recuite pendant une heure a 700°C présente une pente
décroissante classiquement observée et représentative d’un stade Ill de plasticité. A I'inverse, les
nuances ferritiques renforcées par une dispersion d’oxydes possedent un nouveau régime
d’écrouissage précédant le stade lll. Ce nouveau régime pourrait étre lié a une transition élasto-
plastique entre les grains nanométriques et les grains microniques. Aprés avoir atteint leur
déformation élastique maximale, les gros grains commencent a s’écrouir alors que les petits grains
gardent un comportement élastique. Ce phénomene est illustré par la différence d’écrouissage entre
les nuances GP et Rc, et par la nuance FaR qui présente les taux de grains nanométriques et
d’écrouissage les plus élevés.
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La pente du stade Ill est quasiment la méme pour les nuances NR et Std et pour les nuances FaR,
GP et STi (Figure 90). Au contraire, la pente de la nuance traitée thermomécaniquement Rc est plus
importante. Cette différence pourrait étre liée a la faible densité de dislocations présentes au sein
des nuances recuites, mais également a la différence de taille de grain. La valeur des ordonnées a
I'origine des nuances ODS est comprise entre 4800 et 7500 MPa, a I'exception de la nuance Std dont
I'ordonnée a l'origine est de I'ordre de 3800 MPa. En ce qui concerne la nuance NR, la valeur de
I’ordonnée a l'origine mesurée est de I'ordre de 4000 MPa. Selon Kocks [79], la valeur de I'ordonnée
a 'origine d’un écrouissage en stade lll est de I'ordre de 2”—0 avec u le module de cisaillement. Le

module de cisaillement est égal a 84 GPa pour les aciers ODS et 78 GPa pour 'acier non renforcé.
Cette différence est due a la variation du module d’Young E entre ces deux aciers (Tableau 4). A
partir de I’équation proposée par Kocks, on obtient une valeur de I'ordonnée a I'origine égale a 4200
MPa pour les aciers ODS et égale a 3900 pour I'acier non renforcé. La valeur calculée pour la nuance
NR est en assez bon accord avec celle mesurée a partir des courbes. A l'inverse, un écart important
est noté entre les deux valeurs obtenues sur les aciers ODS. Il est probable que cela soit d aux
variations microstructurales des différentes nuances.

Du fait d’'une rupture fragile a température ambiante, la nuance FoR ne présente aucun

écrouissage.
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Figure 89 : Evolution de I'écrouissage des différentes nuances a température ambiante en fonction de la contrainte.
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Figure 90 : Courbe d'écrouissage des nuances de I'étude a température ambiante.

2.3. Comportement en fluage des nuances de I’étude
Une large campagne d’essais de fluage a été effectuée sur les différentes nuances ODS ferritiques
de I'étude. Les essais ont été réalisés a deux températures, 650°C et 700°C et avec des contraintes
correspondant a un certain pourcentage de la valeur de la limite d’élasticité déterminée pour une
vitesse de sollicitation de 7.10* s™. Les courbes par matériau ainsi que les données de fluage sont
présentées en annexe 7. Selon la disponibilité matiére, différentes éprouvettes cylindriques ont été
utilisées pour ces essais de fluage sous air. Les plans d’éprouvettes sont présentés en annexe 1.

Comme attendu, 'acier ferritique dépourvu de renforts présente une faible tenue en fluage
(Figure 91 (a)) confirmant la nécessité d’incorporer une dispersion d’oxydes nanométriques au sein
de la matrice dans le but d’améliorer les propriétés en fluage. Cependant, ce gain en résistance
mécanique, traduit par une diminution de la vitesse de fluage secondaire et par un temps a rupture
plus élevé, s"accompagne d’une perte de ductilité avec des allongements proches des 1% (Figure 91
(b)) alors que sur la nuance non renforcée des allongements de plusieurs dizaines de pourcents sont
obtenus. Enfin, un stade tertiaire se décrivant par une vive accélération est retrouvé pour I'acier ODS.
A l'inverse le régime tertiaire de I'acier NR est bien marqué.
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Figure 91 : Courbe de fluage a 650°C de I'acier NR soumis a une contrainte de 85 MPa (a) et de I'acier Std sous un
chargement de 130 MPa.

Pour différentes nuances ODS, des essais de fluage ont été réalisés a 650°C sous un chargement a

contrainte équivalente (160 MPa). Comme [l’illustre la Figure 92, on constate une diminution de la
vitesse de fluage secondaire ainsi qu’une augmentation du temps a rupture lorsque I'on augmente la
fraction volumique (nuances FaR et Std, mais valable aussi pour la nuance FoR: elle n’a pas été
déformée a cette contrainte car pour 250 MPa, I'essai a duré presque 4000 heures). Cependant, ce
gain au niveau des propriétés mécaniques en fluage s’accompagne d’une perte de ductilité.
En outre, lorsque I'on compare la courbe de fluage des nuances Std et GP (fraction volumique
guasiment similaire), on note qu’une augmentation de la taille des nanoparticules conduit a une
réduction du temps a rupture (un rapport de 3 sur la taille de nanoparticules pour un facteur de 5 sur
le temps a rupture). En revanche, un effet bénéfique d’une augmentation de la taille de grain sur les
propriétés en fluage semblerait exister. En effet, le temps a rupture obtenu pour la nuance Rc est
proche de celui obtenu pour la nuance Std, malgré une vitesse de fluage secondaire plus élevée. En
outre, une meilleure ductilité est observée pour la nuance Rc comparée a la nuance Std.
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Figure 92 : Superposition de courbes de fluage a 650°C pour une contrainte de 160 MPa.
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2.3.1. Evolution de I'allongement a rupture

La Figure 93 (a) trace I'évolution de la déformation a rupture en fonction de la contrainte appliquée
pour des essais réalisés a 650°C. On observe une tendance a 'augmentation légére de la ductilité des
nuances FaR, STi et Std lorsque la contrainte appliquée augmente. Les déformations a rupture
atteintes restent toutefois limitées. Au contraire, on peut noter une déformation a rupture
sensiblement plus élevée de la nuance Rc a faible contrainte. Toutefois, d’autres essais seraient
nécessaires pour confirmer cette évolution.

La Figure 93 (b) décrit I'évolution de la déformation a rupture en fonction de la vitesse de fluage
secondaire des nuances ODS de I'étude, testées a 650°C. Les déformations a rupture des essais de
traction, réalisés a 650°C avec des vitesses de sollicitation de 7.10* et 1.10” s, sont également
reportées en Figure 93 (b) sous forme de symboles creux ou en pointillés. Sur la nuance Std, des
essais de fluage ont conduit a des vitesses secondaires similaires aux vitesses de traction et il
apparait que les déformations a rupture obtenues sont similaires. On observe une tendance a ce que
les faibles vitesses de fluage secondaire soient accompagnées d’une faible déformation a rupture.
Cette faible ductilité en fluage est cohérente avec la diminution de I'allongement total avec la vitesse
de déformation observée en traction. Cette tendance semble cohérente avec des mécanismes
d’endommagement dépendant de la vitesse de déformation, et qui sont donc d’autant plus présents
(relativement a la déformation totale) que la vitesse de fluage est faible. Dans la Figure 93, le
matériau recristallisé semble constituer une exception avec un compromis plus favorable de
propriétés pour les faibles contraintes.
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Figure 93 : Evolution de la déformation a rupture en fonction de la contrainte appliquée (a) et de la vitesse de sollicitation
(b) pour des essais mécaniques réalisés a 650°C. Les symboles pleins correspondent aux déformations a rupture en fluage
alors que les symboles creux ou pointillés correspondent aux essais de traction.

2.3.2. Evolution du temps a rupture

Il a été noté précédemment un effet de la précipitation sur le temps a rupture. Il est possible
d’estimer le temps a rupture t, a 'aide du paramétre de Larson-Miller (LMP) pour une contrainte
donnée :

LMP =T X [C + log(t,)]

Avec T la température en kelvin, C une constante généralement prise égale a 25 pour les aciers
ODS [21, 28, 50, 237, 238] et t,- le temps a rupture. Lorsque I'on trace I'évolution de la contrainte en
fonction du parametre de Larson-Miller (LMP), on retrouve une hiérarchisation respectée avec le
taux de renforts (Figure 94). Le parametre de Larson-Miller des nuances FaR, GP, STi et Std est tout
de méme assez proche. Cette équivalence reprend I'analogie du comportement mécanique exhibée
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par ces différents matériaux en traction a 650°C. On peut également noter qu’a forte contrainte le
parametre de Larson-Miller de la nuance Rc est proche des autres nuances modeles, a I'exception
des aciers FoR et NR. Toutefois lorsque la contrainte appliquée diminue, I’acier recristallisé présente
une tendance a s’écarter du lot avec un LMP plus élevé, soit un temps a rupture plus long. Cette
différence de comportement pourrait provenir de la différence de taille de grain qui résulte de la
recristallisation du matériau Rc.

Un effet du mode de consolidation sur le parameétre de Larson-Miller a également été observé.
En effet, la nuance ODS filée Std-F, testée en fluage dans la direction de filage, possede un LMP
proche de la nuance FoR. Au contraire, le LMP de la nuance Std est proche d’une nuance 9% de Cr
consolidée par filage a chaud [37].
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Figure 94 : Evolution de la contrainte en fonction du parametre de Larson-Miller (dépendant de la température et du temps
a rupture d'un essai de fluage).

La Figure 95 (a) trace I'évolution des temps a rupture en minutes en fonction de la vitesse de
fluage secondaire pour I'ensemble des données de fluage obtenues. Cette représentation est basée
sur la loi empirique de Monkman-Grant (équation IV.7). Seule la nuance NR présente un exposant g
égal a celui attendu pour la représentation de Monkman-Grant (soit un exposant égal a 1). A
I'inverse, une dispersion de I'exposant g entre 0,44 et 0,75 est observée pour les nuances ODS. Au
contraire, lorsque I'on applique la loi de Monkman-Grant modifiée définie en équation IV.8, on
observe un regroupement des données avec un exposant g proche de 1 (Figure 95 (b)).
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Figure 95 : Evolution de la vitesse de fluage secondaire en fonction du temps a rupture (a) et en fonction de la déformation
a rupture divisée par le temps a rupture (b).

2.3.3. Vitesse de fluage et exposant de contrainte

Selon Steckmeyer, I'existence du régime secondaire sur la courbe de fluage d’un acier ODS est
remise en question [50]. Les Figure 96 (a) et Figure 96 (b) présentent I'évolution de la vitesse de
fluage de la nuance Std en fonction de la durée de I'essai a 650°C pour les deux cas extrémes de
contrainte appliquée. Que ce soit pour une forte ou pour une faible contrainte appliquée, on
remarque une diminution de la vitesse de fluage correspondant au régime primaire, suivi de
|"apparition d’un plateau, représentatif d'un régime stationnaire, et une accélération plus ou moins
brusque de la vitesse en fin d’essai. Ce plateau est également observé sur les autres nuances
modeles de |'étude.
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Figure 96 : Evolution de la vitesse de fluage en fonction de la durée de I'essai de fluage a 650°C. Les contraintes appliquées
sont 265 MPa (a) et 160 MPa (b).

Lorsque I'on trace I'évolution de la vitesse de déformation minimale obtenue au cours des essais
de fluage en fonction de la contrainte appliquée, il est possible d’estimer les exposants de Norton
des nuances de I'étude.

Dans un premier temps, on note une différence entre I'exposant de contrainte des nuances Std
et Std-F (testée dans la direction de filage). L'origine de cette distinction semble étre la texture
morphologique et cristallographique qu’exhibent les nuances filées, et 'augmentation de contrainte
de fluage qui y est associée. On remarque également que pour les nuances FaR, Std, Rc et FoR, les
exposants de contrainte n se situent autour de 12 (Figure 97). En ce qui concerne la nuance GP,
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I’exposant de contrainte s’éléve a 23, toutefois cette valeur est basée sur deux essais de fluage a
650°C. Cette équivalence se traduit par des mécanismes de déformation similaires. Au contraire,
I’exposant de contrainte n de la nuance dépourvue de renforts est de 5. Cette valeur d’exposant de
contrainte est traditionnellement observée sur les aciers conventionnels dépourvus de précipités non
cisaillables. Cette différence entre I'exposant de contrainte n d’un acier Fe-14%Cr et d’un acier ODS a
base Fe-14%Cr confirme la présence d’une contrainte seuil (o;). La contrainte seuil a été estimée
pour une vitesse stationnaire extrapolée 3 10 s™. Le Tableau 17 regroupe la valeur des contraintes
seuils calculées pour chacune des nuances de I'étude. On semble observer une augmentation de la
contrainte seuil lorsque le taux de renforts augmente. En outre, un important écart est noté si on
compare la nuance Std avec la nuance Std-F. Il est possible que cette différence soit due a un effet de
la texture morphologique et cristallographique qu’exhibe I’acier consolidé par filage ou a Ia
différence de fraction volumique. Par contre, I'origine des fortes valeurs de contrainte seuil des
nuances GP et Rc reste incomprise.

Lorsque l'on trace I'évolution de la vitesse de fluage secondaire en fonction de la contrainte
appliquée soustraite a une contrainte seuil, on observe alors des exposants de contrainte effective
n“ dont la valeur se situe autour de 6 (Figure 98).

Enfin, comme souligné précédement, la fraction volumique joue un role drastique sur la vitesse
de fluage secondaire. Par exemple, la nuance FaR flue 32 000 fois plus vite que la nuance Std pour
une contrainte de 160 MPa.

Contrainte (MPa)
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1.E-07 650°C
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1.E-10 A
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Figure 97 : Evolution de la vitesse de fluage secondaire moyenne des différentes nuances de I'étude en fonction de la
contrainte appliquée. Les parameétres n correspondent aux exposants de contrainte estimés a partir de I’équation I.1.

FaR STi Std GP Rc FoR Std-F

Contrainte seuil a

650°C (MPa) 14 30 48 80 54 102 154

Tableau 17 : Estimation de la contrainte seuil des différentes nuances ODS étudiées.
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Figure 98 : Evolution de la vitesse de fluage secondaire des différentes nuances de I'étude en fonction de la contrainte
effective. Les paramétres n“ correspondent aux exposants de contrainte recalculés.

Des essais de fluage a 700°C ont également été réalisés sur quatre des nuances de I'étude : la
nuance NR, la nuance FaR, I'acier STi et la nuance Std. Toutefois, le nombre d’essais se limite a deux
ou trois selon la nuance augmentant ainsi les incertitudes. Comparé aux essais de fluage effectués a
650°C, les tendances sont assez proches. En effet, on retrouve une diminution de I'allongement en
rupture lors que la contrainte augmente. En outre, le méme ordre de grandeur de valeurs pour les
exposants de contrainte est observé pour les nuances ODS (Figure 99). A l'inverse la nuance NR
exhibe un exposant de contrainte égal a 7 toutefois cette valeur est basée sur seulement deux essais.
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Figure 99 : Evolution de la vitesse de fluage secondaire (a) et de la déformation a rupture (b) en fonction de la contrainte.

Enfin pour les contraintes seuil, des valeurs assez proches de celles estimées a 650°C sont obtenues :
18 MPa pour la nuance FaR, 22 MPa pour la nuance STi et 42 MPa pour I'acier Std.
En résumé, les mécanismes de déformation intervenant a 700°C sont les mémes qu’a 650°C.
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2.34. Energie d’activation

A partir des essais de fluage réalisés a 650°C et 700°C a contrainte constante, il est possible de
tracer I'évolution de In(€) en fonction de 1/T. La pente de la droite permet d’en déduire I'énergie
d’activation associée. Les énergies d’activation estimées pour une contrainte constante de 130 MPa
sont comprises entre 324k kJ/mole et 513 kl/mole selon la nuance étudiée (Figure 100), soit une
valeur supérieure a I'énergie d’autodiffusion du fer dans un alliage Fe-14Cr (226 kJ/mole) et a
I’énergie de diffusion du Cr dans le fer (240 kJ/mole). L’énergie d’activation apparente du fluage n’est
apparemment pas justifiée uniquement par de la diffusion en volume.

Malgré le peu de points constituant ces courbes (deux points), on peut noter une similitude entre
I’énergie d’activation des nuances Std et FaR (Figure 100). La fraction volumique de précipités ainsi
gue la taille de grain ne semblent pas avoir d’effet notable sur I'énergie d’activation. A I'inverse une
différence est observée entre les nuances Std (ou FaR) et STi.

1/T (K?Y)
0.00102 0.00104 0.00106 0.00108 0.0011
0 1 1 1 J
-5 -
-10 - 130 MPa

In ()

FaR :y=-61648x + 48.339

20 STi:y=-38973x +23.138

Std :y=-61715x + 46.892

-25
Figure 100 : Evolution de In (&) en fonction de 1/T. La valeur de la pente de la droite permet de déterminer I'énergie
d'activation.

2.4. Endommagement des aciers ferritiques étudiés
D’apres les résultats de traction et de fluage, I'évolution des propriétés mécaniques lorsque la
température augmente se traduit par un changement de mécanisme de déformation et par
|"apparition d’endommagement sévere.

24.1. Le coefficient de striction

L’évolution du coefficient de striction, noté Z, avec la température permet d’avoir une premiere
évaluation de I'endommagement du matériau. Les mesures des coefficients de striction ont été
réalisées sur les différentes nuances, pour les différents types d’essai (traction et fluage). Il est
calculé de la maniere suivante :

7= 075 % 100
= =5
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Avec S, la section initiale de I'éprouvette et Sy la section aprés rupture. Les diamétres d’éprouvettes
(ou largeurs et épaisseurs pour les mini-éprouvettes) ont été mesurées au pied a coulisse. Les
surfaces a rupture ont été mesurées a partir d’images prises avec une binoculaire.

A température ambiante et pour une vitesse de sollicitation de 7.10” s™, la plupart des nuances
ODS ont un coefficient de striction similaire autour de 50%, exceptée la nuance FoR qui a un
comportement fragile (Figure 101). A température ambiante, la nuance NR posséde le coefficient de
striction le plus élevé. En ce qui concerne les nuances ODS, 'acier Rc présente un coefficient de
striction élevé probablement d( au fait qu’apres recristallisation la précipitation grossiere est en
grande partie située en intragranulaire inhibant ainsi la croissance de cupules.

La courbe d’évolution avec la température du coefficient de striction des aciers modeles Rc, STi,
GP et Std se décrit par un plateau entre 20°C et 500°C puis une chute notable du coefficient de
striction Z pour des températures plus élevées. On observe une chute plus importante pour les
nuances Std et STi par rapport a la nuance Rc. Ce plateau athermique est également observé pour la
nuance FaR cependant celle-ci présente une augmentation du coefficient de striction jusqu’a 80% a
650°C avant de chuter brusquement jusqu’a 15% a 800°C (cette derniére valeur étant similaire a celle
des autres matériaux). La nuance FoR perd son caractere fragile lorsque la température augmente,
pour rejoindre un comportement similaire aux autres nuances a haute température. Enfin, la
ductilité de la nuance NR continue de croitre jusqu’a 800°C. Ce matériau atteint alors un allongement
total proche de 95%.

100% -

NR

90% -

80% -

70% -

60% -

50% -

40% -

30% -

Coefficient de striction Z

20% -

10% -

O% N T T T T 1
0 200 400 600 800 1000
Température (°C)

Figure 101 : Evolution du coefficient de striction avec la température pour les différentes nuances modeles testées en
traction a 7.10% ™.

Les coefficients de striction d’éprouvettes sollicitées en traction avec une faible vitesse de
déformation (10® s™*) ont également été mesurés a la binoculaire (annexe 6). Contrairement a ce qui
est observé pour une vitesse de déformation plus importante, le coefficient de striction des
différentes nuances ODS sollicités a faibles vitesses chute au-dela de 500°C (annexe 6). Seule la
nuance dépourvue de renforts garde ce caractére ductile a haute température. On observe donc un
mécanisme d’endommagement plus sévere pour des essais mécaniques a haute température et a
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basse vitesse. Cela est confirmé par les mesures de coefficient de striction des éprouvettes rompues
apres fluage (Figure 102) qui est beaucoup plus faible qu’en traction « rapide ». Le coefficient de
striction des nuances STi et FaR semblent toutefois montrer une meilleure ductilité a haute
températures vis-a-vis de la nuance Std.
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Figure 102 : Evolution du coefficient de striction avec la contrainte pour les différentes nuances modéles testées en fluage a
650°C.

2.4.2. Allongement total A%

L'allongement total en traction se décompose généralement en deux régimes: un premier
régime, plus ou moins marqué selon la température et la nuance étudiée, appelé allongement
uniforme (étudié précédemment) et un régime post striction qui est essentiellement dépendant de
I’écrouissage et de I'endommagement (coefficient de striction Z2).

En analysant les allongements totaux, A%, on retrouve un pic d’allongement pour chacune des

nuances ODS modeéles. Au contraire et malgré un léger épaulement entre 600 et 650°C,
I'allongement total de la nuance non renforcée (NR) continue d’augmenter avec la température
jusqu’a atteindre des allongements totaux de 100%. L'origine de ce pic d’allongement est donc liée a
la présence de nano-renforts. En outre, on remarque que la position du pic d’allongement varie selon
la nuance ODS. Pour les nuances a faible densité de renforts (FaR et STi) ainsi que pour la nuance
FoR, le pic d’allongement se situe aux alentours de 650°C (Figure 103). Le pic d’allongement de la
nuance Std apparait plutét a 500°C. Enfin, le pic d’allongement des nuances recuites Rc et GP est plus
évasé. Il est alors plus compliqué de donner une température a partir de laquelle I'allongement total
chute.
A I'exception de la nuance FaR, le pic d’allongement des nuances ODS modeles est gouverné par
I’évolution de la sensibilité de la contrainte avec la vitesse de déformation et non par le coefficient de
striction : on parle de pic de viscosité. La nuance FaR présente, quant a elle, un pic d’allongement en
accord avec une augmentation du coefficient de striction : on parle plutét de pic de ductilité. Enfin
I’allongement total de la nuance NR est gouverné par le coefficient de striction.
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Figure 103 : Evolution de la valeur de l'allongement total A% avec la température pour chacune des nuances modeles
sollicitées 3 une vitesse de 7.10™ s™.

A faible vitesse de sollicitation, le pic d’allongement est observé a 500°C pour une grande partie
des nuances renforcées (annexe 6). On aurait donc un endommagement plus sévere a 1.10° s™.
Seule la nuance FoR présente une évolution croissante de I'allongement total avec la température. Il
est possible que cela soit d(i a son comportement fragile observé aux basses températures et biaisant
ainsi I'évolution de la courbe.

2.4.3. Les faciés de rupture
La Figure 104 présente les faciés de rupture apres essai de traction a température ambiante et a
650°C sur les différentes nuances de I'étude sollicitées avec une vitesse de déformation de
7.10~* 571, Dans un premier temps, les images a faible grandissement confirment les mesures de
striction des différents aciers de I'étude.

Des micro-fissures sont observées sur les faciés de rupture des nuances modeles FaR, STi, Std, Rc
et FoR testées a température ambiante, correspondant a une présence de rupture intra-granulaire.
Le faciés de rupture des aciers NR, GP et Rc est trés majoritairement ductile, avec deux populations
de cavités, dont l'une grossieére est vraisemblablement créée initialement au niveau des gros
précipités microniques puis croft au cours de I'essai.
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Figure 104 : Facies de rupture apres traction a I'ambiante et a 650°C a 7.10" s des différentes nuances modéles.

126



Chapitre 1V : Influence des différents parametres microstructuraux sur les propriétés mécaniques

Dés lors que I'on s’intéresse d’un peu plus prés aux facies de rupture obtenus a température
ambiante, on remarque un comportement quasi-fragile, illustré par la présence de zones de clivage,
plus ou moins nombreuses selon la nuance, et des zones a cupules bien dessinées, pour les nuances
STi, Rc et Std. On observe tout de méme moins de clivage sur les nuances STi et Rc que sur la nuance
Std, confirmant la meilleure ductilité de ces deux aciers. Comme l'illustrent les facies de rupture de la
nuance Std, ces zones de clivage semblent correspondre aux gros grains alors que les cupules
seraient plus présentes dans les grains microniques et submicroniques. On peut également noter un
comportement fragile pour 'acier FoR. Au contraire, les nuances FaR, GP et NR présentent un
comportement ductile, caractérisé par la présence de cupules de différentes tailles. Ici encore,
certaines cupules, de tailles submicroniques, laissent a penser qu’il y aurait une correspondance avec
les zones a grains nanométriques.

A 650°C, les faciés de rupture sont fortement oxydés. On peut tout de méme souligner une
rupture sous forme de marches observé sur chacune des nuances ODS. La rupture semble avoir eu
lieu par décohésion successive de couches. En outre, la rupture est totalement ductile avec des
cupules qui remplacent les quelques zones de clivage observées a température ambiante sur les
nuances STi, Std, FoR et Rc. Ces observations sont en on accord avec I'évolution du coefficient de
striction. Des traces de ligaments ductiles sont également observées. On retrouve d’ailleurs ce type
de facies de rupture accidenté sur les éprouvettes rompues en fluage (annexe 8). A 650°C, seul le
faciés de rupture de l'acier dépourvu de renforts ne change que tres peu. Ce dernier reste ductile
avec la présence de grosses cupules clairement dessinées.

Les fractographies réalisées sur les éprouvettes rompues a 10° s* reprennent toutes les
observations exposées ci-dessus.

3. Syntheése des données mécaniques et discussion

Les différentes nuances de I'étude ont été testées en traction, sur une large gamme de
température allant de I'ambiante a 800°C, et en fluage a 650°C et 700°C. Ces essais mécaniques ont
permis de mettre en évidence des informations concernant I’effet du mode de consolidation (nuance
Std et Std-F), de I’ajout des renforts (nuance NR), I'effet de la fraction volumique (FaR, Std, FoR) et de
la taille des précipités (GP), du libre parcours moyen A (STi) et I'effet de la taille de grain (Rc).

3.1. Effet du mode de consolidation

Un gain sur la valeur de la limite d’élasticité aprés consolidation par filage a été observé sur une
large gamme de température et vient confirmer les résultats de De Castro [217]. On peut bien s{r
s’attendre a ce que ce gain soit compensé par une perte dans le sens transverse. Les propriétés en
fluage (temps a rupture, vitesse de fluage secondaire) de la nuance Std-F testée dans le sens axial
sont également bien meilleures que celles de la nuance Std. En effet, pour une méme contrainte de
chargement (260 MPa) a 650°C, I'acier Std-F flue pendant 4730 heures contre moins d’1h30 pour la
nuance Std. En outre la contrainte seuil de I'acier ODS filé est quasiment 3 fois plus élevée que celle
de la nuance Std. La précipitation étant proche entre les deux nuances, il est possible que cette
différence soit liée a la texture morphologique et cristallographique induite par le procédé de filage.
En effet, lorsque I'on teste en fluage une éprouvette prélevée dans le sens circonférentiel d’un acier
ODS filé, les propriétés sont bien moins bonnes [45]. Afin de compenser la différence de propriétés
mécaniques (traction et fluage) liée au procédé de filage, la nuance ODS modele doit étre renforcée
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de 1% de Ti et d'Y,05. Malgré ces différences de propriétés mécaniques, on peut noter une similitude
au niveau de I'allure des courbes de traction et au niveau de I'exposant de Norton. Cela signifie que
les mécanismes de déformation sont les mémes quel que soit le mode de consolidation utilisé.

