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Résumé : Les substrats métalliques ont été
élaborés par des traitements thermomécaniques
(laminages et recuits) sur des alliages Fe48%Ni
et Ni5%W dans le but d'obtenir une
hypertexture Cube indispensable a I'épitaxie de
I"YBaCuO et du silicium dans la fabrication des
cables supraconducteurs et des cellules
photovoltaiques a couches minces. Le réle des
éléments d'alliages tels que le soufre et le
niobium sur la recristallisation et la formation
de I'hypertexture Cube a été étudié dans le
Fe48%Ni. Il a été montré que l'ajout du soufre
favorise le développement de la texture Cube
alors que I'ajout du niobium empéche la
formation de la texture Cube. Le soufre se
combine avec le Mn pour former les précipités
MnS qui contribuent & l'augmentation de la
différence d'énergie stockée entre l'orientation
Cube et les orientations de laminage a froid
(Ecuberautres) quand le soufre augmente.

Ce gap d'énergie explique explique l'acuité de la
texture Cube avec lajout du soufre.
Contrairement au soufre, l'ajout du niobium
empéche la formation de la texture Cube, ce
résultat s'explique par le fait la différence
d'énergie stockée entre l'orientation Cube et les
orientations de laminage diminue avec l'ajout du
niobium. Pour expligues tous ces résultats, les
analyses de microstructures et textures ont été
faites par la technique EBSD et I'énergie
stockée a été estimée a partir de la diffraction
des neutrons sur les états déformés.

Title : Development of sharp Cube texture {100}<001> in the face centered cubic alloys

Keywords : Cube texture, Face centered cubic alloys, Stored energy, Recrystallization, Monte Carlo

simulation

Abstract : Substrate tapes were prepared by
cold rolling and annealing of a Fe48%Ni and
Ni5%W alloys in order to obtain Sharp Cube
{100}<001> oriented substrate for photovoltaic
thin films and superconductor cables in
particular.The effect of microalloying elements
sulfur and niobium on recrystallization and
sharp Cube formation was studied in Fe48%Ni.
It was shown that the addition of sulfur
promotes the formation of Cube grains while
the addition of niobium prevents the Cube
grains formation. Regarding sulfur, it combines
with manganese to form the MnS precipitates
wich increases the stored energy difference
between Cube component and others cold
rolled components Ecueoter When sulfur is
added.

This stored energy difference explains the
sharpness of the Cube texture when sulfur is
added. On the contrary the niobium
microalloying element addition prevents the
formation of Cube grains. This could be
explained by the fact that stored energy of cold-
rolled components decreases with the addition
of niobium and thus decreases Cube grains
fraction when niobium is added. In order to
explain these results, the development of Cube
texture during recrystallization has been
investigated in detail by EBSD, furthermore,
the effect of stored energy has been studied by
carrying out neutron diffraction measurements
on the deformed states.
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Introduction générale

Introduction générale

Dans les pays développés, la plupart des activités repose sur la consommation d’énergie.
Les matériaux utilisés dans le transport de cette énergie sont principalement le cuivre et
I’aluminium. Ces matériaux occasionnent des pertes de courant par effet joule le long du circuit
électrique a cause de leur résistance électrique, ce qui a pour conséquence de réduire la
rentabilité et de porter préjudice a notre environnement. L’utilisation des matériaux
supraconducteurs (matériaux a résistance nulle) pour le transport de courant permettrait de
supprimer les pertes engendrées par la résistance des conducteurs et d’optimiser les réseaux
électriques actuels en évitant de lourds travaux de terrassement dans certaines zones fortement
urbanisées. Cependant, il est difficile, voire impossible, de fabriquer des cables électriques
uniquement en matériaux supraconducteurs a cause de leurs propriétés mécaniques (durs et
fragiles). Pour contourner ce probleme, plusieurs laboratoires et industriels (CRETA-Grenoble,
NEXANS, ICMMO-SP2M-Orsay, ...) travaillent sur la technologie dite RABITS (Rolling
Assisted Blaxially Textured Substrate technique) qui consiste a déposer par épitaxie une couche
supraconductrice (actuellement YBa>Cu3O7.s noté YBaCuO) sur un substrat texturé (Figure 1

a).
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Figure 1: (a) (a) Structure d’un céble supraconducteur et (b) évolution de la densité de courant a 77K
en fonction de la désorientation inter granulaire dans 1”’YBaCuO [1].

Les supraconducteurs YBaCuO sont des matériaux anisotropes qui présentent une
densité de courant maximale dans le plan de base {100}. La densité de courant qui est la
principale caractéristique recherchée dans le transport de courant diminue lorsque la
désorientation entre les grains voisins augmente (Figure 1 b) [1]. Les grains qui composent la
surface du substrat doivent donc étre faiblement deésorientés entre eux. Ainsi, pour optimiser le
rendement des cables, il est important de développer un plan {100} a la surface du substrat qui
sera en épitaxie avec le plan {100} du supraconducteur. Pour y parvenir, des substrats d’alliages
NiW fortement texturés avec une orientation {100}<001> appelée orientation Cube sont
développés. L’alliage Ni5%W est actuellement utilisé pour cette application pour ses bons
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Introduction générale

compromis (température critique, paramétre de maille) avec les couches supraconductrice et
protectrice.

Dans un autre contexte se rapportant toujours a 1’énergie, plusieurs études s’intéressent
a la production des énergies renouvelables dans 1I’optique de palier au probléeme des énergies
fossiles, mais aussi dans le but de trouver des solutions au probléme du réchauffement
climatique engendré par ces énergies fossiles via les émissions de CO». Une grande partie du
développement des énergies renouvelables est centrée sur le photovoltaique. Dans 1’intérét de
réduire la quantité de silicium massif utilisée dans I’industrie photovoltaique tout en augmentant
le rendement, plusieurs laboratoires de recherche et industriels travaillent sur le photovoltaique
a couches minces. Cette technologie nécessite un substrat sur lequel on vient déposer une fine
couche de silicium. Les substrats actuellement utilisés pour cette application sont les substrats
de verre et de céramique. Cependant les cellules photovoltaiques élaborées a base de cette
technique présentent encore des rendements trés faibles a cause des problémes d’instabilité du
substrat, des problémes d’interaction du silicium avec le substrat, de la faible température de
fusion des substrats et surtout du probléme d’épitaxie du silicium. Une solution serait de
développer un substrat alternatif aux substrats de verres et céramiques qui serait mince, non
fragile, flexible, ayant une température de fusion élevée et des caractéristiques structurales
favorables a une croissance orientée ou épitaxiée des films minces de silicium. Certains auteurs
ont pu montrer que les substrats d’alliage Fe48%Ni présentant une texture préférentiellement
Cube {100}<001> est un bon candidat pour cette application [2, 3] (Figure 2). Les substrats
Fe48%Ni interviennent dans d’autres domaines d’application (transformateurs, capteurs de
courant, ...). Ce vaste champ d’applications montre la nécessité¢ pour les métallurgistes de
maitriser la route métallurgique (microstructure et texture) de ces alliages et d’optimiser leurs
propriétés. Durant les années de la présente these, un grand travail a été mené sur les alliages
Fe48%Ni.

s —> J

PN T

(1), (3) Surfaces du substrat texturé Cube
(2) Substrat métallique
(4) Reflet métallique

"
(5) Source solaire

(6) Rayons lumineux

Figure 2 : Substrat métallique de FeNi texturé Cube destiné & accueillir un dépot en couche mince de
silicium pour former une cellule photovoltaique.



Introduction générale

Le mémoire est composé de cinq chapitres qui sont dans 1’ordre suivant :

Le chapitre 1 sera consacré a I’étude bibliographique. Dans la premiére partie de ce
chapitre, il sera question de mettre en exergue les différentes étapes et les phénomenes de la
recristallisation. Dans la deuxieme partie, un rappel sera fait d’une part, sur la représentation
des textures et d’autre part, sur les textures de déformation et de recristallisation dans le cas des
matériaux CFC. Enfin, dans la troisieme partie, nous parlerons de la formation de la texture
Cube dans les matériaux CFC a forte énergie de défauts d’empilement. Nous terminerons ce
chapitre par un rappel bibliographique sur I’effet de certains éléments d’alliage sur la
recristallisation.

Le chapitre 2 présentera dans la premiere partie les matériaux sur lesquels nos études
ont porté au cours de cette these, leur domaine d’application ainsi que leurs propriétés. Dans la
seconde partie, les différentes techniques expérimentales utilisées pour caractériser et analyser
nos matériaux seront présentées.

Le chapitre 3 traitera de la formation de la texture Cube dans les alliages Fe48%Ni et
Ni5%W. Dans ce chapitre, une grande partie sera réservée a 1’étude de I’influence de certains
¢léments d’addition et de I’atmosphére de recuit sur la recristallisation et le développement de
la texture Cube. Dans une autre partie, nous entrerons dans la phase d’optimisation des substrats
Fe48%NIi.

Le chapitre 4 sera réservé a 1’étude de 1’état de surface des substrats Ni5%W et de son
influence sur I’épitaxic de la couche tampon LZO qui existe entre le substrat et le
supraconducteur.

Le chapitre 5 sera dédié a la simulation de la croissance anormale des grains dans une
microstructure hypertexturée Cube.



CHAPITRE |



Chapitre | : Etude bibliographique

Chapitre | : Etude bibliographique

Introduction
Les matériaux métalliques sont largement utilisés dans la vie quotidienne et quasiment

dans tous les domaines d’activité. Leurs propriétés (mécaniques, magnétiques, ...) dépendent
fortement de la microstructure et de la texture. Par conséquent, la maitrise de 1’évolution de la
microstructure et de la texture dans les différentes étapes d’élaboration est une condition
nécessaire pour I’optimisation des propriétés de ces matériaux. Apres 1’étape de solidification,
la microstructure est presque toujours hétérogéne (présence de grains colonnaires, de grains
équiaxes, de dendrites, ...). Elle est donc suivie d’une étape de déformation a chaud ou a froid
et de recuits afin d’homogénéiser le matériau chimiquement et aussi de diminuer la taille de
grains. Pour certaines applications, la gamme de transformation thermomécanique vise a
optimiser la texture.

I.1. Le phénomeéne de recristallisation

1.1.1. La déformation
La déformation plastique d’un matériau métallique conduit a son écrouissage et donc a

son durcissement. Durant la déformation (laminage dans le cadre de cette thése), il y a apport
d’énergie dans le métal. Cette énergie est en grande partie dissipée dans I’air, la petite partie
restante est emmagasinée dans le métal sous forme de dislocations. Il s’ensuit une hétérogénéité
de la microstructure (répartition des dislocations) a I’intérieur des grains.

1.1.1.1. Mécanismes de la déformation
La déformation plastique est principalement générée par un mécanisme de glissement

des dislocations sur les plans cristallins et/ou par maclage mécanique. Dans les matériaux CFC
a forte énergie de défauts d’empilement (Ni : yse=128 mIm?, Al : yse=166 mIm™ [4]), la
déformation se fait par glissement des dislocations sur les plans de glissement des systemes
activés (systemes {111}<110> ou {111} représente la famille de plans denses et <110> la
famille de directions denses). Par contre, dans les matériaux a faible énergie de défauts
d’empilement comme I’argent (yse=22 mJm2) [4], la déformation se fait préférentiellement par
maclage mécanique.

1.1.1.2. Evolution de la microstructure de déformation
Des études expérimentales ont montré que dans les métaux et alliages a forte et moyenne

énergie de défauts d’empilement (Al, Ni, Cu, Al-Mg, Ni-Co), I’évolution de la microstructure
est la méme [5]. La microstructure obtenue aprés déformation dépend du taux de déformation
applique au matériau. Au cours des premiers stades de la déformation, les grains se subdivisent
et changent de forme en s’allongeant selon la direction de sollicitation. Des sous-structures de
dislocations apparaissent alors dans les grains. La subdivision des grains donne lieu a une
configuration cellulaire (blocs de cellules) constituée de parois a forte densité de dislocations
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entourant des volumes a faible densité de dislocations. Quand le taux de déformation augmente,
les parois de cellules s’affinent pour former des sous-joints. Cette transformation est
accompagneée par une diminution de la taille des cellules ainsi que par une augmentation de la
désorientation entre cellules [6]. Les joints séparant les blocs de cellules sont considérés comme
étant les murs denses de dislocations (Dense Dislocation Walls : DDW) (Figure 1) [7]. Pour les
fortes déformations, les murs de dislocations peuvent évoluer en microbandes ou en bandes de
cisaillement qui sont toutes caractérisées par une forte densité de dislocations et une
désorientation intragranulaire. Dans le cas des matériaux fortement laminés (ce qui est le cas
dans notre étude), les DDW et les microbandes tournent progressivement pour s’aligner avec la
direction de laminage et ainsi former une microstructure lamellaire (Figure 1.1) [7]. Julliard [8]
a mis en évidence ces types de microstructures de déformation dans un alliage Fe36%Ni
déformé par laminage.

dislocations '., T ok _ Blocde
= ; cellules
Cellules

(@ (b)

Figure 1.1: Microstructures de déformation. (a) blocs de cellules et murs de dislocations dans un
matériau moyennement déformé ; (b) structure lamellaire observée pour les forts taux de déformation

[7].

1.1.1.3. L’énergie stockée
L’énergie stockée est principalement liée aux dislocations qui sont générées lors de la

déformation et de leur organisation. Les dislocations peuvent se répartir a I’intérieur des cellules
ou dans les parois de dislocations. Dans le cas ou des cellules de dislocations ne sont pas
formées apres déformation, les dislocations s’enchevétrent dans les grains déformés (Figure
1.2).

(b)

Figure 1.2 : (a) Organisation des dislocations en cellules ; (b) enchevétrement des dislocations sans
formation de cellules [4].
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Dans le chapitre 2, un grand travail a éte fait sur les différentes méthodes d’estimation
de I’énergie stockée. Par comparaison entre les méthodes, nous avons montré que certaines
d’entre elles sous-estiment la quantité de dislocations et donc 1’énergie stockée dans le matériau.
Nous reviendrons trés largement sur la notion d’énergie stockée.

1.1.2. La restauration
La restauration est un processus thermiquement activé qui se produit dans un matériau

déformé sans migration des joints a grands angles. Au cours de cette étape, il n’y a pas création
de nouveaux grains mais il se produit une diminution du nombre de dislocations qui se
réarrangent pour atteindre une configuration de plus basse énergie [9]. Ce phénomene est classé
dans les étapes de la restauration bien qu’il se faire en parall¢le avec la recristallisation.

La restauration est un mécanisme qui se déroule en trois étapes : annihilation des
dislocations, formation des sous-grains et croissance des sous-grains (Figure 1.3).

-

®) © (©

Figure 1.3 : Mécanismes de la restauration des métaux déformés plastiquement ; (a) enchevétrement
des dislocation, (b) formation des cellules, (c) annihilation des dislocations dans les cellules, (d)
formation de sous-grains et (e) croissance de sous-grains [4].

1.1.2.1. Annihilation des dislocations
Les sous-structures de déformation se réorganisent pour atteindre une configuration de

faible énergie. Les dislocations de signes opposés s’annihilent et celles de méme signe se
réarrangent en parois. Ces micro-mécanismes sont possibles grace au glissement, a la montée
et au glissement dévié des dislocations.

1.1.2.2. Réarrangement des dislocations
Deux cas de figure peuvent se présenter : la polygonisation et la formation des sous-

grains. Dans le cas de la polygonisation, deux familles de dislocations sont créées mais sont
inégales en nombre lors de la déformation. L exces de dislocations de méme signe ne peut pas
étre éliminé par annihilation. Durant le recuit, ces dislocations de méme signe se réarrangent
sous forme de petits blocs (ou sous-grains) légérement désorientés les uns par rapport aux
autres, separés par des sous-joints de flexion de faible désorientation, d’ou le nom de processus
de polygonisation (Figure 1.4).

Dans le cas de la formation des sous-grains, plusieurs systemes de glissement peuvent
étre activés et il en résulte une structure de dislocations plus complexe et trés hétérogéne. Les
dislocations se réarrangent pour former une structure cellulaire, les murs des cellules étant des
enchevétrements complexes de dislocations. La figure 1.5 montre des micrographies obtenues
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par microscopie €lectronique a transmission (MET) d’une méme zone aprés déformation et
apres recuit in situ. Les changements microstructuraux provoqués par la restauration sont
observés. Les enchevétrements des dislocations qui forment les murs de cellules (en A et B)
sont transformés en un réseau plus régulier, formant ainsi des sous-joints. La densité de
dislocations a I’intérieur des cellules a aussi diminué, les cellules sont devenues des sous-grains.

Figure 1.4 : Restauration par polygonisation d’un cristal contenant les dislocations coins (2) apres
déformation, (b) apres annihilation, (c) formation des joints de flexions [4].

Figure 1.5 : Micrographies réalisées en microscopie électronique en transmission d’un alliage
d’aluminium (a) déformé de 10%, (b) apres recuit in situ de 2 minutes & 250°C [4].

1.1.2.3. Croissance des sous-grains
L’énergie stockée d’une sous-structure restaurée par annihilation et réarrangement des

dislocations est encore importante par rapport a celle d’une structure completement
recristallisée. Les sous-structures vont ainsi évoluer vers des configurations de faible énergie
par la croissance des sous-grains, qui conduit a une diminution de la surface totale des sous-
joints. Deux mécanismes sont proposés dans la littérature pour la croissance des sous-grains :
la croissance par migration des sous-joints et la croissance par coalescence.
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1.1.2.3.1. Croissance par migration
La sous-structure en sous-grains d’un polycristal restauré peut é&tre assimilée

topologiquement & la structure d’un matériau recristallisé rendant la croissance par migration
des sous-joints similaire a la croissance des grains.

Pour une microstructure 2D donnée (Figure 1.6), un équilibre s’établit au point triple
d’intersection entre trois joints (ou sous-joints). La condition de stabilité d’une jonction triple
est donnée par I’équation 1.1, ou (a1, 02, a3) et (y1, y2, y3) sont respectivement les angles formés
par les joints et les énergies de surface associées aux joints.

Yoz _ Yz _ Y12 (1.1)
sin; sina, sina,

Grain 1

%)
Grain 2

Figure 1.6 : Equilibre local au point triple représentant 1’intersection entre les joints (ou sous-joints).

Au cours de la restauration, si les énergies de joints sont proches, les angles formés par
les parois sont proches de 120°. Dans ces conditions, un grain posseéde 6 grains voisins et ¢’est
ce qui est souvent observé dans les structures recristallisées et dans les structures parfaitement
restaurées.

1.1.2.3.2. Croissance par coalescence
Ce mécanisme a été propose en premier lieu par Hu [10] en se basant sur les observations

in-situ au MET de I’évolution de la microstructure des alliages Fe-Si durant leur recuit. Il
suggere que des sous-grains adjacents peuvent entrer en rotation jusqu’a ce que leur orientation
devienne la méme. Ces sous-grains ayant alors la méme orientation vont ainsi coalescer pour
donner un sous-grain plus large. Au cours de ce processus, représenté sur la figure 1.7, il y a une
augmentation de la désorientation des sous-joints les plus désorientés (AB) et une diminution
de la désorientation des sous-joints faiblement désorientés (BC).
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(a) (b)

Figure 1.7 : Mécanismes de croissance des sous-grains par rotation et coalescence, (a) microstructure
initiale et b) rotation et coalescence [4].

1.1.3. La recristallisation
La recristallisation est un phénomene de migration de joints de grains a grands angles

avec comme principale énergie motrice 1’énergie stockée au cours de la déformation [11]. Elle
est caractérisée par le développement de germes aux dépens d’une matrice écrouie. Cette
transformation est accompagnée d’une diminution importante des caractéristiques mécaniques
(limite d’élasticité, dureté, résistance a la traction) et d’'une augmentation de 1’allongement a
rupture. Les germes formés sont d’autant plus nombreux que le taux d’écrouissage est plus
éleve.
1.1.3.1. La germination

Au cours de la germination, il y a formation d’un germe de recristallisation libre de
défauts, possédant un avantage de taille et une forte désorientation par rapport a ses voisins [4].
Différents mécanismes ont été proposés pour expliquer la germination de nouveaux grains.

1.1.3.1.1. Mécanisme de migration de joint de grains induite par la
déformation
Ce mécanisme est généralement désigné par le terme SIBM (Strain Induced Boundary

Migration). Il a été observé pour la premiere fois dans de 1’aluminium de haute pureté par Beck
et Sperry [12]. Il implique la migration d’une partie du joint préexistant (>15°) dans la matrice
déformée, laissant une région libre de dislocations derriére lui. L’énergie motrice pour la
migration du joint de grains est donnée par la différence d’énergie stockée de part et d’autre du
joint de grains, ce qui entraine une condition sur la taille de segment migrant. Comme le montre
la figure 1.8, quand deux grains 1 et 2 sont séparés par un joint de grains et que I’énergie stockée
du grain 1 est inférieure a celle du grain 2 (E1<E2), pour minimiser I’énergie du systéme, le joint
de grains migre vers le grain de plus forte énergie (grain 2) en laissant derriere lui une zone de
faible énergie (Figure 1.8). Bailey et Hirsch [13] ont établi une condition sur le rayon critique
Reritique nécessaire a ’amorcage du mécanisme SIBM (équation 1.1).