En outre, I'isotropie microstructurale des nuances consolidées par CIC, observée dans le chapitre
lll, est confirmée au niveau des propriétés mécaniques par des essais de traction réalisés sur la
nuance Std dans le sens axial et radial.

3.2. Effet de I'ajout d’oxydes d’yttrium

Lorsque I'on compare les résultats mécaniques obtenus en traction et en fluage de la nuance NR
avec ceux de la nuance Std, un apport significatif des oxydes d’yttrium sur les propriétés mécaniques
(dureté plus élevée, valeur de limite d’élasticité plus élevée sur une large gamme de température,
meilleure tenue en fluage avec une diminution de la vitesse de fluage secondaire et une
augmentation du temps a rupture) est mis en évidence. En effet, on observe une dureté 2 fois plus
élevée et une limite d’élasticité 4 fois plus élevée pour la nuance Std a température ambiante. Cela
confirme les études menées par De Castro [217] et Klueh [28]. Comme l'illustrent les résultats de
traction, I’évolution de la valeur de la limite d’élasticité avec la température différe entre une nuance
renforcée et une nuance dépourvue de renforts. Alors qu’une chute de la limite d’élasticité est
observée au-dela de 400°C sur la nuance ODS, la nuance NR décroit moins sensiblement sur toute la
plage de température étudiée. Toutefois, I'amélioration des propriétés mécaniques s’accompagne
d’une perte de ductilité. En outre, une augmentation de I'allongement total avec la température a
été constatée lorsque l'acier Fe-14Cr est dépourvu de renforts. Cela est en bon accord avec les
observations de McClintock [30]. Le taux de déformation atteignant les 90% a 800°C, on peut penser
qgue l'acier NR suit un mécanisme de superplasticité (phénoméne qui sera décrit plus en détail au
chapitre suivant) avec du glissement aux joints de grain a haute température. A I'inverse, I’acier Std
présente un pic d’allongement au-dela duquel I'allongement total chute drastiquement. Une chute
du coefficient de striction de la nuance ODS a également été observée alors que celui de I'acier NR
continue d’augmenter avec la température. Ces différents résultats montrent ainsi que
I'incorporation de renforts engendre un changement de mécanisme d’endommagement aux hautes
températures.

L'introduction d’une contrainte seuil pour des aciers renforcés a également été vérifiée. En effet,
I’exposant de contrainte n d’une nuance dépourvue de renforts est de 5 (ordre de grandeur obtenu
pour les aciers conventionnels) alors qu’elle s’éleve a 12 pour des nuances renforcées, valeurs
cohérentes avec celles disponibles dans la littérature [37, 22, 50]. Cette valeur d’exposant de
contrainte serait associée a un mécanisme de déformation de type fluage de dislocations avec
épinglage des dislocations par les nanoparticules [51, 239].

3.3. Effet de lataille de grain

La comparaison des résultats de traction des nuances GP et Rc montre un faible effet de la taille
de grain sur la valeur de la limite d’élasticité, or différentes études montrent plutot une diminution
de la valeur de la limite d’élasticité lorsque la taille de grain augmente [240, 241]. Par exemple,
Kassner a étudié I'effet de la taille de grain d’'un aluminium pur recuit a différentes températures
pendant deux heures. Il montre une valeur de limite d’élasticité plus importante lorsque la taille
moyenne des grains est faible [242].

Ainsi, il est possible que cette faible différence soit liée a la Iégere différence de précipitation, tel
qgue l'avait observé Waker dans son étude portant sur la comparaison des propriétés en traction
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entre la microstructure de référence et la zone affectée thermiquement (ZAT) apres soudure d’un
acier MA956 [243]. A haute température, la valeur de la limite d’élasticité de la nuance Rc est proche
de celles obtenues sur les nuances GP et Std.

Il a également été constaté que la nuance Rc flue plus rapidement que la nuance Std pour de
fortes contraintes. Cependant, les temps a rupture de la nuance recristallisée sont meilleurs pour des
contraintes inférieures a 160 MPa a 650°C, du fait d’une ductilité plus grande. Cela est en bon accord
avec les observations faites précédemment par Alamo [19]. Il est possible que ces bonnes propriétés
en fluage aux faibles contraintes soient liées au phénomene de recristallisation. En effet, apres
germination/croissance des nouveaux grains, les nouveaux joints de grain sont slrement plus
propres (absence de précipités grossiers, moins de ségrégation, etc ...) améliorant ainsi la ductilité de
ces derniers.

Une similitude entre I'allure des courbes de traction et les exposants de contrainte des nuances
GP et Rc montre qu’il n’y a aucun effet de la taille de grain sur les mécanismes de déformation.

3.4. Effet des renforts

L’effet du taux de renforts a été étudié en comparant les propriétés mécaniques des aciers FaR,
Std et FoR. L'effet de la taille des nanoparticules a été analysé a I'aide des nuances Rc, GP et Std. On
peut affirmer que les effets de ces deux parameétres microstructuraux se ramenent a des effets du
libre parcours moyen A sur les propriétés mécaniques. Pour les nuances FaR, Std et FoR, comme les
tailles moyennes de précipitation sont identiques, cela revient a regarder plus précisément |'impact
de la densité (ou équivalent dans ce cas de la fraction volumique). Pour les nuances Rc, GP et Std, les
fractions volumiques sont proches et I'évolution traduit donc directement I'effet de la taille de
renforts.

Il a été constaté que la taille moyenne des nanoparticules et la fraction volumique de renforts
n‘ont aucun effet sur la température a partir de laquelle les propriétés mécaniques en traction
chutent (environ 400°C). En outre les valeurs d’exposants de contrainte sont proches pour chacune
des nuances ODS. Ainsi, les mécanismes de déformation ne sont pas sensiblement influencés par une
variation de la fraction volumique et de la taille moyenne des renforts.

On remarque tout de méme que lorsque la fraction volumique de renforts augmente, la valeur
de la limite d’élasticité augmente elle aussi, et ce sur toute la gamme de température. Cet effet est
particulierement notable a température ambiante, toutefois il s"accompagne d’une perte de la
ductilité.

A température ambiante, I'effet de la taille des renforts sur la valeur de la limite d’élasticité est
important, confirmant les observations de Zhong [193] : un accroissement de la taille des particules
(induisant a fraction volumique constante une augmentation du libre parcours moyen) s’accompagne
d’une diminution de la valeur de la limite d’élasticité. Cependant, cet effet s’estompe lorsque la
température d’essai augmente. En effet, une similitude entre le comportement en traction des
nuances Std et GP est observée a haute température. Différentes études antérieures montrent un
comportement différent. Klueh [28] et Kim [106] ont cherché a étudier I'effet de la taille de
précipitation (et donc du libre parcours moyen) sur la valeur de la limite d’élasticité. Pour cela, ils ont
comparé les propriétés mécaniques d’un acier ODS 12% de Cr filé renforcé par 0,25% d’Y,0; et
exempt de titane (12Y1) avec celles du méme acier avec 3% massique de tungsténe (12YW) et d’un
acier 12YWT (Fe-12Cr-3W-0,4Ti-0,25Y,0;). lls observent des propriétés en traction plus faibles
lorsque la nuance est dépourvue de titane toutefois les microstructures variant pour chacune des
nuances (diminution de la taille de grain et augmentation de la densité de dislocations lorsque la
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taille des nanoparticules diminue), il est difficile d’associer cette différence de valeur de limite
d’élasticité a un simple effet de taille de précipitation. On peut tout de méme dire que la différence
de texture morphologique ne permet pas d’expliquer cette différence qui est également observée
sur des aciers ODS 12% de Cr élaborés par CIC [244]. L'effet de la taille des nanoparticules (soit du
libre parcours moyen) a haute température ne semble donc pas encore bien compris.

En ce qui concerne le fluage, on retrouve un effet notable du taux de renforts sur les propriétés
mécaniques. En effet, lorsque le taux de renforts (soit la fraction volumique) augmente, la vitesse de
fluage secondaire diminue, la contrainte seuil diminue elle aussi et le temps a rupture augmente.
Cependant, la ductilité diminue. Ces observations sont en bon accord avec les résultats de Ukai [245].
Pour les mémes conditions de fluage, la nuance GP exhibe un temps a rupture 5 fois plus faible que
I'acier Std. Cela est sGrement lié a la différence de taille de précipitation observée entre ces deux
nuances. Klueh avait également observé une diminution du temps a rupture lorsque le rayon moyen
des nanoparticules passe de 2 nm a 13 nm [28]. Il est fort probable que I'effet des précipités
s’accentue lorsque leur taille augmente significativement.

Enfin, aucun effet de la fraction volumique ne semble étre noté sur I'énergie d’activation. En
effet, les nuances FaR et Std présentent les mémes valeurs d’énergie d’activation.

3.5. Effet du titane (Effet du libre parcours moyen)

A faible température, les valeurs de limite d’élasticité de la nuance STi sont plus faibles que celles
de la nuance Std. Cela provient de l'effet de la précipitation et plus particulierement du libre
parcours moyen. Cet effet du libre parcours moyen semble s’estomper avec la température. En effet,
a haute température, les propriétés en traction entre les nuances STi et Std sont quasiment les
mémes.

En fluage, la faible différence de temps a rupture entre les nuances Std et STi laissent penser que
I'effet du libre parcours moyen séparant deux nanoparticules est moindre a haute température.
Toutefois, une différence de vitesse de fluage secondaire et du taux de déformation entre les
nuances Std et STi est observée.

Enfin, la nuance STi présente une meilleure ductilité a haute température, comparée a la nuance
Std.

3.6. L’écrouissage d’aciers ODS

Les courbes d’écrouissage mettent en évidence une faible différence des pentes de stade Ill pour
chacune des nuances de I'étude. A l'inverse, les courbes d’écrouissage d’alliages d’aluminium
différent selon leur état métallurgique [246, 247]. Cela semble indiquer que les taux de restauration
dynamique sont assez proches dans les différentes nuances et ce malgré I'influence que peut avoir la
présence des précipités sur ce taux de restauration dynamique [248].

Une augmentation du taux d’écrouissage aux faibles déformations a été constatée sur les
nuances ODS a température ambiante. Ce nouveau régime a également été observé sur d’autres ODS
[164] et sur des alliages d’aluminium [57, 248]. Selon Bardel [248], ce régime serait lié a un effet de
stockage des boucles de dislocations autour des particules aprés franchissement de I'obstacle par la
dislocation. Toutefois, il obtient aprés calcul un nombre de boucles de dislocations maximum bien
trop important (1000), remettant en doute I'origine du régime. Ce nouveau régime correspond sans
doute plutdt a une transition élasto-plastique résultant du fait que pour une déformation plastique
de 0,2%, tous les matériaux ne sont pas rentrés en plasticité généralisée. En effet un domaine plus
important est observé sur la nuance FaR par rapport a la nuance Std. Or, comme nous |'avons vu
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dans le chapitre Ill, I'acier FaR est composé d’une fraction surfacique de grains nanométriques plus
élevée que I'acier Std.

Enfin, la nuance Std présente un comportement qui differe des autres avec I'apparition d’un plateau
d’écrouissage classiquement observé sur les alliages d’aluminium a durcissement structural [246].
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V. Etude des mécanismes de déformation et
d’endommagement des aciers ODS modeles

Dans le chapitre précédent, le comportement a I’échelle macroscopique a été étudié. Ce chapitre
se focalise sur les mécanismes de déformation observés a I’échelle microscopique.

1. Etat de l'art

1.1. Mécanismes de déformation en traction

1.1.1. Mécanismes de déformation a basse température

Aprés traction a température ambiante sur une nuance ODS a base Fe-14%Cr filée, de
nombreuses interactions entre les dislocations rectilignes, typiques d’un mécanisme de Peierls
observé a température ambiante dans un matériau cubique centré [249], et les précipités de taille
nanomeétrique sont observées par MET [37]. Ce comportement a également été observé par
déformation in situ dans un MET sur des aciers ODS MA957 [250], MA956 [251, 252] et PM2000
[252]. Les analyses EBSD réalisées par Boulnat sur éprouvette rompue en traction a 20°C d’une
nuance de composition nominale Fe-14Cr-1W-0,3Ti-0,25Y,0; consolidée a 1150°C par Spark Plasma
Sintering (SPS) a I'INSA de Lyon, montrent que les gros grains accumulent efficacement la
déformation plastique. Il est plus compliqué de définir les mécanismes de déformation dans les
zones a petits grains en raison de la mauvaise résolution de la cartographie EBSD [164].

Des expériences de déformation pour de faibles températures (entre 'ambiante et 400°C) dans
un Microscope Electronique a Balayage (MEB in situ) et dans un Microscope Electronique en
Transmission (MET in situ) ont également été réalisées sur des aciers ODS filés (microstructure a
grains allongés dans la direction de filage), consolidés par CIC (microstructure bimodale a grains
équiaxes) ou encore consolidés par SPS (microstructurale bimodale, similaire a un acier consolidé par
CIC). A I'échelle de la microstructure, des mécanismes de déformation intragranulaires sont mis en
évidence au MEB avec la formation de bandes de glissement au sein de certains gros grains. Boulnat
[164] suspecte également une légére rotation de gros grains liée a la formation de sous-joints durant
la déformation plastique. En outre, pour des taux de déformation importants, Boulnat souligne
I'apparition d’'un endommagement intergranulaire au niveau des zones a grains nanométriques et
s’initiant au niveau des oxydes de titane grossiers, observations en accord avec celles de Choi [253].
Des analyses EBSD mettent également en évidence une rotation des nano-grains lors de |'essai de
traction [164]. Praud observe par MET des dislocations ancrées sur les nanoparticules au sein des
nuances ODS filées, qu’elles soient ferritiques ou martensitiques. Les tests de déformation in situ au
MET mettent en évidence que leur désancrage est saccadé. En outre, des sources intragranulaires de
dislocations sont observées, confortant I'idée d’une déformation principalement intragranulaire a
basse température. Les mémes mécanismes de déformation sont observés sur des nuances ODS
consolidées par CIC. Des phénoménes de glissement dévié (cross-slip) sont également observés sur
les nuances CIC [37].

1.1.2. Mécanismes de déformation a haute température

Pour des températures comprises entre 400°C et 550°C, les dislocations observées en
déformation in situ dans un MET au sein d’'une nuance CIC gardent une mobilité saccadé avec un fort
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ancrage sur les nanoparticules [37]. L'apparition de cavités et de décohésion le long des joints de
grain a également été soulignée, mettant en évidence une compétition entre les mécanismes de
déformation intra- et intergranulaire [254]. A 575°C, un mixte de deux types de mouvement des
dislocations, avec certaines gardant un mouvement saccadé et d’autres se déplagant de facon plus
visqueuse (mouvement continu) a été observé [37]. Il a été proposé que le mouvement saccadé
provienne d'un phénoméne de vieillissement dynamique. Le phénoméne de vieillissement
dynamique correspond a un mécanisme de blocage de dislocations qui est commandé par un
processus de diffusion des solutés. La vitesse de diffusion des solutés étant du méme ordre de
grandeur que la vitesse de mouvement des dislocations, une compétition entre la mobilité des
dislocations et des solutés, s"accompagnant de phénomenes d’ancrage-désancrage successifs des
dislocations, est observé dans le domaine du vieillissement dynamique. Selon Caillard [255], le soluté
impactant le vieillissement dynamique est le carbone. En effet, I'énergie d’activation correspondant
au début du domaine de vieillissement dynamique est comprise entre 0,8 et 0,85 eV, soit une énergie
correspondant a la diffusion du carbone au cceur des dislocations. La fin du vieillissement dynamique
correspond a un mécanisme de formation d’un double décrochement couplé avec la diffusion des
atomes de carbone [255]. Dans le cas du fer pur et des alliages Fe-Si et Fe-Ni, le vieillissement
dynamique apparait a des températures situées entre 100°C et 300°C [255]. Le vieillissement
dynamique d’'un alliage Fe-Cr débute pour des températures plus élevées (250°C a 450°C),
probablement en raison de la formation de carbure de chrome [249]. A I'échelle macroscopique, le
vieillissement dynamique est a I'origine des instabilités plastiques (décrochements correspondant a
I'apparition de bandes de déformation localisées) observées sur la courbe contrainte — déformation
(instabilités de Portevin-Le Chatelier) et apparaissant lorsque la sensibilité de la contrainte a la
vitesse de déformation est négative [256, 257, 258]. Toutefois, comme le souligne Wang, le domaine
de vieillissement dynamique peut étre plus large que le domaine de Portevin-Le Chatelier. Ainsi, il
peut également se manifester lorsque la sensibilité de la contrainte a la vitesse est supérieure a 0
[259]. Probablement d{ a la fine taille de grain, le vieillissement dynamique n’a pas été observé sur
les nuances ODS filées [37].

Les essais de déformation en MET in situ réalisés a des températures supérieures a 600°C sur des
aciers renforcés par une dispersion d’oxydes indiquent la présence de sources d’activation
intergranulaires ainsi que des mouvements de dislocations continus. Les nanoparticules continuent
tout de méme d’ancrer les dislocations, cependant ces derniéres se détachent rapidement [251, 252,
260]. Ainsi, le franchissement des précipités est supposé facilité par un mécanisme de montée-
glissement des dislocations. Différentes théories de franchissement ont été proposées dans la
littérature :

- Brown et Ham [261] ainsi que Shewfelt et Brown [84] supposent que les précipités sont
contournés par une montée « locale » des dislocations. Cela signifie que seule la portion de
dislocation proche de l'interface précipité — matrice monte, I'autre portion de dislocation
restant dans le plan de glissement.

- Du fait de la forte courbure de la portion de dislocations proche de l'interface précipité —
matrice, permettant a la dislocation de monter, Lagneborg montre que la théorie de montée
« locale » ne peut étre admise. La montée des dislocations seraient plutét « générale » [262].

- Srolovitz suspecte I'existence d’une interaction attractive entre la dislocation et les
nanoparticules [87]. Cette hypothese a d’ailleurs été confirmée a I'aide d’observations au
MET des interactions entre les particules et les dislocations [263].
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- En s’appuyant sur les travaux de Srolovitz, Rosler et Arzt supposent que le franchissement
des nanoparticules est suivi d’'un détachement thermiquement activé contrélant le
mouvement des dislocations [264].

En plus des mécanismes intragranulaires, Okada rapporte que les travaux de Yoshizawa [265] ont
mis en évidence du glissement aux joints de grain lors d’'un essai de compression a 650°C [36],
indiquant donc la présence d’un phénomene de superplasticité. Sugino et ses collaborateurs
confirment ce phénomene de déformation pour des essais de traction a haute température (800°C)
avec suivi de déformation avec micro-gravure [266].

La superplasticité se traduit par la capacité d’'un matériau polycristallin a se déformer
plastiquement a haute température (T > 0,5 Tf) et d’atteindre des taux de déformation d’au moins
100%. Ce phénomene est observé pour des matériaux dont la microstructure est composée de grains
fins (< 10 um) [267, 268]. La superplasticité se manifeste par I'apparition de glissement aux joints de
grain, s'"accompagnant de mécanismes d’accommodation. Cette accommodation peut se faire par
diffusion de matiére le long des joints (Figure 105 (a)) ou par mouvement des dislocations
permettant la poursuite du glissement intergranulaire (Figure 105 (b)).
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E empilement de dislocations (pile up)
L s s i - . B grain bloquant le glissement aux joints
état initial (b) état intermédiaire (© étatfinal p plan du glissement aux joints de grains

(a) (b)
Figure 105 : Schéma des mécanismes de glissement aux joints de grain accommodés par diffusion (a) ou par mouvement
des dislocations (b) [267].

Dans le but de mettre en évidence ce phénomeéne de superplasticité, des essais de traction a
haute température avec suivi de la déformation par corrélation d’images ont été réalisés par
Steckmeyer [50]. Des lignes de platine sont déposées par MEB-Focused lon Beam (FIB) en surface
d’un échantillon, préalablement poli (finition feutre avec suspension de silice colloidale). Le dépot est
principalement constitué de lignes perpendiculaires a la direction d’extrusion afin de pouvoir mettre
en évidence le glissement le long des joints de grain. Cependant, malgré la réalisation de I'essai de
traction interrompu sous atmosphére neutre (hélium), 'oxydation en surface n’a pu étre évitée.
Masuda [269] et Sugino [53] ont également effectué des essais de traction interrompus avec suivi de
la déformation par micro-grille, cette fois dessinée par gravure au FIB a I'aide d’ions gallium. Ces
études de déformation par corrélation d’images ont permis de mettre en évidence des effets de
vitesse de sollicitation a haute température.

1.2. Mécanismes de déformation selon la vitesse de sollicitation
Masuda [269] a réalisé les essais de traction a 900°C avec différentes vitesses de sollicitation. Il
observe un mécanisme de déformation principalement intragranulaire pour de fortes vitesses de
déformation (10° s@). Pour des vitesses comprises entre 10* et 10° s, un nouveau régime,
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caractérisé par la présence de glissement de joints de grain avec accommodation par mouvement de
dislocations autour de ces joints de grain, est mis en évidence. Enfin, pour de faibles vitesses de
déformation (< 10” s™), la déformation semble &tre dominée par du glissement coopératif aux joints
de grain accommodé par un processus de diffusion [269]. Toutefois, lorsque I'on s’intéresse a la
microgrille testée a 900°C avec une vitesse de 3,8.10° s, on peut se demander si le procédé de
gravure ne provoque pas des zones de déformation préférentielles par concentration de contrainte
[269]. En effet, des fissures sont observées le long des gravures. L'étude de Sugino, traitant de I'effet
de la vitesse de sollicitation en traction, a également souligné la présence de mécanismes de
déformation par glissement des joints de grain a 800°C pour une vitesse de sollicitation de 102 s
[53].

Malgré la présence de serrations le long de certains joints de grain, Sugino suggére une absence
de glissement aux joints de grain pour des aciers ODS testés en fluage entre 800 et 900°C et pour des
contraintes allant de 80 a 120 MPa [270]. Des essais de fluage a 800°C et 900°C avec suivi de la
déformation par microgrille confirment I'absence de glissement aux joints de grain [271].

L'observation d’'une lame mince prélevée sur un échantillon ODS 14Cr consolidé par CIC et
déformé en fluage, sous un chargement de 160 MPa a 650°C, exhibe également un fort épinglage des
dislocations sur les particules [37, 250]. Ces observations sont en bon accord avec I'étude menée par
Vorberg et ses collaborateurs sur I'évolution de la microstructure d’'un ODS a base platine pour
différents temps de fluage [272]. Ces différentes observations suggerent la présence d’un mécanisme
de déformation intragranulaire.

1.3. Mécanismes d’endommagement

Selon Praud [37], une nuance ODS Fe-14%Cr élaborée par filage ne présente aucune cavité pour

un essai de traction réalisé a basse température a vitesse rapide. Au contraire, pour des vitesses
lentes, de nombreuses porosités se forment.
A haute température et pour différentes vitesses de sollicitation, de nombreuses porosités, alignées
dans la direction de filage (également direction de sollicitation), sont observées prés du facies de
rupture sur des coupes longitudinales d’éprouvettes déformées [37]. Steckmeyer confirme cet
endommagement a haute température avec |'étude d’une coupe longitudinale d’une éprouvette de
traction sollicité a 750°C [50].

Différentes coupes longitudinales apres fluage a 650°C d’un acier ODS Fe-14%Cr filé mettent en
évidence une diminution du nombre et de la taille des porosités avec la contrainte appliquée. Tout
comme sur les coupes longitudinales réalisées sur des éprouvettes de traction, ces porosités sont
alignées selon la direction de filage [37], le long des joints de grain [21, 50]. A I'inverse, Wilshire et al.
ainsi que Evans et al. observent la présence de fissures perpendiculaires a la direction de filage [273,
274, 275]. Selon Steckmeyer, ces microfissures perpendiculaires a la direction de sollicitation et de
filage se forment au niveau de phases secondaires riches en chrome [50]. L'étude de Praud sur des
aciers ferritiques consolidées par compaction isostatique a chaud montrent également des fissures
perpendiculaires a la direction de sollicitation [37]. Shinozuka a également étudié 'endommagement
de deux aciers ODS martensitiques consolidés par compaction isostatique, un acier 8Cr-2W-0,2V-
0,1Ta et un acier 8Cr-1W, apres fluage interrompu et a rupture pour des contraintes de chargement
allant de 143 MPa a 228 MPa et pour des températures comprises entre 650°C et 730°C. Il observe la
présence de cavités formées dans les zones martensitiques, situées le long de grains ferritiques
allongés. Ces cavités croissent jusqu’a se propager sous forme de fissures [276, 277].
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En confrontant ces différentes données issues de la littérature avec les résultats obtenus a
partir des nuances modeles de I'étude, nous allons pouvoir comparer et discuter les différents
mécanismes de déformation qui interviennent dans les aciers ferritiques/martensitiques renforcés
par une fine dispersion d’oxydes. Les analyses réalisées sur les nuances de I’étude s’articulent
autour d’études post-mortem, d’études de déformation en in situ dans un MET et par suivi de la
déformation par corrélation d’images.

2. Etudes post mortem des mécanismes de déformation des différentes
nuances de I’étude

2.1. Influence de la température sur les mécanismes de déformation

Afin d’étudier l'influence de la température sur les mécanismes de déformation, des analyses
EBSD ont été réalisées sur une éprouvette Std déformée a rupture en traction a deux températures
(2 température ambiante et a 650°C) et avec une vitesse de déformation de 7.10* s™. Les taux de
déformation sont respectivement 7,63% et 13,46%. Sur l'éprouvette déformée a température
ambiante, on trouve de fortes désorientations intragranulaires au sein des gros et des petits grains,
mises en évidence par des gradients d’orientation qui n’étaient pas présents avant déformation
(Figure 106). On remarque également des grains qui semblent plus allongés par rapport a la
microstructure initiale (Figure 55, chapitre Ill). A haute température, on retrouve qualitativement les
mémes observations (Figure 107).

Pour quantifier la distribution de la plasticité dans les grains, on peut comparer la distribution
des désorientations entre 1 et 5° (domaine LAB pour Low Angle Boundaries), obtenues via les
données EBSD, entre |'état initial, I'état déformé a température ambiante et I'état déformé a haute
température (650°C). On peut noter un élargissement du pic de désorientation pour les échantillons
déformés par rapport a I'échantillon non déformé Std (Figure 108), I’échantillon déformé a
température ambiante présentant en particulier un étalement plus important. Cette variation du pic
de la distribution des angles de désorientation peut s’expliquer par la création de parois de
dislocations durant la déformation plastique générant ainsi une forte désorientation locale.

Figure 106 : Cartographies EBSD a différents grandissement (a et b) d'une éprouvette Std testée en traction a 20°C. La
direction de sollicitation est perpendiculaire aux cartographies (normale a la feuille).

137



Chapitre V : Etude des mécanismes de déformation et dendommagement des aciers ODS modeles

(a) (b)
Figure 107 : Cartographies EBSD a différents grandissements (a et b) d'une éprouvette Std testée en traction a 650°C. La
direction de sollicitation est perpendiculaire aux cartographies (normale a la feuille).
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Figure 108 : Evaluation de la désorientation locale selon la température de I'essai de traction et comparaison avec |'état
initial.

Enfin, la microstructure de I'éprouvette Std déformée a I'ambiante, visualisée par contraste de
bande, montre des sortes de « veines » contrastées au sein des grains, caractéristiques d’une
déformation intragranulaire (Figure 109 (a)). Ces traces de déformation intragranulaire sont
également retrouvées sur la cartographie par contraste de bande pour I'éprouvette déformée a
650°C (Figure 109 (b)). A I'état initial, les gros grains ne semblent comporter aucun contraste de
déformation intragranulaire. De légers contrastes de déformation, indiqués par des fleches rouges
sur la (Figure 109 (c)), sont tout de méme observés au sein de grains microniques.
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(c)

Figure 109 : Microstructures de la nuance Std apres traction a température ambiante (a), apres traction a 650°C (b) et a
I’état de réception (c) visualisées par le contraste de bandes a partir des données EBSD.

2.2. Influence de la contrainte appliquée sur les mécanismes de déformation en
fluage

Des coupes longitudinales ont été effectuées sur les éprouvettes de la nuance Std ayant rompu
en fluage a 650°C pour deux conditions extrémes de chargement (160 MPa et 265 MPa). Les taux de
déformation a rupture sont respectivement de 0,5% et 4,2%. Des fissures sont observées dans les
deux cas aux abords du facies de rupture. On peut noter une densité de fissures plus importante a
forte contrainte qu’a faible contrainte, mais ces fissures sont plus petites. Contrairement aux
matériaux ODS 14Cr filés [37], ces fissures sont perpendiculaires a la surface de rupture et a la
direction de sollicitation, tel qu’observé par Praud [37]. En outre, le faciés de rupture semble plus
plat sur I'éprouvette déformée a faible contrainte alors qu’il est accidenté a forte contrainte (Figure
110). La différence de densité de fissures présentes prés du faciés de rupture traduit une
concentration de contrainte plus importante liée a une striction plus marquée sur I'éprouvette

rompue sous une contrainte de 265 MPa.
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Figure 110 : Fractographies d'éprouvettes de fluage de la nuance Std rompues a 650°C sous un chargement de 160 MPa (a)
et sous un chargement de 265 MPa (b).

A plus fort grandissement, on peut noter que I'endommagement est principalement localisé en bord
et au sein des zones a grains nanométriques pour les deux conditions de fluage (Figure 111 (b)). Pour
une faible contrainte appliquée, la présence de cavités le long des gros grains est observée
contrairement a un essai de fluage a forte contrainte. Certaines de ces cavités se forment au niveau
des précipités grossiers alignés sous forme de chapelets et désignés par des fleches jaunes sur la
Figure 111 (a). Ces observations confirment un endommagement intergranulaire en fin de fluage.
L’existence du régime tertiaire, mise en évidence par une augmentation progressive de la vitesse de
fluage en fin d’essai a 650°C sous forte contrainte (Figure 96 (a), chapitre 1V), semble se traduire par
une propagation de fissures dans les zones a grains nanométriques. Au contraire, la rupture brusque,
traditionnellement observée sur des essais de fluage longs sur acier ODS, semble étre due a
I"apparition de cavités au niveau des joints des gros grains, en plus de la propagation de fissures au
sein des zones a grains nanométriques.

Figure 111 : Microstructures aprés déformation en fluage a 650°C sous un chargement de 160 MPa (a) et 265 MPa (b)
observées a plus fort grandissement.

Des cartographies EBSD ont également été réalisées sur les éprouvettes de fluage ayant rompu sous
un chargement de 265 MPa et de 160 MPa a 650°C. Les déformations a rupture sont respectivement
0,5% et 4,2%. On s’attend donc a avoir des déformations moins marquées qu’en traction, tel
gu’illustrées par la distribution des angles de désorientation en Figure 112. En effet, I'élargissement
du pic de désorientation est moins marqué sous fluage. On peut également noter un élargissement
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du pic de désorientation lorsque la contrainte de fluage diminue. Il est possible que cette
déformation intragranulaire soit liée a une accommodation par mouvement des dislocations lors du
glissement aux joints de grain.

Ces cartographies EBSD montrent une déformation intragranulaire au sein de certains gros grains
ainsi que dans des grains nanométriques (Figure 113 (a) et Figure 113 (b) et Figure 114 (a)). La
visualisation des microstructures par contraste de bandes confirme la présence de mécanisme de
déformation intragranulaire lors du fluage (Figure 113 (c) et Figure 113 (d) et Figure 114 (b)). La
cartographie EBSD de la nuance Std apres fluage sous un chargement de 160 MPa montre la
présence de cavités plus ou moins grossieres au sein ou aux abords de zones a grains nanométriques.
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Figure 112 : Evaluation de la désorientation locale lors d’essai de fluage a 650°C sous un chargement de 160 MPa, de 265
MPa et comparaison avec I'état initial.
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(c) (d)
Figure 113 : Cartographies EBSD (a et c) et microstructures visualisées en contraste de bandes (b et d) d'une éprouvette Std
testée en fluage a 650°C sous une contrainte de 265 MPa et déformée a rupture de 4,2%.

¥ ca ) 5 e > e
& Ly : 5 4 J/ A

(@) (b)
Figure 114 : Cartographie EBSD (a) et contraste de bandes (b) d'une éprouvette déformée de 0,5% aprés fluage a 650°C
sous 160 MPa.
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A une échelle plus fine, une forte densité de dislocations (p > 4.10* m~2) est observée au sein des
grains sur une éprouvette Std ayant rompu en fluage a 650°C sous une charge de 265 MPa. Ces
dislocations semblent globalement garder leur aspect rectiligne. En outre, de nombreuses
interactions entre les dislocations et les nanoparticules, correspondant trés probablement aux points
sombres ancrant les dislocations, sont suspectées en Figure 115.

Figure 11
Std.

Des observations plus approfondies au MET sur ce méme échantillon ont permis de déterminer le
vecteur de Burgers associé aux dislocations. Pour cela, des images des dislocations au sein d’un grain
ont été acquises pour différents angles de tilt. Dans les conditions de tilt pour lesquels le vecteur de
diffraction est de type [100], toutes les dislocations sont visibles (Figure 116). Au contraire, pour un
vecteur de diffraction [110] une grande partie, voire la totalité, des dislocations est éteinte (Figure
117). A partir de ces observations, il est possible de remonter aux différentes possibilités de vecteurs
de Burgers :
[110].[abc] = 0sia=b

Les vecteurs de Burgers possibles sont donc [110], [111], [111], [112], etc... Comme lillustre la

Figure 118, les dislocations sont également éteintes pour un vecteur g [211]. Le vecteur de Burgers
associé aux dislocations étudiées est donc [111].

143



Chapitre V : Etude des mécanismes de déformation et dendommagement des aciers ODS modeles

50 1/nm

Figure 116 : Micrographie et cliché de diffraction obtenus avec un tilt x de 2,2° et un tilt y de 3,2°.

50 1/nm

Figure 117 : Micrographie et cliché de diffraction obtenus avec un tilt x de 1,1° et untilt y de 10,6°.

Figure 118 : Micrographie et ciché de diffraction obtenus avec un tilt x de 14,3° et un tilt y de 12,9°.
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Enfin, un essai de fluage interrompu a également été réalisé sur la nuance Std a 650°C avec un
chargement sous une plus faible contrainte de 130 MPa. Les courbes de déformation en fonction du
temps d’un essai mené jusqu’a rupture et d’un essai interrompu sont présentées en Figure 119 (a).
Une bonne répétabilité de I'essai est observée. L'essai de fluage interrompu a été arrété a environ
190 heures, soit durant le stade de fluage secondaire. Les observations post mortem au MEB
montrent la présence de fissures et de cavités grossiéres principalement concentrées dans les zones
a grains nanométriques (Figure 120), tel qu’observé précédemment sur les coupes longitudinales
d’éprouvettes rompues. Ces défauts, apparaissant sous |'effet de la contrainte, ne semblent pas étre
concentrés au niveau des chapelets de précipités microniques.

De I'endommagement est ainsi observé durant le régime secondaire de fluage et ce malgré la
présence d’un plateau stationnaire sur la courbe de vitesse en fonction du temps (Figure 119 (b)).
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Figure 119 : Superposition des courbes de fluage a 650°C (a) et évolution de la vitesse de fluage en fonction de la durée de
I'essai interrompu (b) réalisé sur la nuance Std sous un chargement de 130 MPa.
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Figure 120 : Micrographies MEB a différents grandissement de I'éprouvette de la nuance Std dont I'essai de fluage réalisé a
650°C sous 130 MPa a été interrompu durant le stade secondaire. Les zones en jaunes correspondent a des cavités formées
durant I'essai de fluage.

Les mécanismes de déformation intervenant durant le stade secondaire se décomposent donc en
une déformation intragranulaire au sein des gros grains et un endommagement intergranulaire
principalement situé dans les zones a grains ultrafins. Toutefois, ces observations post mortem ne
permettent pas de déterminer I'évolution des mécanismes de déformation avec la température.
Nous les avons donc complétées par des observations de déformation in situ en MET.

3. Etude des mécanismes de déformation in situ

Les observations de déformation in situ dans un MET ont été réalisées au Centre d’Elaboration de
Matériaux et d’Etudes Structurales (CEMES, Toulouse), sur un MET Jeol 2010 avec Frédéric Mompiou
et Daniel Caillard.

3.1. Influence de la température sur les mécanismes de déformation
L'identification de mécanismes de déformation peut étre obtenue grace a des observations in

situ du mouvement des dislocations par MET. Les essais ont été réalisés sur des nuances ODS
modeles (Std, Rc et FoR) et sur la nuance dépourvue de renforts (NR).
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3.1.1. Comportement a basse température d’aciers ODS (20°C a 400°C)

Pour des températures comprises entre |'ambiante et 400°C, on retrouve les mémes
caractéristiques de mouvements de dislocations mis en évidence par M. Praud sur des aciers
ferritiques/martensitiques renforcés par une dispersion d’oxydes [37, 254]. Les dislocations sont
plutét rectilignes et allongées selon leur direction vis. Le mouvement des dislocations a basse
température des différentes nuances ODS modeéles est trés saccadé, laissant des traces de
glissement. Les dislocations ancrées sur les nanoparticules se libérent des que la contrainte imposée
est assez importante. Comme l'illustre la Figure 121, le mouvement est généralement suivi d’un ré-
ancrage des dislocations sur les nanoparticules, le temps de glissement entre points d’ancrage est
tres rapide. Ainsi, la plasticité est principalement intragranulaire. La présence d’empilements de
dislocations ainsi que I'activation de sources de dislocations intragranulaires ont également été
constatées. Quelques amorces de fissures intra- et intergranulaires sont tout de méme observées a
400°C sur chacune des nuances.

Figure 121 : Mouvement saccadé d'une dislocation puis ancrage sur la précipitation d’un acier ODS modele. Les fleches
rouges illustrent les points d'ancrage.

3.1.2. Comportement a des températures intermédiaires (400°C a 600°C)

Pour des températures supérieures a 400°C, le mouvement des dislocations des nuances Std et
Rc reste saccadé avec un fort ancrage des dislocations par les nanoparticules. Une compétition entre
des mécanismes intragranulaires et intergranulaires est également observée de par I'apparition de
petites fissures le long des joints des grains.

En ce qui concerne la nuance Rc, la présence de bouffées de dislocations, caractéristique d’un
vieillissement dynamique, a été observée pour des températures comprises entre 400°C et 550°C. Ce
domaine de vieillissement dynamique avait été suspecté par M. Praud [37] sur la nuance Std sans
pour autant I'avoir clairement mis en évidence. En effet, les mouvements de dislocations observés
sur la nuance Std semblaient toujours saccadés a 500°C. A 575°C, des mouvements lents et des
mouvements rapides ont été observés simultanément au sein d’'un méme grain. Enfin, a 580°C, le
mouvement des dislocations est devenu visqueux, continu. Ces résultats suggereraient |'existence de
vieillissement dynamique débutant vers 500°C et se terminant vers 580-600°C. Des observations
complémentaires a 500°C sur la nuance Std mettent en évidence une transition entre les mécanismes
a basses températures et le vieillissement dynamique, caractérisé par la présence simultanée de
mouvements de dislocations saccadés et de petites bouffées de dislocations. Enfin, I'acier FoR ne
manifeste aucun signe de début de vieillissement dynamique a 550°C. On peut penser que le
domaine de vieillissement dynamique soit décalé et restreint vers les plus hautes températures
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lorsque I'on augmente la fraction volumique et/ou lorsque la taille de grain diminue. Dans le but
d’identifier I'origine exacte (effet taille de grain ou effet fraction volumique), il serait intéressant
d’étudier le domaine de vieillissement dynamique de nuances telles que I'acier FaR.

3.1.3. Comportement a haute température (> 600°C)

Malgré une dégradation rapide (oxydation) de la surface de I'échantillon, quelques observations
a haute température ont pu étre faites sur matériau ODS (nuance Std). Le mouvement
intragranulaire des dislocations d’'une nuance ODS est continu pour des températures supérieures a
600°C, laissant place a des mécanismes de franchissement de particules par montée/glissement
dévié de la dislocation (Figure 122). Aux hautes températures, les dislocations sont plus ou moins
courbées. Ces mécanismes de déformation thermiquement activés sont accompagnés de glissement

au niveau des joints de grain.

2 o g
Figure 122 : lllustration du mouvement fluide de dislocations a 650°C sur la nuance Std.

3.1.4. Comportement d’un acier non renforcé entre 'ambiante et 600°C

Malgré I'absence d’une fine précipitation, la nuance modele NR exhibe a basse température (entre
I'ambiante et 200°C) un comportement similaire a celui des nuances renforcées, avec des
mouvements de dislocations saccadés (Figure 123). Il est toutefois possible de noter une courbure un
peu plus importante des dislocations présentes dans la nuance NR. Du vieillissement dynamique a
aussi été détecté (Figure 124). Le début du domaine de vieillissement dynamique de la nuance NR est
observé pour des températures comprises entre 200 et 300°C, ce qui est en accord avec les
observations de Caillard [249].
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Figure 123 : Mouvement de la partie vis d'une dislocation observé pour la nuance NR. Les autres dislocations ne semblent
pas avoir bougé.

¥

Du fait d’'un mouvement mixte de dislocations (mouvement saccadé et mouvement fluide), la fin
du vieillissement dynamique semble se situer vers 500°C. Enfin, un mouvement continu des
dislocations est observé a 550°C. La différence entre les gammes de températures obtenues sur les
aciers Std et NR pourrait étre liée a la présence des nanoparticules qui ralentissent le mouvement

des dislocations.
Enfin @ 600°C, du glissement aux joints de grain, probablement favorisé par I'oxydation en
surface, a été observé.

Figure 124 : Bouffée de dislocation observée a 450°C sur la nuance NR.

De maniere générale, nous pouvons tirer de nos observations que I'apport des renforts ne
semble pas influencer la nature des mécanismes de déformation, et plus particulierement les
mouvements des dislocations observés. Par contre, les températures de transition entre différents
mécanismes (mouvement de dislocations saccadé/vieillissement dynamique/mouvement de
dislocations fluide) semblent différer selon le taux de renforts.

3.2. Identification des plans de glissement et du vecteur de Burgers associé
Pour les matériaux de structure cubique centrée, les plans de glissement souvent proposés sont

de type {110} ou {112} et le vecteur de Burgers des dislocations est principalement de type %
<111>.
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3.2.1. Plan de glissement a différentes températures d’aciers ODS
Les premiéres expériences ont été menées a 400°C sur la nuance modele Std. Comme souligné

précédemment, le mouvement des dislocations reste globalement saccadé du fait d’un fort ancrage
des dislocations sur les nanoparticules. Les mécanismes de déformation étant similaires a ceux
observés a température ambiante, on peut penser que les plans de glissement déterminés a 400°C
sont les mémes qu’a température ambiante.

Sur I'image en champ clair, acquise avec un angle de tilt de 3,8° (Figure 125 (a)), les traces
d’intersection entre les plans de glissement et la surface de la lame sont surlignées en bleu. L'angle
entre I'axe de tilt principal (ici I'axe vertical) et les traces est mesuré : 132° (ou son complémentaire
48°). Afin de se remettre dans les conditions d’imagerie, la projection stéréographique reconstruite a
partir de la méthode présentée en annexe 9 (Figure 184) est tiltée de 3,8°. La trace du plan de la
lame, représenté par I'arc de cercle bleu sur la Figure 125 (b), se retrouve ainsi a -3,8° de tilt sur
I’abaque de Wulff. Le plan de glissement correspond au plan interceptant la trace du plan de la lame
a I'angle mesuré sur I'image.

3,8° de tilt -3,8° de tilt, 48°
7

-3,8° de tilt, 48°

Figure 125 : Image MET des traces du plan de glissement au sein d’un grain de la nuance Std a 400°C (a) et projections
stéréographiques a 3,8° de tilt (b,c). Les plans {110}(b) et {112}(c) sont tracés en rouge. Le trait en pointillés noirs (b)
correspond au vecteur de Burgers de type <111> des dislocations étudiées.
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Une distance importante entre les plans de type {110} et la position correspondant a la trace du
plan incliné de 3,8° a un angle de 132° (ou son complémentaire 48°) est notée. Deux possibilités de
plan de glissement de type {112} sont observées en Figure 125 (c) : le plan (12-1) et le plan (-2-11).
Le vecteur de Burgers est déterminé a partir de la trace de la dislocation vis interceptant la lame
(surlignée en rouge sur la Figure 125 (a)). Le vecteur de Burgers est associé a une direction, partant
du centre du cristal (centre de I'abaque), orientée selon la direction de la trace de la dislocation vis et
interceptant le plan de glissement déterminé. Dans le cas du grain étudié, les directions <111>
présentes sur les plans de glissements de type {112} sont : [-111] et [-11-1]. Or, aucune de ces deux
directions ne présentent une direction paralléle a la trace de la dislocation vis. A I'inverse, il apparait
que la direction [-1-11], présente sur le plan (-110), semble présenter une direction paralléle a la
trace de la dislocation. Il est difficile de conclure dans ce cas.

Un second grain a été étudié a 400°C. L'orientation du grain a été déterminée a partir de la
méme méthode que précédemment (Figure 185, Annexe 9).

Les plans de glissement, correspondant aux traces orientées a 80° (ou son complémentaire 100°)
visibles sur la Figure 126, ont été étudiés. Trois plans de glissement sont possibles: le plan de
glissement (12-1), le plan de glissement (2-1-1) et le plan de glissement (21-1). La Figure 126 montre
que seul le plan de glissement (21-1) présente un vecteur de Burgers de type <111>, en accord avec
le caractere vis supposé des dislocations. Le vecteur de Burgers correspondant est alors [1-11].

-23° de tilt

23° de tilt, 80°

&

WP

Figure 126 : Image MET des traces du plan de glissement au sein d’un second grain de la nuance Std a 400°C et projection
stéréographique a -23° de tilt. Les plans {112} sont tracés en rouge. Le trait en pointillés noirs correspond au vecteur de
Burgers de type <111> des dislocations étudiées.

Un second plan de glissement, inclinées a 45° (ou son complémentaire 145°), semble visible sur
la Figure 127. Le plan de glissement associé est le plan (2-1-1). Le vecteur de Burgers [111] semble
étre le plus cohérent avec d’éventuelles traces de dislocations vis, non visibles sur la Figure 127.
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-23° de tilt

23° de tilt, 45°

Figure 127 : Image MET des traces du plan de glissement au sein d’un second grain de la nuance Std a 400°C et projection
stéréographique a -23° de tilt. Les plans {112} sont tracés en rouge. Le trait en pointillés noirs correspond au vecteur de
Burgers de type <111> des dislocations étudiées.

Des expériences de MET in situ ont aussi été réalisées a 600°C. Les traces de glissement
observées dans un grain ont été analysées. En suivant la méthode de dépouillement (Figure 186,
Annexe 9), il apparait que, pour le grain observé, le glissement se produit dans un plan de type {110}
(Figure 128), toutefois trois plans sont possibles : (-110), (-101) et (01-1).

A cette température, les dislocations présentent des courbures, la méthode précédente n’est
donc pas directement applicable. En supposant que la courbure des dislocations est trés peu
prononcée, il apparaitrait alors que des dislocations de vecteur de Burgers [-1-11] se déplagant dans
le plan de glissement (-110) serait le plus cohérent.

-15,6° de tilt

15,6° de tilt, 141°

Figure 128 : Image MET des traces du plan de glissement au sein d’un grain de la nuance Std étudié a 600°C et projection
stéréographique a -15,6° de tilt. Les plans {110} sont tracés en rouge.

Le mouvement intragranulaire de dislocations a également été étudié a 650°C. La Figure 187,
présentée en annexe 9, correspond a I'indexation du grain étudié. Comme l'illustre la Figure 129, des
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dislocations ont glissé dans le plan (-121) et ont pour vecteur de Burgers [-1-11]. Il est toutefois a
noter que le caractére assez rectiligne de ces dislocations a haute température est assez surprenant.

Gt

-4° de tilt, 156°

Figure 129 : Image MET des traces du plan de glissement au sein d’un grain de la nuance Std a 650°C et projection
stéréographique a -4° de tilt. Les plans {112} sont tracés en rouge. Le trait en pointillés noirs correspond au vecteur de
Burgers de type <111> des dislocations étudiées.

Une analyse des plans de glissements des dislocations a été menée a différentes températures. A
400°C, le glissement de dislocations au sein d’un acier ODS se produit dans les plans (112). A 600°C,
des dislocations glissant dans les plans (110) ont été notées. Enfin, du glissement dans les plans
(112) a aussi été observé a 650°C. Ainsi, les mémes plans de glissement sont observés entre
I’'ambiante et 650°C, il n’y a apparemment pas d’effet de la température.

3.2.2. Plan de glissement a différentes températures d’un acier Fe-14Cr
Les plans de glissement d’un acier Fe-14Cr totalement dépourvu de renforts ont également été

déterminés a différentes températures. A température ambiante, le grain étudié par MET in situ
présente deux plans de glissement : un plan (-12-1) incliné de 20° (ou son complémentaire 170°) avec
un vecteur de Burgers [111] et un plan (-21-1) incliné de 153° (ou son complémentaire 37°) avec un
vecteur de Burgers [-1-11] (Figure 130). A 400°C, I'étude d’un grain a également mis en évidence
deux plans de glissement inclinés a 120° (ou son complémentaire 70°) et a 170° (ou son
complémentaire 20°). A 120° (ou son complémentaire 70°), la dislocation vis est alignée avec le plan
de glissement (Figure 131). Trois possibilités de plan de glissement sont trouvées : (112), (-121) ou
encore (-21-1) avec pour méme vecteur de Burgers le vecteur [-1-11]. A 170° (ou son
complémentaire 20°), le plan de glissement est (-112) avec un vecteur de Burgers qui semblerait étre
[-11-1] (Figure 131).
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-14,6° de tilt

14,6° de tilt, 20°

21-1

¢12-1

14,6° de tilt, 153°

-7,7° de tilt

| g = -

Figure 130 : Images MET des traces du plan de glissement et orientations des dislocations au sein d’un grain de la nuance
NR observé a température ambiante et projection stéréographique a -14,6° de tilt. Les plans {112} sont tracés en rouge. Les
traits en pointillés noirs correspondent au vecteur de Burgers de type <111> des dislocations étudiées. La seconde
micrographie tiltée de -7,7° permet de déterminer la direction du vecteur de Burgers des dislocations glissant dans le plan
incliné de 153°.

-19,5° de tilt, 20°

19,5° de tilt _eipitlilg

Ly 510-1
-19,5° de tilt, 70° 21T
, j 521-3
7 e e A 2
4 UM A 2 ANt 11-2
g A AR S 11 12-3
Z ST e o
I i " ey 3132 S nt)
! 1g2-1 o SEETY (D A 3
H # ~ o 13-
1 £ \ xd b . gl 1-1
LN g2 s glal | |
D oy Nad T
i | 3-2
2431/ e -1
1 J21
-1

Figure 131 : Image MET des traces du plan de glissement au sein d’un grain de la nuance NR observé a 400°C et projection
stéréographique a -14,6° de tilt. Les plans {112} sont tracés en rouge. Les traits en pointillés noirs correspondent au vecteur
de Burgers de type <111> des dislocations étudiées.
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4. Etude des mécanismes intragranulaires par nano-indentation

Dans le but d’identifier les éventuelles différences de mécanismes de déformation entre les
grains nanométriques et les gros grains, des mesures de nano-indentation ont été réalisées a
température ambiante par Stéphane Urvoy (SRMA/LA2M) sur la nuance Std. Dans un premier temps,
une large plage microstructurale (1 mm de longueur et 0,5 mm de largeur), sélectionnée
aléatoirement, a été délimitée a I'aide de trois empreintes grossieres de dureté. Un diaporama de la
microstructure de cette zone a été réalisé en MEB afin d’identifier les zones idéales a cartographier
en nano-indentation ainsi que leurs coordonnées par rapport a une des trois empreintes grossieres.
Les différentes mesures de nano-indentation ont été effectuées sous trois cycles de chargement (1, 2
puis 3 mN). Sous une charge de 1 mN, on observe deux familles de dureté, représentant d’une part la
dureté des gros grains (= 10 um) et d’autre part celle des petits grains (< 1 um). Ces deux familles de
dureté semblent se rapprocher sous une charge plus importante, jusqu’a étre quasiment confondues
sous un chargement de 3 mN (Figure 132).

La dureté moyenne d’indentation H;; des gros grains, calculée a partir des données obtenues sous
une charge de 1 mN, est de 6166 MPa contre 7161 MPa pour les grains ultrafins. En s’appuyant sur
les observations de I'état de précipitation dans les gros et les petits grains faites au MET-HAADF
(Figure 64), cette différence ne serait pas liée a la précipitation. Les empreintes faisant environ 500
nm sous un chargement de 1 mN, la dureté mesurée au sein des gros grains ne devrait pas prendre
en compte I'effet des joints de grain, ce qui n’est pas le cas des grains nanométriques (250 nm). |l est
possible que les 1000 MPa de différence proviennent d’'une « backstress » générée par les joints de
grain.

Afin de vérifier cette hypotheése, des analyses plus approfondies des résultats ont été menées (Figure
133). En prenant la dureté d’indentation H;; de grains de taille micronique (3 a 6 um), une valeur
moyenne égale a 6175 MPa est obtenue. La taille d’empreintes sous un chargement de 1 mN étant
égale a 0,5 um, la zone affectée aprés I'indent est égal a 5 fois la taille de I'empreinte, soit 2,5 um.
Ainsi, on peut considérer que la valeur de dureté est purement intragranulaire car la taille de grain
est plus importante.

Dans le cas d’indentations de type Berkovich, la distance entre deux empreintes préconisées afin
d’éviter toutes altérations entre les champs de déformation plastique équivaut a 5 fois le diamétre
de I'empreinte [235]. Les empreintes faisant 0,5 um sous un chargement de 1 mN, la zone de
déformation maximale correspond donc a un cercle de diamétre égal a 2,5 um et centré sur
I'empreinte. Les empreintes analysées pour des tailles de grains plus fortes sont donc purement
intragranulaires. Lorsque les indents réalisées sous un chargement de 1 mN au sein d’un gros grain
sont traités en fonction de leur position - centre ou périphérie du grain (Figure 134) — la différence de
dureté d’indentation H;; observée entre le centre et la périphérie du grain est toutefois trop faible
pour visualiser clairement un effet du joint de grains (Tableau 18). Cependant, la valeur moyenne en
bord de grain est [égerement supérieure, ce qui serait cohérent avec un effet de taille de grain.