27
R >— 1.2
critique AE ( )
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Ou v est I’énergie interfaciale du joint et AE est la différence d’énergie stockée (E1-E2) (Figure
1.8). Cette équation montre que la différence d’énergie stockée et par conséquent la différence
de densité de dislocations doit étre suffisante pour que la migration du joint se produise. Cette
différence d’énergie stockée de part et d’autre du joint peut étre générée par la déformation au
cours de laquelle les grains emmagasinent plus ou moins d’énergie en fonction de leur
orientation. Cependant, cette différence d’énergie peut aussi étre engendrée lors de I’étape de
restauration a proximité du joint de grains, conduisant a la formation de sous-grains de tailles
importantes par croissance ou coalescence de sous-grains [14]. Certains auteurs ont montré que
le mécanisme SIBM pouvait se produire par croissance simultanée de plusieurs sous-grains
faiblement désorientés, se comportant ainsi comme un sous-grain de taille importante (Figure

1.8 (b))

Grain 2 B

Grain 1 N/ E,

(@)

Figure 1.8 : (a) SIBM du joint séparant le gain de faible énergie stockée (E1) du grain de forte énergie
(E2) [13], (b) mécanisme SIBM impliquant le développement coopératif de plusieurs sous-grains [15].

1.1.3.1.2. Mécanisme du germe préformé
Ce modeéle encore appelé modele de Cahn-Cotrell [16] est basé sur I’hypothése que la

polygonisation peut former un large sous-grain avec une accumulation de dislocations aux sous-
joints. Le sous-grain formé ayant un avantage de taille par rapport a ses voisins qui I’entourent
est susceptible de croitre en réduisant I’énergie libre du systéme par élimination des dislocations
et des parois de la microstructure voisine. Toutefois, le sous-grain doit posséder non seulement
un avantage de taille mais aussi un joint fortement désorienté (>15°) qui pourra lui permettre
de se développer rapidement. Ce mécanisme de germination se produit dans des sites
spécifiques de la microstructure ou les désorientations locales sont importantes tels que les
bandes de cisaillement, les joints de grains et les particules de seconde phase de taille supérieure
a 1um [4] (mécanisme PSN : Particule Stimulated Nucleation).

1.1.3.2. La croissance
Apres germination et croissance des germes, 1’état €croui disparait complétement. Il en

résulte alors une croissance homogene des grains recristallisés. Au cours de cette étape, certains
grains grossissent aux dépens des autres entrainant I’augmentation de la taille moyenne des

grains dans la microstructure. L’énergie motrice qui provoque la croissance des grains est
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directement liée a la réduction de 1’énergie associée a la surface totale des joints de grains.
Différents facteurs peuvent influencer la croissance des grains tels que la température, la nature
du joint, les solutés et les précipités.

La température : La croissance des grains implique la migration des joints de grains qui a
I’échelle atomique se traduit par le déplacement d’atomes d’un grain a un autre, ce processus
étant thermiquement activé. La vitesse de migration du joint augmente donc avec la
température.

La nature du joint : Il existe différents types de joints caractérisés par des structures et des
propriétés migratoires différentes. Les joints a faible angle encore appelés LAGB (Low Angle
Grain Boundary) présentent des difficultés a migrer a cause de leur faible mobilité. Les joints a
grand angle encore appelé HAGB (High Angle Grain Boundary) sont trés mobiles et sont
caractériseés par une désorientation supérieure a 15°. Les joints spéciaux CSL (Coincidence Site
Lattice) sont caractérisés par un réseau de coincidence comportant des sites atomiques
communs aux deux grains qui forment le joint, ces joints sont peu mobiles [4].

Les solutés et les précipités : La croissance des grains peut étre retardée par 1’épinglage des
joints de grains par les précipités et/ou les solutés. Dans la plupart des cas, les particules de
seconde phase et les précipités ont plutdt un effet inhibiteur sur la croissance des grains.

1.2. La texture
Les matériaux industriels sont généralement polycristallins, ils sont constitués de grains.

Les propriétés de ces matériaux cristallins dépendent a la fois de la structure de 1’ensemble
formé par les grains mais aussi des propriétés individuelles des grains qui le composent.
Lorsque les grains possedent une ou plusieurs orientations préférentielles, on dit que le matériau
présente une texture. La texture apparait lors de la solidification et évolue au cours des étapes
de déformation (laminage, forgeage, ...) et de recristallisation. Pour optimiser les propriétés
(mécaniques, ¢€lectriques, magnétiques) d’un matériau, il est important de maitriser et
comprendre 1’évolution de la texture au cours des traitements thermomécaniques.

Différentes méthodes de caractérisation de la texture existent : la méthode basée sur les
figures de corrosion (obtenues par attaque chimiques des plans cristallographiques de faibles
indices), la microscopie électronique a balayage ou en transmission couplée a I’analyse EBSD
(Electron BackScatter Diffraction) et les méthodes de diffraction des rayons X ou des neutrons.

1.2.1. Texture de déformation dans les alliages CFC
La texture de déformation dans les métaux et alliages CFC (cubiques a faces centrées)

dépend d’abord de I’énergie de défauts d’empilement mais aussi du taux de déformation. Apres
de fortes déformations, deux types de textures sont généralement formées : la texture cuivre
(Copper) et la texture laiton (Brass).
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o ¥
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90° *

w;?
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Figure 1.9 : Représentation dans 1’espace d’Euler des principales fibres qui se développent dans les
métaux CFC apres laminage [4].

La texture cuivre contient principalement trois composantes qui se renforcent avec le
taux de déformation : la composante cuivre (C : {112}<111>), la composante aluminium (S :
{123}<634>) et la composante laiton (B : {110}<112>). Cette texture se développe dans les
métaux a forte énergie de défauts d’empilement comme I’aluminium et le cuivre. Les trois
composantes associées a leur dispersion et a I’orientation Cube (W : {100}<001>) forment la
fibre B (Figure 1.9).

La texture laiton qui se développe dans les métaux a faible énergie de défauts
d’empilement comme 1’argent et le laiton, est formée de deux composantes principales : la
composante Goss (G : {110}<001>) et la composante laiton. Ces deux composantes forment la
fibre a.

Sur la figure 1.10, nous avons représenté les différentes positions des composantes de
déformation des métaux CFC déformés a forte énergie de défauts d’empilement sur les figures
de pdles et dans I’espace d’Euler a @2 égale 0°, 45° et 65°.
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B W{100}<001>
S{123}<634>
C{112}<111>

@ B{110}<112>
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Figure 1.10 : Localisation des composantes de texture de type cuivre (a) sur les figures de p6les {111}
et {100} et (b) sur les coupes FDOC a ¢ constant.

L’acuité de la texture de déformation augmente avec le taux de déformation. Dans leur
étude sur les alliages Fe53%Ni, un alliage trés proche de ceux utilisés dans ce travail, Etter et
al. [17] ont montré que les fractions volumiques des différentes composantes de laminage (B,
C, S) augmentent avec le taux de déformation renforgant ainsi I’acuité de la texture Cuivre. La
composante Cube {100}<001> qui est la principale orientation développée apres
recristallisation (voir partie sur la formation de la texture Cube) reste quasi-constante avec le
taux de déformation dans les états déformés.

1.2.2. Texture de recristallisation dans les alliages CFC
Lors de la recristallisation, la texture cristallographique tend a se transformer avec

I’évolution microstructurale. Les textures de recristallisation varient avec la composition de
I’alliage, les éléments d’addition, le taux de déformation, la température et la texture de
déformation. Tous ces facteurs ne permettent pas de décrire d’une facon générale 1’évolution
des textures. Cependant certains comportements ont été clairement mis en évidence dans les
métaux et alliages CFC a forte et moyenne énergie de défauts d’empilement. Dans le cas du
cuivre, de I’aluminium, du nickel et ses alliages, la texture de recristallisation est
essentiellement constituée de la composante Cube {100}<001> [17-19]. Il existe un seuil de
déformation a partir duquel la texture de recristallisation est dominée par la composante Cube
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au sein d’une texture relativement dispersée (présence des composantes B, S et C). Pour des
taux de déformation relativement faibles, il y a une atténuation des composantes de déformation
lors de la recristallisation avec développement d’autres orientations aléatoires liées au maclage
(Figure 1.11).

Réduction 55% 7% 95%

Etats
laminés

Etats
recristallisés

Figure 1.11 : Figures de pbles {111} des échantillons Fe53%Ni laminés et recristallisés en fonction du

taux de laminage, d’aprés [17].

Dans les matériaux CFC a faible énergie de défauts d’empilement, le processus de
maclage domine et génere plusieurs nouvelles orientations. En conséquence, la texture de
recristallisation devient de plus en plus aléatoire au cours du recuit [20].

1.3. Formation de la texture Cube {100}<001> dans les alliages CFC
Plusieurs études ont été faites sur 1’origine et les mécanismes de développement de la

texture Cube durant la recristallisation. Ces études souvent contradictoires deviennent
complémentaires pour la bonne compréhension des mécanismes mis en jeux. La formation de
la texture Cube durant la recristallisation est particulierement intéressante et suscite tant
d’attention du fait qu’elle soit peu présente a 1’état déformé, voire indétectable par les outils de
caractérisation macroscopiques comme la diffraction des rayons X. Différentes théories sur
I’origine de la texture Cube ont été proposées dans la littérature dont les principales sont la
germination orientée et la croissance orientée.

1.3.1. La germination orientée
Dans cette théorie, il est supposé que la texture de recristallisation se développe par la

germination préférentielle des cristallites (sous-grains) présents dans la microstructure de
déformation et qui ont subi une restauration rapide par rapport aux autres cristallites [18]. Cette
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théorie s’est appuyée sur le modéle de Dillamore et Katoh [21] qui indique que les germes
d’orientation Cube et proche Cube sont créés a 1’intérieur des bandes de transition. Dans les
bandes de transition, les cellules sont sous forme de fines lamelles restaurées et étirées dans la
direction de laminage avec une faible désorientation cumulée. Pendant le traitement de recuit,
le germe se développe rapidement a I’intérieur de la bande en formant un joint de grains a grand
angle qui va faciliter sa croissance. Samajdar et Doherty [22] observent que les germes
d’orientation Cube sont présents dans les bandes de transition issues des grains d’orientation
Cube présentant un état de restauration avancé par rapport aux autres bandes. Le développement
rapide des germes Cube est facilité par la structure de dislocations dans les bandes d’orientation
Cube. En effet les systémes de glissement prédominants dans un grain d’orientation Cube
impliquent seulement deux vecteurs de Burgers orthogonaux a/2 <101> et a/2 <-101>. La faible
interaction élastique entre les dislocations de vecteurs de Burgers orthogonaux entraine une
restauration rapide dans les sous-grains d’orientation Cube [18, 23].

1.3.2. La croissance orientée
Cette théorie est basée sur I’hypothese que dans une microstructure, il existe un

ensemble de grains de méme orientation ayant une possibilité de croissance plus importante que
les grains d’autres orientations. Ces grains sont désorientés d’environ 40° autour de I’axe <111>
avec leur environnement. Il a ét€ montré que cette désorientation de 40° autour de I’axe <111>
confere au joint de grains (comme le joint spécial £7) une forte mobilité¢ dans une matrice
déformée [4].

La composante Cube étant désorientée de 40° avec la composante S autour de 1’axe
<111>, le développement de la texture Cube peut étre interprété comme le développement
rapide de la composante Cube au détriment de la composante S [24]. Cependant, la texture de
laminage est décrite par deux autres orientations principales (B et C). Ces derniéres ne
présentent pas de relation de 40° autour de la direction <111> avec I’orientation Cube.
Néanmoins, certaines études [25] ont montré que la désorientation de 40° génére a partir de la
composante C, la composante Cube tournée autour de la direction normale. En ce qui concerne
la composante B, ces études [25] justifient I’absence de cette relation d’orientations par une
croissance lente des grains Cube dans des régions d’orientation B. La texture Cube s’interpréte
ainsi comme une texture dans laquelle la composante Cube se développe au détriment de
I’ensemble des composantes de déformation [11].

D’autres auteurs ont analysé ce mécanisme en termes de rayon critique en considérant
le joint désorienté¢ de 40° autour d’un axe <111> comme un joint de coincidence X7 de plus
faible énergie qu’un joint de grains a grand angle. En remplagant dans 1’équation (I.1) I’énergie
interfaciale y d’un joint a grand angle par celle du joint X7, la taille critique nécessaire a la
croissance du sous-grain dans la matrice est réduite [26].

En conséquence, la théorie de la croissance orientée n’est plus directement liée a la

relation d’orientation particuliére mais a un concept plus général d’avantage de taille des germes
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[11]. Juul Jensen [27] a montré dans ses études sur I’aluminium et le cuivre que les germes
d’orientation Cube possédent un avantage de taille par rapport aux germes ayant les orientations
de laminage. En effet, lors de sa croissance, un germe non Cube peut rencontrer différentes
orientations. 1l peut se retrouver en contact avec un €élément de volume ayant une orientation
proche de la sienne et ainsi former un joint faiblement désorienté moins mobile, ce qui ralentit
sa croissance (texture pinning [27]) (Figure 1.12 a). Ceci peut expliquer I’avantage de taille des
germes Cube.

Cette théorie est confortée par Doherty et al. [28] dans le sens ou si un germe non Cube
atteint une taille Av correspondant a 1I’espacement entre bandes de méme orientation, taille treés
petite par rapport a la taille dr d’un grain Cube qui n’a pas subi le méme effet, ce dernier peut
croitre aux dépens des composantes de déformation (Figure 1.12 b) [28].

Non- 3 -fibre
new grain

S

Figure 1.12 : Modeéles d’inhibition par effet de texture : (a) Modele de Juul Jensen [27] et (b) modéle
de Doherty [28].

1.3.3. Autres études sur le développement de la texture Cube dans les alliages
CFC
D’autres études ont été réalisées sur le développement de la texture Cube dans les

alliages CFC confirmant et/ou complétant ainsi les différents modéles proposes ci-dessus.
Zaefferer et al. [29] ont étudié les mécanismes de formation de la texture Cube dans un alliage
Fe36%Ni ayant subi différents taux de déformation. Ils montrent dans leur étude que la texture
Cube se développe dans des échantillons fortement laminés (>75%) et recuits. Aprés de fortes
déformations, la microstructure devient hétérogéne et est formée des bandes lamellaires, des
bandes Cube et des bandes de cisaillement. Les bandes lamellaires sont composées
principalement des orientations S et C. Cependant, il n’existe pas de gradient d’orientations
important entre les lamelles, ce qui complique la germination dans les bandes lamellaires. Les
bandes Cube sont tres hétérogenes ce qui favorise la germination des grains d’orientation Cube.
Les bandes Cube qui sont formeées aprés le laminage ont pour origine la déformation des grains
Cube ou proche Cube qui existaient dans le matériau initial. Dans les bandes de cisaillement,
les auteurs n’ont pas observé de cellules ou de germes d’orientation Cube. Ils concluent que les
bandes Cube sont des zones privilégiées pour la germination des grains Cube a cause du fort
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gradient d’orientations, de leur forte désorientation a travers la bande et du fait que les cellules
d’orientation Cube ont une restauration rapide par rapport aux autres orientations.

Etter etal. [17] ont a leur tour étudié I’influence de la déformation et de I’énergie stockée
sur le développement de la texture Cube dans un alliage Fe53%Ni. 1ls ont montré que la fraction
volumique des orientations de déformation augmente avec le taux de laminage et que 1’énergie
stockée de ces orientations augmente de méme avec la déformation dans les états déformés.
Dans les états déformés, 1’orientation Cube est présente en trés faible quantité. La fraction
volumique de I’orientation Cube reste quasi-constante avec le taux de déformation. Par ailleurs,
I’énergie stockée de I’orientation Cube est inférieure a celle des orientations de laminage. Par
conséquent, la différence d’énergie stockée entre 1’orientation Cube et les orientations de
déformation augmente avec le taux de déformation (Figure 1.13). Les auteurs en concluent que
la différence d’énergie stockée entre I’orientation Cube et les autres orientations de laminage
est a ’origine du développement de 1’orientation Cube aux dépens des autres orientations
(mécanisme de SIBM) et que 1’augmentation de la fraction Cube avec le taux de déformation
dans les états recristallisés tient son explication de 1’augmentation de la différence d’énergie
stockée avec la deformation.

E (Jinol) AE (J/mol)
22 .
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Figure 1.13 : (a) Energie stockée associée aux orientations B, C, S et Cube en fonction du taux de

déformation dans les états déformés, (b) différence d’énergie stockée entre I’orientation Cube et les
orientations B, C et S [17].

Nous reviendrons sur les mécanismes de formation de la texture Cube dans le chapitre 3.

I.4. Role des éléments d’addition sur la recristallisation
Les alliages industriels contiennent souvent des éléments chimiques sous forme

d’impuretés et d’éléments volontairement introduits. Ces ¢léments ont une influence sur les
mécanismes de recristallisation (cinétiques), les microstructures et les textures. Ainsi, la
compréhension du role des ¢léments d’addition sur la recristallisation est importante et peut étre
un moyen de contrdle des microstructures et textures.
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Durant la déformation, les particules peuvent affecter la microstructure et la texture de
déformation par le biais de différents phénomenes tels que 1’augmentation de la densité de
dislocations et la formation de sous-structures de déformation hétérogénes. Pendant 1’étape de
recristallisation, la migration des joints de grains peut étre affectée par deux phénomeénes
distincts a savoir le trainage de solutés (solute drag) dd aux éléments en solution solide et
I’épinglage Zener (Zener pinning) associé aux précipités. Ces phénomeénes sont décrits ci-
dessous.

1.4.1. Le trainage de solutés
Ce phénomeéne décrit par Lucke et Detert [30], consiste en un ralentissement de la vitesse

de migration des joints de grains par une diminution de leur mobilité. Dans ce phénomeéne, on
admet qu’il existe une force d’interaction entre les joints de grains et les ¢léments en solution
solide, dont la teneur augmente au niveau du joint. Pour des teneurs élevées (ou aux basses
températures), le joint est retenu par les atomes étrangers et la vitesse de déplacement du joint
est régie par celle des atomes qui diffusent derriére lui. Aux faibles concentrations (ou aux
températures élevées), le joint se déplace beaucoup plus rapidement. 1l est de méme décrit dans
ce phénomeéne que la force d’interaction augmente lorsque la différence des rayons atomiques
entre le métal de base et 1’élément dissout augmente.

1.4.2. L’épinglage de Zener
Le phénomeéne d’épinglage de Zener est li¢ a la diminution de la vitesse de migration

des joints de grains due a la présence de précipités. Ce phénomeéne, analysé par Smith et Zener
[31] stipule que lorsqu’un joint de grains rencontre un précipité, la partie du joint en contact
avec le précipité est bloquée. Pour que le joint puisse continuer sa migration, il est nécessaire
d’apporter de I’énergie au systéme. Les précipités exercent donc une force de freinage ou force
de Zener qui s’oppose a la force motrice de migration du joint. Cette force Fz, donnée par la
relation (I.3) est proportionnelle a la fraction volumique de précipités fv et inversement
proportionnelle a leur taille R, y étant I’énergie du joint :
E_ Ixyxf,

2= on (1.3)

1.4.3. Effet de quelques éléments d’addition sur la recristallisation

— Leniobium
Les études réalisées sur le niobium montrent que cet élément retarde la recristallisation.
Quelques travaux ont été faits sur son effet en solution solide : Zhang et al. [32] ont montré que
le Nb retarde la recristallisation dynamique d’un acier micro-allié quand Sainclair et al. [33] ont
montré que la taille de grains diminue tres fortement en présence du Nb dans un alliage Fe,
apres recristallisation (Figure 1.14).
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Figure 1.14 : Effet du niobium sur la microstructure du Fe, pur, le trait plein représente la teneur en
Nb en fonction de la position dans I’éprouvette [33].

Le plus souvent, le niobium précipite avec d’autres éléments pour former des carbures
(NbC, Nb(CN)) [32, 34, 35] qui ont pour principal effet de retarder la recristallisation et par

conséquent d’affiner la microstructure.

— Levanadium et le molybdéne
Comme le niobium, ces deux éléments contribuent a retarder le phénomene de
recristallisation. Medina et al. [34] ont montré que le vanadium peut s’allier a d’autres éléments
comme [’azote et le carbone pour former des précipités VN et VC, inhibiteur de la
recristallisation dans les aciers micro-alliés. Andrage et al. [35] ont classé ces éléments du plus
grand inhibiteur au plus petit inhibiteur de recristallisation : Nb>Mo>V.