Ces traitements de données montrent que la différence de dureté d’indentation entre les gros
grains et les grains nanométriques pourrait provenir d’un effet des joints de grain.
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Figure 132 : Comparaison de la distribution de dureté mesurée au sein des grains nanométriques et des grains microniques
sous trois chargement différents : 1 mN, 2 mN et 3 mN.
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Figure 134 : Micrographie électronique en mode FSD permettant la localisation des indents dans le gros grain étudié. Les
indents situés proches du joint de grains ou centrés dans le grain sont respectivement entourés en rouge ou en jaune.

Grain Périphérie du grain Centre du grain

Dureté H;; (GPa) 6,4 (+0,4) 6,1(£0,3)

Tableau 18 : Valeurs moyennes H;; (GPa) déterminées en périphérie et au centre d’un gros grain.

Les premiéres mesures par nanoindentation, réalisées sur la nuance Std, semblent montrer un
effet des joints de grain sur les duretés obtenues entre les gros grains et les grains nanométriques. Il
serait intéressant de procéder a des mesures de nanoindentation sur d’autres nuances modeles afin
de vérifier I'hypothese.

5. Suivi de déformation en traction sur éprouvette avec microgrille

Afin de suivre les mécanismes de plasticité et de mettre en évidence d’éventuels glissement aux
joints de grain aux hautes températures, des essais de traction interrompus avec corrélation
d’images ont été réalisés a température ambiante et a 650°C avec une vitesse de déformation de
7.10™ s, Le suivi de la déformation par corrélation d’images a été effectué a partir d’une microgrille
en platine déposée a I'aide d’un FIB (Focused lon Beam) FEI Helios Nanolab. En prenant en compte
I’oxydation en température observée par Steckmeyer [50], la tenue en température de différentes
natures de dépot de protection ont été testés sous air et sous vide secondaire. Dans un premier
temps, I'or a été utilisé avec différentes épaisseurs de dépo6t. Toutefois, la disparition de cette couche
protectrice en or a été observée pour différentes conditions de dépots (de 100 a 500 nm d’épaisseur)
et de recuits (sous air ou sous vide secondaire) laissant place a des oxydations en surface. Le chrome
a également été testé cependant les résultats ne donnent aucune satisfaction. Au contraire, une
bonne tenue en température sous vide secondaire a été notée pour des dépots en tungsténe.
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Le logiciel Correlmanuv a été utilisé afin de procéder au maillage de la grille et a la corrélation
d’images.

L’essai de traction a I'ambiante sur la nuance Std a été interrompu a 0,96% de déformation
plastique, dans le but de mettre en évidence |'existence de transition élasto-plastique, puis a 6,62%
de déformation plastique pour observer les mécanismes de déformation par corrélation d’images
(Figure 135). Aprés 0,96% de déformation plastique tres peu de déplacement de la grille est noté. A
I'inverse, les microgrilles sont bien plus déformées apres I'essai de traction interrompu a 6,62% de
déformation plastique, tel que l'illustre la Figure 136.
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Figure 135 : Courbes de traction de la nuance Std avec microgrille testée a température ambiante avec différents taux de
déformation.

(a) (b)
Figure 136 : Comparaison entre la grille a |'état initial (a) et aprés 6,62 % de déformation en traction (b). Les cercles rouges
illustrent des zones ou la microgrille s’est déformée.

Lorsque I'on compare la grille de platine a I'état initial (Figure 136 (a)) et la grille aprés déformation
(Figure 136 (b)), on semble voir des déplacements de grille principalement localisées au sein de gros
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grains. Les analyses EBSD avant et aprés déformation (Figure 137) confirment la présence de
mécanismes de plasticité intragranulaire illustrés par de fortes désorientations intragranulaires. Ces
résultats sont en bon accord avec les observations post-mortem au MEB-EBSD et les expériences de
déformation in situ dans un MET.

A partir de la Figure 137, on peut noter un effet de I'orientation cristalline sur la capacité du grain a
se déformer plastiquement. En effet, les grains verts, orientés selon la direction [110], ne se
déforment que tres peu. C'est aussi le cas pour les grains rouges orientés selon la direction [100] et
les grains bleus orientés selon [111]. A I'inverse, d’autres orientations cristallines, tel que c’est le cas
pour les grains violets orientés selon la direction [112], se déforment beaucoup plus. Enfin, on
semble observer une tendance des grains a s’orienter selon la direction [110].

(a) " (b

Figure 137 : Image EBSD avant (a) puis apres 6,62% de déformation plastique a température ambiante (b).

L'essai de traction a 650°C a été réalisé sur une nuance Std dans une enceinte sous vide
secondaire. Comme l'illustre la Figure 138, I'éprouvette a été déformée de 7,16%.
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Figure 138 : Courbe de I'essai de traction réalisé a 650°C sous vide secondaire et interrompu a 7,16% de déformation.
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A partir d’observations microstructurales, la grille de platine, déposée par FIB, est recalée sur I'image
EBSD avant déformation dans le but d’identifier les zones de déformation aprés essai de traction
interrompu (Figure 139).

Figure 139 : Superposition de la grille de platine (représentée en rouge) et de la microstructure visualisée en imagerie EBSD.

Des observations par MEB, réalisées apres traitement thermique d’'une heure a 650°C sous vide
secondaire, ont mis en évidence une dégradation de la microstructure (Figure 140), plus
particulierement des joints de grain, et ce malgré la présence du dépdt protecteur en tungsténe. Il
est fort possible que cette oxydation en surface provienne de I'oxygéne en exces présent au sein de
la nuance Std qui diffuse vers la surface de I'échantillon durant le recuit.
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Figure 140 : Micrographie MEB acquise aprés traitement thermique a 650°C pendant une heure.

La micrographie acquise au FIB apreés traction (Figure 141 (a)) montre également une présence
importante de fissures correspondant probablement a des fissures du dép6t protecteur en
tungsténe.

Aprés corrélation d’image (Figure 141 (b)) et superposition avec I'image EBSD acquise a I'état
initial (Figure 142), on observe une faible différence de déformation entre les zones a petits grains et
les zones a gros grains. A l'inverse, de fortes localisations de déformation sont retrouvées au niveau
des fissures. En outre, ces fissures semblent étre majoritairement localisées au niveau des joints de
grain (Figure 143). Toutefois, on ne peut exclure que le phénomene d’oxydation interne mis en
évidence précédemment pourrait fragiliser les joints de grain et ainsi favoriser un endommagement

intergranulaire.
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(b)
Figure 141 : Image en électrons secondaires de la grille aprés essai de traction interrompu a 650°C (a) et cartographie de
déformation apres corrélation d'images (b).
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Figure 143 : Mise en évidence de déformation localisée au niveau des joints de grain.

6. Synthese et discussion

Dans le chapitre IV, les essais mécaniques (traction et fluage) effectués sur chacune des nuances
modeles ont permis de mettre en évidence une similitude entre les mécanismes de déformation sur
la gamme de températures étudiée. Afin d’approfondir la compréhension de ces mécanismes de
déformation et de leur évolution avec la température, des observations de MEB sur éprouvettes de
fluage et traction aprés rupture et des expériences de déformation en in situ dans un MET ont été
réalisées.
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6.1. Evolution des mécanismes d’endommagement

Les observations au MEB de coupes longitudinales d’éprouvettes rompues en fluage a 650°C ont
permis de noter la présence de fissures qui, contrairement aux matériaux ODS 14Cr filés [37], sont
perpendiculaires a la surface de rupture et a la direction de sollicitation. Cette orientation de
microfissures avait déja été notée par Wilshire [273, 274] et Evans [275].

Elles montrent également un effet notable de la contrainte sur les mécanismes d’endommagement.
En effet, a forte contrainte, I'endommagement se concentre uniquement dans les zones a grains
nanométriques par du glissement aux joints de grain. Cela s’explique par une différence de
propriétés entre les zones a petits grains et les zones a gros grains. A l'inverse, 'endommagement en
fluage a 650°C sous faible contrainte est moins localisé, on en retrouve au niveau des grains
nanométriques, mais aussi au niveau des gros grains et des chapelets de particules grossiéres. Un
début d’endommagement durant le régime stationnaire d’un essai de fluage interrompu a 650°C
sous faible contrainte (160 MPa) est observé au niveau des grains nanométriques, et ce malgré
I'existence d’'un plateau stationnaire. Cela semble montrer que sous forte contrainte,
I'endommagement n’ait pas eu le temps de s’étendre au reste de la microstructure.

6.2. Evolution des mécanismes de déformation avec la température
Grace aux observations de la déformation, plusieurs tendances ont été mises en évidence ou
confirmée. On peut distinguer trois domaines : le domaine des basses températures caractéristique
du plateau athermique observé sur les courbes de limite d’élasticité, le domaine des températures
intermédiaires associé a la chute notable de la valeur de la limite d’élasticité et celui des plus hautes
températures pour lesquelles la valeur de limite d’élasticité diminue a nouveau de facon plus
modérée.

6.2.1. Mécanismes de déformation a basse température
Les observations de la déformation en in situ dans un MET, ainsi que les observations post-mortem
par MEB-EBSD montrent que la plasticité, intervenant entre I'ambiante et 400°C au sein d’aciers Fe-
14Cr renforcés, est gouvernée par des mécanismes intragranulaires. Ces observations sont en bon
accord avec les expériences au MEB en in situ réalisées par Boulnat a température ambiante [164].
Les mesures de nano-indentation montrent une différence de dureté entre les zones a nano-grains et
les zones a gros grains. Les premieres observations semblent indiquer un effet des joints de grain
pour les grains nanométriques, toutefois il serait intéressant de compléter cette analyse a partir de
simulation numérique tels que des simulations de dynamique de dislocations [278].
En MET in situ, les dislocations sont plutét rectilignes et sont alignées dans la direction vis. Elles se
désancrent de la précipitation avant d’étre de nouveau épinglées sur les précipités, glissant ainsi de
maniére saccadée dans des plans de glissement de type {110} et {112} avec un vecteur de Burgers
de type (111). En outre, des sources intragranulaires ainsi que du glissement dévié ont également
été observés.

Enfin, les premiers essais de traction réalisés a température ambiante avec suivi de déformation
par corrélation d’images d’'une microgrille montrent aussi une déformation principalement
intragranulaire.

6.2.2. Mécanismes de déformation pour des températures intermédiaires

Entre 400 et 600°C, différents mécanismes de déformation ont pu étre notés. Dans un premier
temps, le mouvement reste globalement saccadé. Par la suite, un domaine de vieillissement
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dynamique, est mis en évidence sur différentes nuances de I'étude (Std et Rc), mais pas toutes, via
|"apparition de bouffées de dislocations. La température associée au domaine de vieillissement
dynamique varie selon la nuance. Pour les aciers ODS, les températures de la plage sont nettement
supérieures a celle observée sur les alliages fer [255, 249] a été notée. En général, le vieillissement
dynamique se manifeste sur les courbes de traction conventionnelle par la présence de serrations
(phénomene de Portevin — Le Chatelier). Pour les aciers ODS, cela n’a pas été clairement mis en
évidence. Cependant, le domaine de vieillissement dynamique peut étre plus large que le domaine
de température de Portevin-Le Chatelier [259]. Ainsi, il est possible que le phénomeéne de Portevin —
Le Chatelier soit visible pour des températures comprises dans la plage du vieillissement dynamique
mais différentes de celles utilisées pour les essais de traction. On peut également penser que le
phénomeéne de Portevin — Le Chatelier soit moins marqué en raison de la présence de microstructure
fine, empéchant la propagation a grande échelle.

6.2.3. Mécanismes de déformation a haute température
Pour des températures supérieures a 600°C, un mécanisme intragranulaire est observé avec un
mouvement de dislocations continu. Les précipités continuent d’épingler les dislocations cependant
le franchissement semble étre facilité. Il est probable que la précipitation soit franchie par le
mécanisme de montée/glissement dévié des dislocations. Toutefois, aucun effet de la température
sur le plan de glissement n’a été observé. En effet, les plans de glissement déterminés aux hautes
températures sont identiques a ceux déterminés a basse température (plans {110} et {112}). Bartsch
et ses collaborateurs ont étudié les plans de glissement d’un acier ODS MA956 testé en in situ a des
températures allant de 660°C a 1010°C. lls montrent notamment du glissement de dislocations dans
les plans {110} et {112} [251].
Le mécanisme de déformation prédominant en déformation in situ dans un MET semble étre
intergranulaire, principalement illustré par du glissement au niveau des joints de grain. Ce
mécanisme intergranulaire avait été observé sur des nuances ODS Fe-14Cr consolidées par filage [37,
254] et est en bon accord avec les études de suivi de déformation par corrélation d’images réalisées
par Sugino [266, 53] et Masuda [269].
La présence de sources de dislocations intergranulaires, avait également été observée sur des
nuances ODS filées [37, 254]. Toutefois, la forte dégradation en surface des lames minces a haute
température a empéché la visualisation de ces sources intergranulaires sur les nuances ODS modeles.

A haute température, des mécanismes de glissement aux joints de grain ont été observés a partir
des essais de traction interrompus avec microgrille. Cependant, le phénoméne d’oxydation interfere
biaisant en partie les conclusions.

En combinant les données mécaniques avec les analyses post mortem et de déformation in situ en

MET, il est possible de schématiser I'évolution des mécanismes de déformation d’aciers ODS Fe-14Cr
avec la température de la maniére suivante (Figure 144 et Figure 145) :
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Figure 144 : Schéma de I'évolution de la valeur de la limite d'élasticité d’un acier ODS avec la température et lien avec les
mécanismes de déformation qui interviennent a |'échelle microscopique.
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Figure 145 : Schéma de I'évolution de la valeur d'allongement total (A%) d'un acier ODS avec la température.

6.3. Effet des renforts sur les mécanismes de déformation

Le suivi en in situ des essais de déformation réalisés dans un MET sur la nuance NR montre une
similitude des mécanismes de déformation avec ceux obtenus pour un acier ODS modeéle. Ces
observations sont en bon accord avec la similitude obtenue entre les exposants de contrainte
effective estimées pour chacune des nuances de I'étude. En outre, les expériences de déformation in
situ dans un MET réalisées sur la nuance NR montre que les plans de glissement sont similaires a
ceux observés sur les aciers ODS.

A basse température, le mouvement des dislocations au sein de grains est saccadé. L'absence de
nanoparticules laisse a croire que ce mouvement saccadé est également causé par les éléments en
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solution solide et par les vallées de Peierls. Un domaine de vieillissement dynamique est observé
entre 200/300°C et 500°C sur la nuance NR, et est en accord avec les récents résultats de Caillard
[249]. Les serrations, typiques d’'un phénomeéne Portevin-Le Chatelier, observées sur la courbe de
traction a 400°C de la nuance NR (Figure 84, chapitre 1V) ainsi que la valeur négative de la sensibilité
de la contrainte a la vitesse de déformation associée (Figure 88, chapitre 1V), sont en accord avec la
présence de ce phénomeéne de vieillissement dynamique [256, 257]. Comparé aux aciers ODS
modeles le domaine de vieillissement dynamique de I'acier NR se manifeste a des températures plus
basses. La différence de comportement entre les nuances NR, Rc, Std et FoR pourrait sous-entendre
I'existence d’'un éventuel effet de la fraction volumique ou de la taille de grain sur la plage de
température de vieillissement dynamique (température et largeur de la gamme). En effet, 'acier Rc
posséde un domaine de vieillissement dynamique qui débute a 400°C et se termine a 550°C alors que
celui de I'acier Std est situé vers 500°C et s’étend jusqu’a des températures de I'ordre de 600°C. Au
contraire, aucun signe de vieillissement dynamique n’a été observé sur la nuance FoR jusqu’a 550°C.
Aux hautes températures, les mécanismes thermiquement observés sur la nuance NR sont les
mémes que ceux notés pour un acier ODS modele sollicité a haute température (mouvement
visqueux de dislocation et glissement aux joints de grain). La seule différence est |'absence
d’épinglage des dislocations par les précipités, uniquement observé pour une nuance ODS, qui
ralentit le mouvement des dislocations. Or, les données mécaniques, présentées en chapitre 1V,
indiquent une différence de mécanisme de déformation entre la nuance NR et les nuances ODS. En
effet, I'évolution de la courbe d’allongement de la nuance NR montre une déformation
superplastique alors que le faible allongement des aciers ODS suggére des mécanismes
d’endommagement (Figure 145). Il est possible que la précipitation géne I'accommodation des joints
de grain conduisant ainsi a 'endommagement du matériau.
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VI. Modélisation du comportement mécanique

1. Etatde l'art

Afin d’établir un lien entre les propriétés en traction a température ambiante d’un acier ou d’un
alliage et la microstructure qui le compose, un modele de durcissement est classiquement utilisé. Il
permet de prendre en compte la contribution des différents paramétres microstructuraux vis-a-vis de
la limite d’élasticité. Parmi ces parametres microstructuraux, on retrouve :

- Leréseau cristallin

- La morphologie et la taille de grain

- Lachimie et la teneur des solutés

- Ladensité de dislocations

- Lataille et la fraction volumique de renforts

1.1. Effet du réseau cristallin sur la valeur de la limite d’élasticité
Comme souligné dans le chapitre bibliographique (chapitre |), les dislocations sont ralenties par la
force de friction du réseau cristallin, communément appelée force de Peierls-Nabarro, s’opposant au
mouvement de ces dernieres. Les dislocations (vis et coin) glissent généralement dans les directions
cristallographiques denses. En ce qui concerne les dislocations vis, les coeurs de dislocations sont
piégés dans une vallée de Peierls (Figure 146), gardant ainsi un aspect rectiligne.

paire de décrochement

Figure 146 : Mécanisme de franchissement de vallées de Peierls par décrochement d’une dislocation.

vallée de Peierls

Toutefois, le cceur des dislocations vis d’'un acier cubique centré ne s’étend pas dans le plan de
glissement. En effet, la direction vis [111] étant un axe ternaire, le cceur des dislocations se dissocie
sur plusieurs plans (plans (112) ou (110)) (Figure 147). La force de friction est ainsi beaucoup plus
élevée que celle des aciers cubiques a faces centrées. Ces dissociations du coeur des dislocations se
produisent pour des températures inférieures a 200K. Au-dela, la force de friction du réseau peut
étre exprimée a partir de I'équation de Peierls-Nabarro (équation VI.1).

A I'heure actuelle, ce phénomene de dissociation du coeur des dislocations vis est rediscuté a partir
de calcul ab-initio [279].
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Figure 147 : Dissociation du cceur d'une dislocation vis [111] dans un acier de structure cubique centrée [280].

Le passage d’une vallée a une autre se fait généralement par un décrochement (simple ou
double) et nécessite ainsi I'application d’une force plus ou moins importante selon la profondeur de
la vallée [280]. La profondeur de ces vallées de Peierls dépend fortement du type de liaison
chimique. Dans le cas des aciers, les vallées de Peierls sont peu profondes, surtout pour les aciers de
structure cubique a faces centrées, minimisant la force de friction [280].

Selon Peierls et Nabarro, la force de piégeage des dislocations est une fonction exponentielle de la
périodicité du réseau cristallin, exprimé par le paramétre de maille a [55, 56] :

_ 2u -27a \ . .
To =7_,€XPp (b(l_v)) équation VI.1

Ou u désigne le module de cisaillement, v correspond au coefficient de Poisson et b représente le
vecteur de Burgers et 7 la contrainte de Peierls-Nabarro.

Aux hautes températures, les mécanismes de décrochements des dislocations vis sont facilités par
I’agitation thermique rendant la contrainte de Peierls-Nabarro négligeable.

1.2. Effet des éléments en solution solide sur la valeur de la limite d’élasticité

Les éléments chimiques, présents en solution solide, permettent d’augmenter la valeur de la limite
d’élasticité. Les éléments chimiques généralement trouvés dans les aciers sont le chrome, le
molybdéne, le tungstene, le vanadium, le manganese, le niobium ou encore le silicium. Ce gain de la
valeur de limite d’élasticité résulte d’interactions entre les dislocations et les solutés. Différentes
origines pour les interactions dislocations/solutés ont été répertoriées dans la littérature [92, 281].

La premiere provient d’un effet de taille des solutés. En effet, autour du coeur d’une dislocation, sont
présentes des distorsions élastiques du réseau qui conduisent localement a des champs de
contrainte de traction ou de compression. Afin d’abaisser I'énergie potentielle du systeme, les gros
atomes et les interstitiels ont tendance a occuper les zones en traction tandis que les petits atomes
en substitution occupent les zones de compression (Figure 148). On parle de ségrégation sur la
dislocation. Toutefois, cela s’applique généralement pour les dislocations a caractére coin (effet
Cottrell). L'origine de I'interaction entre une dislocation vis et un atome en soluté peut provenir d’un
effet de taille, cependant les autres effets non volumiques sont plus importants [69].
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Figure 148 : Illustration du mécanisme de durcissement par solution solide de substitution (atome de taille plus importante
que la matrice représenté en rouge et atome de taille plus petite que la matrice représenté en bleu) [50].

Les interactions solutés/dislocations peuvent également étre reliées a la rigidité de la liaison
entre un atome de soluté et un atome de la matrice. Cette interaction concerne aussi bien les
dislocations vis que les dislocations coins.

L'origine des effets des éléments en solution solide sur le mouvement des dislocations peut
également provenir d’un effet de dipble élastique induite par la distorsion du réseau. La présence
d’atomes interstitiels au sein des cristaux de structure cubique centrée provoque une distorsion
élastique augmentant ainsi la contrainte critique permettant de faire bouger une dislocation.

Quelle que soit I'origine de l'interaction soluté/dislocation, la contribution au durcissement d’un
élément en solution solide suit généralement une loi en c¢™ avec I'exposant n compris entreO et 1 :

oss = K.c™ équation VI.2
Avec K une constante de durcissement. Pour des alliages a structure cubique a faces centrées,
I’exposant n est de 2/3 [282, 283]. Au contraire, I'exposant n est égal a 3/4 pour des alliages cubiques
centrés [59, 284].
Pour les alliages contenant différents éléments chimiques en solution solide, il a été proposé que
I’expression du durcissement par les solutés devienne une sommation des différentes contributions.

gss = Yizo Ki. ¢;™ équation V1.3

Dans la plupart des modeles de la littérature, la dépendance en température du durcissement en
solution solide est réduite a la dépendance du module de cisaillement. Seul le modele proposé par
Suzuki présente une dépendance plus explicite avec la température permettant de décrire une
décroissance plus rapide que celle du module élastique [60]. Selon Hé [65] et Alinger [190], le
durcissement par solution solide d’acier ODS est présent jusqu’a 0,4 Tf (Tf étant la température de
fusion), soit environ 600°C.

1.3. Effet des dislocations sur la valeur de la limite d’élasticité- écrouissage
La progression des dislocations peut également étre ralentie par la présence d’obstacles, tels que
des dislocations. Dans le cas d’interactions dislocations/dislocations, le paramétre microstructural
majeur de cette contribution est la densité de dislocation ppisioc- Il eXxiste deux cas d’interactions
entre une dislocation mobile et une autre.
Lorsque deux dislocations se situent dans le méme plan de glissement, elles peuvent passer sans
interagir significativement, changer de plan de glissement (cas des dislocations vis) ou se bloquer
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mutuellement en formant des dip6les (cas des dislocations coins). On parle alors d’auto-écrouissage.

Les contraintes de cisaillement sont respectivement de I'ordre de % v/ Ppistoc €t g —VZD_“J)"C [280].

Lorsqu’une dislocation glisse dans son plan de glissement et rencontre d’autres dislocations
immobiles et traversant ce plan, elle se retrouve temporairement bloquée par ces obstacles. On
parle d’interaction entre une dislocation et les « arbres » d’une forét de dislocations (Figure 149) ou
encore d’écrouissage latent. Le durcissement dit « de la forét » est communément déterminé dans la

littérature a partir de la relation de Taylor [71]:

Opisto = Maub \/ppisio €quation V1.4
Ou M est le facteur de Taylor, pp;s, €st la densité de dislocations totale et a est une constante
matériau dont la valeur est comprise entre 0,15 et 0,5 [72]. Dans le cas des aciers de structure
cristalline cubique centrée, a est généralement pris égal a 0,33 [50].

Dislocations
fixes — arbres
de la forét
_ -
<]
‘ | Dislocations
mobiles

Figure 149 : lllustration de l'interaction entre une dislocation qui glisse dans le plan figuré en jaune et les arbres de la forét
qui le traversent.

Selon Hé [65] et Alinger [190], la température effective du durcissement par les dislocations est de
0,3 Tf, soit environ 450°C. Au-dela de cette température, le durcissement des dislocations devient
négligeable.

Ces interactions entre dislocations s’accentuent au cours de la déformation plastique via la
multiplication des dislocations : c’est ce qu’on appelle I'écrouissage. Il est usuel pour les matériaux
simples de décrire cette évolution par deux termes [285, 286] : un terme positif de stockage des
dislocations formant avec les autres dislocations des enchevétrements, et un terme négatif
d’annihilation des dislocations entre elles (glissement dévié, montée).

a0 -y (kl\/— — k,p) équation VI.5

dep
Avec k, et k, des constantes respectivement athermique et thermiquement activée et p la densité
de dislocations.
Dans le cas d’aciers renforcés par une dispersion d’oxydes, les précipités jouent eux aussi un role
important sur le comportement des dislocations durant le chargement mécanique [164]. Si les
précipités sont séparés par une distance inter-particule A dans le plan de glissement, I'incrément de
densité de dislocations lié a la précipitation s’écrit :
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W _ 1 (%) gquati
ac, = M (M) équation VI.6 [248]

Avec k5 une constante et b le vecteur de Burgers. En additionnant les équations VI.5 et VI.6,
I’expression de I'écrouissage devient :

d k A
d_g =M (ky\/p + —— k2p) équation V1.7

Certains auteurs complétent I’équation VI.7 en ajoutant une composante dépendant de la taille de
grain D [164, 282, 286].

dp 1 k . .
e M (kl\/z to5+ ﬁ — k,p) équation VI.8

1.4. Effet des grains sur la valeur de la limite d’élasticité
Il est communément admis que plus la taille de grain est faible, plus la limite d’élasticité est
élevée, comme illustré dans la Figure 150 pour différents aciers avec des teneurs variables en
carbone et azote.
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Figure 150 : Effet de la taille de grain sur la limite d’élasticité d’acier contenant différents taux de carbone (C-series) ou
d’azote (N-series) [287].

Cet effet a été décrit par la loi généralisée de Hall-Petch [62, 63] :

1
0146 = kjac D 2 équation VI.9
Avec k; 4 une constante dont la valeur dépend du matériau et D la taille moyenne de grains.
Il existe différents modéles permettant de décrire I'effet des grains sur la limite d’élasticité.

a) Le premier modele, généralement cité, repose sur un empilement de dislocations. Comme
souligné précédemment, sous une sollicitation mécanique assez importante, les dislocations
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commencent par glisser au sein des grains dans les plans de glissements favorisés jusqu’a se
retrouver bloquées au niveau des joints de grain sous forme d’empilement (Figure 151).

La contrainte 7, ressentie par la dislocation en téte d’empilement est généralement fonction du
nombre de dislocation n et de la contrainte de cisaillement appliquée t. Elle s’écrit :

LT
T, =nTavecn = b [288]

Ou L est la longueur d’empilement généralement égale a la moitié de la taille de grain D [288]. Des
lors que la contrainte de cisaillement ressentie par la dislocation en téte d’empilement est égale a la
contrainte critique de franchissement 7., la contrainte appliquée s’exprime :

2ubt \Y? 1
oo ("5

joint de grains

Figure 151 : Cliché de MET acquis au CEA SRMA, illustrant un empilement de dislocations au niveau d'un joint de grains
dans un acier inoxydable 18-10. Photo présentée dans I'ouvrage [280].

b) Un autre modele, basé sur |'effet de la taille de grain sur la densité de dislocations a également
été proposé afin de remonter a la loi de Hall Petch [280]. Ainsi, en partant de la formule de Taylor
(équation VI.4), la contrainte s’écrit :

o = aMub./pp équation VI.10
Avec pp, la densité de dislocations maximale émises par unité de surface de joint de grains et qui est
égale a:

pp = 3m/D équation VI.11 [280]

OU m est le nombre de dislocations émises par unité de surface de joint de grains. En injectant
I’équation VI.11 dans I’équation VI.10, la contrainte s’exprime :

1
o = aMubv3m Dz [69, 280]
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Il existe d’autres formulations du parametre de Hall-Petch k;4;, dépendant du module de

cisaillement u, du vecteur de Burgers b et du facteur de Taylor M :
Mub

- k]dG = 2.6 [289]
Vb
- Kjac = “T [45]

- kjge = aMu (3b6)*/? [290] ou 6 désigne 'angle de désorientation moyen du domaine LAB
(Low Angle Boundaries)

Pour certains aciers a microstructures fines, I'équation VI.9 est mise en doute avec une
modification du terme racine carrée. D’apres Bhadeshia [291], la contribution de ce mécanisme a la
contrainte critique due aux lattes de martensite est égale a :

o _ kjac
Jd6 = T

Dans la littérature, différentes publications discutent de la modélisation de I'effet de la taille de
grain sur la limite d’élasticité pour des aciers dont la distribution en taille des grains est bimodale. Par
exemple, en s’appuyant sur les études de Qiu [292], Dapeng propose de calculer la taille moyenne de
grain d’un acier ferritique ODS en pondérant la taille moyenne des petits et des gros par leur fraction
surfacique [293], typique du modéle de Voigt [294].

D,, = Y™, D; fsi équation VI.12

Zhao calcule lui aussi la taille moyenne de grains de ferrite en prenant en compte la fraction
surfacique mais a partir d’'une équation différente de I’équation VI.12. Il calcule une moyenne selon
le modéle de Reuss [295].

1 en fsiao
5 = Ziop, équation VI.13

Afshar a étudié la cohérence des équations VI 12 et VI.13 avec les propriétés mécaniques d’un alliage
de cuivre renforcé par une dispersion d’oxyde d‘aluminium présentant une distribution de taille de
grain bimodale. Il observe un bon accord entre les données expérimentales et théorique avec la loi
de Voigt [296].

Enfin, Srinivisarao a étudié la microstructure et les propriétés en traction d’un acier de grade 440C
(Fe-18Cr-1,2C-1,0Mn-1,0Si-0,75M0-0,04P-0,03S) broyé par mécanosynthése et consolidé par SPS
[297]. Il estime le durcissement des joints de grain a I'aide d’'une sommation pondérée par la fraction
surfacique des différentes familles de taille de grain :

0146 = X fsi % équation VI.14 [297]

Schneibel et ses collaborateurs ont étudié I’évolution de la contribution des joints de grain avec
la température. Aux basses températures (entre I'ambiante et 400°C), ils proposent une évolution
athermique de la contribution d’Hall-Petch, gouvernée par I'évolution du module de cisaillement
avec la température [298]. L'équation VI.14 devient ainsi :
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Orap = u(T) kac(amb)
A6 ™ p(amp) = /b,

équation VI.15

A l'inverse, une chute brutale du durcissement Hall-Petch est observée a partir de 400°C [298]. En
2011, Blum et Zeng ont proposé un modele de durcissement permettant de reproduire I’évolution de
la contribution des joints de grain avec la température [299]. Ce modele proposé par Blum et Zeng a
notamment été utilisé par Schneibel [298]. Il observe un bon accord entre I'évolution de la limite
d’élasticité d’un acier ferritique ODS 14YWT sur une large plage de température et le modeéle utilisé.

1.5. Effet des particules sur la valeur de la limite d’élasticité
L'incorporation de particules au sein d’'une matrice permet d’augmenter la limite d’élasticité. En
effet, le glissement des dislocations est ralenti par la présence de ces obstacles qui peuvent étre
franchis par cisaillement pour les particules pénétrables ou par contournement pour les particules
impénétrables. Ce gain est plus ou moins marqué selon la taille, la densité des renforts et le degré de
cohérence entre les particules et la matrice.

1.5.1. Cas des particules cisaillables
Différents mécanismes, tels que le durcissement par cohérence, le durcissement par module
d’élasticité, le durcissement chimique, etc... permettent d’expliquer le durcissement apporté par le
cisaillement de précipités.

- L'effet de cohérence des particules par rapport a la matrice est analogue a |'effet de taille des
solutés. En effet, lorsque la particule est cohérente avec la matrice qui I'enveloppe, un champ de
déformation est formé dans la particule et dans la matrice environnante et interagit avec le
mouvement de dislocations en les attirant ou en les repoussant. L’augmentation de la contrainte de
franchissement par cisaillement produite par I'effet de cohérence s’écrit sous la forme :

AT = 3,7 (econ) 2 1 (%)1/2 [280]
Ou r désigne le rayon moyen des particules, f, leur fraction volumique, b le vecteur de Burgers et
£con Une constante dépendant de la différence entre le paramétre de maille de la particule et celui
de la matrice.
- Lorsqu’une dislocation pénétre dans une particule dont le module d’élasticité differe de celui
de la matrice, la tension de ligne est altérée. L'effet de contraste du module d’élasticité sur
I'incrément de contrainte de cisaillement s’exprime sous la forme :

AT = 0,01y (£,)3/2 (%)1/2 [280]
Avec ¢, la différence relative entre le module d’élasticité de la particule et celui de la matrice.

- Comme l'illustre la Figure 152, une paroi d’antiphase se forme apres le franchissement par
une dislocation de précipités ordonnés, modifiant ainsi I'ordre chimique entre les atomes voisins [92,
300]. Apres le passage complet de la dislocation a travers le précipité, I'aire d’interface entre la
matrice et la particule a approximativement augmenté de 2mrb. On parle généralement d’effet
chimique.
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Figure 152 : Schéma du franchissement d'une dislocation par cisaillement d'une particule. La dislocation s'approche de la
particule (a). La dislocation entre dans le précipité créant un décalage entre le haut et le bas du précipité (b). Ce méme
décalage est retrouvé aprées franchissement complet de la particule (c).

A I’échelle microscopique, ce mécanisme se manifeste via des empilements de dislocations (aussi
appelées super dislocations) et est principalement observé dans les superalliages a base nickel et les
alliages Al-Li. Cette paroi d’antiphase génére un durcissement qui s’exprime sous la forme :

0 = KyaZ (fyr) V2
Ou K désigne une constante et y, correspond a I’énergie surfacique de la paroi d’antiphase
Toutefois, cette expression surestime la contrainte d’écoulement car le passage d’une seconde
dislocation tend a diminuer le durcissement en effacant la paroi d’antiphase créée par la premiere
dislocation [92, 300].

1.5.2. Cas des particules impénétrables

Les dislocations ne pouvant cisailler les particules « dures », elles vont franchir ces derniéres par un
mécanisme de contournement. Schématiquement, une dislocation bloquée par deux particules
espacées d’une distance A va se courber entre les particules jusqu’a atteindre une configuration
critique au-dela de laquelle les parties de boucles situées de part et d’autres d’une particule
s’attirent et s’annihilent. La dislocation ainsi libérée poursuit son glissement dans le plan laissant
autour de la particule une boucle, communément appelée boucle d’Orowan.

La contrainte nécessaire pour qu’une dislocation puisse contourner deux particules distantes I'une de
I'autre de A suit généralement I'équation d’Orowan :

Te = TD équation VI.16

Avec A la distance inter-particule définie dans le chapitre | par I'équation 1.14.

Kim et al. associent le durcissement par précipitation a un durcissement de barrieres dispersées dans
le plan de glissement :

Odph = w [81] équation VI.17
Ou a désigne le coefficient de résistance barriére représentant la force des amas de défauts faisant
obstacles au mouvement des dislocations. Le coefficient 0,8 correspond a un facteur statistique
prenant en compte la répartition aléatoire des particules dans les plans de glissement.
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. . b . . .
Selon Martin [74], la formule générale d’'Orowan 1, = “7 permet simplement d’avoir une idée de

I'ordre de grandeur de la force nécessaire pour contourner les précipités de seconde phase. Afin
d’étre plus précis, Martin a utilisé le terme exact de la tension de ligne pour une dislocation vis :

_eb% (R (quati
T = pralls (7”0) [301] équation VI.18

Avec 1y le rayon de cceur des dislocations généralement pris égal 2b (b étant le vecteur de Burgers)
et R la distance moyenne entre les dislocations.

En injectant I'équation VI.18 dans |'équation VI.16, on obtient une contrainte critique de
franchissement égale a :

_ 0 10 (R) gquati
Te =5~ In (ro) équation VI.19

L'affinement de Martin a été effectué avec l'introduction de nouveaux parametres :
- Ladistance moyenne inter-particules :

On a vu dans la synthese bibliographique (chapitre I) que la distance inter-particules A s’exprime par
1

2 2 . . . ..
A=1,25r (;)2 avec r le rayon moyen des particules et f, leur fraction volumique. Ainsi T est
v

- 1 , - .
réduit par un facteur T5s Pour prendre en compte |'effet statistique. Pour rappel, si le rayon r est

grand devant la distance inter-particules A, cette derniére est réduite par 2r,, avec r, le rayon

. . . , . 2
d’intersection d’une particule de rayon r avec un plan aléatoire (r; = \E ).

- L'effet de dipole des dislocations :

Ashby a considéré que les « bras » des dislocations sont de signes opposés créant une force
attractive entre ces bras et diminuant ainsi la force de contournement. Ills forment un dip6le de
largeur égale a 2r,.

- Latension de lighe :

La tension de ligne d’une dislocation coin est (1-v)™ plus élevée qu’une tension de ligne pour une
dislocation vis. La courbure d’une dislocation coin est donc plus importante que celle observée pour
une dislocation vis. La valeur de la tension de ligne correspond donc a la valeur géométrique
moyenne de tension de ligne pour les dislocations vis et coins.

Si on injecte ces trois parameétres dans la formule basique d’Orowan (équation VI.19), on obtient une
contribution d’Orowan sous la forme :

2 ET
__0,81Mub In ()

Oprécipités — 1
2 (1-v)2 ( z—;r)

équation VI.20

Sakasegawa [302], Praud [37] ou encore Tanno [303] ont retenu la formule de franchissement de
Bacon, Kocks et Scattergood [304] :
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_ AMub( D ) , .
OBkS = 7 In - + B ) équation VI.21

Avec A et B des parametres qui dépendent du caractére vis ou coin des dislocations, M le facteur de
Taylor, u le module de cisaillement, b le vecteur de Burgers, A la distance inter-particules, D le
diametre moyen des particules et ry le rayon de coeur des dislocations généralement pris égal a deux
fois le vecteur de Burgers b.

Le Tableau 19 donne la valeur des constantes A et B selon le mécanisme et le caractére de la
dislocation.

Mécanisme Dislocation

Orowan

Tableau 19 : Parametres permettant de calculer la contrainte de franchissement.

Dans le cas des aciers renforcés par une fine dispersion d’oxydes nanométriques, les oxydes sont
supposés impénétrables conduisant ainsi a un franchissement de la précipitation par contournement
[37, 45, 50, 190]. Toutefois, il est difficile de définir le modéle de durcissement par précipitation idéal
pour les aciers ODS parmi tous ces modeéles physiques proposés dans la littérature.

1.5.3. Durcissement des particules a haute température

A plus haute température, le franchissement devient plus complexe avec la présence de
mécanismes thermiquement activés. Les premiers modeéles, proposés par Brown & Ham [261] et
Shewfelt & Brown [84], supposent une montée de la dislocation lorsqu’elle rencontre une particule.
La simulation numérique menée par Shewfelt & Brown indique que la contrainte de franchissement a
haute température est donnée par:

loc _
o = 0,32 0prowan

Selon les études menées par Arzt & Wilkinson [88] et Nardone [263], un phénomene d’attraction
entre la dislocation et la particule se produirait (Figure 153). Ainsi, la dislocation devra se détacher de
la particule afin de poursuivre son chemin. C'est donc le détachement qui contréle le mécanisme de
déformation et non la montée (Figure 154). La contrainte de détachement s’exprime :

otn = V1 — k? 0prowan €quation VI1.22
Avec k un facteur de relaxation.
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Figure 153 : Mise en évidence d'une interaction attractive entre une dislocation et une particule au sein d’un alliage base
nickel renforcé par des précipités NizAl [224].
Arzt et Wilkinson indiquent que lorsque la fraction volumique de particules est inférieure a 13% avec

! - s . . , s
un rapport — supérieur a 2, la contrainte seuil s’exprime: 7, = 0,4 k2 Torowan [88]. Cest le

formalisme de montée de dislocation (Figure 154).
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Figure 154 : Contrainte seuil normalisée pour les mécanismes de montée et de détachement selon le parametre de
relaxation k [88].

Enfin, Reppich [305] a repris le modéle de ARW (Arzt-Rosler-Wilkinson) en réétudiant le
processus de détachement. Dans son étude, Reppich déduit que la contrainte de franchissement
s’exprime selon I'équation :

3
0,9 (1-k?) . .
Op = (—)E Oorowan €quation VI.23

1.6. Les différents types de sommation
Dans la littérature, il est possible de trouver différents types d’additions prenant en compte la
contribution de chaque parametre microstructural. Selon Kocks [306] et Ardell [78], la facon dont ces
différentes contributions se combinent dépend de leur échelle, et de leur amplitude.
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Le cas le plus simple correspond a celui ol les obstacles ont des échelles tres différentes. En
effet, la résistance a la dislocation apportée par I'obstacle a I’échelle plus fine peut étre considérée
comme une contrainte de frottement pour I'obstacle d’échelle supérieure. Elle s’exprime donc sous
la forme d’une addition linéaire :

Ototal = 01 + 02

Cette simple addition est valable lorsque les deux types d'obstacles posseédent des densités et des
forces d'obstacles tres différentes. C'est le cas par exemple de la friction de réseau ou de la solution
solide par rapport a la précipitation [92]. La contribution du durcissement lié aux joints de grain
agissant a longue portée et pouvant étre vu comme un écrouissage cinématique qui vient s’ajouter
ou se soustraire au chargement imposé en fonction du sens de celui-ci, le durcissement des joints de
grain est souvent ajouté de facon linéaire aux autres contributions [57, 92].

Le cas d’obstacles de forces identiques se présente lorsque I'on a plusieurs familles d’obstacles
impénétrables (précipités contournables) ou presque impénétrables (dislocations). Les contraintes
s’additionnent de maniere quadratique lorsque les densités d’obstacles sont différentes [307] :

_ / 2 2
Ototal = |01 T 03

De maniére générale, les contraintes s’additionnent selon la formule suivante :

Orotar = (o' + a)Y/™ équation VI.24
Avec n une constante comprise dans l'intervalle (1 — 2) comme par exemple 3/2, utilisé par Labush
dans son étude [283]. Récemment, De Vaucorbeil a étudié la superposition des contributions de
durcissement par simulation numérique [308]. Cette étude a notamment permis de déterminer une
expression de la constante n fonction de I'angle de décrochement de la dislocation aprés
franchissement de précipités ou de dislocations (Figure 155) et s’écrivant sous la forme suivante :

n =1+ e BB1c+02)° (@120 équation VI.25
Avec ¢4, et ¢, les angles de décrochement aprés franchissement d’obstacles ponctuels (¢, < ¢.)
et 5, § et m des paramétres ajustables. D’apres la simulation numérique, § = 0,1 etd = m = 1. Les
angles de décrochements sont compris entre 180° pour des obstacles de faibles résistances et 0°
pour des obstacles extrémement durs [308].
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Figure 155 : Evolution de I'exposant n de la loi d’addition selon les angles de décrochement [308].

Selon différentes références [37, 45, 50, 82, 113, 246, 309], le modéle de durcissement,
communément utilisé pour estimer la limite d’élasticité d’alliages renforcés, s’exprime sous la
forme :

- 2 2 ; -
00,20 = Op + Oss + 0jq6 + JaDileC + Oprécipites €duation VI.26

Ou g, désigne la contrainte de Peierls-Nabarro, ggs la contribution de la solution solide, g;4¢ la
contrainte d’Hall-Petch, oy, la contribution des arbres de la forét et opy¢cipites 12 contribution des
nanoparticules.

Dans le cadre de notre étude, nous nous sommes basés sur ces différents modéles présents
dans la littérature pour modéliser la valeur de la limite d’élasticité de nos différentes nuances,
dans un premier temps a température ambiante puis aux hautes températures.

2. Modélisation du durcissement de nuances ODS

A partir des résultats microstructuraux et mécaniques, il est possible de modéliser la limite
d’élasticité des différentes nuances ODS via un modele de durcissement.

2.1. Modélisation de la valeur de la limite d’élasticité a température ambiante
La contribution du réseau cristallin et de la densité de dislocations est estimée a partir des
équations VI.1 et VI.4, généralement utilisées dans la littérature. En ce qui concerne la contribution
de la solution solide sur la limite d’élasticité, la formule empirique proposée par Lacy et Gensamer
[59] sur les aciers ferritiques a été retenue.

n
—_ n
Ogs = Z Ki' Ci
i=0

Les éléments présents en solution solide au sein de nos matériaux modeles sont principalement
le chrome et le tungstene. Le coefficient de durcissement K des éléments Cr et W est respectivement
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égal a 9,65 MPa/at% et 75,79 MPa/at% [113]. Dans le cas de durcissement par solution solide des
éléments Cr et W, I'exposant n est égal a % [59, 244].

Les différents modeéles permettant d’estimer la contribution des joints de grain ont été testés.
Les valeurs obtenues a partir de I'équation V1.9 et des diamétres moyens résumés dans le Tableau 8
semblent assez cohérentes. Toutefois, du fait d’'une microstructure bimodale (voire multimodale), il
semble préférable d’utiliser la sommation pondérée par les fractions surfaciques proposée par
Srinivasarao [297] afin d’étre plus représentatif (30 a 60% de différence selon les nuances entre le
modele de sommation pondérée et la contribution des joints de grain calculée a partir d’une taille de
grain moyenne).

Oja6 = Zfsik]ﬂ

/D
Les données de distribution de taille de grain des différentes nuances de I'étude sont données en
annexe 4. En ce qui concerne le parametre k4., ce dernier a été estimé a partir de différentes
équations proposées dans la littérature. Les valeurs sont toutes proches de celle donnée par

3/2

Courtney pour un acier a faible teneur en carbone : 0,307 MN/m>/“. La valeur de Courtney a donc

été retenue dans le cas de notre étude.

Dans le but d‘identifier la formulation a prendre pour la contribution de la précipitation, les
différents modeles ont été appliqués aux nuances Std et FoR. Pour chacune des nuances, le modeéle
de durcissement proposé par Bacon-Kocks-Scattergood (équation VI.21) ainsi que par Orowan
(équation VI.17) donnent des valeurs beaucoup trop élevées voire mémes supérieures a la limite
d’élasticité mesurée en traction a température ambiante. Au contraire, le modele proposé par Kim
(équation VI.18) estime des contributions de précipitation bien trop faibles, notamment sur la
nuance FoR. Seul le modéle de Martin (équation VI.20) semble cohérent.

2\/%3

0,81 Mub In (—5—

Oprécipités — 1
2n(1-v)2 ( g_? "

Avec u le module de cisaillement égal a 84 GPa pour les aciers ODS et 78 GPa pour I’acier non
renforcé. Cette différence est due a la variation du module d’Young E entre ces deux aciers (Tableau
4, chapitre Il). La constante b désigne le vecteur de Burgers qui est égal a 0,248 nm.

La valeur des différentes contributions de chacune des nuances de |‘étude est donnée dans le
Tableau 20. LU'incertitude de la contribution des joints de grain correspond a la différence entre les
durcissements calculés en définissant la taille de grain a partir des angles de désorientation entre
grains voisins de 5° et de 15°. L'incertitude de op;g, correspond a une incertitude de mesure de 40%
sur la densité de dislocations. Enfin, I'incertitude estimée pour le durcissement par précipitation
provient d’une incertitude de mesure sur la taille moyenne et la fraction volumique des
nanoparticules, présentée au chapitre Ill (Tableau 12 et Tableau 13).
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0o (MPa)  Ogs (MPa)  0jq(MPa) (DI Opricipires (MPa)

NR 7 104 +5 65+7 43 + 8 0

FaR 8 106 +5 247 + 10 207 +38 379 +135
STi 8 106 +5 218 +20 244 + 45 392 +125
GP 8 105 +5 288 +20 65 +12 385 +90
Rc 8 108 +5 140 + 20 46 +8 438 + 70
Std 8 107 5 202 +25 203 +37 663 +33
FoR 8 103 +5 366 +5 327 +60 959 +112

Tableau 20 : Estimation des différentes contributions de durcissement.

Le modele de sommation généralement utilisé dans la littérature pour des aciers ODS se présente
sous forme de sommation mixte :

0020 = 0o + 0Oss + Ojqc + (agisloc + Ul?récipités)l/n équation VI.27
Avec n un exposant trés souvent pris égal a 2 [37, 45, 50, 65].
En utilisant la formule donnée par De Vaucorbeil [308] (équation VI.25), il est possible de calculer la
valeur de I'exposant n. Dans le cas ol une particule est franchie par contournement, I'angle de
décrochement de la dislocation est considéré comme étant faible (= 5°). En ce qui concerne I'angle
critique de franchissement d’une dislocation bloquée par une autre dislocation, il peut étre estimé
comme étant égal a :

®aisioc = 2 X arccos (a)

Avec @ communément égal a 1/3 ; soit un angle de 141°.
L’exposant ainsi obtenu est de 1,24, transformant I'’équation VI.27 en :

_ 1,24 1,24 1/1,24
00,2% = Op + Oss + 0jdG + (GDisloc + GPrécipités)

équation VI.28
Enfin, dans son étude, Labush propose un exposant n égal a 3/2 [283].

Les deux cas extrémes, n = 2 (modele 1) et n = 1,24 (modéle 2), ont été testés sur les
différentes nuances de I'étude. La Figure 156 et la Figure 157 comparent la valeur de la limite
d’élasticité expérimentale avec la valeur de la limite d’élasticité estimée a partir des modeles de
durcissement étudiés et des incertitudes associées.

Les deux modeles permettent de calculer des valeurs raisonnablement en accord avec les
données expérimentales. On peut supposer que le modéle proposé par Labush [283], avec un
exposant égal a 3/2, serait également en accord avec les données expérimentales. Toutefois, le
modele qui semble le plus cohérent correspond au modéle de De Vaucorbeil du fait que la valeur de
la limite d’élasticité expérimentale des différentes nuances soit toujours comprise entre les bornes
d’incertitude du modele 2 ; ce qui n’est pas le cas pour la nuance FoR avec le modeéle 1. En outre, De
Vaucorbeil a proposé ce modéle en s’appuyant sur des données physiques qui sont les angles de
décrochement apres franchissement d’obstacles ponctuels.

182



Chapitre VI : Modélisation du comportement mécanique
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Figure 156 : Comparaison entre la valeur de la limite d'élasticité expérimentale a température ambiante et celle de la limite
d’élasticité estimée a partir du modéle mixte classique (modéle 1).

2000 - _ 1,24 1,24 1/1,24
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Figure 157 : Comparaison entre valeur de la limite d'élasticité expérimentale a température ambiante et celle de la limite
d’élasticité estimée a partir du modéle de De Vaucorbeil (modeéle 2).

A partir du modele de durcissement mis en place, il est possible de déterminer la contribution
des parametres microstructuraux sur la valeur de la limite d’élasticité pour chacune des nuances ODS
(Figure 158). Comme attendu, lorsque I'on compare les nuances FaR, Std et FoR, on remarque que la
contribution liée aux interactions entre dislocations et précipités devient de plus en plus importante
lorsque la fraction volumique augmente. Pour rappel, la contribution des précipités est
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proportionnelle au libre parcours moyen A, dépendant ainsi des parametres microstructuraux r (le
rayon moyen des particules) et fv (la fraction volumique). Lorsque I'on trace I’évolution de la
contribution de la précipitation sur la valeur de la limite d’élasticité en fonction de la fraction
volumique des différentes nuances, on trouve un exposant égal a 0,66 pour les nuances FaR, Std et
FoR (Figure 159 (a)). Cela indique que la faible variation de la taille de précipitation de ces trois
nuances permet de piloter la contribution de la précipitation avec I'évolution de la fraction
volumique.

A l'inverse, les nuances GP, Rc et Std possédant quasiment la méme fraction volumique, on voit
un effet de taille des particules sur le durcissement (Figure 159 (b)). Enfin, I'histogramme des
nuances GP et Rc montre un effet de la taille de grain marqué mais pallié par la différence de
précipitation suite a I'incident lors de la chauffe de la nuance GP.

En comparant les nuances FaR et STi, on peut noter une similitude au niveau de la contribution
des nanoparticules et ce malgré la différence de distribution de la taille de particules. Il est possible
que la différence de fraction volumique de nanoparticules compense l'effet de taille des
nanoparticules. En effet, le durcissement par les particules de la nuance STi dépend des deux
parametres (fraction volumique et taille des nanoparticules).

1800
H Taille de grains

1600 -

H Solution solide MW Réseau cristallin
1400 -

1200 - = Rp0,2% expérimentale
1000 A
800 - — -

600 -

Limite d'élasticité (MPa)

400 -

O T T T T T
FaR STi GP Rc Std FoR

Figure 158 : Comparaison des différentes contributions estimées a I'ambiante a partir du modele de durcissement pour
chacune des nuances ODS.
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Figure 159 : Evolution de la contribution de la précipitation sur le durcissement en fonction de la fraction volumique (a) et
du rayon moyen des précipités (b).

2.2. Modélisation de la valeur de la limite d’élasticité a plus haute température

La Figure 160 représente I’évolution, en fonction de la température, de la valeur de la limite
d’élasticité de la nuance Std estimée a partir du modeéle de durcissement mis en place en fonction de
la température (modele 2), en considérant que seul le module de cisaillement varie avec la
température. L'évolution de ce dernier est estimée a partir des valeurs du module d’Young obtenues
aux différentes températures (Tableau 4, chapitre 1l). En se basant également sur I'étude
bibliographique de Hé [65] et Alinger [190], la contribution des dislocations est considérée comme
nulle a partir de 400°C. En ce qui concerne la contribution des éléments en solution solide, elle
devient nulle pour des températures supérieures a 600°C.