— Letitane
Souvent utilisé a la place du niobium, cet élément retarde la recristallisation et affine la
microstructure.

— Lesoufre

Le soufre est principalement connu comme étant un élément fragilisant dans les aciers.
Il n’existe pas beaucoup d’études de son influence sur la recristallisation. Jakani et al. [36] ont
étudié son influence sur la recristallisation des fils de cuivre et ont montré qu’il retarde la
cinétique de recristallisation. Cependant Eikmeyer et al. [37] ont étudié I’effet de cet élément
sur le développement de la texture Cube dans des toles d’alliages de Nickel. Ils ont montré que
le soufre peut interférer sur le développement de la texture Cube mais que cet effet néfaste est
supprimé indirectement par combinaison avec d’autres éléments comme le molybdéne, le

tungstene et I’argent.

Le chapitre 2 qui suit est consacré a la présentation des différents matériaux utilisés tout

au long de cette thése ainsi qu’a la description des techniques expérimentales employées.
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Chapitre Il : Matériaux et techniques
expérimentales

11.1. Matériaux
L’objectif principal de ce travail est de développer 1’hypertexture Cube dans les

substrats métalliques utilisés dans la fabrication des cables supraconducteurs. Trois différents
alliages nous ont été fournis a cet effet par le centre de recherche d’APERAM Alloys Imphy :
les alliages Ni14%W (Ni5%W en pourcentage atomique) qui sont actuellement utilisés dans la
fabrication des cables supraconducteurs et les alliages Fe48%Ni. Les alliages Fe48%Ni par
ailleurs utilisés comme substrats dans les cellules photovoltaiques nous ont été fournis en
plusieurs coulées modeles (avec différents ¢léments d’addition) pour comprendre le role des
¢léments d’addition sur la recristallisation et le développement de la texture Cube. Les résultats
obtenus pour les alliages Fe48%Ni peuvent ensuite étre transposes aux alliages Ni5%W qui
présentent des mécanismes de recristallisation similaires.

Les alliages Fe48%Ni ont été fournis sous forme de tdles minces d’épaisseur 50 pm
apres une déformation par laminage de 99%. Plusieurs coulées modeles ont été élaborées dans
le but de vérifier I’influence des éléments d’addition sur les mécanismes de recristallisation et
la formation de la texture Cube. Le tableau 11.1 présente les différentes coulées utilisées.

Tableau I1.1 : Composition chimique des alliages Fe48%Ni étudiés.

Eléments (% massique)
Coulée Ni Mn S Nb Al Ti Zr
TD634-1 | 48 0,3 0 0 0 0 0 0
(S-0)
TD634-2 | 48 0,3 0,002 |0 0 0 0 0
(S-20)
TD634-3 | 48 0,3 0,004 |0 0 0 0 0
(S-40)
TD634-4 | 48 0,3 0,006 |0 0 0 0 0
(S-60)
TD635-1 | 48 0,3 0,004 |0 0 0 0 0
(Nb-0)
TD635-2 | 48 0,3 0,004 0,02
TD635-3 | 48 0,3 0,004 0,035
(Nb-350)
TD635-4 | 48 0,3 0,004 |0,05 0 0 0 0
(Nb-500)
TD637-2 | 48 0,3 0,004 |0 0,02 0 0 0
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TD637-4 | 48 0,3 0,004 |0 0,05 0 0 0
TD638-2 | 48 0,3 0,004 |0 0 0,02 0 0
TD638-4 | 48 0,3 0,004 |0 0 0,05 0 0
TD639-2 | 48 0,3 0,004 |0 0 0 0,02 0
TD639-4 | 48 0,3 0,004 |0 0 0 0,05 0
TD640-2 | 48 0,3 0,004 | 0,035 0,02 0 0 0
TD641-3 | 48 0,3 0,004 | 0,035 0 0,05 0 0
TD642-3 | 48 0,3 0,004 | 0,035 0 0 0 0,05

Concernant I’alliage Nil14%W, deux coulées fournies en tbles de 80 um d’épaisseur
apres une reduction supérieure de 98% par laminage ont été étudiées : Une coulée de référence
de la société EVICO (Allemagne) présentant une bonne texture Cube avec un état de surface
quasi-parfait pour I’épitaxie et une coulée fournie par APERAM dont 1’objectif est d’optimiser
la texture Cube et I’état de surface. La composition chimique de 1’alliage Ni14%W APERAM
est indiquée dans le tableau I1.2, celle d’EVICO n’a pas été communiquée (nous l’avons
quantifié par EDS).

Tableau 11.2 : Composition chimique des alliages Ni14%W étudiés.

Eléments (% massique)
Coulée W C Mn Mg S Ti Fe
NiW_APERAM | 14 | 0,016 | 0,023 | 0,0017 | <0,0005 | <0,001 | O
NiwW_EVICO 12 |0 0 0 0 0 0,12

11.1.1. Les alliages FeNi

11.1.1.1. Propriétés physiques et mécaniques des alliages FeNi
Les alliages Fe-Ni sont connus pour leurs bonnes propriétés magnétiques pour des

teneurs en nickel supérieures a 28%. Leur structure cristallographique est alors cubique a faces
centrées. A ces teneurs, ils ne présentent pas de transformation de phase a 1’état solide sauf une
mise en ordre au voisinage de FeNis (Figure I1.1). Ces propriétés leur donnent une grande
facilité de laminage a froid jusqu’a des épaisseurs trés faibles (5 a 10 um) et une capacité a étre
traités thermiquement dans une large gamme de températures sans changements de phases,
traitements tres utiles pour developper des textures de recristallisation ou des propriétés
magnétiques exceptionnelles.
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Figure 11.1 : Diagramme de phases des alliages binaires FeNi [38].

Les alliages FeNi presentent un certain nombre de propriétés en fonction de la teneur en
nickel. Le paramétre de maille et la masse volumique des FeNi évoluent suivant la loi des
mélanges dans un large domaine de composition (au-dessus de 40%Ni) (Figure 11.2) [39].
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Figure 11.2 : Paramétre de maille a et masse volumique b des alliages FeNi a 20°C [39].
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Une autre caracteristique des alliages FeNi est leur faible coefficient de dilatation
thermique en dessous de leur point de Curie. Alors que ce facteur est de 10 K™ dans les métaux
de transition voisin du nickel, il est d’environ 10 fois plus faible dans les alliages FeNi et plus
précisément dans I’Invar (Fe36%Ni). Au-dessus du point de Curie, il apparait un comportement
classique du coefficient de dilatation. La figure 11.3 présente la dilatabilité des FeNi en fonction
de la teneur en nickel pour différentes températures.
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Figure 11.3 : Evolution du coefficient de dilatation thermique des alliages FeNi en fonction de la
température [39].

Les alliages FeNi possedent par ailleurs de bonnes caractéristiques électromagnétiques
en particulier de fortes perméabilités, ce qui permet de les classer dans une catégorie de
matériaux magnétiques doux tres variés.

La résistivité de la plupart de ces alliages est faible et pour les applications
¢lectromagnétiques on cherche a 1’augmenter avec la présence d’éléments résiduels (ex. le
chrome et le molybdéne) et avec la température d’utilisation car ces derniers apportent des
perturbations a la propagation des électrons de conduction.

Les propriétés mécaniques des alliages FeNi sont aussi une caractéristique importante
pour leur utilisation. Le module d’Young dépend de la distance interatomique et décroit avec
I’accroissement de celle-ci résultant de 1’agitation thermique. Sur la figure I1.3, on observe un
comportement classique du module d”Y oung (décroissance monotone avec la température) pour
les alliages a forte teneur en nickel présentant de faibles anomalies de dilatation. Pour des faibles
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teneurs en nickel, on observe une variation de moins en moins rapide du module d’Young avec
la température allant jusqu’a une inversion au-dessus du point de Curie ou I’augmentation du
paramétre de maille passe par un maximum (Invar), consécutive de la magnétostriction

volumique spontanee.
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Figure 11.4 : Variation du module d”Young de différents alliages FeNi avec la température [40].

La plus grande partie des alliages FeNi commerciaux se trouve sous forme de tdles
minces obtenues par laminage a froid. Ces tbles sont utilisées soit a 1’état écroui si elles
remplissent une fonction mécanique (alliages a dilatation contrdlée), soit a 1’état recristallisé
(pour des applications magnétiques). La texture de déformation de ces alliages est de type
Cuivre (composantes B, C et S) et celle de recristallisation de type Cube pour des taux
d’écrouissage ¢levés comme indiqué dans le chapitre I. L’addition de certains éléments
chimiques dans les alliages FeNi (ex. Ti, Cr, Mo, W...) tend généralement a abaisser 1’énergie
de defauts d’empilement et ainsi modifier la texture de déformation et affaiblir la texture Cube
a la fin de la recristallisation [39]. Lorsque les recuits sont prolongés a de hautes températures
(au-dessus de 1000°C), il y a apparition de la recristallisation secondaire avec de gros grains
d’orientation majoritairement {120}<001> et {112}<321>[39] .

11.1.1.2. Utilisation des alliages FeNi
Les alliages FeNi sont utilisés dans un grand nombre d’applications. On se limitera aux

deux alliages FeNi utilisés dans le cadre de cette thése a savoir le Fe48%Ni (Rectimphy) et le
Fe56%Ni (Satimphy).
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Les alliages Fe48%Ni sont souvent utilisés pour leurs propriétés magneétiques dans les
transformateurs et sont aussi de bons candidats pour des substrats pouvant supporter des
couches fonctionnelles. C’est pourquoi APERAM est dans une phase d’optimisation des
substrats Fe48%Ni fortement texturés Cube pour I’¢laboration de cellules photovoltaiques (voir
introduction générale).

Les alliages Fe56%Ni sont quant a eux utilisés dans 1’industrie des capteurs de courant
aussi bien pour surveiller les réseaux électriques basse et moyenne tension, que pour mesurer
le courant en temps réel a cause de leur forte perméabilité magnétique.

11.1.2. Les alliages Ni5%W
L’alliage Ni5%W (ou Nil4%W en pourcentage massique) est actuellement 1’alliage de

référence pour les substrats de cables supraconducteurs. En effet, cet alliage présente de bonnes
propriétés d’épitaxie avec le supraconducteur YBaCuO (température critique Tc=93 K) par
rapport au nickel pur (le paramétre de maille de ’alliage Ni5%W (3,54 A) est proche de celui
du supraconducteur YBaCuO (3,85 A)) [41, 42].

L’ajout du tungstene en solution solide dans la matrice de nickel permet d’abaisser la
température de Curie et d’approcher la température de 1’azote liquide (77 K), température
d’utilisation du cable (Figure I1.5) [42]. 1l est donc important d’utiliser un alliage ayant une
température de Curie inférieure a 77 K pour ne pas dégrader les propriétés du supraconducteur
(I’alliage a 9 ou 10% de W est préconisé). Mais il faut aussi tenir compte de I’évolution de la
texture Cube en fonction de la teneur en tungsténe dans ces alliages. Les travaux de Subramaya
[43] sur la recristallisation des alliages NiW montrent que 1’ajout de tungsténe dans la matrice
de nickel ne dégrade pas la texture Cube jusqu’a 5% at (Figure I1.6). Au vu de ces résultats, et
du fait que I’alliage Ni5%W présente un meilleur compromis entre la température de Curie (335
K) et la texture Cube (100%, avec une deviation de 15°), cet alliage est choisi comme substrat.
Il présente une résistance mécanique (170 MPa) quatre a cing fois supérieure a celle du nickel
pur [41].

700

100

ﬂ T T T T T T T T T v T
o 2 4 & 8 10
W (at. %)

Figure 11.5 : Variation de la température de Curie en fonction de la teneur en tungstene [42].
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Figure 11.6 : Fraction volumique de la texture Cube (tolérance 15°) aprés recristallisation en fonction
de la teneur en W dans les alliages NiW [43].

L’alliage Ni5%W présente ainsi un meilleur compromis en termes de texture, d’épitaxie
(parametre de maille), de température de Curie et de propriétés mécaniques. C’est pourquoi ce

matériau est actuellement utilisé dans 1’industrie des cables supraconducteurs.

11.2. Techniques expérimentales

11.2.1. Préparation des échantillons
Les échantillons utilisés dans cette thése nous sont fournis par le centre de recherche

APERAM Alloy Imphy sous forme de ruban a 1’état laminé a froid d’épaisseur 50 um pour les
alliages Fe48%Ni et 80 pm pour les alliages Ni5%W. Avant d’étre analysés, les échantillons
subissent un certain nombre d’étapes de préparation. D’abord, les échantillons sont découpés a
I’aide d’une micro-trongonneuse aux dimensions voulues. Apreés la découpe, les échantillons
subissent un polissage mécanique et électrolytique dans le plan de laminage (DL, DT). Le
polissage mécanique s’effectue a 1’aide de papiers abrasifs SiC jusqu’au numéro 4000 puis avec
de la pate diamantée jusqu’au quart de micron (Figure 1.7 a). Pour ce polissage, les échantillons
sont collés sur un porte échantillon en résine avec du scotch double face (Figure 11.7 b). Les
¢chantillons sont ensuite plongés dans 1’acétone afin de retirer le scotch sans les endommager
a cause de leur faible épaisseur. Aprés un nettoyage a 1’éthanol, les échantillons sont électropolis
dans le but de retirer la couche superficielle écrouie par le polissage mécanique. Pour ce
polissage électrolytique, nous avons utilisé un bain A2 (Struers) avec une tension de 30 V, un
flux de 15 et une durée de 12 secondes. Il est important de noter que les échantillons qui sont
analysés par diffraction des rayons X ne sont pas électropolis et ceux analysés par diffraction
des neutrons ne subissent aucun polissage préalable.

Pour mettre en évidence la microstructure (grains, joints de grains, macles, ...) en
microscopie optique, une attaque colorante est pratiquée sur les échantillons (Figure 11.7 c-d).
Cette attaque permet de colorier les grains en fonction de leur orientation cristallographique, de

détecter les macles et de révéler les joints de grains. En effet, I’attaque chimique étant sensible
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a ’orientation, il apparait des différences de relief selon I’orientation et donc de réflexion de la
lumiére entre les cristaux d’une méme phase. Les électrolytes utilisés pour ces attaques
colorantes sont les suivantes :

Attaque colorante électrochimique : 100 ml d’eau distillée et 10 g de thiosulfate de sodium
cristallisé. L’échantillon fixé sur I’anode est immergé dans la solution d’attaque contenue dans
un bécher métallique qui joue le rdole de cathode. L’anode et la cathode branchées aux bornes
du générateur, la tension est progressivement augmentée jusqu’au changement de couleur de
I’échantillon selon 1’appréciation de 1’opérateur.

Attaque chimique : 50% d’eau distillée et 50% de bisulfite de soude (% en volume).
L’échantillon apres le polissage électrolytique est plongé dans la solution d’attaque et change
de couleur aprés quelques secondes.

Figure 11.7 : (a-b) Polissage des échantillons, (c) surface d’un échantillon Fe48%Ni recuit aprés
attaque chimique colorante et (d) surface d’un échantillon Ni5%W aprés attaque électrochimique
colorante.

11.2.2. Caractérisation de la texture et de la microstructure

11.2.2.1. MEB/EBSD
Pour caractériser 1’orientation des grains dans un matériau, il est intéressant d'utiliser la

technique EBSD. Il s'agit un systéeme composé d'un détecteur (caméra CCD) couplé a systeme
de contr6le et une suite logicielle, cet ensemble étant installé sur un microscope électronique a
balayage. Cette technique présente [’avantage de permettre des corrélations entre la
microstructure et la texture du matériau. Ainsi, cette technique nous a permis de caractériser
des microstructures de déformation, des premiers germes de recristallisation ainsi que des états
completement recristallisés dans nos matériaux. La reconstruction de la microstructure est

fondée sur I’indexation de diagrammes de Kikuchi issus de l'interaction électrons-matiere. Dans
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les paragraphes qui suivent, le principe de formation des lignes de Kikuchi qui permettent
d’accéder aux orientations cristallographiques sera bri¢vement décrit.

Les électrons incidents qui arrivent sur I'échantillon, vont diffuser dans toutes les
directions suite aux interactions électrons-matieres. Une partie de ces électrons vont alors étre
en condition de diffraction avec les plans cristallins selon la relation de Bragg : 2dsinf=nA, avec
d la distance inter-réticulaire, 0 I’angle d’incidence, n un nombre entier et A la longueur d’onde
incidente. Ces électrons sont donc diffractés par différentes familles de plans cristallins et
chaque famille de plans forme ainsi deux cones de diffraction fortement ouverts (Figure 11.8 —
ici, une seule bande est représentée sur le schéma). L’intersection de ces cones avec un écran
phosphorescent, placé face a I’échantillon, donne lieu a plusieurs paires de ligne de Kikuchi et
délimitent une bande. Les bandes observées sont donc simplement la trace sur I’écran des plans
diffractants. Les bandes d’un cliché étant identifiées, le principe de I’indexation est de
sélectionner un certain nombre de bandes et de calculer les angles qu’elles font les unes avec
les autres. Ces angles sont alors comparés avec ceux donnés dans une base de données. S’il y a
correspondance, les bandes sont alors indexées donnant ainsi des pbles aux croisements de ces
familles de plans. S’il y a plusieurs solutions, le logiciel pourra choisir a 1’aide de plusieurs

parametres la solution la plus probable.

Faisceau
d’électrons incidents

Ecran de Ecran de
phosphore phosphore

Plans
diffractants

(C'ones de
diffraction

Echantillon %

incliné de 70° ‘Q‘L‘

A
Cristal
incline

Cénes de

Lignes de : ¢
ol diffraction

Kikuchi

Lignes de
Kikuclu

Figure 11.8 : Principe de formation des lignes de Kikuchi [44].

du réseau

Le systéeme EBSD du laboratoire est installé sur un microscope électronique a balayage
MEB-FEG (Field Emission Gun) ZEISS SUPRA 55VP opérant a 25 kV. Les données stockées
durant 1’acquisition (position, orientation, indice de qualité¢ du diagramme de Kikuchi, indice
de confiance de I’indexation et diverses autres informations éventuelles telles que les phases,
les données EDS, etc.) sont traitées a I’aide du logiciel OIM™ Analysis (Orientation Imaging
Microscopy) pour créer des cartographies d’orientations et permettre une représentation
simultanée de la microstructure et de la texture cristallographique.

11.2.2.2. Diffraction des rayons X et des neutrons
Généralement, la texture cristallographique des matériaux polycristallins est

caractérisee par diffraction des rayons X ou des neutrons. La détermination de la texture par
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diffraction des rayons X est fondée sur la methode par réflexion de Schulz [45]. L’échantillon
est placé au centre du goniométre. Quand le faisceau de rayons X incident arrive sur
I’échantillon, il est diffracté par certaines familles de plans cristallins selon la loi de Bragg
(Figure 11.9). Le faisceau diffracté est détecté par un détecteur courbe (0-120°). Ce détecteur
permet d’obtenir un spectre de diffraction contrairement a un détecteur ponctuel et ainsi
d’acquérir plusieurs figures de poles simultanément. L’échantillon est alors soumis a un
mouvement de translation selon I’axe X1 imposé afin que le faisceau balaie une plus grande
zone pour augmenter la statistique de comptage. Deux rotations radiale (angle y entre 0 et 70°
selon X») et azimutale (angle ¢ entre 0 et 360° selon X3) sont effectuées.

Les mesures de texture par diffraction des rayons X ont été réalisées au moyen d’un
goniometre de texture de type Siemens-Liicke et équipé d’une anticathode de cobalt Co Ka
(A=1,788 A) avec une tension d’accélération de 30 kV. Les trois figures de pole {200}, {220}
et {111} ont été mesurées simultanément en utilisant un pas d’acquisition de 5° en y et .
L’analyse des données a été réalisée a 1’aide du logiciel Labotex qui utilise la méthode ADC
(Arbitrarily Defined Cells) [46] pour calculer la fonction de distribution des orientations
cristallographiques (FDOC) et les figures de pbles complétes.

translation

& X, Faisceauincident

échantillon

Faisceau diffracté

Détecteur courbe \]

Figure 11.9 : Principe de la mesure d’une figure de poles {hkl} par diffraction des rayons X.

Les mesures de texture par diffraction des neutrons sont faites en transmission sur les
volumes diffractant de I’ordre du cm® en raison du fort pouvoir de pénétration des neutrons dans
les matériaux. Le traitement des données se fait de facon identique a celui utilisé pour la
diffraction des rayons X.

Nous avons utilisé la diffraction des neutrons non seulement pour le calcul des textures
mais aussi et surtout pour 1’estimation de I’énergie stockée dont le principe sera présenté dans
ce chapitre. Les mesures ont été réalisées au Laboratoire Léon Brillouin (LLB) du CEA Saclay
sur le goniomeétre 6T1, les neutrons étant produits par le réacteur Orphée avec une longueur
d’onde de 1,159 A.
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11.2.3. Microscopie Electronique a Transmission (MET)
Dans le but de vérifier la présence des précipités et de confirmer les résultats obtenus

par MEB, les observations par MET (de marque JEOL 2000EX) ont été effectuees sur les plans
de laminage des échantillons a 1’état déformé a I’Institut de Chimie et des Matériaux de Paris-

Est (ICMPE). La procédure d’amincissement des lames est décrite dans 1’annexe 2.