. L gl 1/1,24
loc (T<400°C) T OPrécipités (T)

00,2% (T) = 0ss (T<600°c) t OjaG (1) T (Us'ii
Un écart entre la courbe obtenue a partir du modeéle et la courbe expérimentale est observé dés
500°C. Cette différence indique que des mécanismes, intervenant a partir de cette température,
limitent I'efficacité du durcissement observé aux basses températures.
Pour le cas de la contribution des précipités, Rosler et Arzt [264] ont proposé une équation modifiant
la contrainte de contournement en faisant intervenir un parametre dépendant de la température
dans le but de calculer la valeur de la limite d’élasticité a haute température.
Au-dela de 400°C, la modélisation de la limité d’élasticité des différentes nuances modeles se
complexifie en raison de la présence de mécanismes de déformation dont I'activation thermique
devient prépondérante, comme indiqué par la chute brutale de la limite d’élasticité.
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Figure 160 : Confrontation de I'évolution avec la température de la valeur de la limite d’élasticité expérimentale de la
nuance Std avec la valeur calculée a I'aide du modéle de durcissement. L'évolution de chacune des contributions au
durcissement est supposée étre gouvernée par le module de cisaillement et par une température seuil au-dela de laquelle
la contribution est annulée.

3. Modélisation du durcissement d’une nuance non-ODS

Le modele de durcissement proposé pour estimer la valeur de la limite d’élasticité des nuances
ODS a également été utilisé pour la nuance ferritique NR. Du fait de I'absence totale de précipités
renforcant la matrice, le modéle devient linéaire :

00,2% = Op T 0ss t 0ja6 t Opisioc

Comme l'illustre la Figure 161, un bon accord entre le modéle de durcissement et les données
expérimentales obtenues a température ambiante est de nouveau observé confirmant ainsi la
robustesse du modele. On peut également noter que la contribution provenant des interactions
entre les dislocations et les éléments en solution solide est la plus importante.
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Figure 161 : Confrontation entre la valeur de la limite d'élasticité expérimentale et celle calculée a partir du modele et
représentation des différentes contributions de durcissement.
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Les valeurs de la limite d’élasticité de la nuance dépourvue de renforts ont également été
calculées pour les autres températures et sont représentées en carrés rouges sur la Figure 162. Tout
comme pour les nuances ODS, la contribution des dislocations et de la solution solide sont supposées
nulles respectivement au-dela de 400°C et 600°C. On note un assez bon accord entre le modele
(carrés rouges) et la courbe des données de traction (courbe bleue) malgré quelques écarts. Ces
écarts entre les deux courbes observés a 400, 500 et 650°C sont probablement liés aux hypothéses
de calcul. Il est possible qu’a 400°C et 500°C, le durcissement des dislocations soit toujours actif mais
faible. Il en est de méme pour la contribution de la solution solide a 650°C.
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Figure 162 : Comparaison entre les résultats expérimentaux (trait plein bleu) et les résultats obtenus pour la nuance NR a
partir du modele de durcissement (carrés rouge).

4. Evolution des contributions au durcissement avec la température

Il est possible d’illustrer I’évolution de la précipitation avec la température en faisant la
différence entre les valeurs de limite d’élasticité, déterminées a 'aide des essais de traction sur toute
la gamme de température, des nuances FoR et NR :

1

1,24 1,24
+ )1,24

00,2% FoR — 00,2% NR = 0o ForR T Ossror T 0jaG For T+ (UDiszoc For T Oprécipités FoR — OgNR —

OssNR — 0jdG NR — ODisloc NR

Malgré une légere différence due aux hétérogénéités chimiques observées sur la nuance dépourvue
de renforts, on peut supposer que les contributions o, et ggs sont les mémes entre les nuances NR et
FoR. En outre, la contribution liée aux interactions entre les dislocations et les précipités de la nuance
FoR étant tres élevée la contribution de la forét est négligée.

00,29% FoR — 00,2% NR = Oprécipités FoR + 0jdG FoR — 0jdG NR — ODisloc NR
La différence des contributions 046 rFor — 9jac NR — Opisioc Nr €tant €gale a environ 130 MPa, on
peut supposer que :
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00,29% For — 00,2% NR — 130 MPa = Oprecipites For

A haute température, la différence entre les valeurs de limite d’élasticité des nuances FoR et NR,
devient la suivante en raison de I'annulation de la contribution des dislocations :

00,2% ForR — 00,29% NR — 170 MPa = Oprecipités For

Cette différence de limites d’élasticité est représentée dans la Figure 163. On remarque que
I’évolution en température de la contribution de la précipitation suit I'allure des courbes de traction
avec une décroissance modérée a basse température suivi d’'une chute brutale (Figure 163). A partir
des valeurs de durcissement par précipitation obtenues a 500, 600, 650 et 800°C, il est possible de
remonter a une estimation du facteur de relaxation k a partir de la formule de Rosler et Arzt
(équation VI.22). Une augmentation du parametre k est observée lorsque la température augmente
(Tableau 21).
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ORp0,2% FoR ™~ TRp 0,2% NR
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Figure 163 : Différence entre la valeur de la limite d'élasticité des nuances FoR et NR permettant d’illustrer I’évolution en
température de la contribution de la précipitation.

Valeur de la Valeur de la contribution de
contribution de la la précipitation gouvernée Paramétre de
précipitation obtenue par I’évolution du module relaxation k
en Figure 163 (MPa) de cisaillement (MPa)
500°C 625 816,8 0,64
600°C 252 762,4 0,94
650°C 157 697,0 0,97
800°C 57 611,8 0,99

Tableau 21 : Détermination du facteur de relaxation k a partir du modele proposé par Rosler et Arzt [264].

L'effet de la taille de précipités est illustré a partir de la différence entre la nuance Std et la

nuance GP :
1
_ _ 1,24 1,24 124 _ _
00,20 std — 00,2% GP = 00 sta + Oss sta + 0jac sta + (Opisioc sta T Oprécipités sea) 0o 6P
1/1,24
1,24 1,24 :
OssGp — OjdG 6P — (Umsloc cp 1 Oprecipités Gp
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La nuance GP correspondant a une nuance Std recuite pendant une heure a 1400°C, la contribution
du réseau cristallin, de la solution solide et de la taille de grain est considérée comme étant la méme
pour les deux nuances, car nous avons observé peu d’évolution de la microstructure de grains
pendant ce traitement thermique (Tableau 8 et Figure 55, chapitre IlIl). Ainsi, la différence des valeurs

de limite d’élasticité s’écrit sous la forme simplifiée suivante :

1
— — (124 1,24 124 _ (124 1,24 1/1,24
00,2% Std — 90,2% GP = (GDisloc sta t Oprécipités Std) (JDisloc et Oprécipités GP

En supposant que le durcissement lié a la densité de dislocations des nuances Std et GP soit faible par
rapport au durcissement de la précipitation, on obtient :

00,2% Std — 00,2% GP = Oprécipités Std — OPrécipités GP

Pour les basses températures, une évolution en température similaire a celle observée en Figure 163
est obtenue. A 650°C, la différence est quasi nulle suggérant un trés faible effet de la taille des
particules (tout du moins dans la gamme de tailles étudiée) sur les propriétés mécaniques aux trés
hautes températures (Figure 164).

400 -
250 - ORp0,2% Std ~ IRp 0,2% GP

0 ; ; ; ; ; ; .
0 100 200 300 400 500 600 700
Température (°C)

Figure 164 : Différence entre les valeurs de la limite d'élasticité des nuances Std et GP permettant d’illustrer I’évolution en
température de la contribution de la taille de précipitation.

Enfin, il est également possible d’évaluer I'évolution de I'effet Hall-Petch avec la température en

comparant les nuances GP et Rc :
1

_ _ 1,24 1,24 1,24 _ _
00,2% GP — 00,2% Rc = OoGP T Ossgp t Ojaggp + (Umszoc cp 1 Oprecipités Gp) 00 Rc
1,24 1,24 1/1,24
OssRc — 9jdG Rc — (GDisloc re t Oprécipités Rc)

En supposant négligeable la contribution des dislocations par rapport aux précipités nous avons
apres simplification :

00,2% GP — 00,2% Rc = 0JdG GP — 0JdG Rc T OPrécipités GP — OPrécipités Rc
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Les deux matériaux ont subi le méme traitement thermique et on s’attendait a avoir la méme
précipitation, ce qui ramene I'équation précédente a la différence de la contribution de la taille de
grain. La tendance est a avoir globalement une croissance avec la température. Toutefois, les valeurs
expérimentales de la limite d’élasticité des nuances Rc et GP sont peu différentes, avec méme des
valeurs pour la nuance GP inférieures aux hautes températures (Figure 165). Or, les caractérisations
microstructurales montraient une taille de grain plus grande pour la nuance Rc par rapport a la
nuance GP. Dans ce cas on s’apercoit évidemment que I'on ne peut coller aux résultats. Une partie de
la différence s’explique probablement par la différence de précipitation entre les deux nuances, la
nuance GP contenant une précipitation légérement plus grosse probablement du fait du probleme
durant le recuit. Afin de pouvoir mieux visualiser I'effet il serait intéressant de caractériser une
nuance a gros précipités n’ayant pas rencontré d’incident durant le recuit a 1400°C.

15 -+
ORp0,2% GP ~ ORp 0,2% Rc
10 -+

Ac (MPa)

-20 A

'25 T T T T T T T 1
0 100 200 300 400 500 600 700 800
Température (°C)

Figure 165 : Différence entre la limite d'élasticité des nuance GP et Rc.

Dans le but d’évaluer I’évolution en température de la contribution des dislocations sur la limite
d’élasticité, il serait par ailleurs intéressant de comparer la nuance NR avec une nuance NR pré-
déformée plastiquement.

5. Modélisation avancée des nuances ODS aux hautes températures

A partir du modele de durcissement mis en place et des valeurs de la contribution de la précipitation
données en Figure 163 et dans le Tableau 21, I'évolution de la valeur de la limite d’élasticité de la
nuance Std avec la température a été estimée et représentée en Figure 166. Pour chacune des
températures étudiées, le modele de durcissement dépend de I'évolution en température des
différentes contributions de durcissement. Comme l'illustre la Figure 167, la contribution du réseau
cristallin, de la solution solide, de la taille de grains et des dislocations sont supposées suivre une
évolution sous forme de fonction créneau. A I'exception du durcissement par précipitation qui,
comme nous l'avons vu précédemment, est gouverné par le paramétre de relaxation k aux hautes
températures, les différentes contributions au durcissement dépendent de I'évolution du module de
cisaillement u avec la température.

On observe un bon accord entre les données expérimentales et les valeurs de limite d’élasticité
estimée a partir du modele de durcissement.
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Ce modele de durcissement a également été utilisé sur les autres nuances ODS de I'étude en

Figure 168. On retrouve de nouveau un bon accord entre la courbe expérimentale (courbe bleue) et
les estimations (carrés rouges) des nuances FaR et FoR. Pour les nuances STi, Rc et GP, les
estimations s’éloignent un peu des valeurs expérimentales de la limite d’élasticité. On peut suspecter

que cela proviennent d’un effet de taille des nanoparticules tel que proposé dans I'équation de

Rosler et Arzt [264].
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Figure 166 : Comparaison entre les données expérimentales (trait bleu) et les données issues du modeéle de durcissement
(carrés rouges) pour la nuance Std (a) et évolution des différentes contributions avec la température (b).
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Figure 167 : Evolution des différentes contributions de durcissement avec la température.
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Figure 168 : Comparaison entre les données expérimentales (trait bleu) et les données issues du modeéle de durcissement
(carrés rouges) pour les différentes nuances ODS de |'étude.

6. Modélisation de I'écrouissage

Comme discuté en chapitre IV, les courbes d’écrouissage des aciers ODS sont composées d’un
premier régime présent aux faibles déformations et correspondant a une différence de transition
élasto-plastique. Cette différence de transition élasto-plastique fait que les gros grains sont rentrés
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en plasticité a 0,2% de déformation alors que les grains nanométriques continuent de se déformer
élastiquement. Ce régime est suivi du stade lll. A partir des équations VI.4 et VI.8 et des données
microstructurales résumées dans le Tableau 15, il est possible de modéliser I'écrouissage des
nuances de |'étude.

Opisio = Maub /ppisio €quation VI.4
Ou M désigne le facteur de Taylor, @ une constante égale a 0,33, u le module de cisaillement, b le
vecteur de Burgers et ppisio |13 densité de dislocations.

dp _
de
Avec k1, k2 et k3 des constantes, D la taille moyenne de grains et A la distance inter-particules.

1k , .
M (k1+/Ppisio t+ D + ﬁ — kyppisio) €quation VI.8

En partant du modeéle de durcissement présenté précédemment, la contrainte d’écoulement peut
s’écrire de la fagon suivante :

_ 1,24 1,24 1/1,24
0 = 0¢ t 0ss + Tjgg + (O-Dislo + GPrécipités)

Les parameétres k; et k, ont été ajustés a partir de la courbe d’écrouissage de la nuance NR
(Figure 169). On trouve k, égal 2 1,65.108 m~1 et k, égala 9 m™1.
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Figure 169 : Comparaison entre les données expérimentales de la nuance dépourvue de renforts et le modéle
d'écrouissage.

En utilisant les valeurs ajustées des paramétres k; et k, et en supposant que le paramétre k5 est
égal a 0, nous avons essayé de modéliser le stade Ill d’écrouissage des nuances ODS de I'étude.
Toutefois, on ne voit aucun accord entre les données expérimentales tracées en trait plein et les
calculs tracés en rond sur la Figure 170 (a). Il est possible que cela soit di a I’hypothése que k5 soit
nul. En ajustant le parametre k3 (k3=0,008), on observe un bon accord entre les données
expérimentales des nuances Std et FaR et les calculs (Figure 170 (a)). A I'inverse, la modélisation de
I’écrouissage des nuances GP, Rc et STi restent éloignées des données expérimentales. Il est fort
probable que les parametres k1, k2 et k3 varient selon les nuances complexifiant ainsi la
modélisation de I'écrouissage.
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Figure 170 : Comparaison entre les données expérimentales (trait plein) et les données obtenues par modélisation (ronds)
avec le parameétre k3 égale a 0 (a) et a 0,008 (b).

7. Synthese et discussion

7.1.

Modeéle a basse température

Deux modeles de durcissement mixtes ont été utilisés et ont permis d’avoir une bonne

estimation de la valeur de la limite d’élasticité pour chacune des nuances ODS étudiées. Le modele

qui présente la physique la mieux établie étant celui proposé par De Vaucorbeil et al. [308], nous
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I"avons utilisé, avec un exposant égal a 1,24 correspondant aux deux types d’obstacles ponctuels
(précipités et dislocations).

Que ce soit sur des aciers ODS ou des aciers non renforcés tous consolidés par compaction
isostatique a chaud, le modéele de durcissement mis en place permet d’estimer convenablement la
limite d’élasticité a température ambiante. En ce qui concerne la nuance ODS filée (Std-F), on aurait
pu s’attendre a avoir une valeur sous-estimée de la limite d’élasticité di au fait de la texture
morphologique. Toutefois, on observe une valeur plutét surestimée (1318 MPa) mais qui reste en
assez bon accord avec la valeur de limite d’élasticité théorique (1182 MPa).

Il semble tout de méme intéressant d’approfondir la modélisation de la contribution liée aux
interactions entre les particules et les dislocations. En effet, lorsque la distribution de taille des
nanoparticules est étalée sur une large gamme — tel qu’observé sur les nuances modeles FaR et STi —
il est difficile d’avoir une bonne estimation de la contribution au durcissement a partir d’une simple
taille moyenne. Il serait intéressant de calculer cette derniere a partir d’'une sommation pondérée tel
gu’effectuée pour I'effet Hall-Petch.

7.2. Evolution des différentes contributions avec la température

L’évolution de la contribution des joints de grain et de la précipitation avec la température ont
pu étre tracées a partir de la confrontation de deux nuances modéles. Toutefois, aucune conclusion
n’a pu en étre tirée sur la contribution des joints de grain du fait de la différence de précipitation
entre les nuances GP et Rc. Le durcissement par précipitation semble suivre I'allure des courbes
d’évolution de la valeur de la limite d’élasticité avec la température. En ce qui concerne I'effet du
durcissement par précipitation, une diminution de ce dernier semble également étre observée avec
la température, toutefois, au-dela de 650°C, |'effet de taille des nanoparticules est nul. On peut
supposer qu’aux hautes températures le durcissement est en grande partie lié a la différence de
fraction volumique de précipités. Enfin, I'évolution de la contribution de la taille de grain avec la
température est supposée étre principalement gouvernée par le module de cisaillement. La
confirmation de cette hypothése nécessite I'élaboration d’une nuance dont la précipitation est
similaire a celle de la nuance recristallisée (déformée de 40% a froid et recuite pendant une heure a
1400°C). Les études menées en amont (annexe 2) montrent que cette nuance s’obtient apres un
traitement thermique d’'une heure a 1400°C sans incident. Toutefois, de nombreuses études
montrent la présence de glissement aux joints de grain a haute température [266, 53, 271, 269]. La
contribution des joints des grains sur le durcissement ne semble donc pas seulement dépendante du
module de cisaillement. Un paramétre nécessaire a prendre en compte pour décrire I'évolution des
différentes contributions avec la température est bien sir I'effet de la vitesse de sollicitation, qui
peut influer de maniére différente sur chacune des contributions.

7.3. Modéle a haute température

Nous avons pu modéliser I’évolution de la valeur de la limite d’élasticité de la nuance NR sur une
large gamme de températures. Toutefois, cela passe par I’hypothése de température effective au-
dela de laquelle le durcissement associé devient nul. Selon Hé [65] et Alinger [190], la contribution
des dislocations devient nulle a partir de 400°C. Le durcissement de la solution solide en est de
méme pour des températures supérieures a 600°C.

Le modele de durcissement mis en place pour estimer la valeur de la limite d’élasticité des
différentes nuances modeéles renforcées par une dispersion d’oxydes a été utilisé a plus haute
température. Toutefois, une différence entre les données expérimentales et le modele est observée
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a partir de 500°C confirmant I'existence du plateau « athermique » gouvernée par une simple
variation du module de cisaillement. Au-dela de 500°C, le paramétre de relaxation k proposé par
Rosler et Arzt [264], intervient sur le durcissement de la précipitation. Les valeurs de ce dernier ont
été estimées a 500°C, 600°C, 650°C et 800°C a partir de la courbe représentant I'évolution de la
contribution de la précipitation avec la température. En se basant sur les résultats de modélisation
de la nuance NR et sur les valeurs du parametre de relaxation k, I’évolution des valeurs de limite
d’élasticité des différentes nuances ODS modeles a été tracée. Un bon accord est observé entre les
données expérimentales et les données issues du calcul.

Toutefois, ce modeéle suppose un durcissement des joints de grain toujours présent a 800°C et
dépendant uniquement de la variation du module d’Young :

kjac M
jag M(T)
JdG Si \/E Lamb

Avec pry le module de cisaillement a la température T et uupp le module de cisaillement a

température ambiante. Toutefois, les données mécaniques ainsi que I'étude des mécanismes de
déformation montrent la présence de glissement aux joints de grain aux hautes températures.

Selon Hé [65] et Alinger [190], le durcissement par les joints de grain aurait di étre négligeable dés
400°C. Or, en considérant cette hypothése comme vraie, il n’y aurait plus aucune contribution active
pour estimer la valeur de limite d’élasticité de la nuance NR a 650 et 800°C. Il est possible de vérifier
I’existence d’un durcissement des joints de grain a haute température en reprenant le concept des
mesures de nanoindentation que nous avons réalisé (gros grains/petits grains) mais ce coup-ci en
température.

Enfin, les valeurs du paramétre de relaxation k obtenues a 650°C (k=0,96) et a 800°C (k=0,99)
sont plus importantes que celles proposées dans la littérature [22, 81, 310]. En outre, ces valeurs
devraient conduire a un mécanisme de déformation non plus contrélé par I'interaction attractive
entre la dislocation et la particule aprés franchissement mais par la montée de la dislocation. Il est
donc probable que la croissance observée du facteur k avec la température prenne en partie en
compte une variation de la contribution de Hall-Petch.
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VIl. Conclusions et perspectives

Le travail de cette étude s’inscrit dans un programme mené au CEA pour le développement d’une
nouvelle génération de réacteurs nucléaires. L'objectif principal est d’affiner la compréhension des
mécanismes de déformation d’aciers ferritiques renforcés par une fine dispersion d’oxydes et en
particulier d’évaluer I'effet de la microstructure sur le comportement d’aciers ferritiques Fe-14Cr
ODs.

Cette étude de la plasticité des aciers ODS passe par une étude du role des différents parameétres
microstructuraux sur la microstructure et sur les propriétés mécaniques. Le procédé d’élaboration
par filage, généralement utilisé pour consolider des aciers ferritiques renforcés par une fine
dispersion d’oxydes, engendre une microstructure trés complexe. Différents matériaux dits
« modeles » ont été élaborés par compaction isostatique a chaud en faisant varier de maniere
controlée les différents parameéetres microstructuraux afin d’en analyser les effets sur le
comportement mécanique. Contrairement aux nuances élaborées par filage, ces nouveaux matériaux
base Fe-14Cr sont dépourvus de texture morphologique et cristallographique. Une approche multi-
échelle a été utilisée dans le but de faire un lien entre la microstructure des différentes nuances
élaborées et les propriétés mécaniques associées.

Sept nuances ont été élaborées et caractérisées. Les différentes nuances présentent les
caractéristiques suivantes : des teneurs de renforts différentes (FaR, Std et FoR), une taille de
précipitation plus importante (GP), une chimie des nanoparticules différente (STi) et une taille de
grain plus grande (Rc). Ainsi, grace a ces différentes nuances, I'effet de la précipitation, I'influence du
taux de renforts, I'influence du titane ainsi que l'influence de la taille de grain sur la microstructure et
les propriétés mécaniques ont pu étre étudiés.

La microstructure des nuances étudiées a été définie a I'aide de diverses techniques de
caractérisation (MEB, MET, DXPA, DRX ...). Les cartographies obtenues en MEB-EBSD mettent en
évidence I'apparition d’une distribution bimodale (voire multimodale) de taille de grain avec I'ajout
de nano-renforts. Une diminution de la taille de grain avec un taux de renforts croissant a également
été observée. Les mesures de DXPA montrent une augmentation de la fraction volumique de
précipités avec le taux de renforts. Cette augmentation de la fraction volumique induit ainsi un fort
ancrage des joints de grain, en accord avec la description de I'effet Zener, justifiant aussi la tendance
a affiner la taille de grain. En I’'absence de titane, un rayon moyen des précipités plus élevé a été
mesuré confirmant le réle du titane sur I'affinement de la taille des précipités. En paralléle, des
mesures de dilatométrie et de calorimétrie ainsi que des calculs Thermo-Calc ont permis de mettre
en évidence un effet du titane sur I'évolution de la structure de la matrice. En effet, lorsque la teneur
massique en titane est faible voire nulle, la teneur en carbone, présent en solution solide, augmente,
étirant ainsi le domaine austénitique vers de plus fortes teneurs en chrome. Cela permet d’expliquer
pourquoi les nuances NR, FaR et STi possédent des hétérogénéités chimiques qui se manifestent par
la présence de zones appauvries en chrome et en tungsténe. Un effet taille de grain semble
également jouer sur la vitesse critique de refroidissement au-dela de laquelle une partie (ou la
totalité selon la vitesse de refroidissement) de I'austénite formée pendant la chauffe se transforme
en martensite.
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Les essais de traction montrent une évolution de la valeur de la limite d’élasticité avec la
température similaire entre chacune des nuances de |'étude, indiquant que les mécanismes de
déformation sont les mémes pour les différents nuances modéles et que les parameétres
microstructuraux n’influent pas sur ces derniers.

A basse température, la limite d’élasticité est plus élevée lorsque le taux de renforts augmente.
En effet, un taux de renforts plus élevé est associé a une augmentation de la fraction volumique
induisant ainsi une diminution de la distance inter-particules et donc un durcissement du matériau
(augmentation de la contrainte nécessaire au franchissement des précipités). Cependant, ce gain
mécanique s’accompagne d’une perte de ductilité. Une diminution de la taille moyenne des
particules permet aussi d’augmenter la résistance mécanique des nuances ODS. Des expériences de
déformation a basse température dans un Microscope Electronique en Transmission (MET in situ)
mettent en évidence une déformation intragranulaire gouvernée par un fort ancrage des dislocations
par les nanoparticules confirmant que le parametre microstructural qui contribue majoritairement
au durcissement correspond a la précipitation.

A des températures plus élevées, une chute de la valeur de la limite d’élasticité est observée.
Différents mécanismes de déformation thermiquement activés (vieillissement dynamique,
franchissement de précipitation par montée/glissement, ...) interviennent dans ce régime et une
compétition entre les déformations intragranulaire et intergranulaire est suspectée.

Aux hautes températures, la valeur de la limite d’élasticité des nuances STi, Std, GP et Rc sont
proches. Ainsi, le durcissement généré par la réduction de la taille des nanoparticules ou par
I"augmentation de la fraction volumique de ces derniers est plus faible a haute température. En
outre, I'évolution de la valeur de la limite d’élasticité semble repartir dans une décroissance plus
modérée. Ce dernier régime semble étre gouverné par la plasticité des joints de grain, mis en
évidence en MET in situ et traction interrompu avec corrélation d’'images. Cela se traduit par un fort
endommagement intergranulaire accentué par des phénomenes d’oxydation a chaud.

Les courbes d’allongement total, obtenues en traction sur une large gamme de température, se
décrivent par un plateau athermique a basse température suivi d’'un pic d’allongement, observé a
plus haute température sur chacune des nuances ODS modeéles. L'origine de ce pic d’allongement est
apparemment double et différe selon les nuances. Il peut étre lié soit a un pic de viscosité (aussi
appelé pic de sensibilité de la contrainte a la vitesse de déformation), soit a un pic de ductilité a priori
associé a un phénoméne de superplasticité. Au-dela de ce pic d’allongement, un fort
endommagement intergranulaire est observé sur les nuances ODS. A l'inverse, I'allongement de la
nuance ferritique non-renforcée continue d’augmenter avec la température jusqu’a atteindre 100% a
800°C.

En ce qui concerne les propriétés en fluage, les aciers renforcés par une fine dispersion d’oxydes
sont connus pour leur faible domaine de fluage tertiaire synonyme d’endommagement. Hormis la
nuance ferritique sans renforts, cette absence du régime tertiaire a été confirmée sur les différentes
nuances renforcées.

Une meilleure tenue en fluage (temps a rupture augmenté et vitesse de fluage secondaire
diminuée) a été observée lorsque le taux de renforts est augmenté. Cependant, cela s’accompagne
d’une perte de ductilité a rupture. La nuance recristallisée Rc présente des propriétés en fluage trés
intéressantes (temps a rupture élevé, ductilité a rupture élevée, vitesse de fluage secondaire faible)
et ce notamment sous faible contrainte a 650°C. Les exposants de Norton des aciers ODS ferritiques
sont élevés (entre 9 et 14). Ces valeurs proches suggerent des mécanismes de déformation en fluage
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identiques pour les différentes nuances renforcées. Au contraire, la nuance ferritique non renforcée
présente un exposant de Norton compris dans la gamme des aciers conventionnels. Cette différence
d’exposant est cohérente avec I'existence d’une contrainte seuil dans le cas des nuances renforcées.

Enfin, des coupes longitudinales réalisées sur des éprouvettes de fluage rompues prélevées dans
la nuance Std, testées a 650°C, mettent en évidence un effet de la charge appliquée sur
I'endommagement. En outre, I’étude microstructurale d’un essai de fluage a 650°C sous une charge
faible et interrompu dans le régime stationnaire montre un endommagement au niveau des zones a
petits grains et ce durant le stade secondaire.