11.2.4. Diffusion des Neutrons aux Petits Angles (DNPA)
La DNPA est une technique tres puissante pour la détection et I'étude des particules ou

des fines inhomogénéités a I'échelle du nanometre. Pour les matériaux métalliques, elle donne
des informations statistiques quantitatives (taille moyenne et distribution de tailles, forme,
fraction volumique, ...) sur des particules de taille nanométrique dans des échantillons de
dimensions macroscopiques (=~ mm), et peut dans certains cas fournir des informations a une
échelle plus fine (~ 1 nm) qu’avec des techniques classiques d’observations telles que le MET,
en particulier dans les matériaux ferromagnétiques.

11.2.4.1. Principe de la mesure
Le principe de la technique est le suivant : si un faisceau monochromatique de neutrons

thermiques est envoyé sur un échantillon solide contenant des hétérogénéités ou des
nanoparticules, le faisceau transmis est élargi, et cet élargissement est en gros inversement
proportionnel a la dimension moyenne des particules. Une diffusion est alors observée dans un
domaine angulaire 26 d’environ 5° autour du faisceau direct transmis.

Faisceau transmis

Echantillen

Figure 11.10 : Schéma de principe de la technique de diffusion de neutrons aux petits angles sous
champ magnétique.

Pour un systéeme constitué de Ny particules identiques de volume Vp, homogenes en
composition et de méme morphologie, I'intensité diffusée est égale a :

1 a ) - 2 2, -
— | — ~N_V."Ao°F ,R)S(q,R 1.1
V[ dQ]m) N, 2Ap?F (4, R)S(4,R) (1)
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Le vecteur de diffusion q est li¢ a la longueur d’onde A et a ’angle de diffusion 260,
_Arxsing
)

de rayon R, F(g, R) est donné par :

, F(q, R) est le facteur de forme des particules. Dans le cas des particules sphériques

sin(gR) —gRcos(gR)
q3R3

S(q, R) est le facteur de structure, qui prend en compte les interférences entre particules. Pour

F(q,R)=3 (1.2)

des systemes tres dilués (fraction volumique de particules < 1%), S(q, R) est égal a 1 sur tout

le domaine de g. Ap est le contraste moyen des particules par rapport a la matrice, défini, comme
la variation de densité de longueur de diffusion moyenne entre les particules p et la matrice m,
soit, pour le contraste nucléaire :

b, b
el = o (11.3)
Vat Vat

ou Va™ et Va sont les volumes atomiques respectivement dans la matrice m et dans les
particules p. bm et bp sont les longueurs moyennes de diffusion correspondantes. Dans le cas ou

plusieurs eéléments composent la matrice et/ou les particules : b, = Zci b,
i

ou c; est la concentration en élément i et bj la longueur de diffusion de I'élément i.

11.2.4.2 Procédure expérimentale
Les expériences ont été réalisées sur I’instrument « PAXY » du laboratoire Léon

Brillouin, CEA Saclay a température ambiante (Voir figure 11.11) qui a un détecteur 2-D
permettant I'acquisition de I’intensité de diffusion anisotrope. L'étude d'un domaine de taille de
précipités situé entre 0,5 nm a environ 20-30 nm nécessite deux configurations de mesure qui
sont definies par la longueur d'onde (1) des neutrons incidents et la distance échantillon-
détecteur (D). Les configurations utilisées pour cette étude, sont 0,6 nm/2m et 0,96nm/5m
couvrant un vecteur de diffusion (g) de 0,08 4 1,8 nm™ (q =4 = 0 sin/ A ol 20 est ’angle de
diffusion).
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Figure 11.11 : Schéma de principe de fonctionnement du spectre PAXY pour les mesures de DNPA au
LLB.

L’intensité de diffusion mesurée par les cellules du détecteur, est le nombre
d’impulsions regues, soit :
1 (do
Imesurée = V_(E} E(ﬂ‘)'A'eéch(o(/i)'Q'Téch +1 porte-éch (I |4)
éch total
A et e¢ch sont respectivement la section et 1’épaisseur de I’échantillon, E(4) est I’efficacité des
cellules du détecteur, Q est ’angle solide d’une cellule, Tech est le facteur de transmission de

’échantillon, @ (1) est le flux de neutrons incidents et _1 [d_d) est la section efficace de
Véch dQ

diffusion cohérente et incohérente par unité de volume de 1’échantillon. La détermination de
cette grandeur nécessite un traitement préliminaire du signal afin de s’affranchir des conditions
expérimentales et d’exprimer I’intensité initialement en nombre de coups, en barns ou cm?/cm®,
Le plexiglas est utilisé pour la correction de I’efficacité des cellules. Le calcul est le suivant :

Iéchantillm _Tport&éch ><-I_éch

1 [dd] _ €sen < Teen <E (1.5)
Véch dQ total I plexi _Tporte—éch ><Tplexi
eple><i ><-I—plexi

oU lpiexi, €plexi €t Tplexi sont respectivement 1’intensité diffusée, 1’épaisseur et le facteur de
transmission du plexiglas. F est le facteur de normalisation égal a :
I iei — T W XT

orte-écl
< p
(S

F = plexi ><Tplexi (I |6)
p(1).AQ

plexi plexi

11.2.5. Mesure de la dureté et de la rugosite
La dureté Vickers des échantillons a été déterminée a 1’aide d’un microdurométre

(LECO M-400-H). Le principe consiste a faire pénétrer une pointe de diamant dans I’échantillon
préalablement poli durant quelques secondes. Au retrait de la pointe, une empreinte en forme
de losange est laissée sur la surface de 1’échantillon. Les dimensions de cette empreinte
permettent de calculer la dureté Vickers en utilisant la relation ci-dessous :
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1,854 F
d—zx (11.7)

d (en mm) est la valeur moyenne des deux diagonales et F (en N) est la charge de pénétration
appliquee.

HV =

La rugosité est un paramétre important pour la caractérisation de 1’état de surface d’un
matériau. L optimisation des substrats passe aussi par une amélioration de I’état de surface et
donc par une diminution de la rugosité qui doit donc étre caractérisée. Plusieurs techniques de
mesures de rugosité existent, on peut citer le palpeur capacitif, la microscopie a force atomique
et le profilomeétre optique. Dans ce travail, la rugosité a été mesuree par profilometrie optique
qui est une technique non destructive. Cette technique est trés adaptée a nos besoins, de par la
grande surface de mesure (0,25 mm?) et sa précision. Le systéme de mesure fonctionne sur le
principe de I’interférométre de Michelson, interférences obtenues entre un miroir de référence
et la surface de 1’échantillon qui doit étre réfléchissante.

11.2.6. Techniques d’estimation de I’énergie stockée : application aux alliages
Fe48%Ni fortement déformés
L’¢énergie stockée qui est I’énergie motrice de la recristallisation est une caractéristique

importante pour [’optimisation des textures, des microstructures et ainsi des propriétés
mécaniques d’un matériau. Il est donc nécessaire dans notre étude de savoir estimer cette
énergie afin de maitriser le traitement thermique pour optimiser la texture des substrats.

Dans la littérature, plusieurs techniques ont été utilisées pour estimer I’énergie stockée.
On peut citer entre autres la calorimétrie, les techniques basées sur la diffraction des rayons X
et des neutrons et les techniques microscopiques. Les techniques microscopiques et de
diffraction permettent d’estimer 1’énergie stockée par orientation cristallographique
contrairement a la calorimétrie qui mesure 1’énergie stockée par toute la microstructure.

Dans une méme microstructure, toutes les orientations ne stockent pas la méme quantité
d’énergie. Ainsi, Branger et al. [47] ont estimé 1’énergie stockée par les orientations
cristallographiques a partir de la diffraction des neutrons dans un alliage Fe53%Ni laminé a
froid (95% de réduction). Ils ont montré que 1’énergie stockée varie selon 1’ordre suivant en
fonction des composantes de texture C, S, B et Cube : Ec (28 J/mol) > Es (18 J/mol)=Eg (18
J/imol) > Ecube (10 J/mol). En analysant la microstructure d’un aluminium pur déformé par
compression, Theyssier et al. [48] ont calculé 1’énergie stockée par les mémes orientations
cristallographiques a partir de la taille des cellules et de leur désorientation (approche de
Dillamore) et sont arrivés au résultat suivant : Es (22,2 kJ/m) > Ec (18,4 kJ/m?) > Eg (15,5
kJ/m3) > Ecuwe (10,4 kJ/m=3). Ces deux résultats montrent que 1’énergie stockée varie avec
’orientation et que ’orientation Cube stocke moins d’énergie que les autres orientations.

Les différentes techniques de mesure de 1’énergie stockée ne ménent pas toujours aux
mémes résultats. C’est ainsi que Samet-Meziou et al. [49] ont mesuré 1’énergie stockée par
I’orientation {111}<110> dans un acier IF laminé a 40% en utilisant les techniques
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microscopiques et la diffraction des neutrons et les valeurs trouvees sont respectivement de 3
J/mol et 5 J/mol.

En conséquence, dans notre analyse, trois méthodes d’estimation de 1’énergie stockée
sont présentées et comparees pour deux échantillons Fe48%Ni fortement déformés. Les
mesures sont faites pour les principales orientations de déformation B, C et S mais aussi pour
I’orientation Cube. Les trois techniques utilisées sont : la diffraction des neutrons qui utilise
I’¢largissement des pics de diffraction, la méthode KAM (Kernel Average Misorientation)
reposant sur la distorsion locale du réseau cristallin et la méthode de Dillamore s’appuyant sur
les morphologies des sous-structures de déformation. Ces deux derniéres méthodes utilisent les
parameétres microstructuraux caractérises par EBSD (désorientation, tailles des cellules de

dislocations, ...).

11.2.6.1. Mesure de I’énergie stockée par diffraction des neutrons
Il est connu que la forme des pics de diffraction (rayons X ou neutrons) est modifiée par

toute déformation du réseau cristallin a I’échelle atomique. Le principe de la mesure de I’énergie
stockée repose sur 1’analyse de 1’¢largissement du profil des pics de diffraction induit par les
déformations.

Le principe est le suivant : les largeurs intégrales des pics de diffraction sont mesurées
pour de nombreuses orientations (), @) et pour plusieurs familles de plans {hkl}, ce qui permet
de déduire selon la procédure de Stibitz [50], une énergie stockée en chaque point d’une figure
de plles. Ainsi, une reconstruction de la fonction de distribution de I’énergie stockée (FDES)
est possible a partir des densités de p6les (déterminées pour chaque famille de plans {hkl})
pondérées par I’énergie stockée en chaque pdle. En tenant compte de la fonction de distribution
des orientations cristallographiques, on obtient la répartition de I’énergie stockée dans tout
I’espace selon la méthode proposée par Kallend et al. [51] et développée par Rajmohan [52].

Compte tenu de la symétrie orthotrope de la texture des échantillons, les mesures de
I’énergie stockée ne sont réalisées que sur un quart des figures de poles. Des scans en 6-20 sont
mesurés pour différentes valeurs de (), @) sur chaque quart des figures de poles, décrivant un
pavage régulier de 15x20° complété par les positions correspondant a des renforcements de
texture sur les figures de pbles (Figure 11.12). Environ 60 scans sont enregistrés sur chaque quart
de figure de poles.
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Figure 11.12 : (a) Positions des mesures d’élargissement des pics de diffraction sur un quart de figure

de p6le {200} pour un alliage de Fe-Ni laminé [17], (b) exemple de données recueillies en un point du
pavage.

En chaque point des figures de poles, on détermine le profil du pic de diffraction.
L’¢largissement du pic provenant de la résolution instrumentale est retranché du profil. La
méthode de la largeur intégrale est utilisée dans le but de séparer la contribution de la taille des
domaines cohérents de diffraction de celle des microdéformations sur 1’élargissement des pics
de diffraction. Dans ce cas, la largeur intégrale normalisée de chaque pic bm(s), peut étre décrite
comme étant la somme de la largeur intégrale normalisée de 2 gaussiennes, I’une dépendant de
la taille des domaines cohérents de diffraction bp(s) et I’autre de la déformation bs(s) :

_[ I(s)ds

b, (s)=b,’(s)+bs’(s)= é +2n<e? >s” avec b, (s)= S (11.8)

max
Ou s est le vecteur de diffraction égal a (2sin@)/A, D la taille moyenne des domaines et <¢?> est
la microdéformation supposeée ici isotrope et homogene.

Pour une orientation j, diffractée a la position (y, ¢), I’énergie stockée est reliée a la
microdéformation par I’équation I1.9 [52].

E,( ,@:Zﬂﬁ)qz > (0) (11.9)
OU Yhi et vhk sont respectivement le module d’Young et le coefficient de Poisson dans le plan
{hkl}.

En faisant 1’hypothése que pour un taux de réduction donné, le terme de
microdéformation est constant pour la méme famille de plans et que D est constant quelle que
soit la famille de plans {hkl}, la taille moyenne du domaine diffractant s’en déduit facilement
a partir de deux ordres successifs d’'une méme famille de plans comme {111} et {222}.

11.2.6.2. Détermination de I’énergie stockée par ’approche de Dillamore
Le calcul de I’énergie stockée par ’approche de Dillamore est basé sur I’idée selon

laquelle I’énergie de déformation d’un grain est accumulée dans les parois des cellules de
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dislocations [53]. Le principe de cette approche est de mesurer la taille des cellules d et la
désorientation moyenne 6 de leurs parois et d’en déduire 1’énergie stockée dans les parois de
cellules, en s’appuyant sur le modéle de Read et Shockley (Figure 11.13). L’énergie stockée est
alors donnee par la relation suivante :

E=—2Z (11.10)

K est un facteur qui dépend de la forme des cellules (K=3,31 pour des cellules équiaxes), V est
le volume molaire (V=7.10"° m3/mol pour le Fe48%Ni), y est I’énergie de joint de désorientation
8 donnée par la relation de Read et Shockley (équation 11.11). 6 est la désorientation de paroi
pour laquelle I’énergie est saturée (ym).

7=7m£[1—lniJ (11.11)

(7

m

6

m

d: taille de cellule @: désorientation entre cellules

Figure 11.13 : (a) Cellules de dislocations et parois de cellules a I’intérieur d’un grain déformé et (b)
microstructure de déformation d’un alliage Fe48%Ni laminé de 99%.

11.2.6.3. Détermination de I’énergie stockée par KAM
Les désorientations locales sont de bons indicateurs de 1’organisation intragranulaire des

dislocations et ainsi de 1’énergie stockée. Afin de quantifier ces désorientations locales, on
utilise le paramétre KAM (Kernel Average Misorientation) défini dans le logiciel OIM™, Le
KAM représente la moyenne des désorientations entre le pixel analysé et les pixels du kernel
(Figure 11.14) en excluant les désorientations supérieures & un angle limite correspondant a
I’angle de désorientation seuil de définition du joint de grains.
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Figure 11.14 : Principe du KAM : 6; est la désorientation entre le point analysé et 1’un de ses voisins i
du kernel de deuxiéme ordre, n est I’ordre du kernel (n=2 sur la figure).

A partir de la désorientation KAM (en radian) déterminée, on peut estimer la densité de
dislocations p [54-57] et en déduire I’énergie stockée selon les relations ci-dessous :

- ang , (11.12)
1 2
E = ptib (11.13)

a est un parametre qui dépend du type de joint de grains et qui, dans la plupart des travaux n’est
pas pris en compte dans le calcul de la densité de dislocations, nous 1’avons pris égal a 2 dans
notre étude en se basant sur les travaux de Calcagnotto et al. [56], | et b sont respectivement le
module de cisaillement et le vecteur de Burgers. .

11.2.6.4. Analyse comparative des trois méthodes d’estimation de I’énergie
stockée

Pour comparer les trois méthodes d’estimation de 1’énergie stockée, nous avons utilisé
les résultats obtenus d’une part, sur nos échantillons Fe48%Ni (TD634-1 (0 ppm de S) et
TD634-3 (40 ppm de S)) et d’autre part, ceux de la littérature. L’énergie stockée des orientations
de laminage B, C, S et I’orientation de recristallisation Cube est calculée dans les états écrouis.
Les résultats obtenus sont présentés sur la figure 11.15.

(@ (b)
— A — A
S 20T S5 20 +
£ . =
Sl = Dillamore 5 = Dillamore
> 5 KAM o LT
N r<r) u KAM
=% Neutron < N
S 10t 810 + eutron
w (7]
i o
2 st 2 5+
[«5) [«5)
[ c
LLi LU

0 - o -

S C B Cube S C B Cube
Orientation Orientation

Figure 11.15 : Energie stockée par les orientations B, C, S et Cube dans les échantillons (a) TD634-1
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et (b) TD634-3 laminés a froid, calculée par trois approches différentes (Dillamore, KAM, et
diffraction des neutrons).

De ces graphes, on constate que 1’énergie stockée suit la méme tendance pour les trois
méthodes de calcul : E(S)>E(C)>E(B)>E(Cube). De plus, cette tendance est reproductible pour
les deux échantillons TD634-1 et TD634-3. Cette évolution de 1’énergie stockée en fonction
des orientations est en accord avec les résultats obtenus par Etter et al. [17] dans le Fe53%Ni
laminé a 77% et a 95%.

Malgré [D’évolution similaire de [’énergie stockée avec les orientations
cristallographiques, les valeurs de cette énergie sont tres différentes d’une technique de calcul
a une autre. D’une fagon générale, 1’énergie stockée calculée a partir de la diffraction des
neutrons est supérieure a celle calculée par 1’approche KAM, qui est elle-méme largement
supérieure a 1’énergie stockée calculée par la méthode de Dillamore (Eneutron™>Exam>Enbiliamore).
Il existe une grande différence entre les résultats obtenus par la technique de Dillamore et les
deux autres techniques. Cette différence peut étre liée a la prise en compte dans les mesures des
différents types de dislocations (SSD (Statistically Stored Dislocations) et GND (Geometrically
Necessary Dislocations) et peut aussi s’expliquer par la prise en compte ou non des cellules et
des parois de dislocations dans les mesures.

Les dislocations peuvent étre separées en deux catégories : les dislocations GND qui
sont responsables des distorsions du réseau cristallographique et les dislocations SSD appariées
(Figure 11.16). Sur la figure 11.16 (a-c), sont représentés des joints de grains contenant les
différents types de dislocations. On montre ainsi que les dislocations SSD ne favorisent pas la
désorientation du joint. Lorsque les deux types de dislocations se trouvent dans un méme joint,
les deux grains se désorientent de 61. Quand, dans le joint, il n’existe que des dislocations GND,
les grains se désorientent fortement de 02 supérieur a 01. La figure 11.16 (d-e), illustre la
distorsion de réseau créée par les dislocations GND.
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Figure 11.16 : Représentation schématique des concepts de GND et SSD. (a)-(c) Les GND entrainent
la désorientation entre deux cristaux et (d)-(e) I’accumulation des GND entraine la distorsion du réseau
[57, 58].

Dans le cas de la mesure de I’énergie stockée a partir de la diffraction des neutrons,
I’intérieur des cellules de dislocations et les parois des cellules contribuent a 1’élargissement du
pic de diffraction [59, 60] comme indiqué sur la figure 11.17. Les contraintes a ’intérieur du
matériau aprés une déformation sont dues aux deux contributions GND et SSD, ou les GND
polarisent le champ de distorsion du réseau. En conclusion, la mesure de I’énergie stockée a
partir de 1’¢élargissement du pic de diffraction prend en compte toute la microstructure (cellules
et parois de dislocations) et les deux types de dislocations (GND+SSD).
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Figure 11.17 : Contribution des cellules de dislocations et des parois de dislocations a 1’élargissement
du pic de diffraction dans un monocristal de cuivre déformé [59].

Contrairement a la diffraction des neutrons, la méthode de Dillamore ne prend en
compte que les dislocations GND contenues dans les parois de dislocations étant donné que
ladite méthode utilise la taille des cellules et la desorientation entre elles, celle-ci étant
principalement due aux GND. Cette méthode sous-estime donc 1’énergie stockée parce qu’elle
ne considére pas les dislocations SSD, dans les parois et toutes les dislocations a I’intérieur des
cellules.