Un modele de durcissement mixte, en tres bon accord avec la limite d’élasticité expérimentale a
température ambiante, a été mis en place. Ces calculs théoriques confirment également
l"augmentation de la contribution de durcissement par les précipités lorsque le taux de renforts
augmente. Les valeurs de limite d’élasticité aux hautes températures ont également été estimées a
partir du modele de durcissement. Toutefois, ce dernier sera a affiner au niveau de I'effet des joints
de grain a haute température.

Les premiers éléments de comparaison montrent que la contribution de précipitation suit
I’évolution des valeurs de la limite d’élasticité confirmant I’activation thermique des phénomeénes de
franchissement. |l serait intéressant de voir l'effet des dislocations a partir de la nuance NR
prédéformée plastiquement et testée sur la gamme de température.

Dans cette étude, il a été observé que pour améliorer les propriétés en traction (limite
d’élasticité, résistance maximale) et en fluage (diminution de la vitesse de fluage secondaire, gain sur
le temps a rupture), il faut augmenter la fraction volumique de renforts. Toutefois, I'effet de la
fraction volumique sur les propriétés mécaniques est limité par une perte de ductilité comme illustré
par la nuance FoR. En outre, une fraction volumique élevée de nanoparticules induit un effet néfaste
sur la recristallisation. A haute température, les nuances STi et Rc présentent un comportement
proche de la nuance Std cependant la nuance dépourvue de titane présente des hétérogénéités
chimiques. Les bonnes propriétés mécaniques en température (traction et fluage) de la nuance
recristallisée soulignent le potentiel d’une nuance recristallisée sans modification notable de la
précipitation. Il serait donc intéressant de vérifier cela sur une nuance Std-F déformée de 70% par
compression a froid et recuite pendant une heure a 1150°C. La caractérisation mécanique et
microstructurale d’une nuance a gros précipités n’ayant pas fondu lors du traitement thermiquement
pendant une heure a 1400°C permettrait de mieux faire ressortir I'effet de la taille de grain.

Afin de compléter ces travaux sur la recristallisation, la thése de Benjamin HARY (SRMA/LA2M
université Paris-Sud 11) traite plus en détail I'influence du procédé et du taux de renforts sur le
phénomeéne de recristallisation. Il serait également intéressant de faire un travail analogue a notre
étude, mais ce coup-ci sur des matériaux irradiés.
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Annexe 1 : Plans des éprouvettes de fluage
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Annexe 2 : Traitements thermiques et thermomécaniques

Différents traitements thermiques et thermomécaniques ont été réalisés afin de fixer les conditions
idéales pour élaborer la nuance a gros précipités et la nuance a gros grains. Une différence de
cinétique de recristallisation a été observée entre des aciers ODS consolidés par CIC et par filage. En
effet, aprés une déformation de 40% a froid suivie d’un recuit d’'une heure a 1450°C, la nuance filée
présente une microstructure quasiment recristallisée ce qui n’est pas le cas de la nuance CIC. Une
condition de recristallisation optimale (microstructure recristallisée sans croissance des
nanoparticules) a été trouvée : 70% de déformation a froid + recuit 1150°C pendant une heure. En
outre, il a été démontré que pour des temps de recuit courts, I’évolution des nanoparticules est
gouvernée par la température. Cette étude préliminaire a conduit a une publication sur I'effet du

mode de consolidation sur la cinétique de recristallisation [311].

La texture mesurée aprés recristallisation étant différente de celle obtenue a I'état initial, des
analyses de texture, aux différentes étapes des traitements thermomécaniques, ont été réalisées sur
les nuances Std-F et Std afin de comprendre leur évolution.
- A I'état initial, I'acier Std-F exhibe une texture cristallographique trés prononcée de type
<110>. Al'inverse, la nuance Std ne présente aucun signe de texture cristallographique.
- Apres déformation a froid de la nuance Std-F, une texture de type <111> est observée (Figure
171). La représentation d’Euler montre une texture de fibre y (Figure 172). Au contraire,

I'acier Std présente une double texture de fibre : une fibre oo <100> et une fibre y <111>
(Figure 173 et Figure 174).

- Bien que l'intensité soit plus faible, la nuance recristallisée conserve la texture de fibre y
(Figure 175 et Figure 176).
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Figure 172 : Représentation dans I'espace d'Euler de la texture de fibre aprés compression a froid sur la nuance Std-F.
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Figure 173 : Figures de pole de |'échantillon Std déformé a froid de 40% par compression.
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Figure 174 : Représentation dans I'espace d'Euler de la texture de fibre aprés compression a froid sur la nuance Std.
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Figure 176 : Représentation dans I'espace d'Euler de la texture de fibre apres recristallisation.
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ABSTRACT

The recryvztalbization behavier during thermal annealing with or without prior cold werk has
been imvestigated in a 14%Cr OD% steel consolidated by two different methods, hot extrusion
(HE) and hot isostatic pressing (HIF).

We show that a 14M°C-1h annealing induces an increase of the oxade nanoparticles radins from
L3 to 2 nm, however the grain size remain stable despite a recovery of sub-grain boundaries for
the hot extruded material,

When pre-deformation 1= applied before annealing, almost full recrystallization can be achieved
on the HE ODS steel. In thiz study, we show recrvztallization after 40% cold deformation and
annealing 3 min at 1450°C together with coarsening of cxade particles. At lower temperature
and higher pre-deformation (T0%-1150°C 3mn), we show that recrystallizaton cam be
achieved without change of the oxide size diztribution.

We show that due to a lower intial dislocation denzity, recrystallization is strongly delaved, by
at least 220°C, in the HIF material. Finally, we show that the evolution of the zize of the oxide
precipitates iz controlled by the time and temperature of annealing and are independent on the
pre-deformation and eeccurrence of recrystallization.

Eeywords: ODS steel, Thermal stabality, Rearvstallizzhon, XRED, 3AXS

1. INTRODUCTION

For the next generation of nuclear rezctors (GEN IV), femte steals strensthened by a fine conde dispersion
(also called ODS for Chade Dhspersion Strengthened) are approached as matenal for fuel cladding. This position 1s
due to thewr excellent resistance to swelhng under iradiation provided by thewr BOC structwre [1-4] and to thewr
good mechanical strength at service temperatres, more parbcularly creep, resulimg from dislocation pioming by
the fine dispersion [5-6] of cendes, wioch have a remarkable stabality at high temperature [7-9].

OD5 steals are generally dabmmedbvpumimmﬂzlhrzvmnhmzh:@magymlhngnf‘fﬂ and metalhec
powders, followed by a consclidation Liahutmmlmmlxhntmsm: pressing. Hhgh Chromien contaming bhot
extruded fermtic ODS steels exhubit a mwophological and ervstallographlee {110} fiber texthmre gmﬂ:mng an
amzotropy of mechameal propertes [1'3'-11] Particularly, these allovs show poor mechamical properties in the
fransverse durechon [12]. Becanse of thewr lgh Cr concentration, these steels do not transform to austernte at kigh
temperatire and therefore 1t 15 not possible fo erase by heat treatment the deformation texhme and gran
morphology, hke m lower Chrommm marfensitie steals [13]. Therefors, recrvstalhzanon 15 the only way by whuch
a more Isotropie grain microstucture could be achieved.

Generally, recrystallization of fanhe steels 15 observed to cocur at temperashres from 60% of ther meltng
point and upwards [14]. However, Eeagle and co-workers have shown that recrystalbzation of ODS femtbe steals
ocours only aboT.'Eatenmﬂ?hnﬂnfﬂﬂnrd&lnf?ﬂ"’uufﬂl&m&hngpnmr[lq] This mevease of the recrystallization

1= essenhzalby atmbuted to the pinmng of gram bowndarnes by the stable neno-precimtates. The studies
from Uka and co-workers and Zhong and co-workers have undarhned the dramatic effect of the nancparticles (z1ze
distbufion and density but also coherency with the matnx) on the recry=talhzation temperzhoe [16-17]. Many
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studies have been conducted to find a way to reduce the recrystallizaton tempersture of fembe DS steels [14,
19]. Like other authors, such as Capdenilla et al. or Chen et al [20-22], Regle and co-waorkers have shown that the
recrystalization temperature decreases with mereasmg the level of deformaton when the matenal 15 cold worked
as compared to hot defoarnation [15, 19].

The amm of the present commbufion 15 to evaluate, on a fembe 14%Cr ODS steel, the possibility fo obtan
recrystalbizaton condibons, while momtonng the El.'olmun of the distibution of oxde particles due fo the
mmhmatlunufd.&ﬁam:ﬂtmnmdhedh‘eatmm Samples of a hot extruded famtie ODS rod have been cold worked
to different levels and beat treated at temperatures ranping froms 850 to 1450°C. The evolubion of morphelogieal
and ervstallographic fexture has been monitored by Scanning Electon Microscopy (SEM) observations as well as
Hrray texhre charactenzation. Trensmmssion Electron Microscopy (TER) observations and Small-Angle Scattening
(SAS) measurements have been performed to determune the ceade size distnbuhon

In parallel ancther objectve of this confibution 15 to evaluate the role of the 1ufial processimg method on the
abibity of the ODS steel to recrystallize Thus, the recryvstallizafion condibons determimed on the exbuded steel
have been applied on the same grade of farmhe ODS steel which was consobidated by Hot Isostztie Preszing (HIF),
50 that 1t presented a mch more random mital textore and more aquiaxed sram morphology. The merostuchme
after these processing steps was studied 1o the same way as for the other matenals.

I, MATERIALS AND METHODS

The femitic ODS steels were produced by mechanical alloyving The powder was carmed and ammezled at 300°C
during two bowrs to reduce oxygen content Then it was consclidated at 1100°C according to two methods: Hot
Extrusion (HE) ar Hot Isostahie Pressure (HIF). The nominal composition (m wi®s) of both end materials 15: Fe-
14C-1W-03Th-0.37,0,.

For the recry=talhization stdy, samples of HE matenals (Intermal CEA materal reference J36) were deformed at
room tempearature by conpression in the extmsion direchion at stran levels ranming fromm 109 o W0% (Fig. 1) and
then annealed at different temperatmres wp to 1430°C for 30 momites. HIPed samples (Intermnal CEA material
refarence K3} were also deformed mn simmlar condihons.

Fig 1. Sammples of HE material cold deformed ar different rates.

Mhcre-hardness measurements under | kg loading were first parformed to quahitatively evaluate the ocomrence of
recrystalization. Microstuchmral observations were conducted by Scanming Electon Microscopy (SEM) on a
JTEOL ISM-TO0IFLY apparates with a voltage of 15 kV. Transmmssion Electvon Microscope (TEM) imvesh pations
were camied out on a JEQOL 2010F microscope operating at 200 k'V in arder to observe nanoscale precipitates.
Furthermore. Small Angle Maay Scattenng measurements (SATS) were performed on foils of thickness 1 the
range of 30-70 pm The X-ray source was a rotafing anode worlang with the wavelength K| of mobvbdemmm The
Heray signal was detected wang a 2D PILATUS detector, whose sethings allowed the remeval of the constant
flucrescence backpround from Cr and Fe. The sample-to-detector distance. 1. 276 m. was chosen to cover the range
of scattering vectors (0.215 nm™ to 614 nm™ ). The scattering vector is given by g = %h{ sin® with A the

wavelength and & the half scattering angle [23]. Texture analyses were also conducted using M-ray diffrachon
>EFD) on a2 Bruker DE Dhiscover A2 equipped with a copper anbicathode.
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3. RESULTS

3L Evolution of the microstructure during hich temperature annealing (without cold werking).

In a first stage. samples of HE and HIPed matenals were annealed at ngh termperature to evaluate the ocoumence of
recrvstalbzation [/ grain growih m the studied ODS steels due fo the remoimng defect denaity from the pnor
proceszing. that has been reported 1n the hterature. Twro temperatures were chosen for this porposs, one below 90%
of the melting pomt (1300°C) and one abowe (1400°C).

3.1.1. Heat treatment on HE matenal

After a heat treatment of 1h at 1300°C, Zhong of al. observed that in their reference sample, presenting the same
compesition and condibions of elaboration as the HE matersal i this paper, the precipitate size srows by a factor of
about 1.4, withowt amy sign of recrystallization or grain growth [17]. To complete this observation. we evaluated
the effect of 3 heat treatment of 1h at 1400°C on a HE sample. The as received coade precipitation as determuned by
SAYS presented 2 mean radivs and dencity of mespectively 1.3 nm and 100107 m'. A.ﬂ:ermnﬂalu:gﬁrlhar
1400°C, the average size of nanoparticles is measured at 3.7 nm with a density of 7.0.10% o, therefore a two-fold
mﬂe&mnﬂmmiamapﬂuhngag&fﬂlddﬁmmufﬂlﬂmbﬂ&aﬁﬁyﬂsﬂﬂmmﬁgﬂmlh
nucrostuchmwe after ammealing =hll presents the charactenstic elongated mam struchme parallel to the extusion
direction, showing that o complete recrystalhzation has tzken place. A shght depree of abnomal grain growth 1=
obsarved on the nucresraphs; also, the mam size distibution shows an evelubion due to the recovery of sub-gZran
boundanes. Finthermore, coarse precipifates, observed 1o the izl maerostruchoe (Fiz 23) have also growm (Fiz.
Tb).

i
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Hg 1. SB(mogapbsuf(a)&&mavedhﬂmudedmnlma)aﬁ!huumﬂmt '1h). EBSD grain size distribution
with mean misorientation larger than 5° of (¢) the as-received sample and (d) the annealed sanple.

3.1.2  Heat treatments on the HIPed matenal
The HIPed material was annealed for three different conditions: 1h at 1300°C, 1h at 1400°C and 3h at 1400°C. The
size dismbution and the density of nanoparticles were determuned respectively by SANS and TEM for each
condition. they are displayed m Table 1.

Mean A R
radius (nm) Dty (=)
Room L +2% +21
1.3=0.01 11.10 75.10
temperature =
1h at 1300°C 22=0.02 7.1.10"% £4.8.10™
1h at 1400°C 34002 3210 +£23.10™
3h at 1400°C 44=003 13.10% =1.6.10™

Table 1. Evolhution of size and density of manopartcles with different teppemnnuratims hear treatments,

The initial average radms of nano-precipitates for the HIPed material was 1.3 nm with a density of 1.1.10° m™.
Both of these values match closely those of the HE matenal After anmealing. the nanoparticles density decreases
and the precipitates size increases with increasing temperature and time (Table 1). The shape of the nanoparticles
was observed by TEM to be, in majonty, cubic for the as-received matenal and after annealing at 1300°C for 1h
At the lugher annealing temperature of 1400°C, several precipitates are observed to become sphencal
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Fig 3. SEM mmapes of the mecrosmooure of (3) the as-received HPed matersal md (o) afier 1400°C annealing for 1h EBSD gram size
dismimmion with mean misorisnation larger than 3 of {c) the assecsived sample and (d) the armsaled sanple.

Despite the growth of the code nanoparbicles dunng the amezhng treatment the gram mucrostochore was
observed to be remarkably stable (Fiz. 3). Even though a smzll mmerease of the averape pram size can be observed,
the bimodal distnbuhion of the sram srze 15 abways observed with ultra-fine grains co-exasting with coarse grams.

Thus, 1 the present study, we observed that the grain structure and the grain size of ths HIPed ODS famte steel 15
mblemb:tempmmrﬁ.azhghaslﬂﬂmﬂ The nucrostctore of the HIPed material seems to be mare stable than
that of the HE matenal which expenences recovery of sub-gramn boundames at 1400°C. However, m both
MLMmﬂpﬁMMmgofﬂIMMﬂmﬂmmlmﬂmhﬂpmgwm
be sufficiently strong to mopede massive gram boundary motion. Consequently, this evolufion of preciprtation 1= the
principal reason of the cbserved hardness decrease of about 70 HV, for both samples annealed at 1400°C.

In the following, the effect of pnor cold workimg will be evahiated.

3.2, Microsoructure of HE material qfter cold deformation and annealing

To obtain a homogensons recrvstallized mucroctucture, 2 recrystallization study, mduced by cold deforrmation and
based on Regle’s results [15], has been made on the HE matenal Two sanmples, taken from the extruded ODS rod,
were cold deformed at 20%: and 70% by umizena] compression before annealmg at different temperatures.

3.21. Hardpess evolufion

Mbero-hardness after deformetion followed by annealing 15 a good indicator of the ccowmrence of recrystallizahion,
although it can also be affected by other changes of the miorostructure (such as coarseming of the onade parhicles).
Fiz. 4 presents the evolubion of hardness for each condihon of pricr deformation znd subsequent ammeahng.

A= shown on the as-deformed samples, cold deformation substantially mereases the steel hardness, m relation with
the merease of the dislocahon density. Mhdm;ﬂudmdminganmalﬁg,nﬂamﬂ&cmas&upm
950°C (gbout 40 HV| for both samples), followed by a shaper drop above 930°C. This two-step decrease 1s
probably due to recovery followed by reaystallization. Abowve 930°C the hardness of the 707 deformed material
(which was mtally hgher) becomes lower than that of the 40% deformed matenal, which 15 a 2ign of the
ocomrence of recrystallization at this stage since the actrahon temmperature for recrystalbization decreases with
meTezsIng stored energy.

At 1450°C, the szample deformeed to 4Fo has a hardness of 247 HV,, Le. 48% of the imftal hardmess. This high
difference of hardness could not be due to a simple precipitation coarsemng such as observed previously. The low
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value suggests that the moaterial 1= at least partally recryvstallized It 15 the samse at [1530°C for T0% deformed
sammple.

- HE undeformed material

Hardness (HV,}

—#— HE 40% deformed
—m— HE 70% deformed
100 <eeeeeee HIPed undeformed material
= & = HIF 70% deformed

o 200 400 GO0 ] 1O 1200 1400 1600
Temperature [°C]

Fig. 4. Evolution of micro-bardness with annealing tenperanme (30 min heat reviments) for the HE material indeformed, deformed 40 and
7% and for the HIPed nmterial wndeformed and daformed 70

322 Evoluhon of the nucrestucture
al Grain structure

Microscopie observations were camed owt by SEM m order to follow the evolufion of mucrostruchure. Different
nmucroeraphs, presented in Fiz. 5, were acquired in backscattered electron mode with a voltage of 15 V.

The as-recerved nucrostucture 1s composed of grams elongated in the extrusion direchion (Fig 2a). Fig. 5 shows
that the vanous thermo-mechanical processing conditions mduce drashe changes m this gran struchme. For the
sarple 0% -1030°C (Fig. 53), one can still observe a large fraction of small non-recrystallized graims. In contrast,
after 30 pun at 1250°C on a2 40% deformed sample (Fiz. 5b), the merostructure shows sigmificant changes with the
prezsnce of recrvstalbized sraims (recrvstallized srain size between 3 and 10 pm). However, the recrystallization 1=
meonplete 25 sugpested by the lape frachon of ameas composed of very small grams. In these two
thermomerhamezl conditions, the morphological teschare 15 shll wizible.

On the confrary, ot Is pu»ss:ble to consider that samples T0%e-1150°C and 40%:-1430°C are almest fully
recrystallized wath the presence of only small areas of unrecrystallized grams (Fig. 5 ¢ and Fig. 5d).
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6.9% recrystallized 70.5% recrystallized
(@) ®

84.7% recrystallized 91.3% recrystallized
(© (@
Fig. 5. Evolution of the microstnacture with the temperature of annealing and the deformation rate. (a) 40°%: - 1050°C ; (b) 40% - 1250°C ;
() 405 - 1450°C ; (d) 0% - 1150°C.

b) Evolution of precipitation

Thmdmamnhmaﬁumeadﬁam&mmhmcﬂhmhbbmmmmmbywwe
X-ray Scattering (SAXS). The data can be visualized in Kratky's representations (Lq” vs. q where I 1s the scattered
mtensity and q 15 the scattering vector). In this representation the average radius of the precipitate size dismbution
15 Inversely proportional to the scattering vector at the maxamum provided that some conditions on the width of the

precipitate size distribution are fulfilled [24]. The volume fraction is proportional to the mtezal below this Kratky
curve and can be caleulated when the chemical composition of the precipitates 15 known [23]. A quantification of
the precipitate charactenstics can be obtamed by measunng this maxanmm scattenng vector and converting it to a
so-called pseudo-Gumer radius R, [24]. Altematively, the Gumnier radius R, can be measured in a self-consistent
marmer, or the SANS signal can be fitted wath that onzinating from a log-normal distbution whose average radius
R,, can therefore be determined [24]. Finding close values for the R, R_,, and R, 15 a good indication of a stable
width of the precipitate size distmbution [24].

Fig. 6 shows the Kratky plots for the immtial HE matenal and after 40% or 70% deformation followed by heat
treatment. For each metallurzical state, quantitative values obtamed from the SANS measwements are histed m
Table 2. The volume fractions are caleulated wath hypothesis that the nanoparticles composition 15 Y. T1,0;.

The precipitation 15 stable from room temperature to 1050°C for a cold deformation of 40%. The beginmng of
coarsenmg 15 observed at 1250°C and becomes more pronounced at 1450°C. In parallel. the precipitation does not
change for the 70% cold deformed samples up to 1150°C where the sample was observed to be recrystallized. Thus
shows that increasmg the precipitate size by coarsening (thereby reducing the Zener pinning pressure on the Zran
boundaries) 15 not a necessary condiion for mggenng recrystalhization in ODS steels, provided that the stored
energy mduced by cold deformation 15 suffictent. This result opens the way for modifymgz the zram structure
without modifying the dismbution of the oxide particles.

211



1.4 T T T T T 0s T T T T T T

a) b) « HE material
12l - + HE T0% 830
D4y - b 1
s+ HE material At ..+ HE T0% 1150
1F = * HE 40% 1030 b TR
¢ HE 40% 1450 03t d .
¢ DAf — &
5 e 2V *
T pe o
- D& - D2+ 3‘ . : l".:. -I_
Al i‘. [ s (el
0. . 1,*‘ . l,!‘.k
o1t Ly _“-l_ L ‘|: i
oz} . ; : !.“-
£ ¥ .
i L o 4 P b 1] 1 1 1 1 [ .J."I -
0 DS 01 D015 0.2 025 D3 035 0 0O05 D1 015 02 025 D3 035
gAY BiA")

Fig 6. Eratiy plots fom the 5ANS da@ on the HE material in the mitial stats compared to the material deformed (2) 40% and (5) 70°% and
subsequenty anmealed at different tenperarres

Az 40%% 40 4% 0% T0% T0%o
Fecerved 10530°C 1250°C 1450°C 330°C 950°C 1150°C
Average
Fadius 1.31 1.36 1.53 4.1 1.31 1.33 1.36
{(nm)
Gumier
Radius 1.37 1.42 1.97 5.13 1.65 1.34 1.41
{(nm)
IMaximum
Radius 1.42 1.47 205 5.30 1.66 1.33 1.36
{(nm)
Volume
fraction 0.8 0.8 0.8 0.7 0.8 0.8 0.8
(¥a)
Table 2. Vahoes of the parameters of the precipifne size disoiubon (5imes and vohore facton, see text for detalls) defermuned fom the
SANS measurements.

Finally, Fig. 7 shows the textwe measzured by H-ay diffiection of the HE matenal and of the HE matenal
deformed 20%% and amnealed at 1450°C. The tecchore has clearly changed after ammeahng, confimung the ocourence
of recrystallization and the renewal of the Zrain mcrostuchme.
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()
Fig. 7. Pole figures of the as recervad HE maeenal (2), w.cdd&ﬁ:md(b)mdaﬁamwmnmnmaﬁaddmnmofw'.md
annealing at 1430°C (¢).

3.3.  Microstructure of the HIPed material after cold dgformation and annealing

The HIPed matenal, of same composition as that of the HE matenal. has been subjected to the same sequence of
cold deformation by umizaal compression (40% and 70%) followed by high temperature annealing As shown in
Fig 4. the mitial hardness of the HIP i lower than that of the HE matenal (383 HV, vs. 410 HV)). After cold
deformation. this difference of hardness 15 finther enhanced to reach about 60 HV, after 70% cold deformaton.
The conditions for which rearvstalhization was obzerved m the hot extruded matenal have been used on the HIPed
material namely 40% onnanon+l450°Cannealmgand70‘fo ‘ormation + 1150°C anneakns.

33.1. 70% deformation rate

Fiz. 8 shows the mucrostruchure of the 70% deformed sample annealed for 30 nun at 1150°C. It consists of some
large zrams (s1ze =10 um). together with a lugh fraction of unrecrystallizad areas still composed of extremely zmall
grams. Due to this higher resistance to recrystalhizztion hugher temperatures have been tested. As illustrated in Fig.
9a, after annealing at 1250°C the microstructure 15 stll comparable to that obtamed after annezling at 1150°C. At
1400°C, an evolution of the mucrostructure can be noticed. illustrated by a greater presence of large grams (Fig.
9b). However, at least 50% of the matenal remams unrecrystallized m this condition.

Hardness measwrements also reflect the slower recrystallization kinetics for the HIPed matenal as compared to
the HE matenal  Indsed. the hardness curve of the 70% deformed HIPed matenal 15 different to the curve obtamed
for the 70% deformed HE sanple (Fiz. 4). This companson suggests that the two matenals (HE and HIPed)
expenence a shift above 250°C m recrystallization temperature.
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Fig 9. SEM pictres of the macrosmuctre of the sapls defored o Méba)ﬂshmuumalzwcmsom(a)m 1400°C
m oan (D).

332  40% Deformaton rate

The 40% deformed sample was annealed for 30 mun at 1450°C. It presents a mucrostructure composed of roughly
50% of large recrystallized grains and 50% unrecrystallized areas with extremely small grams (Fig. 10). Agam it1s
very different from that observed in the same conditions on the hot extruded matenal for which the recrystallized
fraction has been estimated on the SEM micrographs to be 85%. As for the 70% deformed HIP sample. a difference
of more than 250°C on the recrystallization temperature 15 observed.
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Fig 10 mimogﬂufﬂnmpmmﬂﬁﬁmndﬁqandmmhdfmlﬂmulﬁﬂ"ﬂ
4. Disenssion

al Evelution of precipitation with heat freatment

The first result that needs to be diseussed 1= the evolution of the size of nanoparticles with temperature. Mamy
papers show that the precipatation 15 very stable at logh temperature [8, 18, and 25]. In thas study, sin the context of

ﬂ:erehhv&l'yslnrthmnfmalmgmﬁug;mdtkexmygudsbh]htynfnmmamdﬁathlghtﬂnpaahmm
confirmed Fiz 1] sumvmanzes the different average radi obtamed for the as-received materizl, the 40 and 70%

cold deformed samples for different temperatures of annealms It can be noted that nano-parhcles bemin to coarsen
at about 1250°C. Curminghzrn et al. observed an evoluton of the precipitation size at a mmach lower temmperabare of
1000°C, however for much longer times up to 19500 h [26]. The dependence of particle size with ageng fime has
bean reported in several studies [3, 27, and 28] Besides, it 15 quute remarkable that the evolotion of precipitate size
followrs a sinple master curve megardless of the level of prnor deformahion. although one pmst remam careful about
thus interpretation since the agems tmes differ shightly i between zamples. This 15 2 good indication that there 15
no significant inferachon betwreen pracipitate coarsemng and deformation or recrystzallization.