La mesure de I’énergie stockée par KAM est aussi basée sur la désorientation. C’est une
désorientation entre un point donné et ses voisins. Comme dans la méthode de Dillamore, la
désorientation est due aux dislocations GND. Dans le présent travail, les parametres de calcul
ont ¢été choisis de telle maniére que I’intérieur des cellules de dislocations et les parois de
cellules soient tous pris en compte dans le calcul de 1’énergie stockée. Ainsi, le troisiéme voisin
a été choisi (le pas de scan étant 0,1 um, le kernel vaut 0,3 um, sachant que les cellules ont des
tailles 0,5<d<1 um) et le calcul du KAM exclut les désorientations supérieure a 15° dans le but
de ne pas prendre en compte les joints de grains. Contrairement a I’approche de Dillamore, les
valeurs d’énergie stockée calculées par la méthode KAM sont proches des mesures obtenues
par diffraction des neutrons. Néanmoins, le KAM sous-estime les dislocations SSD dans les
cellules et parois de dislocations parce que ne pouvant pas les mesurer.

Nous avons résumé la comparaison du calcul de I’énergie stockée entre les trois
méthodes par les équations suivantes :

ENeutrons = Ecellules + Eparois = EGNDoe"ules + ESSDoe"mES + EGNDpam»E + ESSDpam»E (I |14)
EKAM = Ecellules + Eparois = EGNDDe"u,eS EGNDparois (I |l5)
EDillamore = Eparois = EGNDparois (l |16)

En conclusion de cette étude comparative, la mesure de 1’énergie stockée a partir de
I’¢largissement du pic de diffraction des neutrons reste la meilleure méthode d’estimation de
I’énergie stockée parmi les trois méthodes. Toutefois, et bien que la méthode KAM sous-estime
les dislocations SSD, les valeurs d’énergie stockée calculées sont proches de celles calculées
par diffraction des neutrons. A travers cette étude, on constate qu’on peut facilement remonter
a I’énergie stockée par EBSD en utilisant le parametre KAM et ainsi éviter la diffraction des
neutrons qui est une technique couteuse et d’acces plus difficile.
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Chapitre 111 : Formation et optimisation de la
texture Cube dans les substrats Fe48%Ni et Ni5%W

Introduction
Le but de ce chapitre est d’étudier toutes les étapes d’élaboration d’un substrat Fe48%Ni

ou Ni5%W hypertexturé Cube, du matériau laminé a froid au matériau recristallisé. Dans
I’intérét d’optimiser la texture des substrats, pour leur bon rendement, le réle de certains
¢léments d’addition introduits dans les coulées et celui de 1’atmosphére de recuit sur la
recristallisation et la texture sont décrits et discutés dans ce chapitre.

I11.1. Textures et microstructures

I11.1.1. Textures et microstructures de déformation
Tous les échantillons ont subi un laminage a froid avec une réduction entre 98 et 99%%

pour donner des lames d’épaisseur 50 um (pour les alliages Fe48%Ni) et 80 um (pour les

alliages Ni5%W). Le taux de réduction est donn¢ par 1’équation suivante :

e —€
e

Réduction =

x100 (1.1)

Ou e; et efsont respectivement les épaisseurs initiale et finale de 1’échantillon.

Les échantillons sont analysés dans le plan de laminage (DL-DT). Les cartographies
d’orientations cristallographiques EBSD des échantillons déformés sont obtenues sur des zones
d’exploitation de 100 pm x 120 pum avec un pas de 0,1 pm.

Les échantillons déformés ont tous une microstructure et une texture similaires, qu’ils
soient en Fe48%Ni ou en Ni5%W. La figure I11.1 montre la microstructure et la texture
communes des echantillons déformes.

H S{123}<634> C{112}<111>
@ B{110}<112>

(b) (©)

Figure 111.1 : Microstructure et texture de déformation communes aux substrats étudiés. (a)
Cartographie EBSD, (b) figure de pbles {111} des échantillons Fe48%Ni (TD634-1) laminés de 99%
et (c) position idéale des composantes de déformation B, C et S sur la figure de pbles {111}.
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La figure 111.1 montre la présence de bandes de différentes orientations (bandes Cube
encadrée en blanc a I’intérieur de laquelle on observe les cellules d’orientations Cube). Aprés
traitement, par OIM et/ou Labotex, des données issues respectivement de 1’analyse EBSD et de
la diffraction des rayons X, on note la présence de trois composantes principales : la composante
Aluminium (S : {123}<634>), la composante Cuivre (C : {112}<111>) et la composante Laiton
(B : {110}<112>). La texture de ces échantillons est spécifique aux matériaux CFC a forte
énergie de défauts d’empilement fortement déformés par laminage (voir chapitre I). La figure
I11.2 présente les fractions d’orientations majoritaires dans les états déformés. Pour ce graphe,
un échantillon Fe48%Ni TD634-1 (S-0) a été choisi comme exemple. On remarque que la
composante Cube, qui est la principale orientation développée au cours de la recristallisation,
se trouve en trés faible quantité dans le matériau écroui (environ 1%).

-
2
=
28 1
241
.§24
£20 T
g 16
121
=
57
= 41
0 .
S C: B: Cube :
{132}<634>  {112}<111> {110}<112> {100}<001>
Composantes

Figure 111.2 : Fractions volumiques des principales composantes de déformation d’un échantillon
Fe48%Ni (TD634-1) laminé de 99%.

111.1.2. Textures et microstructures de recristallisation
La figure I11.3 représente le cycle de traitement thermique de recristallisation que

subissent les échantillons apres I’étape de déformation. La température de maintien et les
vitesses de montée et de descente sont fixées selon le matériau concerné. Les recuits peuvent

étre réalisés sous vide ou sous atmosphere réductrice ou inerte (hydrogene, argon, ...).
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Figure 111.3 : Représentation schématisée du cycle de recuit de recristallisation.
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Aprés la recristallisation a des températures élevees (de 800°C a 1200°C), tous les
échantillons Fe48%Ni et Ni5%W développent une texture majoritairement Cube. La figure 111.4

montre la microstructure et la texture d’un échantillon Fe48%Ni (TD634-1).

@ Cube {100}<001> @ macle {122}<221>

(©)

Figure 111.4 : (a) Cartographie EBSD d’un échantillon Fe48%Ni (TD634-1) recuit a 1000°C, (b)
figure de pdles {111} correspondante et (c) figure de pbles {111} idéale.

Bien que la texture Cube {100}<001> (couleur rouge) soit majoritaire sur la
cartographie EBSD, on constate la présence de grains avec d’autres orientations dont les macles
{122}<221> de la Cube en bleu. Ce résultat est clairement décrit sur la figure de pdles {100}
correspondante. Les poles renforcés en noir correspondent a ’orientation Cube et les autres
poles correspondent aux macles de I’orientation Cube et a des orientations aléatoires. Ce résultat
est en accord avec la description faite au chapitre | sur I’évolution de la microstructure des
alliages CFC fortement déformés, de 1’étape de déformation a celle de recristallisation [17, 29].

I11.2. Effet des éléments d’alliage sur la recristallisation et la formation de la texture
Cube dans les alliages Fe48%Ni
Le développement de la texture Cube fortement accusée dans les alliages CFC est assez

connu. Cependant, il persiste toujours une fraction d’orientations aléatoires (macles et autres)
dans le matériau qui compromettent les propriétés (magnétiques et d’épitaxie) et le rendement
du substrat. C’est dans ce sens que nous avons étudié le role de certains éléments d’alliages afin
de déceler ceux qui sont néfastes ou favorables au développement de la texture Cube et d’en
expliquer les mécanismes.

111.2.1. Effet du soufre et du niobium sur la texture et la microstructure
Dans cette partie, plusieurs coulées d’alliages Fe48%Ni sont utilisées. D’abord, quatre

coulees avec différentes teneurs en soufre (TD634-1 (S-0), TD634-2 (S-20), TD634-3 (S-40) et
TD634-4 (S-60)) et ensuite, trois coulées avec différentes teneurs en niobium (TD635-1 (Nb-
0), TD635-3 (Nb-350) et TD634-4 (Nb-500)). La teneur en soufre va de 0 a 60 ppm
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respectivement dans les échantillons cités ci-dessus et celle en niobium de 0 a 500 ppm (voir
chapitre I1).

111.2.1.1. Microstructures et textures de déformation
Les microstructures des états écrouis sont assez similaires quelles que soient les

compositions chimiques. Les sous-structures sont formées de cellules de dislocations équiaxes
de taille variant entre 0,5 um et 1 pm a I’échelle de ’EBSD (Figure II.11 b), la taille moyenne
des cellules étant presque la méme dans tous les échantillons (0,8 um) (Figure 111.5). Pour
vérifier la différence qui existerait entre les sous-structures des différents échantillons, nous
avons mesuré, a 1’aide du logiciel OIM, la fraction de sous-joints LAGB, Low Angles Grains
Boundaries (joints en noir sur les cartographies) sur chaque cartographie.

Sur la figure IIL.5 ¢, on constate que la fraction de LAGB dans I’échantillon TD634-1
(avec 0 ppm de soufre) est légerement inférieure a la fraction de LAGB dans les autres
échantillons. On peut a I’aide de ce résultat estimer que la taille des cellules de dislocations dans
les échantillons contenant du soufre est légérement inférieure a celle de I’échantillon sans
soufre. Ce résultat est en accord avec les observations de Jakani et al. [36] sur le cuivre.

Au contraire, 1’échantillon TD635-1 (échantillon avec 0 ppm de niobium) présente une
fraction de sous-joints LAGB supérieure a la fraction des sous-joints dans les échantillons
contenant du niobium (Figure I11.5 d). On peut donc supposer que la taille des cellules de

dislocations dans I’échantillon sans niobium est inférieure & celle des échantillons avec
niobium.

Fraction (%)
Fraction (%)

70 £
65 +

Seo £

55 ©

(S:0ppm) (S:20ppm) (S:40ppm) (S :60ppm) (Nb: Oppm) (Nb:350ppm) (Nb :500ppm)
Echantillon Echantillon
(© (d)

Figure 111.5 : Sous-structures de déformation de deux échantillons (a) TD634-2 (20 ppm de soufre) et
(b) TD635-3 (350 ppm de niobium). Evolution de la fraction de joints LAGB en fonction de la teneur
(c) en soufre et (d) évolution et en niobium.
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Pour representer la texture de déformation, nous avons choisi les coupes de la FDOC a
@2 constant (2=0°, 45° et 65°), o1 et ¢ variant entre 0° et 90° (Figure 111.6). Ces coupes
permettent de retrouver les positions des principales orientations dans le matériau CFC déforme.
Elles sont calculées a l’aide de la méthode harmonique avec L=22 et b=5° (L est I’ordre de
développement et b la largeur a mi-hauteur de gaussienne utilisée pour modéliser chaque orientation).
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Figure 111.6 : Coupes de la FDOC (calculées a 1’aide de la méthode harmonique avec L=22) a ¢2
constant des échantillons (a) TD634 (avec différents taux de soufre) et (b) TD635 (avec différents taux
de niobium).
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La figure 111.6 (a-b) montre que les composantes B, C et S sont présentes et fortement
accusees dans tous les échantillons. Cependant, il est difficile de détecter une différence entre
les échantillons en se basant seulement sur ces coupes de la FDOC. C’est pourquoi dans un
premier temps nous avons utilisé I’indice de texture (voir définition en annexe 1) qui informe
sur I’acuité de la texture. Plus il est élevé et plus la texture est fortement accusée. On a ainsi pu
montrer que 1’indice de texture dans les échantillons TD634 augmente avec le taux de soufre,
sa valeur allant de 10 pour I’échantillon sans soufre a 16 pour 1’échantillon avec 60 ppm de
soufre. Le soufre contribue donc a un renforcement de la texture de déformation dans les
alliages Fe48%Ni. Les échantillons TD635 contenant du niobium par contre ont un indice de
texture qui décroit Iégerement avec le taux de niobium (16 pour pour I’échantillon sans niobium
et 14 pour I’échantillon avec 500 ppm de niobium), en conséquence le niobium empécherait la
texture de s’accuser dans les alliages Fe48%Ni. Les fractions volumiques des composantes des
états déformés représentées sur la figure 111.6 (c-d) confirment aussi ces résultats. En effet, on
constate que la fraction des composantes B, C et S augmente avec le soufre alors que la
composante Cube reste quasi-stable avec 1’augmentation du soufre. De plus pour les
échantillons contenant du niobium on constate que les composantes de laminages restent

presque constantes pour les deux premiers échantillons et diminuent lorsqu’on ajoute 500 ppm
de niobium.

S mC ®mB = Cube S mC =B = Cube
'y * POy = v
0 — o % o | < = E=
S g 4 S -
= o
w
= e}
g g
g E
v S
g >
=} g o0
S o " 9 S 2 a o o
= of = o e ci oy « 2 o o RN oo
Q - S - o — o - o 2 S S =
2 = = ] S =
5 =
= e < “ ol oy S
o1 (o ™l ™l (o] — (o]
S-0 $-20 S-40 $-60 Nb-0 Nb-350 Nb-500
Quantité de soufre (ppm) Quantité de niobium (ppm)

(©) (d)

Figure 111.6 (suite) : Fraction des composantes S, C, B et Cube des alliages Fe48%Ni avec différents
de soufre (c) et différents taux de niobium (d) dans les états laminés.

111.2.1.2. Microstructures et textures de recristallisation
Pour analyser 1’effet du soufre et du niobium, les échantillons déformés sont recuits a

1000°C pendant 1 heure dans un four sous vide secondaire, avec une vitesse de montee de
50°C/h et une descente rapide de 300°C/h. La figure 111.7 montre les cartographies apreés recuit
des échantillons (gammes avec le soufre et le niobium).
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Nb : 350ppm

(b)

Figure 111.7 : Cartographies EBSD des échantillons Fe48%Ni recuit & 1000°C pendant 1h en fonction
(a) du taux de soufre (de 0 a 40 ppm) et (b) du taux de niobium (de 0 a 500 ppm).

On remarque sur ces cartographies que la texture de tous ces échantillons est fortement
Cube. Cependant, on constate qu’il existe des orientations aléatoires et des macles sur
I’échantillon sans soufre. Par ajout de soufre sur cette coulée de base, les orientations aléatoires
et les macles se réduisent au profit de 1’orientation Cube jusqu’a leur compléte disparition (a
partir de 40 ppm de soufre).

Contrairement au soufre, lorsque le niobium est ajouté dans les coulées, les orientations
aléatoires et les macles se multiplient.

La fraction surfacique de grains d’orientation Cube, la désorientation des grains Cube
autour de la sa position idéale {100}<001> (dispersion autour de I’orientation Cube), la fraction
de joints de macle (X3) et la taille moyenne de grains sont calculés a I’aide du logiciel OIM ™,
Ces parameétres sont représentés sur les graphes de la figure 111.8. Ces graphes permettent de
quantifier les observations faites sur les microstructures.
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Figure 111.8 : Paramétres caractéristiques de la microstructure et de la texture des échantillons
Fe48%Ni - Effet du soufre (0 ppm (S-0) & 60 ppm (S-60)) et du niobium (0 ppm (Nb-0) & 500 ppm
(Nb-500).

Ainsi, le soufre permet d’améliorer non seulement la fraction d’orientation Cube apres
la recristallisation mais aussi la désorientation des grains Cubes par un resserrement de ces
orientations autour de la position idéale. D’autre part, la fraction de joints X3 et la taille de
grains diminuent lorsqu’on ajoute 20 ppm de soufre et deviennent quasi-constantes pour les
échantillons ayant un taux de soufre plus élevé. On peut ainsi confirmer a travers ces résultats
que le soufre est un élément qui améliore 1’acuité de la texture Cube tout en favorisant le
resserrement des grains Cube autour de 1’orientation {100}<001>.

Le niobium a un effet opposé a celui du soufre. En effet, de ces graphes, on conclut que
la fraction de grains d’orientation Cube diminue avec 1’ajout de niobium en faveur des grains
d’orientations aléatoires et des macles de la Cube. De plus, la désorientation des grains Cube
augmente avec le taux de niobium, tout comme la fraction de joints £3. On s’apercoit aussi d’un
résultat qui peut étre surprenant a savoir que la taille de grains augmente avec le taux de
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niobium. En effet, ce résultat est contradictoire avec la majorité des études faites sur I’effet du
niobium sur la taille de grains [33]. Le niobium est donc un élément néfaste pour la formation
de la texture Cube a 1000°C parce qu’il dégrade cette texture.

Nous allons donner plus d’explications sur ces résultats dans les paragraphes qui suivent.

111.2.1.3. Cinétiques de recristallisation
Dans le but de compléter les résultats précédents, la cinétique de recristallisation est

étudiée pour différents échantillons. Deux échantillons S-0 et S-60 (avec 0 ppm et 60 ppm de
soufre respectivement) sont choisis pour analyser I’effet du soufre sur la cinétique de
recristallisation et deux autres Nb-O et Nb-500 (avec 0 ppm et 500 ppm de niobium
respectivement) sont choisis pour analyser ’effet du niobium. Pour cette étude, les échantillons
écrouis sont maintenus a 600°C dans un four pendant différents temps compris entre 2 minutes
et 1 heure. Les fractions recristallisées sont déterminées a partir des duretés Vickers mesurées,

a I’aide de la formule suivante :

HV (état état déformé) —HV (t)

= 1.2
HV (état déformé) —HV (état complétement recristallisé) (1.2)

\%

Xv est la fraction recristallisée et HV la dureté Vickers.

La figure 111.9 présente les cinétiques des quatre échantillons. La courbe S-60 est
leégérement décalée vers les faibles temps de recuit par rapport a la courbe S-0 (Figure 111.9 a).
Ceci signifie que I’échantillon avec souftre recristallise plus vite que I’échantillon sans soufre.
Le soufre accelére donc la cinétique de recristallisation des téles Fe48%Ni. Sur la figure 111.9
b, il est observé qu’au contraire la courbe Nb-500 est largement en retard par rapport a la courbe
Nb-0. Ainsi, contrairement au soufre, le niobium ralentit la recristallisation des alliages
Fe48%Ni.

1.2 4 1.2 4
1 1 S
0.8 0.8
2 0.6 ——S-0 —=S-60 5 0.6
0.4 0.4 "—+~Nb-0 -=-Nb-500
0.2 0.2
0 > 0 >
0 1 2 3 4 5 0 1 2 3 4 5
In t(min) In t(min)
(a) (b)

Figure 111.9 : Evolution de la fraction recristallisée (& 600°C) en fonction du temps, calculée a partir
de la dureté Vickers. (a) Effet du soufre (S-0 : 0 ppm et S-60 : 60 ppm de soufre) et (b) effet du
niobium (Nb-0 : 0 ppm et Nb-500 : 500 ppm de niobium).
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I11.2.1.4. Germination de I’orientation Cube
Les résultats obtenus apres compleéte recristallisation montrent que le soufre favorise la

formation de la texture Cube alors que le niobium empéche et/ou ralentit la formation de cette
texture. Pour aller plus loin dans la compréhension du développement de la composante Cube,
il est indispensable d’étudier les premiers stades de la germination pour constater I’impact que
peuvent avoir les éléments d’alliages sur les mécanismes de recristallisation. Pour ce faire, les
traitements thermiques pratiqués sur les échantillons (voir figure 111.3) sont stoppés (lors de la
montée en tempeérature) a 600°C par une trempe a I’air afin de figer la recristallisation. On
constate sur la figure I11.10 représentant la cartographie des échantillons apres trempe qu’ils ont
tous commencé leur stade de germination, ceci étant perceptible par la couleur rouge
(orientation Cube) des germes.

2% de germes 5\.;1" 2 76,1% de germes : B : w19 de“gx".ms :
3 o 1 > " . e 3 X ".m

@ ' & © e

Figure 111.10 : Cartographies EBSD des échantillons Fe48%Ni dans les premiers stades de la
germination. Echantillons avec (2) O ppm de soufre, (b) 60 ppm de soufre, (c) 0 ppm de niobium et (d)
500 ppm de niobium.

Néanmoins quelques remarques trés importantes peuvent étre faites sur les différentes
cartographies. D’abord sur les deux premicres, il y a plus de germes dans 1’échantillon qui
contient du soufre (6%) que dans I’échantillon sans soufre (2%). Pour les deux autres
échantillons, on constate que celui qui contient du niobium a développé moins de germes (1%)
que celui sans niobium (4,5%). Ces résultats confirment que le soufre facilite la germination de
I’orientation Cube dans le Fe48%Ni contrairement au niobium qui joue le réle d’inhibiteur de
germination. Ces résultats sur la germination sont en parfait accord avec ceux sur les cinétiques
de recristallisation. Le soufre et le niobium ont donc un effet antagoniste sur les processus de
recristallisation dans les alliages Fe48%Ni.
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111.2.1.5. Discussion
Le développement de la texture Cube dans les alliages FeNi a été étudié par plusieurs

auteurs dans la littérature [17, 29, 61-63]. Cependant, il n’existe pas d’étude sur I’effet des
¢léments d’alliage sur la recristallisation et le développement de cette texture. Ces études
existent néanmoins pour d’autres matériaux. Eickemeyer et al. [37] ont montré que le soufre
peut interagir avec certains ¢éléments comme 1’argent et le molybdéne dans les toles Ni5%W
durant la recristallisation et ainsi affecter la formation de la texture Cube. Dans sa these, Jakani
a étudié I’effet des impuretés sur la recristallisation du cuivre tréfilé et a montré que le soufre
diminuait la cinétique de recristallisation [36].

Pour le niobium, plusieurs études rapportent son réle sur la recristallisation et la
croissance des grains. Ces études menent souvent au résultat que cet élément freine la
recristallisation qu’il soit en solution solide ou précipité avec d’autres éléments [32, 34, 35].

Dans notre travail, nous avons vu que le soufre et le niobium avaient un impact
significatif sur les mécanismes de recristallisation et le développement de la texture dans les
alliages Fe48%Ni. Le soufre accélere la recristallisation et favorise le développement de la
texture Cube contrairement au niobium qui a I’effet inverse. Pour expliquer ces résultats, nous
nous sommes intéressés a 1’énergie motrice en recristallisation ¢’est-a-dire 1’énergie stockée par
la microstructure durant la déformation.

A partir de la diffraction des neutrons et de ’EBSD (paramétre KAM), 1’énergie stockée
par les différentes composantes de déformation (B, C et S) et par I’orientation Cube est estimée
selon les méthodes détaillées au chapitre 2. La figure III.11 montre 1’énergie stockée, estimée
via la diffraction des neutrons, dans les échantillons contenant du soufre (Figure 111.11 a) et du
niobium (Figure 111.11 b).
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-51-



Chapitre 111 : Formation et optimisation de la texture Cube dans les substrats Fe48%Ni et Ni5%W

24
22 S
C

~20
g B
S 18 Cube
416

14

12 >

Nb-0 Nb-350 Nb-500
Quantité de niobium (ppm)
(b)

Figure I11. 11 : Energie stockée par les composantes B, C, S et Cube dans les états déformés des
alliages Fe48%Ni contenant (a) 0 & 60 ppm de soufre et (b) 0 a 500 ppm de niobium, calculée a partir
de la diffraction des neutrons.

On constate sur la figure III.11 a que I’énergie stockée par les composantes de
déformation C et S augmente avec la quantité de soufre alors que celle des composantes B et
Cube varie trés peu. L’énergie de cette derniere reste toujours en dessous des autres énergies.
On peut faire le méme constat sur la figure 111.11 b concernant I’évolution de 1’énergie stockée
de la composante Cube. Ce premier résultat est en accord avec ceux de la littérature qui
expliquent pourquoi c’est I’orientation Cube qui se développe préférentiellement lors de la
recristallisation [17].

En effet, rappelons que le mécanisme de germination SIBM [12] déja évoqué au chapitre
I, stipule d’une fagon simpliste que lors de la recristallisation si deux grains avec des énergies
stockées différentes sont séparés par un joint de grains, ce joint de grains migre
préférentiellement vers le grain de plus forte énergie stockée en favorisant le développement du
grain de plus faible énergie. Ainsi, il est normal que le grain d’orientation Cube de plus faible
énergie stockée se développe aux dépens des autres grains de plus forte énergie (Figure 111.12).
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Grain non Cube
El

Figure 111.12 : Mode¢le de développement des grains d’orientation Cube d’énergie stockée E2 aux
dépens des grains non Cube d’énergie stockée E1 (E1>E»).

Le tableau III.1 donne la fraction de grains d’orientation Cube dans les différents
échantillons recristallisés. Deux déviations 10° (déja utilisée sur la figure 111.8) et 7° sont utilisés
dans le but de mieux de confirmer les résultats et de mieux interpréeter le rdle des éléments
d’addition. On constate dans ce tableau que la fraction Cube augmente avec le taux de soufre
et diminue avec le taux de niobium.

Tableau I11.1 : Fraction de grains d’orientation Cube dans les échantillons recristallisés.

Fraction d’orientation Cube (°)

Déviation S-0 S-20 S-40 S -60 Nb-0 Nb-350 Nb-500
10° 98,4 99 99,9 99,7 99,9 98,8 97,2
7° 90 92,6 94,7 95 94,7 87,7 84,3

Pour expliquer 1’évolution de la fraction d’orientation Cube avec les taux de soufre et
de niobium (Figure IIL.8 et Tableau III.1), nous avons calculé la différence d’énergie stockée
AE (AE=Enon_cune-Ecune) entre les composantes de déformations (non Cube) et 1’orientation
Cube puisque cette différence d’énergie est le moteur du développement de 1’orientation Cube
[17]. La figure III.13a montre la différence d’énergie en fonction du taux de soufre dans les
¢chantillons. On constate qu’elle augmente avec la quantité de soufre, ce qui explique
I’augmentation de la fraction Cube en fonction du taux de soufre.
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Figure 111.13 : Variation de la différence d’énergie stockée entre 1’orientation Cube et les
composantes de déformation en fonction de la quantité (a) de soufre et (b) de niobium dans les
échantillons.

Le méme travail a été fait sur les échantillons contenant le niobium (Figure 111.13 b) et
on constate une diminution de la différence d’énergie stockée avec le taux de niobium. Encore
une fois, cette évolution explique la diminution de la fraction Cube avec le niobium.

Pour aller plus loin dans I’analyse des résultats et comprendre d’ou viennent ces
différences d’énergie stockée en fonction des échantillons, nous avons mesuré la limite

d’élasticité des échantillons a 1’état déformé.

i Les échantillons TD634 (avec différents taux de soufre)
La figure II1.14 montre 1’évolution de la limite d’élasticité des échantillons écrouis en
fonction du taux de soufre. On constate qu’elle augmente avec le taux de soufre. Ceci reflete
bien 1’évolution globale de I’énergie stockée avec le taux de soufre.
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Figure 111.14 : Evolution de la limite d’¢élasticité avec le taux de soufre dans les échantillons laminés a
99% (traction dans la direction de laminage).
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Pour trouver ’origine de I’augmentation de la limite d’¢lasticité, nous nous sommes
servis du modéle de durcissement déja utilisé par d’autres auteurs [64-66] qui regroupe
différentes contributions (Equation 111.3) :

=0,+0g + + ¥ ? (1.3)
Jy =0y T O0ss O-jdg O yislo O-prec .

avec op la contribution de la friction du réseau, oss le durcissement dii aux éléments en solution
solide, ojag la contribution de Hall et Petch (taille de grains), ouisio la contribution des
dislocations et oprec la contribution des précipités.

La contribution de la friction du réseau oy

La friction du réseau encore appelée force de Peierls correspond a la résistance au
glissement des dislocations dans le métal pur sans défaut. Cette force est relativement faible
pour les matériaux CFC [67]. La formule suivante est utilisée pour le calcul :

21 —2ma 4
= e ~10 1.4
Oy 1—y Xp(b(l—v)j H ( )

ou M (= 57 GPa) est le module de cisaillement, v le coefficient de Poisson qui vaut environ 0,3
pour le Fe48%Ni, a (= 3,58 nm) est le paramétre de maille et b (=0,253 nm) le vecteur de
Burgers.

La contribution des éléments en solution solide oxs

Le seul élément qui reste en solution solide est le manganese en supposant que tout le
soufre a précipité avec une partie du manganése (voir paragraphe sur la contribution des
précipités). La contribution est donnée par 1’équation I11.5 [64] :

o = KC™* (111.5)

avec K (=840 MPa [64]) la constante de durcissement et C la concentration atomique en
éléments en solution solide.

La contribution de Hall et Petch ;g
C’est la contribution qui traduit I’influence de la taille des grains ou sous-grains sur le

durcissement d’un matériau. Elle varie comme I’inverse de la taille de grains (Equation II1.6) :

Ko 1.6
Oigg = \/E (111.6)
ou d est la taille de grains (ou sous-grains dans cette étude) estimée a partir des cartographies

uvb

EBSD et kjqq est le facteur de proportionnalité que 1’on considére souvent égal a c b .
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La contribution des dislocations aisio
Les interactions engendrées lors du mouvement des dislocations permettent de remonter
a une contrainte critique d’écoulement qui augmente avec la densité des dislocations. La

formule utilisée est donnée par 1’équation I11.7 [64, 66] :

Gdislo = Ma“b\/ pdislo (“|7)

M est le facteur de Taylor pris égal a 2,5 pour les matériaux texturés (ce qui est le cas de nos
échantillons) et 3 pour les matériaux isotropes, a (=1/3) est un facteur d’efficacité du
durcissement induit par les dislocations et pudisio €st la densité de dislocations estimée a partir de
la diffraction des neutrons (voir chapitre 2).

La contribution des précipités oprec

Il est bien connu que la précipitation peut contribuer a durcir le matériau de fagon
significative. Deux mécanismes majeurs sont souvent suggérés pour expliquer le durcissement
par précipitation [68] : le mécanisme d’Orowan qui consiste en un contournement du précipité
par la dislocation qui laisse derriére elle une boucle de dislocation autour du précipité et le
mécanisme de cisaillement qui dépend de la capacité pour une dislocation de pénétrer un
précipité. Ces deux mécanismes dependent a la fois de la structure cristallographique et de la
taille du précipité. Cependant, comme il est tres difficile de mettre en évidence des particules
cisaillées, on considere en général que la contribution des précipités dans le durcissement est
principalement controlée par le mécanisme d’Orowan. Pour traduire le durcissement d’Orowan,
dans cette étude nous avons utilisé la formule simplifiée suivante [69] :

f
O roe = Mub%\/—v

rec
P R

(111.8)

ou fy est la fraction volumique des précipités et R le rayon moyen des précipités.

Pour tenir compte de la contribution des précipités dans le durcissement, des analyses
MEB-EDS sont réalisées sur les échantillons recuits. On constate que les échantillons contenant
du soufre présentent des précipités alors que les échantillons sans soufre n’en contiennent pas

(Figure III.15). L’analyse EDS montre qu’il s’agit de précipités MnS (Figure II1.16).
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(a) (b)

Figure 111.15 : Microstructures des échantillons recristallisés (a) TD634-1 (0 ppm de soufre) et (b)
TD634-3 (40 ppm de soufre. Le manganése précipite avec le soufre pour former les MnS (zoom).
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Figure 111.16 : Spectre EDS des précipités présents dans les échantillons contenant du soufre
(précipités MnS).

Nous avons confirmé la présence des précipités MnS dans les échantillons laminés
contenant du soufre, mais cette fois-ci en MET (Figure 111.17). On a constaté la présence de
trous dont la taille correspond a celle des précipités observés dans les états recristallisés. On
peut donc raisonnablement penser que ces trous contenaient des particules de MnS qui ont été
arrachées par 1’¢lectropolissage lors de la préparation des lames minces.
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Figure 111.17 : Microstructures des échantillons laminés (a) TD634-1 (0 ppm de soufre) et (b) TD634-

3 (40 ppm de soufre).

La taille et la fraction des précipités ont été déterminées a I’aide de la DNPA (Diffusion
des Neutrons aux Petits Angles) et les résultats sont contenus dans le tableau I11.2. On constate
que ces deux parametres augmentent avec le taux de soufre dans les échantillons. L’analyse
détaillée des sonnées DNPA permettant d’obtenir la taille et la fraction des précipités est décrite
dans I’annexe 3.

Tableau I11.2 : Taille et fraction des précipités MnS dans les échantillons TD634.

Echantillon S-0 S-20 S-40
Taille (nm) 10,8 13,2 15,2
Fraction (%) 0,00 0,03 0,0475

Sur la figure 111.18, les différentes contributions au durcissement détaillées ci-dessus
sont représentées. D’aprés le modele utilisé, on constate que la limite d’élasticité est
majoritairement due a deux contributions : la quantité de dislocations présentes avant traction
et la taille des grains. Un autre résultat trés important est que toutes les contributions augmentent
avec le taux de soufre hormis la contribution de la friction du réseau qui reste constante et la
contribution des éléments en solution solide qui décroit avec le soufre a cause de la
précipitation. Sur le méme graphe, il est montré que la limite d’¢élasticité expérimentale et celle
obtenue par le modéle (somme des contributions) suivent la méme évolution méme si la limite
d’élasticité obtenue par le modele est Iégerement inférieure a celle obtenue expérimentalement.
Cette différence de résultats est surement liée aux différents parametres utilisés dans le modéle
et aux erreurs relatives aux mesures expérimentales.
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Figure 111.18 : Comparaison des différentes contributions du modele de durcissement par rapport au
durcissement expérimental (contribution de la friction : 5,7 MPa).

En résumé, les résultats expérimentaux montrent que la limite d’¢lasticité augmente
avec le taux de soufre suite a trois effets cumulés : celui de la précipitation qui reste mineur,
celui de la taille de grains et celui de la densité de dislocations. De plus, ces effets ne sont pas
indépendants les uns des autres. En effet, tout d’abord la présence de précipités MnS multiplie
les dislocations via le contournement d’Orowan. En conséquence, cette augmentation de la
densité de dislocations engendre une diminution de la taille des sous grains avec le soufre
impliquant I’augmentation de la contribution de la contrainte due aux joints de grains. Enfin, la
Iégére contribution de la précipitation provient du fait que la fraction de MnS augmente plus
rapidement que le diametre des précipités induisant alors aussi un léger durcissement (Tableau
11.2).

En conclusion sur cette partie concernant le soufre, il a été montré par quelques
mécanismes métallurgiques que 1’énergie stockée par 1’alliage Fe48%Ni lors de son laminage
a froid augmentait avec le taux de soufre contenu dans I’échantillon. Par ailleurs, on sait que la
composante Cube stocke peu d’énergie. Ainsi, on comprend que 1’écart d’énergie « Cube - Non
Cube » augmente avec le soufre. Or, la fraction de grains Cube apres la recristallisation dans
les matériaux CFC augmente avec cette différence. Ceci explique que la fraction de grains Cube
dans le Fe48%Ni de la présente étude est améliorée par le taux de soufre.

ii. Les échantillons TD635 (avec différents taux de niobium)
Pour les échantillons contenant le niobium, les mesures de DNPA ne montrent pas de
difference entre les différents taux de niobium (voir annexe 3). De ce resultat, on peut conclure
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que le niobium ne preécipite pas lors des traitements thermomécaniques, il agit en solution solide.
Il n’y a donc pas d’effet de précipitation sur la densité de dislocations ni sur la taille de sous
grains comme dans le cas du soufre. La légere diminution de la différence d’énergie stockée
entre les composantes de laminage et 1’orientation Cube (Figure 111.13 b) est surement liée au
fait que les dislocations dues au contournement d’Orowan sont de méme quantité dans tous les
échantillons (tous les échantillons contiennent 40 ppm de soufre et donc des précipités MnS
sont formés) et que les échantillons sont écrouis de le méme fagon (1’énergie stockée est presque
la méme quel que soit le taux de niobium, Figure 111.11 b). Par ailleurs, en solution solide, le
niobium a tendance a se loger sur les joints de grains vu sa différence de taille (différence de
rayons atomiques) et de masse volumique avec la matrice. La migration des joints de grains se
trouve ainsi ralentie et donc la recristallisation, ce qui entraine un ralentissement du
développement de la texture Cube. La diminution de la fraction Cube avec le taux de niobium
est donc principalement liée au phénomene de freinage des joints de grains par le niobium, la
légeére diminution de la différence d’énergie stockée ne pouvant pas a elle seule I’expliquer.

111.2.1.5.3. Evolution des autres parametres
La figure 1.8 montre que les autres parametres microstructuraux évoluent avec la

quantité de soufre et de niobium.

Avec I’ajout de soufre, la désorientation des grains Cube par rapport a 1’orientation
idéale diminue alors qu’avec I’ajout du niobium elle augmente. Ce résultat est directement lié
a la germination. En effet, la désorientation des germes par rapport a 1’orientation Cube idéale
a été calculée et on montre que dans 1’échantillon sans soufre la désorientation est plus élevée
que dans les échantillons contenant du soufre (S-0 (8°) et S-60 (6,5°)). Dans I’échantillon sans
niobium, la désorientation des germes est plus élevée que dans les échantillons contenant du
niobium (Nb-0 (10°) et Nb-500 (8,5°)).

Dans les échantillons de Fe48%Ni recuits, la taille de grains diminue quand on ajoute
du soufre et devient constante au-dessus de 20 ppm de soufre. En effet, dans les échantillons
contenant du soufre, les germes étant plus nombreux (Figure 111.10), la taille finale de grains est
plus petite. La méme explication peut étre donnée pour les échantillons contenant du niobium,
ou la taille de grains apres recristallisation augmente avec le taux de niobium. Nos résultats sont
en accord avec ceux de Storozheva et al. [70] qui montrent que la taille des grains augmente
avec le taux de niobium (100 a 220 ppm) dans un acier a bas carbone recristallisé a 790°C (apres
un laminage a froid de 70%).

Le dernier parametre étudié est la fraction de macle. Il est montreé sur la figure 111.8 que
la fraction de joints de macles £3 diminue avec le taux de soufre et augmente avec le taux de
niobium apres compléte recristallisation. Ce résultat est surement lié a la taille des grains qui
diminue avec le taux de soufre et augmente avec le taux de. En effet, Baudin et al. [71] ont
montré dans leurs travaux sur la recristallisation de fils de cuivre que la fraction de macle
augmente avec la taille des grains, ce qui est en accord avec nos résultats.
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111.2.2. Effet des autres éléments d’addition sur le développement de la texture
Cube

D’autres ¢léments tels que ’aluminium, le zirconium, le titane et la combinaison
d’¢léments ont aussi fait 1’objet de notre ¢tude. Pour ce faire, nous sommes partis d’une coulée
de référence (TD634-3, avec 40 ppm de soufre) étudiée plus haut dans laquelle d’autres
éléments ont étés introduits (voir la quantité sur les graphes de la figure 111.19).
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Figure 111.19 : Caractéristiques des échantillons Fe48%Ni aprés recristallisation a 1000°C pendant 1
heure : effet des éléments d’addition (Référence = TD634-3 ; les autres échantillons correspondent a
cette référence plus les éléments indiqués).

On constate que la fraction de Cube et la désorientation restent meilleures (plus grande
fraction Cube et plus faible désorientation) pour I’échantillon de référence (Figures 111.19 a et
b). Le niobium dégrade tres fortement la texture Cube (comme déja vu plus haut) quand d’autres
éléments comme 1’aluminium, le zirconium et la combinaison des éléments ont un effet moins
significatif. Pour étudier I’effet de I’aluminium et du titane, une nouvelle référence avec
0,035%Nb peut étre considérée. Ainsi lorsqu’on ajoute de I’aluminium ou du titane dans cet
échantillon (pour avoir respectivement référence+0,035%Nb+0,050Al et
référence+0,035%Nb+0,050%T1), on constate que la texture Cube s’améliore par rapport a
I’échantillon référence+0,035%Nb. L’aluminium et le titane tendent donc & compenser 1’effet
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négatif du niobium sur le développement de la texture Cube. Sur la figure 111.19 c, la taille de
grains des différents échantillons est estimée. L’échantillon contenant de 1’aluminium présente
la taille de grains la plus faible alors que celui contenant 0,05% de niobium a la taille de grains
la plus élevée. Pour comprendre le rdle de I’aluminium sur la taille des grains, il conviendrait
de faire une étude de 1’évolution microstructurale de I’état déformé jusqu’a 1’état recristallisé

comme nous 1’avons fait avec les échantillons contenant le soufre et le niobium.

111.2.3. Optimisation de la texture Cube dans les alliages Fe48%Ni et choix de la
meilleure coulée
Le but de cette partie est de trouver une coulée Fe48%Ni parmi celles étudiées (voir

chapitre II), qui développe une texture Cube la plus accusée possible accompagnée d’une faible
désorientation par rapport a 1’orientation Cube idéale. Les éléments d’addition présents dans
ces alliages ont pour role principal d’influencer le développement de la texture Cube.

Par ailleurs, il est connu dans la littérature que la température joue un réle important sur
le développement de la texture Cube [72]. A titre d’exemple, des recuits sur un échantillon
Ni5%W ont été réalisés a différentes températures. La figure 111.20, qui décrit les cartographies
EBSD des échantillons aprés recristallisation, montre que la fraction de grains d’orientation
Cube augmente avec la température. De plus, il est constaté qu’a partir d’une certaine
température (> 1100°C), il y a apparition d’une croissance anormale et donc de la dégradation
de la texture Cube. En conséquence, pour optimiser la texture Cube, il est important de monter
a des températures élevées ne dépassant toutefois pas celle qui déclenche la croissance
anormale.

Croissance
anormale

)

Figure 111.20 : Cartographies EDSD (distribution des plans {hkl}//(DL,DT)) des échantillons Ni5%W
recuits a différentes températures.