5 -
45 4
4 # HE as received
33 W HE 20% deformed
3 -
15 4
7
15 4
1
o5

& HE 7% deformed

Radius (mm)

i} 200 <00 S0 200 1000 1300 1400 1604

Temperature [°C)
Fig 11 Fyobton of mveraze particls sizes with the emperanms for different cold deformation levels appli=d en the HE material
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Generally, precipitates grow by Osteald npemng in a dilute binary alloy, which 13 desenbed by the classical
Lifshutz Slyozov and Wagner equation (LSW) [29-31]:

ByDelin? .

I'?.;nz_f'-"uz: SRT

where c7 15 the solufe concentration in equilibrium with the matre D 15 the solute diffnsivity m the matrx, y is
the particle'mairx mterfacial energy, 1 1= the molar volume of the precipitate, Bl 15 the zas constant and T 1= the
absolate temperature.

The evolotion of the average radius with armealing time at 1400°C was observed to be actually in agreement with a
1’3 power law mﬂleumemugemxﬂugamd,magmmuulﬁ'ﬁ'medmtmmdmmﬂvmﬂnﬂm
mnsmnrmlmfmchmnumed.'ﬂe;lq:enfﬂmmﬂmmnfr with armealing fime was measured to be
0.0078 mn' 5™

At 1400°C, some of the parficles are observed to become sphencal. It 1s possible that these particles becoms
meoherent with the matix after recrystallization [32].

bl Recryzrallization without deformation

Smmlardy to what was observed on the MAYSE matenal [13]. the averape precipifate size of HE and HIPed
mzterials mereases by 2 factor of about 2.7 after a heat freatment of 1 hour at 1400°C. However, the mucrostruchoe
of HIPed steel shows a very good stability. Diespite a sub-gram boundanes recovery, the HE matenal can also be
considered 2z thermally stable. This 15 very different from the industal material MASSS that recrvstallized at
1400°C [19]. This difference of recrystallization kmetics 15 probably due to the preapitztion state of the MASSE
steel Indesd after heat treatmoent, the mean radms 1= equal to 17 nm. For our HE and HIFed ODS steels, the mean
radive of nanoparticles 15 not more thae 4 nm Purthermore, the vohme fachon of nanoparticles 1= lower for the
MASSE matenal [15]. One can consider that the Fener drag. which depend on the volume frachon and the mwean
radius of the precipitates, 15 mmch more mmportant for the HE and HIPed matenzl than for the MAS56 steel and thus
help stabilize the srain microstuchire [33].

¢} Evolution af recryvzrallizarion temperamre with the strain level

Mmﬁﬁmufrmmﬁﬂ@mﬁmpﬂatﬂmﬂlmﬂﬂmmﬂmmﬂhﬁbe&uubﬂuﬁﬂ'ﬁ.’]:&nthelereluf
stramn 15 Incveased, the recryvstalhzabhon temperature decreases. Consequently, the recrystallizabion phenomenon 15
not enfively poverned by the precipitation state, but also by the level of stored energy, whech mereazes wath cold
deformation rate.

Accordng to Chou and Bhadeshia [34], the evolufion of rearvstalhzahon temperature could also be dus to the
crystallograplue texture obtamed after cold compression. Indeed. at a given value of stored ensrgy, matenal wath a
stromg < 111= texture should recrvstallze faster, due to 3 lugher mran boundary mebility [34]. Affer cold
compressicn, a crystallographie fexhare wath a <111 dwechon (7 fiber), 15 clasmcally observed on a steel with a
bee structure [35], like for the HE ODS steels of this study (Fiz. 7 (b)), Smee the intensity of this 7 fiber should
memnwhmmngmlmﬂ,thﬂphmmcmahnphvamhmmm&mm
recrystallization temperature.

dl Diffevences af behavior berween the HE and the HIPed materials

After therrno-mecharncal treafment, differences of recrystallization kmeties have been observed between the
HE and the HIPed matenials. Namely, the HIPed matenal shows a strongly delayed recrystalhzation kinetics. The
origm of this vanaton could be explaned by the difference of stored energy depending on the elaboranon routes.
The estimated mitial dislocation density (from TEM cbsarvations) is lower for the HIPed matenial (1 10 m™)
than the HE matenal (5, 10%** m ™2}, which is consistent with their difference in hardness. The principal reason 1
because, durmyg hot extusion, a very high force 15 apphed on the mgpt to pass throughout the die, thereby
gm:t&r:l:tmgaxmhlghwm:’shrdmmgandﬂlmahgiﬂdblmaﬂmv&hnﬂwﬂnanthmaimmdﬁﬂ On the
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confrary, for a hot 1scstatic pressed maternal the plashe deformation rate induced by the process 15 lower. Since thes
hardness difference further mmereases durng cold work (see Fig 43, the HE matenial work hardens more than the
HIPzd matenial resulting in a higher level of stored enerpy before the annealing treatment. This difference in wodk
hardening mav be due to the strong difference m texchwe between the two materials. As a result, the hardness of the
HIPed matenal deformed T0%%0 15 lower than that of the HE matenal deformed 40%: (zee Fiz. 4). Actually, Fiz. 4
shows that the reaystallization behaviowr seen through hardness of the three matenals (HE-70%, HE-40% and
HIP-T(f%) 15 very consistent with the mihal hardness (and therefore with the mifial level of stoved enerzy), namely
the karder the mmahal hardness, the lower the reavstalhzahon temperahne.

Furthermore, the HE matenal macrostrecture 15 composed of mamy sub-grain boundaries. This delay could also
be due to the mifial pram aze because when the inhial gram mze 15 larger, a delay of recrystallization 15 observed
[37], due to a lower frachon of gram boundanes acting as nucleation sites.

Conclazions
We have shown that the two materials studied here, namely processed by Hot Exfrusion (HE) or Hot Isostahic
Pressing (HIF) possess a grain stoeture that 15 resistant to recryvstallization up to 3k of heat treatment at 1400°C.
When subjected to cold wak mtroduced by umiasnal compression the matenal’s microstuctre 15 obssrved to
evolve with subsequent annealing 1n the fallowmg ways:
1} Recovery ocows at 950°C and above as obsarved by a moderate drop of hardness.

11} The HE matenal has been observed to undergo almost full recrystallization for 4086 cold deformaton
followred by 30 mm at 1430°C ar 7% cold deformation followed by 30 mun at 1150°C. In the latter condition we
have.&mwnﬂ:a.tﬂmnm—pmﬂpltdeddﬁ mumﬂ'ectedhvﬂmmbmaﬂmufﬂmmtmandanmalmg,
whereas the beat treatment at 1450°C mduces 2 sigmficant coarsemng of these particles.

11} The HIF matenzl does not recrvstallize m the same condihons as the HE material most probahly
becanze of a lower level of dizlocation den=ity. An increase of more than 230°C m recrystallizahon tenpmerzhmre
between the two materials has been eshimated from the present results.

The precpitafion coarsening begms for temperature of abowt 1230°C for the relatively short anneahns tinses
mvestigated. The presence of a high dizslocation density and the reavstallization phenomenon have ne effect on the
size of nano-particles. contranby to temperature and agems tme.

The possibility evidenced m the present study to renew the gram mucrostruchmre by recrvstalbization 15 cleardy
mieresimg for extruded fully fambe ODS matenals in order o avoad the anesotropy detrimentz] to the mechameal
properties. Even thoush defoomafion by compression 15 not practical on the products wath bigh aspect rabo
necessary for the appbeation m genevation IV nuclear powrer plants, altermative deformation modes at room
temperahure can be envisaged. such as cold drawing, as shown by Régle and Alamo [19].
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Annexe 3 : Caractérisation de la microstructure par EBSD

Afin de caractériser la microstructure de grain, des analyses EBSD ont été réalisées. Les premiéres
analyses ont été effectuées a différents grandissements dans le but d’observer tous les grains (Figure
177) et d’en déduire une distribution de taille. Pour chacune des analyses EBSD, I'orientation d’un
grain est donnée lorsqu’au moins 7 lignes de Kikuchi sont détectées.

Dans le cas des microstructures bimodales (voire multimodales), les zones non indexées pour des
grandissements de 330 et 1200 correspondent a des grains nanométriques. Ces grains ne sont pas

indexés a fort grandissement du fait d’un pas de mesure trop important (300 nm a x330 et 84 nm a
x1200).

x330 a) x1200 b) x5000 c)

Figure 177 : Cartographies EBSD de la microstructure de I'acier Std observée a différents grandissements.

Le grandissement x330 est adapté pour la majorité des nuances modeéles pour déterminer la taille de
grain. Néanmoins, des grandissements différents ont été utilisés pour les nuances NR et Std-F.

Dans le cas de I'acier NR, ces zones non indexées correspondent a des blocs de martensite, comme
illustré sur la Figure 178.

Figure 178 : Cartographies EBSD de la microstructure de |'acier NR observée a différents grandissements.
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Annexe 4 : Distribution de taille de grain

Pour chacune des nuances, la distribution de taille de grain a été obtenue a partir des données
d’analyse par EBSD (Figure 179). Pour le dépouillement des données, il a été supposé qu’un joint de
grains est présent lorsque I'angle de désorientation entre deux grains voisins est supérieur ou égal a
5°. Le dépouillement des données a aussi été effectué en prenant un angle de désorientation entre
deux grains voisins supérieur ou égal a 15°. Il apparait que cela n’induit qu’une trés faible différence
de la distribution de taille de grain avec les mesures a 5° de désorientation.
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Figure 179 : Distribution de la taille de grain des différentes nuances de I'étude.
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Annexe 5 : Données des essais de traction 3 7.10™ s™ et évolution des résistances mécaniques Rm.

Les courbes et les données des essais de traction réalisés avec une vitesse de sollicitation de 7.10* s™
sur chacune des nuances de I'étude sont présentées ci-dessous.

7.10% s* 20°C 200°C 400°C 500°C 600°C 650°C 800°C
Rpo,2% (MPa) 263 199 186 167 129 99 37
NR Rm (MPa) 459 387 351 291 186 127 40
A% 30 27 21 30 65 60 98
A, % 19 17 11 13 10 9 5
yA 70% 67% 64% 70% 85% 89% 93%
500 - NR 1000 - FaR
400 - 20°C soo | 20°C
& 200°C g
.%300 g_ 600
2 2
b= £
£200 - & |
£ g e g 600°C
S ,, 600°C S r \
m 800°C > 800°C 650°C
0 - — 0 : : .
0 50 100 0 20 40 60
Déformation (%) Déformation (%)
7.10% s 20°C 400°C 500°C 600°C 650°C 800°C
Rpo,2% (MPa) 809 629 546 352 266 136
FaR Rm (MPa) 1059 745 618 410 303 173
A% 19 18 27 53 54 11
A, % 10 8 6 6 7 5
y4 54% 54% 58% 73% 82% 15%
7.10% s 20°C 400°C 500°C 600°C 650°C 800°C
Rpo,2% (MPa) 835 633 561 393 321 192
STi Rm (MPa) 982 767 642 441 356 226
A% 19 16 24 27 27 6
A, % 9 7 7 5 6 4
z 52% 42% 50% 40% 29% 9%
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1000 . 1400 -
- STi Std
800 o
© 1000 1 2oc
2 400 g 300 -
g 2
& 400 600°C £ 600 -
g — £ 400 - — 600°C
o o S o
200 800°C 650°C 3, . 650°C
800°C
O T T T 1 o T T 1
0 10 20 30 0 10 20 30
Déformation (%) Déformation (%)
7.107 s 20°C 400°C 500°C 600°C 650°C 800°C
Rpo2% (MPa) 1085 821 680 435 318 173
Std Rm (MPa) 1171 887 707 452 356 198
A% 17 19 27 20 19 9
A; % 8 6 5 8 13 5
Y 43% 50% 44% 23% 19% 6%
7.10" s 20°C 400°C 500°C 550°C 600°C 650°C
Rpo,2% (MPa) 1175 888 772 678 560 399
Std-F Rm (MPa) 1257 967 800 728 583 410
[37] A% 21 18 25 33 26 14
A, % 8 6 4 2 1 2
Z 57% 52% 38% 35% 22% 7%
1400 - Std-F 1000 - GP
1200 o
20°C 800 - 20°C
= 1000 =
S S
3 2600 -
~ 800 <
£ £
T 600 — £ 400 - —
S S 600°C
S 400 S \
o o o
\ 600°C 200 - 650°C
200 650°C 800°C
0 T T T 1 0 T T T 1
0 10 20 30 40 0 5 10 20
Déformation (%) Déformation (%)
7.10" s 20°C 400°C 500°C 600°C 650°C 800°C
Rpo,2% (MPa) 736 605 526 369 310 204
GP Rm (MPa) 887 700 580 396 325 210
A% 16 13 15 15 9 3
A, % 8 6 5 4 5 1
Z 56% 39% 34% 24% 16% 8%
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7.10% s 20°C 400°C 500°C 600°C 650°C 800°C
Rpo,2% (MPa) 739 613 516 375 310 202
Re Rm (MPa) 904 715 582 408 323 219
A% 17 19 27 20 19 9
A, % 7 5 5 5 5 4
y2 62% 58% 50% 37% 32% 22%
1000 - R C 1800 -
1600 ’ 20°C
ASOO . 20°C A1400 i
S £ 1200 -
2600 - 2 4
(] 31000
(= c
‘5 ‘s 800 -
5400 - — 5 600°C
c € 600 -
S — soocc 8, =
200 - o 7 o
650°C 200 I 800°C 650°C
800°C
0 T T 1 O T T
0 6gformation (%2) 30 0 Dlgformation (7"2) 30
7.10" s 20°C 400°C 500°C 600°C 650°C 800°C
Rpo,2% (MPa) 1646 1236 962 551 426 264
FoR Rm (MPa) 1646 1350 1027 569 432 277
A% 1 5 3 19 22 6
A, % 0,2 2 1 1 0,5 5
yA 0% 12% 9% 19% 21% 15%

A partir de ces données, I'évolution de la valeur de la résistance maximale (Rm) et de I'allongement
uniforme (Ag) a été tracée en fonction de la température (Figure 180 et Figure 86). La courbe de Rm
des différentes nuances se caractérise par un plateau athermique (faible décroissance de la valeur)
suivi d’une chute des propriétés plus ou moins marquée selon la nuance jusqu’a environ 650°C avant
de repartir dans une décroissance plus modérée.
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Figure 180 : Evolution de la valeur de la résistance maximale en fonction de la température pour une vitesse de sollicitation
de 7.10%s™,
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Annexe 6 : Bilan des essais de traction 3 1.10° s™

Les résultats des essais de traction, réalisés sur une large plage de température avec une vitesse de
sollicitation de 1.10® s
400°C suivi d’une chute des propriétés mécaniques. Contrairement aux essais & 7.10* s, le pic
d’allongement de toutes les nuances ODS (excepté FoR) est situé a 500°C. Les mécanismes
d’endommagement semblent plus séveres pour des vitesses de déformation plus faibles.

, sont présentés ci-dessous. On retrouve un plateau athermique jusqu’a

1800 -
1600 -
1400 -
FoR
1200 ~ Std-F
©
o
g 1000 -1 Std
X STi
N gooFaR
OQ. ———
(3 GP -
600 - \\
400 - ﬂ“‘~.‘==‘~"‘-~\
NR A
— N\
200 + \
O T T T T T T 1
0 100 200 300 400 500 600 700

Température (°C)

Figure 181 : Evolution de la valeur de la limite d'élasticité en fonction de la température pour une vitesse de sollicitation de
5 -1
1.107s".
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Figure 182 : Evolution de la ductilité en fonction de la température pour une vitesse de sollicitation de 1.10° s
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Figure 183 : Evolution du coefficient de striction avec la température pour les différentes nuances modeles testées en

traction 3 10” s ..

1.10° s 20°C 400°C 500°C 600°C
Rpo.2s (MPa) 229 210 174 109
NR Rm (MPa) 437 369 255 126
A% 30 21 41 80
A; % 17 10 12 5
Z 50% 68% 69% 90%
500 -
NR 1000 FaR
400 800 - °
_ 20°C - 20°C
© a.
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o e
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5 200 'S 400 -
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Déformation (%) Déformation (%)
1.10°s* 20°C 400°C 500°C 650°C
Rpo,2% (MPa) 795 613 473 165
FaR Rm (MPa) 936 724 535 236
A% 17 20 28 12
A, % 9 6 5 6
YA 48% 55% 59% 13%
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1.10°s* 20°C 400°C 500°C 650°C
Rpo,2% (MPa) 817 676 511 285
STi Rm (MPa) 968 807 599 285
A% 19 17 23 7
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A% 16 19 4
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z 40% 24% 3%
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Rpo,2% (MPa) 1149 907 707 482 398
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A% 19 22 23 15 7
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1.10° s* 20°C 400°C 500°C 650°C
Rpo,2% (MPa) 731 574 428 256
Gp Rm (MPa) 874 687 535 277
A% 15 13 15 3
A, % 7 4 2 1
y4 50% 41% 28% 13%
1.10° s* 20°C 400°C 500°C 650°C
Rpo,2s (MPa) 751 531 473 268
Re Rm (MPa) 894 686 520 286
A% 14 18 19 6
A, % 6 7 6 2
y4 59% 55% 48% 16%
10909 Rc 1400 1 50°c FoR
1200 -
800 1 20°C ’
E | Emoo 1]
2600 ] v S .
2 o |
£ € [
S 400 ‘s 600 1
g § 400 -!
S S /
200 F \ 650°C 200 { 650°C
0 . ) 0 - T ]
0 > Déformla(%ion (%) > 20 ° Déformgtion (%) 10
1.10° s 20°C 400°C 500°C 650°C
Rpo,2s (MPa) 1255 1203 763 289
FoR Rm (MPa) 1255 1263 786 368
A% 0 2 4 9
A, % 0 1 1 8
y4 0% 8% 8% 11%
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Annexe 7 : Courbes et données de fluage des différents matériaux modeles

Les courbes de fluage des différentes nuances sont représentées ci-dessous. De maniere générale,
une diminution de la vitesse de fluage secondaire et de la ductilité est observée lorsque la contrainte
appliquée diminue. A l'inverse, le temps a rupture augmente lorsque la contrainte diminue. Les
propriétés en fluage se dégradent également lorsque la température d’essai augmente. En effet
lorsque I'on compare les données d’essais de fluage a contrainte constante réalisés a 650°C et 700°C,

une diminution du temps a rupture et une augmentation de la vitesse de secondaire sont observées.

80 1 NR - 650°C % NR - 700°C
70 -
50 -
.60 70 MPa . 70 MPa
g3 <40
§ 50 S
® 40 & 30 -
3 &
S 30 i}
:.0-) E 20 -
)
10 -
10
0 T T T 1 O ! ! !
0 0.5 1 1.5 2.5
20 Tem4p95 (h) €0 80 Temps (h)
NR Contrainte %R Vitesse de fluage Temps a rupture  Déformation
(MPa) ° RPo2%m secondaire (10° h?) (h) a rupture (%)
650°C 50 50 3520 66 70,7
70 70 23400 10,5 75,6
85 85 48900 6 80
700°C 50 65 1576 2 42
70 90 17341 0,2 51
257 FaR - 650°C 3 FaR - 700°C
2.5 -
2 1| 160 mPa 130 MPa
€15 c
_g 130 MPa -f—_’. 100 MPa
© ©l.5
£ £
s 1 S
8] @ 14
o o
0.5
100 MPa 0.5 1
0 T T 1 0 T T T 1
0 500 1000 0 20 40 60 80
Temps (h) Temps (h)
FaR Contrainte %R Vitesse de fluage Temps arupture  Déformation
(MPa) ° RPo2%m secondaire (10° h™) (h) a rupture (%)
650°C 100 40 4,7 962 1,4
120 45 11 333 1,2
130 50 34,9 160 1,6
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160

60 186 50 2,2
700°C 100 60 102 60,5 1,7
120 55 405 22 1,5
130 45 1080 12 2,8
161 STi - 650°C 1.2 1 STi-700°C
1.4 -
1 .
~12 - —_ 130 MPa
£ Los -
c 1- 130 MPa —0
.2 .0
® 0.8 - =06 -
E E
S 06 - S
5 g 0.4 -
04 100 MPa 100 MPa
02 0.2 -
O T T T T 1 0 T T T T 1
0 1000 2000 3000 4000 0 50 100 150 200 250
Temps (h) Temps (h)
STi Contrainte %R Vitesse de fluage Temps arupture  Déformation
(MPa) ° RPo2% secondaire (10° h?) (h) a rupture (%)
650°C 100 30 1,3 2978 0,8
130 40 18,5 370 1,1
160 50 83,6 85 1,3
700°C 100 40 17,5 230 0,6
130 50 158 40 1,0
7 Std - 650°C o Std - 700°C
° 0.8 -
300 MPa —_ 130 MPa
g5 g
§4 - 806 - 100 MPa
'g 265 MPa g
s 3 §04 7
82 - a
0.2 -
1 - 160 MPa 130 MPa
O . . . ) O T T T 1
0 100 200 300
0 00 r%gg (h) 300 400 remps (h)
Std Contrainte %R Vitesse de fluage Temps arupture  Déformation
(MPa) ° RPo2%m secondaire (10° h™) (h) a rupture (%)
650°C 130 40 7,6 393 0,5
160 50 21 100 0,5
225 70 2370 4,9 1,9
265 85 17300 1,4 4,2
300 95 96200 0,4 6,3
700°C 100 40 6,4 213 0,7
130 50 237 19 0,9
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X 14
<
608 -
®
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e
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/
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0 2000 4000

Temps (heure)

6000

Std-F Contrainte %R Vitesse de fluage Temps arupture  Déformation
[37] (MPa) ° RPo2%m secondaire (10° h?) (h) a rupture (%)
650°C 350 85 173 50 1,2
330 80 47,6 61 0,6
300 73 10,8 155 0,4
265 65 1,3 5011 1,0
250 60 En cours En cours En cours
1.4 - .
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Temps (h) Temps (h)
Re Contrainte %R Vitesse de fluage Temps arupture  Déformation
(MPa) ° RPo2% secondaire (10° h?) (h) a rupture (%)
p
650°C 130 40 En cours En cours En cours
160 50 96.6 103 1,4
GP
650°C 130 40 2,5 162 1,2
160 50 282 20 1,0
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121 FoR - 650°C 127 FoR - 700°C
1 - 1
300 MPa 250 MPa 1' 225 MPa

X X

= = 0.8 -

2 S

: 2 06 -

S S

g 804 -

o2 }/ 265MPa 02 -
0 T T T 1 0 T T T T 1
0 1000 2000 3000 4000 0 5000 10000 15000 20000 25000
Temps (h) Temps (h
FoR Contrainte %R Vitesse de fluage Temps arupture  Déformation
(MPa) ° RPo2%m secondaire (10° h?) (h) a rupture (%)

650°C 250 59 4,4 3829 1,0
265 60 10,1 331 0,6
275 65 18,6 211 0,5
300 70 48 128 1,1

700°C 160 40 En cours En cours En cours
225 60 19 467,6 0,9
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Annexe 8 : Faciés de rupture d’éprouvettes testées en fluage

Les facies de rupture d’éprouvettes de fluage rompues a 650°C ont été observés au MEB. Quelle que
soit la contrainte appliquée, on retrouve des faciés de rupture accidentés pour les nuances ODS
étudiées, tels qu’observés sur les facies de rupture en traction a 650°C. En ce qui concerne la nuance
NR, on retrouve un facies composé de grosses cupules.

650°C-70 MPa 650°C - 85 MPa

s

NR

FaR

Std

FoR
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Annexe 9: Méthode de détermination des plans de glissements a partir de la reconstruction de la
projection stéréographique

L’étude des plans de glissement et du vecteur de Burgers associé a ceux-ci a été réalisée en
déterminant la projection stéréographique, tracée a I'aide du logiciel stéréoproj développé par F.
Mompiou (CEMES), pour les différents grains étudiés. Pour cela, plusieurs clichés de diffraction ont
été pris au MET avec différents angles de tilt. Pour chaque cliché de diffraction, I'angle d’inclinaison
par rapport a I'axe vertical, correspondant a I'axe de tilt principal, est mesuré. La distance entre deux
spots est également mesurée afin de déterminer la famille de plans diffractant. En effet, la distance
inter-réticulaire peut étre déterminée a partir de cette distance entre deux spots. Pour rappel, la
distance inter-réticulaire dp; d’une structure cubique centrée s’exprime via la formule suivante :

a

dhi = ————
Vh? + k% +12
Avec a le paramétre de maille, h, k et | les indices de Miller.

Lorsque l'indexation des différents vecteurs de diffraction du grain étudié est terminée, ces
derniers sont reportés sur I'abaque de Wulff avec les angles de tilt ainsi que les angles d’inclinaison
associés. Cette représentation stéréographique permet de déterminer |'orientation du grain a 0° de
tilt. Cette méthode de reconstruction de I'orientation du grain a été utilisée a 400 (Figure 184 et
Figure 185), 600 (Figure 186) et 650°C (Figure 187).
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-3° de tilt, 80 cm. 4,6° de tilt, 80 cm.
Inclinaison 17 ; plan diffractant (123). Inclinaison 124°; plan diffractant (112).
8,3° de tilt, 80 cm. -8,4° de tilt, 80 cm.
Inclinaison 45°; plan diffractant (112). Inclinaison 71,5°; plan diffractant (110).

21° de tilt, 80 cm.
Inclinaison 98°; plan diffractant (123).

Figure 184 : Différents clichés de diffraction d’un grain de la nuance Std a 400°C avec la projection stéréographique
associée. Pour chaque cliché de diffraction, I’'angle d’inclinaison et le plan diffractant sont indiqués.

Projection stéréographique
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-1,4° de tilt, 80 cm. 5,7° de tilt, 80 cm.
Inclinaison 93 ; plan diffractant (112). Inclinaison 126°; plan diffractant (112).
-6,2° de tilt, 80 cm. -10,7° de tilt, 80 cm.

Inclinaison 69°; plan diffractant (310). Inclinaison 100°; plan diffractant (123).

=

-23,8° de tilt, 80 cm.
Inclinaison 23°; plan diffractant (110).

Figure 185 : Différents clichés de diffraction d’un second grain de la nuance Std a 400°C avec la projection stéréographique
associée. Pour chaque cliché de diffraction, I'angle d’inclinaison et le plan diffractant sont indiqués.

Projection stéréographique
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6,6° de tilt, 80 cm. 14,5° de tilt, 80 cm.
Inclinaison 55,5 ; plan diffractant (110). Inclinaison 127,5°; plan diffractant (112).

7

-16° de tilt, 80 cm.

Inclinaison 109,5°; plan diffractant (110).

Figure 186 : Différents clichés de diffraction d’'un grain de la nuance Std a 600°C avec la projection stéréographique
associée. Pour chaque cliché de diffraction, I'angle d’inclinaison et le plan diffractant sont indiqués.

Projection stéréographique

-2,7° de tilt, 80 cm. 3,7° de tilt, 80 cm.
Inclinaison 107,5 ; plan diffractant (110). Inclinaison 139°; plan diffractant (112).
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15° de tilt, 80 cm.

Inclinaison 170°; plan diffractant (110).

Figure 187 : Différents clichés de diffraction d’'un grain de la nuance Std a 650°C avec la projection stéréographique
associée. Pour chaque cliché de diffraction, I'angle d’inclinaison et le plan diffractant sont indiqués.

Projection stéréographique
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