Dans un premier temps, la température maximale de recuit sans déclenchement de la
croissance anormale (Tmax) des alliages Fe48%Ni est donc déterminée (les recuits sont faits
selon la figure 111.3 avec un maintien en température de 4h). La figure 111.21 montre les résultats
obtenus. On constate que cette température varie en fonction des coulées et donc des différents
éléments chimiques présents dans ces coulées. Les coulées contenant le niobium et le titane
présentent les plus hautes températures maximales alors que les échantillons contenant
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seulement le soufre comme élément d’addition présentent les plus faibles valeurs de Tmax
hormis la coulée TD634-4. Le niobium, le titane mais aussi le zirconium ont donc tendance a
retarder le déclenchement de la croissance anormale et ce résultat est accord avec la littérature
[73]. Ces résultats sont aussi en accord avec ce que nous venons de montrer concernant 1’effet
du niobium sur le « blocage » des joints de grains. L’effet de la synergie entre les différents
¢léments est difficile a analyser, néanmoins on peut noter que I’ajout de bore dans la coulée
contenant 350 ppm de niobum, augmente notablement Tmax.
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Figure 111.21 : Température de recristallisation maximale avant apparition de la croissance anormale
des échantillons Fe48%Ni.

A la suite de cette étape, la dureté des échantillons a 1’état écroui a été mesurée. En effet,
les éléments d’addition peuvent agir individuellement ou sous forme de précipités en freinant
la recristallisation et en empéchant le déclenchement de la croissance anormale (en augmentant
Tmax). Leur effet peut &tre mesuré a partir de la dureté, et donc de la limite d’élasticité (voir
calcul plus haut dans le méme chapitre). On peut en effet penser que Tmax augmente avec la
dureté des échantillons. C’est pourquoi nous avons représenté sur la figure I11.22 la dureté en
fonction de Tmax. On observe d’une maniére générale que les coulées avec les duretés les plus
élevées permettent de monter plus haut en température sans déclencher la croissance anormale.
Pour simplifier la représentation, un numéro a été attribué a chaque coulée (Ref0O=TD634-1 et
Ref1=TD634-3).
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Dureté des états écrouis en fonction de Tmax
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Figure 111.22 : Dureté Vickers des échantillons Fe48%Ni a 1’état laminé de 98% en fonction de la
température de recuit maximale avant croissance anormale.

De méme, a la température Tmax de chaque coulée, la texture de recristallisation est
caractérisée. La figure 111.23 montre qu’a Tmax toutes les coulées présentent une grande
fraction de grains Cube (>98,5%). Certaines coulées atteignent 100% de texture Cube (5, 4, 7
et 16). Cependant, il n’y a pas de relation directe entre Tmax et la fraction de Cube.
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Figure 111.23 : Fraction de grains Cube des échantillons Fe48%Ni recristallisés a leur différente valeur
de température Tmax.

Bien que I’optimisation de la fraction de grains Cube soit le principal objectif; il est aussi
important de diminuer la déviation de ces grains par rapport a leur position idéale. C’est ainsi
que sur la figure 111.24 décrit la fraction de grains Cube en fonction de leur désorientation
moyenne. On constate que d’une facon générale 1’augmentation de la fraction Cube

s’accompagne de la diminution de leur désorientation.
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Figure 111.24 : Fraction de grains Cube a Tmax des échantillons Fe48%Ni en fonction de leur
désorientation par rapport a I’orientation Cube idéale pour les différentes coulées.

En plus des parameétres étudiés ci-dessus, la taille de grains apres recristallisation a Tmax
a aussi été calculée. Il est montré sur la figure 111.25 que la taille de grains est plus élevée pour
les échantillons qui présentent de fortes valeurs de Tmax.
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Figure 111.25 : Taille de grains moyenne des échantillons Fe48%Ni recristallisés a leur Tmax en
fonction de Tmax.

En résumé, en augmentant la température de recuit jusqu’a Tmax (température la plus
élevée avant de déclencher la croissance anormale), on obtient le meilleur taux de Cube
accessible pour une coulée donnée, avec une Cube la moins dispersée possible. Ceci
s’accompagne cependant d’une augmentation de la taille de grains pouvant aller jusqu'a 75um
pour la coulée a plus gros grains.
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Toutes les coulées étudiees ont pu étre optimisees en termes de texture Cube en les
traitant thermiquement & Tmax. Cependant le choix des coulées présentant les meilleures
caractéristiques s’est limité a trois coulées, la coulée 7 (TD635-4=Ref1+Nb 500 ppm), la coulée
4 (TD634-4=Ref0+S 60 ppm) et la coulée 16 (TD642-3=Refl+Nb 350 ppm+B 500 ppm). Ces
coulées présentent les bons compromis suivants :

— Les meilleures fractions d’orientation Cube a leur Tmax (100% pour les trois),

— Les faibles désorientations a leur Tmax (3,2°, 3,4° et 3,8° respectivement),

— Les Tmax les plus élevées permettant de repousser la croissance anormale et
d’augmenter ainsi la fraction de Cube,

— De fortes tailles de grains permettant de limiter les pertes magnétiques (68 pum, 52 pum
et 75 um respectivement),

— Les limites d’¢élasticité élevées (duretés) pouvant contribuer au renforcement
mécanique des toles.

Ces trois coulées mériteraient d’étre élaborées industriellement afin de confirmer leurs
caractéristiques.

I11.3. Réle de ’atmosphére de recuit sur le développement de la texture Cube dans les
alliages Ni5%W
Cette partie s’inscrit dans le cadre de I’optimisation de I’hypertexturation Cube dans les

substrats pour dépodts par épitaxie. Pour cette partie, nous avons utilisé I’alliage Ni5%W mais
celui-ci présente les mémes mécanismes de développement de la texture Cube que le Fe48%Ni.
L’¢étude présentée dans cette partie a d’ailleurs été transposée aux alliages Fe48%Ni et les
résultats obtenus vont dans le méme sens.

Dans la plupart des cas, des atmosphéres spécifiques de recuit sont utilisées durant le
recuit pour protéger la surface des échantillons de 1’oxydation. Ce sont des atmospheres inertes
comme ’argon qui empéchent la surface de 1’échantillon de réagir avec son environnement,
mais aussi des atmosphéres réductrices comme 1’hydrogéne qui réduisent les oxydes des
surfaces. On peut donc penser que ces atmosphéres auront aussi un effet sur la mobilité des
joints de grains et donc sur les textures de recristallisation. Cependant, il n’existe pas beaucoup
d’études sur le role de I’atmosphére de recuit sur la recristallisation et le développement des
textures. Néanmoins, quelques études ont été faites sur des sujets connexes. Ainsi Zhirov et al.
[74] ont montré dans leur étude que I’hydrogéne accélére la restauration dans un alliage de
palladium. Witte et al. [75], de leur c6té, ont récemment étudié 1’effet de 1’atmosphére de recuit
sur la recristallisation de 1’alliage Ni5%W et ont montré que 1’atmosphére Ar-5%H> favorise le
développement de la croissance anormale alors que I’argon peut freiner ce développement.

Dans cette partie, nous comparons ’effet de deux atmosphéres de recuit, ’hydrogene et
I’argon sur la texture finale de recristallisation de ’alliage Ni5%W.
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111.3.1. Recuit sous hydrogéne
Les traitements de recuit sont effectués entre 1000°C et 1200°C durant 1 heure sur des

toles (épaisseur : 80 pm) de Ni5%W laminées de 98%. La figure 111.26 présente les
cartographies EBSD des échantillons recristallisés a différentes températures. On montre sur
cette figure que la fraction de grains d’orientation Cube croit avec 1’augmentation de
température. Néanmoins, on constate aussi, a partir d’une certaine température (1120°C), le
déclenchement de la croissance anormale des grains d’orientations aléatoires. En se limitant
aux zones de la cartographie qui ne contiennent pas de grains de taille anormale, on montre que
la fraction de grains Cube augmente (89,4% a 1000°C et 99,7% a 1200°C) et que la
désorientation des grains Cube par rapport a leur orientation idéale décroit (4,9° a 1000°C et
3,6°a1200°C) avec la température (Figure 111.26). Ces résultats sont similaires a ceux presentés
sur le Fe48%Ni. ldéalement, il faudrait donc pourvoir augmenter la température au-dela de
1100°C mais sans déclencher la croissance anormale afin d’améliorer la texture Cube.
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Figure 111.26 : (a) Cartographies EBSD (distribution des plans {hki}//(DL, DT)) des échantillons
recristallisés sous hydrogene a différentes températures, (b) évolution de la fraction de grains Cube et

(c) désorientation moyenne des grains Cube avec la température.
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Ainsi, puisqu’il est rapporté dans la bibliographie [75] que 1’argon pouvait retarder
I’apparition de la croissance anormale, les résultats obtenus ci-dessus sont comparés a ceux
obtenus apres recuit dans une atmosphere d’argon.
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111.3.2. Recuit sous argon
Les traitements thermiques sont réalisés a 1150°C et 1200°C pendant une heure. La

figure 111.27 présente les cartographies EBSD des échantillons apres recristallisation. Comme

sous hydrogene, la fraction de grains d’orientation Cube augmente avec la température (93% a
1150°C et 95,5% a 1200°C) et la désorientation diminue avec celle-ci (5,1° a 1150°C et 4,8° a
1200°C).

Figure 111.27 : Cartographies EBSD (distribution des plans {hkl}//(DL,DT)) des échantillons
recristallisés sous argon a (a) 1150°C et (b) 1200°C.

Néanmoins, la fraction maximale d’orientation Cube sous argon de 95,5% indique qu’il
reste encore des grains d’orientations aléatoires et des macles dans la microstructure. On
constate de plus que, contrairement au recuit sous hydrogeéne, la croissance anormale n’est pas
déclenchée méme a 1200°C.

111.3.3. Discussion

I11.3.3.1. Effet comparé de I’hydrogéne et de I’argon sur le développement
de la texture Cube
Pour comparer I’effet des deux atmosphéres hydrogéne et argon sur le développement

de la texture Cube, deux températures 1150°C et 1200°C sont choisies. Sur la figure 111.28, la
fraction de grains Cube et la désorientation sont comparées. Il est montré qu’a une température
donnée, la fraction de grains Cube est supérieure dans les échantillons recuits sous hydrogéne
et que la désorientation est plus faible dans ces échantillons comparés a ceux recuits sous argon.
Cette figure montre de méme que les échantillons recuits sous argon n’ont pas encore déclenché
la croissance anormale jusqu’a 1200°C alors que sous hydrogeéne, les échantillons développent
une croissance anormale (barres cochées sur les graphes).
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Figure 111.28 : (a) Fraction de grains Cube et (b) désorientation des grains Cube par rapport a

I’orientation Cube idéale des échantillons recristallisés sous hydrogene et sous argon a 1150°C et
1200°C. X indique que les échantillons présentent de la croissance anormale.

A travers ces résultats, il est clair que I’hydrogéne favorise le développement de la
texture Cube et accélere le déclenchement de la croissance anormale des grains non Cube. Dans
la littérature, différents auteurs ont montré que 1’hydrogéne augmente la mobilité des joints de
grains durant la recristallisation [25, 74, 76]. L’augmentation de la mobilité entraine
I’accélération de la cinétique de recristallisation, ce qui a pour conséquence le développement
rapide des grains d’orientation Cube qui ont un avantage de croissance durant la recristallisation
primaire a cause de leur faible énergie stockée par rapport aux composantes de déformation. La
croissance anormale des grains aléatoires observée lorsque les recuits sont effectueés sous
hydrogeéne a pour origine les joints de grains a grand angle entre I’orientation Cube et les
orientations aléatoires. Les HAGB possedent une mobilité élevée comparés aux joints de grains
a faible angle qui séparent les différents grains Cube (Cube et proches Cube) qui restent quasi-
blogqués durant la recristallisation [4]. L’hydrogéne favorise la diffusion des atomes en raison
de sa conductivité thermique élevée mais aussi réduit tout oxyde qui pourrait bloquer le
mouvement des HAGB. En conséquence, les orientations non Cube (ou aléatoires) croissent
anormalement aux dépens des orientations Cube. Le phénomene inverse pourrait se passer
c¢’est-a-dire la croissance anormale des grains Cube, mais ceux-ci, méme s’ils « mangent » leur
voisin non-Cube se retrouveront trés vite bloqués par un voisinage tres faiblement désorienté
(texture pinning [27]) (LAGB).

Contrairement a I’hydrogene, 1’argon ne facilite pas le développement de la texture Cube
mais retarde le déclenchement de la croissance anormale. Ce comportement peut étre expliqué
par le fait que ’argon est un gaz inerte, c’est-a-dire qu’il ne réagit pas avec 1’échantillon mais
le protége seulement des réactions a sa surface. Witte et al. [75] expliquent que la pression
partielle d’oxygene est élevée dans le four sous argon par rapport a 1’ Ar5%Ho>. Ce résultat peut
étre facilement justifié par le fait que I’hydrogeéne réduit I’oxygene. L oxygene présent dans
I’atmosphere d’argon diffuse a I’intérieur des joints de grains HAGB et limite leur mouvement.
Ainsi, ce freinage des joints de grains par I’oxygene peut avoir deux conséquences : d’abord la
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diminution de la cinétique de recristallisation impactant le développement de la texture Cube et
ensuite le blocage de la croissance anormale.

111.3.3.2. Optimisation de la texture Cube par combinaison de deux
atmospheéres

Dans le but de développer une hypertexture Cube tout en évitant le déclenchement de la
croissance anormale, un double traitement est proposé (Figure 111.29). Ce traitement thermique
consiste dans un premier temps a faire le recuit de 1’échantillon sous hydrogéne a 1100°C,
température ou la croissance anormale n’est pas encore déclenchée sous hydrogene. Le recuit
sous hydrogeéne a pour but de faciliter le développement d’une grande fraction de grains Cube.
Apres ce recuit sous hydrogene, 1’échantillon est trempé sous air puis recuit dans un second
temps sous argon a 1200°C dans le but faire croitre la fraction de grains Cube sans déclencher
la croissance anormale.

TECy Sous H, TECH Sous Ar pur
— AT
{immc A + (J200c ) 1h
I /S ¢ s\
é é“, Rft rapide
/S | Trempe /3
b . N N

25°C t(h) 1100°C t(h)

(a) (b)
Figure 111.29 : Traitements thermiques combinés sous deux atmospheres (a) d’hydrogéne puis (b)
d’argon.

Les résultats présentés sur la figure 111.30 montrent que la texture Cube est fortement
améliorée par ce double traitement tout comme sa désorientation. Ce résultat est de loin le
meilleur de ceux obtenus sous des atmospheres individuelles.
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(@) (b)

Figure 111.30 : (a) Fraction de grains Cube et (b) désorientation des grains Cube obtenues sous
différentes atmospheres de recuit.
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Conclusion
Dans ce chapitre, nous avons exploré plusieurs cheminements pour optimiser la texture

Cube a la surface des substrats Fe48%Ni et Ni5%W. Les échantillons sont d’abord fortement
laminés, condition bien connue dans la littérature pour former la texture Cube mais insuffisante
pour le développement d’une hypertexture Cube.

Dans un premier temps, nous avons ¢tudi¢ le role des éléments d’addition sur le
développement de la texture Cube dans les substrats Fe48%Ni, les deux principaux éléments
étant le soufre et le niobium. Le soufre favorise le développement de la texture Cube via la
différence d’énergie stockée entre 1’orientation Cube et les composantes de laminage qui
augmente avec le taux de soufre dans les coulées, les précipités MnS étant a I’origine de cette
augmentation via le mécanisme d’Orowan. Le niobium, connu comme étant un élément lourd
se loge dans les joints de grains et ralentit le développement de la texture Cube comparativement
au soufre.

Dans un second temps, nous avons ¢tudi¢ 1’effet de 1’atmosphére de recuit sur le
développement de la texture Cube et nous avons montré que [’hydrogeéne favorise le
développement de la texture Cube par rapport a I’argon. Cependant, la croissance anormale se
déclenche plus rapidement sous hydrogene (a partir de 1120°C) alors que sous argon on atteint
des températures trés élevées (1200°C) sans déclencher de croissance anormale. Pour
développer une forte fraction de grains Cube et en méme temps pour éviter la croissance
anormale, nous avons réalisé avec succes un double traitement thermique d’abord sous
hydrogéne jusqu’a 1100°C pour faciliter le développement de la texture Cube et sous argon a
1200°C ensuite pour éviter la croissance anormale et augmenter la fraction de grains Cube.
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Chapitre IV : Caractérisation et optimisation de [’état de surface des substrats pour [’épitaxie

Chapitre IV : Caractérisation et optimisation de
I’état de surface des substrats pour I’épitaxie

Introduction
L’état de surface des substrats a la fin du recuit est le second impératif a améliorer apres

I’hypertexturation. En effet, bien que le substrat soit fortement texturé Cube, si la surface est
rugueuse et présente certaines impuretés 1’épitaxie des couches supérieures ne sera pas
homogene. Dans ce chapitre, nous nous intéresserons seulement a 1’état de surface des substrats
Ni5%W et aux dépots de la premiére couche tampon La»Zr.O7 (LZO) (voir structure du cable
supraconducteur a ’introduction générale) afin de comprendre 1’influence du substrat sur la
qualité du depadt.

1V.1. Etat de surface des substrats Ni5%W

IVV.1.1. Défauts de surface
Deux coulées Ni5%W différentes sont étudiées : une coulée produite par EVICO

(société Allemande), qui est la meilleure actuellement en terme d’industrialisation et une coulée
produite par APERAM (Imphy, France) encore dans la phase d’optimisation industrielle. L’état
de surface des substrats issus de ces coulées apres recristallisation est présenté sur la figure
V.1

i

-traces de laminage —»

~ <— grosse particule

10pm 10pm

EHT = 1.00 kv WD = 3.4 mm SE2 1.64e-004 Pa lLM&a EHT = 1.00 kv WD = 34 mm SE2 1.55e-004 Pa \LM@Q

2pm "
EHT=1.00kY  WD=34mm  SE2

= e |
Figure IV.1 : (a-d) Micrographies MEB de la surface des substrats Ni5%W APERAM.
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Figure IV.1 (suite) : (e-h) Micrographies MEB de la surface des substrats Ni5%W EVICO.

3

Les observations faites sur les surfaces des substrats montrent qu’il existe plusieurs
problémes pouvant avoir une influence néfaste sur I’épitaxie de la couche tampon LZO. Sur les
substrats APERAM (Figure 1V.1 a-d), on observe des trous, des particules, des traces de
laminage et des macles facettées. Sur les substrats EVICO (Figure 1V.1 e-h), il existe quelques
défauts, mais moins nombreux, que pour les substrats APERAM, on observe quelques macles
et des joints de grains gravés. Tous ces defauts ont différentes origines, certains sont issus des
étapes de laminage (rugosité des rouleaux de laminoirs) et des traitements thermiques.

Le facettage des macles peut avoir pour origine les traitements thermiques a hautes
températures. En effet, lorsque les recuits se font a des températures élevées, deux effets
viennent modifier la stabilité des surfaces des échantillons a savoir la formation des défauts par
agitation thermique et le facettage. Les surfaces singuliéres (surfaces d’indices simples) sont
celles qui présentent 1’énergie superficielle minimale, elles restent pratiquement stables a des
températures élevéees. Toute surface réelle complexe (plan de macle par exemple) tendra donc
a évoluer vers la formation de facettes constituées de surfaces d’indices simples (0 ou 1) (Figure
IV.2), donc de moindre énergie superficielle, méme au prix d’une augmentation de surface [77].
Nous avons ainsi montré par indexation OIM que les facettes observées sur les macles

correspondent aux plans {111}, plans d’indices simples.
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a) Macle facettée

Surface complexe d’indices {h’k’l'} Surfaces d’indices simples{hkl}

|
!

b) Avant traitement thermique c) Aprés traitement thermique

Figure 1V.2 : Modéle de facettage de la macle : a) surface complexe d’indices {h’k’1’} avant
traitement thermique et b) surface complexe facettée en surfaces d’indices simples aprés traitement
thermique.

IV.1.2. La rugosité des substrats
Tous les défauts observés contribuent a I’augmentation de la rugosité de la surface des

substrats. Le profilométre optique est utilisé pour caractériser cette rugosité des substrats. La
figure 1V.3 présente le profil de surface des deux substrats. Le substrat APERAM est tres
rugueux avec une rugosité arithmétique Ra de 121 nm alors que celle de 1’échantillon EVICO
est beaucoup moins élevée avec une rugosité Ra de 10 nm.

a) Substrat APERAM, Ra=121 nm b) Substrat EVICO, Ra=10 nm

Figure 1V.3 : Clichés de profilomeétre optique de la surface des substrats a) APERAM et b) EVICO.
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IV.1.3. La texture cristallographique
Pour compléter les résultats sur I’état de surface tout en déterminant la texture des

substrats, la techniqgue EBSD est utilisée. Sur les cartographie EBSD (Figure 1V.4), la
microstructure des substrats est bien visible. On constate la présence de plusieurs défauts de
surface, de plusieurs macles, de plusieurs grains aléatoirement orientés sur le substrat
APERAM. Sur le substrat EVICO en revanche, le seul défaut marquable est le gravage de
certains joints de grains (HAGB). La taille moyenne des grains dans le substrat APERAM (31
pm) est inférieure a la taille moyenne des grains dans le substrat EVICO (52 pm). Le substrat
EVICO est plus texturé Cube (99,2% avec 10° de dispersion) que celui d’APERAM (91%).

P+ grains aléatoires

<+—macle

<+—grain Cube

7 V— grain aléatoire

I

<+— gravage des joints

<+— gravage des joints

Figure 1V.4 : Cartographies EBSD des substrats a) APERAM et b) EVICO - Distribution des plans
{hkl} // (DL, DT).

IV.2. Epitaxie de la couche tampon LZO sur les substrats Ni5%W
Dans cette partie, nous étudions les dépots d’oxyde LZO sur les deux substrats Ni5%W

caractérisés plus haut. Ces dép6ts ont été réalisés au centre de recherche CRETA de Grenoble.
Les caractéristiques spécifiques de ’oxyde LZO a I’origine de son utilisation comme couche
tampon dans la technologie des céables supraconducteurs sont décrites dans le paragraphe
suivant.

IV.2.1. La couche tampon LZO
Plusieurs études sur le dépot de I’oxyde LZO en tant que couche tampon sur les substrats

Ni5%W sont rapportées dans la littérature [78, 79]. Le dép6t peut étre fait par la technique
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MOD (Metal Organic Decomposition) ou par la technigue CSD (Chemical Solution
Deposition). Le composé LZO présente un bon compromis en termes de paramétre de maille
non seulement avec le substrat Ni5%W mais aussi avec le supraconducteur YBaCuO. En effet,
il est proche de celui du Ni5%W (désaccord de maille de 7,7%) et de celui de 1’YBaCuO
(désaccord de maille de 1,05%). Par ailleurs, il offre une bonne barriére de diffusion contre le
nickel et I’oxygéne permettant de protéger le substrat de I’oxydation. Enfin, ¢’est un matériau
réfractaire (point de fusion a 2200°C). Ces caractéristiques permettent d’obtenir des interfaces
stables entre le substrat et I’oxyde et entre 1’oxyde et le supraconducteur.

L’¢épitaxie de I’oxyde LZO sur le substrat Ni-5%W s’effectue avec une rotation de 45°
autour de I’axe ¢ de la maille cristallographique de LZO par rapport a celle du substrat Ni5%W.
Ainsi, la couche tampon reproduit la texture du substrat a 45° prés (Figure 1V.5 a). L’épitaxie
de la couche tampon sur le substrat LZO n’est pas triviale. En effet, le procédé fait intervenir
une interaction entre deux surfaces qui ont des propriétés chimiques et électriques trés
différentes. La germination de la couche est favorisée par la ségrégation en surface du soufre
en solution solide dans 1’alliage Ni-5%W, ou encore par un traitement de sulfuration sous H2S
[80]. Une fine sur-structure C(2x2) de soufre se forme spontanément a la surface du substrat
métallique lors du traitement de texturation. Cette sur-structure favorise les liaisons S-O avec
la couche d’oxyde et donc la nucléation du film de LZO (Figure IV.5 b). Si le traitement de
sulfuration est incomplet et que la surface du substrat n’est pas entiérement recouverte de soufre
(<40%), la couche a tendance a croitre suivant des directions cristallographiques non souhaitées
[81].

LZO ¢

(@ (b)

Figure 1V.5 : Représentation du modéle de nucléation de I’oxyde LZO sur la surface du substrat
Ni5%W avec la sur-structure de soufre C(2%2), (a) en 3D et (b) en 2D.

IVV.2.2. Caractérisation des dép0ts LZO sur les substrats Ni5%W

IV.2.2.1. Etat de surface des couches LZO
L’état de surface des couches LZO a été analysé par MEB. La figure IV.4 présente les

résultats obtenus quand les dép6ts sont faits sur le substrat Ni5%W APERAM (Figure 1V.6 a)
et sur le substrat EVICO (Figure 1V.6 b).
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La couche LZO sur le substrat APERAM présente plusieurs défauts. On observe des
grosses particules, des zones bombées (ou cloqués) et des rayures. Ces défauts rendent la couche
LZO trés rugueuse. Par simple observation, on constate que 1’épitaxie n’est pas réussie sur le
substrat APERAM.

Sur la couche LZO du substrat EVICO en revanche, on observe une surface beaucoup
plus propre et moins rugueuse. Vu la faible épaisseur de la couche LZO déposée (100 nm), les
joints de grains gravés du substrat sont révélés. Plus localement, on montre que la structure du
LZO est colonnaire et poreuse, ce qui confirme les résultats de Caroff [80] dans le cadre de ses
travaux de thése sur un sujet similaire. A I’intérieur de cette structure colonnaire de 1’oxyde
LZO, il existe des petites zones non poreuses et beaucoup plus lisses qui seraient des défauts.

|L EHT= 100kv  WD=38mm  SE2 1.57¢-004 Pa m,%k. EHT= 1.00kv  WD=38mm  SE2 1.56e-004 Pa

Figure 1V.6 : Image MEB de la couche LZO sur le substrat Ni5%W APERAM. a) Présence de
particules et b) de bosses.

Joint de grains

2 100
m EHT=100kV ~ WD=51mm  SE2 1.62¢-004 Pa ww@\o )_T" EHT=100kVv ~ WD=32mm  SE2 1.63¢-004 Pa lwgio

Figure 1V.6 (suite) : Image MEB de la couche LZO sur le substrat Ni5%W EVICO. c¢) Joints gravés
et d) structure colonnaire et poreuse.

1V.2.2.2. Texture des couches LZO
Afin de mieux analyser et quantifier I’épitaxie LZO sur les substrats Ni5%W, il est

impératif de compléter 1’é¢tude par ’analyse EBSD des couches LZO. La texture du substrat
étant d’orientation Cube {100}<001>, en cas d’épitaxie de I’oxyde LZO avec le substrat, la
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texture doit étre du type {100}<011> parce que I’épitaxie s’effectue avec une rotation de 45°
(Figure I1V.3).

Sur la figure IV.7 (a-b) sont représentées les cartographies de 1’oxyde LZO sur le
substrat APERAM. Il est montré qu’une grande partie de la couche LZO est en épitaxie avec le
substrat (couleur rouge) et qu’une partie non négligeable de la couche s’est déposée de fagon
aléatoire sur le substrat. Le lien entre le substrat et la non épitaxie de I’oxyde étant le principal
objectif de cette étude, nous avons étudié les zones non épitaxiées. Il ressort que la « non-
épitaxie » est due en premier lieu aux défauts cristallographiques (macles) et aux grains
aléatoirement orientés dans le substrat Ni5%W avant dépot. C’est ainsi qu’on peut observer sur
la figure IV.7 (b) que la germination sur la macle est complétement aléatoire. A 1’aplomb
d’autres zones comme les joints de grains ou les zones contenant des particules et des bosses,
la germination est aussi aléatoire.

Sur la figure IV.7 (c-d) concernant le dépdt LZO sur le substrat Ni5%W EVICO,
I’épitaxie est quasi-parfaite. On observe néanmoins qu’au niveau des joints de grains du
substrat, il y a quelques zones non épitaxiées.

{100}<011=
9| (LZO épitaxié)

Germination aléatoire
sur la macle

dépot aléatoire

Figure V.7 (suite) : Cartographies EBSD de la couche LZO sur le substrat Ni5%W APERAM, (c)
sur une grande zone et (d) sur une petite zone.
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1VV.3. Discussion des résultats
Pour cette étude, nous avons utilisé deux substrats de Ni5W ayant des propriétés

texturales et des états de surfaces différentes, I’'un (EVICO) étant meilleur que 1’autre
(APERAM). Sur ces substrats, les dépots d’oxyde LZO ont été réalisés dans les mémes
conditions. Apres caractérisation des couches déposées, on a constaté que le substrat transmet
en quelque sorte ses défauts a la couche LZO. Les dépots sur le substrat APERAM sont donc
moins bons que les dépbts sur le substrat EVICO.

La « non-épitaxie » sur les macles : Ce résultat est trés important d’autant que plusieurs études
[79, 80] n’ont pas pu expliquer la non-épitaxie observée sur les substrats la liant directement a
la rugosité. Or, nous avons montré au début du chapitre que 1’épitaxie se fait suivant le plan
{100} du substrat. Les macles observeées sur les substrats sont des macles de 1’orientation Cube
et définies par I’orientation {122}<221>. Donc, les macles possédent un plan {122} en surface
de I’échantillon, plan incompatible avec 1’épitaxie. Ceci est la raison cristallographique pour

laquelle I’oxyde LZO ne s’épitaxie pas sur les macles.

La « non-épitaxie » sur les joints de grains et les particules : Les joints de grains sont des
parties du polycristal qui mettent en commun deux grains, il n’y a donc pas continuité
cristallographique au niveau du joint de grains, ce sont des zones non cristallines. De ce fait,
I’épitaxie de ’oxyde LZO sur les joints de grains se fait de manicre aléatoire. Quant aux

particules, la condition d’épitaxie n’est pas respectée avec 1I’oxyde LZO.

Effet de la rugosité du substrat : Le substrat peut étre hypertexturé Cube mais s’il existe des
irrégularités sur la planéité du substrat, le dépdt LZO ne sera pas homogene et peut méme étre
aléatoire sur les zones plus rugueuses (Figure 1V.8).

Epitaxie du LZO sur la surface (100) du substrat Ni3%W

e
>k e
\ /
\ /
\

. Substrat texturé
\ / {100}<001>

/

Germination aléatoire du LZO sur le substrat

Figure 1V.8 : Schéma explicatif du dépdt aléatoire de I’oxyde LZO sur les parties rugueuses du
substrat Ni5%W texturé.
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La croissance anormale : Les grains de croissance anormale dans les substrats ont une
orientation différente de I’orientation Cube. La nucléation du plan {100} de I’oxyde LZO sur
les grains d’orientations aléatoires est fortement improbable, ainsi la couche LZO reste

d’orientation aléatoire sur ces parties du substrat d’orientations aléatoires.

IV.4. Optimisation de I’état de surface des substrats NiS% W
Pour améliorer 1’état de surface des substrats afin que I’épitaxie de la couche tampon

LZO soit favorisée, certaines caractéristiques du substrat doivent étre optimisées. On peut citer
entre autres, I’optimisation de la texture Cube (chapitre III), la diminution de la rugosité, la
suppression des macles et I’¢limination des particules a la surface du substrat.

I1VV.4.1. Optimisation de la texture Cube

Le développement de la texture Cube est la premiére caractéristique a optimiser dans la
fabrication des substrats d’épitaxie. Cette partie est largement détaillée dans le chapitre IlI.
D’une fagon résumée, le substrat doit étre fortement laminé a froid. Il doit ensuite &tre recuit a
de fortes températures tout en évitant le déclenchement de la croissance anormale.

IV.4.2. Diminution de la rugosité

= Par laminage : La rugosité des substrats est directement liée a la rugosité des rouleaux
du laminoir utilisés lors du laminage a froid et aux huiles de laminage qui peuvent incruster
quelques particules exogenes en surface du substrat [45]. On peut ainsi observer des stries de
laminage, des motifs périodiques et des particules a la surface du substrat. 1l est donc important
de réduire au maximum la rugosité des rouleaux du laminoir et de sélectionner la bonne huile
de laminage. La lubrification influe sur les forces de frottement, les contraintes de cisaillement
et sur I’homogénéité des déformations dans 1’épaisseur [82]. Les forces de frottement étant
néanmoins indispensables au laminage, la lubrification permet de répartir les contraintes de
laminage dans tout le volume du matériau. Elle atténue et uniformise le cisaillement (qui a un
effet négatif sur le développement de la texture Cube [83]) du métal laminé. A la fin du
laminage, la surface peut continuer a étre améliorée par un laminage « skin-pass » qui a pour
objectif de donner a la tle un état de surface lisse et brillant par transfert de la rugosité des
cylindres sur la téle. Les rouleaux de laminage sont donc rectifiés afin d’obtenir une trés faible
rugosité (Ra=10 a 20 nm) [45]. Le laminage skin-pass est réalisé a sec. Ceci étant la derniere
¢tape avant I’épitaxie, la qualité¢ de I’atmosphere doit étre maitrisée pour €viter I’incorporation
des particules a la surface.

= Par polissage mécanique : Par polissage mécanique, on atteint des rugosités trés
faibles. Le principe consiste a polir I’échantillon aprés recristallisation au papier SiC et ensuite
au feutre diamanté. Les résultats présentés sur la figure V.9 montrent que la rugosité d’un
échantillon laminé a froid et recuit peut étre fortement réduite par simple polissage mécanique.
C’est ainsi qu’un échantillon avant polissage présentant une rugosité de 121 nm la voit diminuer
jusqu’a 6 nm apres le polissage mécanique. Ces mesures sont faites par profilométrie optique.
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Le polissage mécanique présente cependant un inconvénient puisqu’il est tres difficile de
I’introduire dans le procédé industriel.

a) Avant polissage, Ra=121 nm b) Aprés polissage, Ra=6 nm

Y

Satatien 8118 " " 577.7un

Figure 1VV.9 : Clichés de profilométre optique de la surface des substrats APERAM a) avant et b)
apres polissage mécanique.

= Par polissage électrolytique : La technique consiste a immerger dans une solution
(électrolyte) deux électrodes métalliques entre lesquelles un courant électrique est appliqué.
L’échantillon a polir constitue 1’anode (électrode positive). Sur une surface électropolie
efficacement, deux caractéristiques peuvent étre observées : la brillance et 1’aplanissement.
Certains groupes de recherche ont recours a 1’électropolissage pour réduire la rugosité des
substrats [84]. Pour ses substrats, APERAM sous-traite cette étape a POLIGRAT GmBh
(Munich, Allemagne). Deux types d’électropolissages sont réalisés par cette entreprise,
I’¢lectropolissage statique et I’¢lectropolissage dynamique. L’€lectropolissage statique consiste
a plonger un échantillon d’une longueur de 15 cm dans un é¢lectrolyte en lui appliquant un
courant a son extrémité. L’électropolissage dynamique a pour but d’électropolir de plus grandes
longueurs de substrat en déroulant le substrat dans un électrolyte et en appliquant un courant
électrique localement et périodiquement. Pour des raisons de confidentialité, plus de détails
n’ont pas été communiqués a ce sujet. Les échantillons polis par ces techniques ont été étudiés
par Mikolajczyk [85] dans sa thése. Une légére amélioration de la rugosité a été obtenue pour
I’échantillon électropoli en statique alors que pour 1’échantillon électropoli en dynamique, il
n’y a pas de différence significative avec I’échantillon avant électropolissage. La technique
d’¢électropolissage dynamique ne semble pas efficace.

Dans notre étude, nous avons vérifié I’effet du polissage mécanique avant 1’¢lectropolissage
sur la rugosité. Ainsi, des échantillons ont été électropolis directement aprés laminage et
d’autres aprés polissage mécanique. Bien évidemment, la rugosité atteinte dans le premier cas
(100 nm) est largement supérieure a celle des échantillons électropolis apres polissage
mécanique (20 nm) (voir tableau 1).
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Tableau 1 : Rugosité des surfaces

Traitement appliqué a la surface Rugosité moyenne
Brut de laminage 121 nm
Polissage mécanique 6 nm
Polissage électrolytique sur le brut de laminage 100 nm
Polissages mécanique et électrolytique 20 m

Le tableau 1 résume I’ensemble des résultats obtenus. Il apparait clairement que la
meilleure préparation de surface pour 1’épitaxie correspond a un mécanique (jusqu’au % de
micron) seul.

= Par choix de I’atmosphére de recuit : Le choix de I’atmospheére de recuit est primordial
pour 1’état de surface [45]. En effet, avec les atmosphéres réductrices comme 1’hydrogéne, les
impuretés présentes a la surface sont €liminées alors qu’avec les atmosphéres inertes comme
I’argon, aucune réaction n’intervient a la surface de I’échantillon [45]. De plus, dans le chapitre
II1, nous avons montré que le choix de I’atmosphére de recuit est aussi important pour protéger
les substrats de la croissance anormale défavorable a 1’épitaxie des couches minces.

Conclusion

Dans ce chapitre, il a été question d’apporter quelques pistes pour améliorer 1’état de
surface des substrats et principalement la rugosité. Nous sommes pour cela partis de deux
échantillons : un provenant d’APERAM avec un mauvais état de surface et I’autre d’EVICO
présentant un meilleur état de surface mais dont les conditions d’élaboration sont détenues
secrétement par 1’industrie. Le but de notre étude était donc de proposer des voies industrielles
d’amélioration de I’état de surface du substrat APERAM. Par MEB et EBSD, nous avons relié
la qualité des surfaces des substrats a celle de I’épitaxie de la couche de LZO. Sans surprise, les
dépots sont parfaits sur le bon substrat EVICO et pas tout a fait homogeénes sur celui
d’APERAM de moins bonne qualité. La non-épitaxie de LZO sur plusieurs zones du substrat a
été expliquée par la présence de macles, de grains avec des orientations aléatoires et par la
rugosité élevée du substrat. Sur le substrat EVICO, nous avons observe quelques infimes parties
non épitaxiées au niveau des joints de grains gravés par le traitement thermique.

Nous avons a cet effet apporté une contribution a I’étude. D’abord, en optimisant la
texture Cube (chapitre Il1), principale caractéristique des substrats d’épitaxie et ensuite en
améliorant 1’état de surface via un skin pass ou un polissage mécanique suivi ou non d’un
polissage ¢lectrolytique. Enfin, le choix de 1’atmosphére de recuit est important et une

atmosphére reductrice comme 1’hydrogene doit étre privilégiée.
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Chapitre V : Simulation Monte Carlo de la croissance anormale dans les alliages Ni5%W fortement texturés

Chapitre V : Simulation Monte-Carlo de la
croissance anormale dans les alliages Ni5%W
fortement textures

Introduction
Les propriétés d’un matériau métallique dépendent fortement de sa microstructure et de

sa texture. Les caractéristiques morphologiques des grains telles que la taille, la forme et
I’orientation cristallographique gouvernent leurs propriétés mécaniques, physiques et
chimiques. Ces caractéristiques doivent donc étre maitrisées durant les traitements
thermomeécaniques pour optimiser les propriétés du matériau.

La croissance anormale (CA) des grains durant le recuit encore appelée recristallisation
secondaire est un phénomene non homogéne observé dans les métaux et alliages a des
températures élevées apres la recristallisation primaire. Ce phénomeéne, parfois souhaité dans
I’élaboration des matériaux (exemple du Fe-3%Si [86] ) dans le but d’optimiser les propriétés
magnétiques (pertes magnétiques), est le plus souvent néfaste aux propriétés mécaniques.

Durant la recristallisation secondaire ou CA, de nombreux phénomenes restent encore

mal compris et la simulation est souvent utilisée pour expliquer certains d’entre eux. Les
modeles les plus utilisés sont le modele Vertex, le modéle de Champ de phases et le modele
Monte Carlo (Figure V.1) [87].
Le modele Vertex : Le mouvement des joints de grains est calculé a partir des forces agissant
sur les points triples du réseau de joints (Figure V.1 a). Ce modele a été introduit pour la
premiére fois par Kawasaki et al. [88] et a éte développé plus tard par Maurice et al. [89],
Weygand et al. [90] et d’autres auteurs comme Tarasiuk et Bacroix [91].

Le modéle de Champ de phases : Dans ce modele, la microstructure est définie par un champ
de variables continues ni(r) telles que la valeur est 1 quand la position r est a I’intérieur du grain
et elle décroit continument jusqu’a zéro en se rapprochant du joint (Figure V.1 b), ce qui donne
au joint de grains une petite épaisseur diffuse [87, 92].

Le modéle Monte Carlo : La microstructure est définie par des sites qui sont attribués aux
différents points d’un maillage hexagonal. Les joints de grains sont implicitement définis entre
les sites voisins possédant des orientations différentes (Figure V.1 c). Le mouvement des joints

de grains est contrdlé par la minimisation de 1I’énergie du systéme [87].

Dans notre étude, nous avons utilisé le modéle Monte Carlo pour simuler la croissance
des grains. Nous avons pris pour base le programme de simulation de la recristallisation
primaire et du maclage écrit par un ancien thesard du laboratoire [93].
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Figure V.1 : Différents modeles de simulation de la croissance de grains : (a) le modéle Vertex, (b) le
modele de champ de phases et (c) le modéle Monte Carlo [87].

Le modele Monte Carlo permet de simuler la croissance anormale mais en utilisant
souvent des conditions plus ou moins justifiées physiquement. Ainsi, certains auteurs affectent
des mobilités différentes aux joints de grains méme quand ces derniers possédent la méme
désorientation, les mobilités les plus élevées étant distribuées aux joints délimitant les grains
senses croitre anormalement [94-96] (grains d’orientation Goss par exemple dans le Fe3%Si
[96]). D’autres auteurs introduisent 1’effet des précipités et des particules sur la mobilité des
joints, les fortes mobilités sont attribuées a certains joints CSL et les faibles mobilités aux joints
généraux [97, 98]. En effet, durant la recristallisation, les précipités se logent préférentiellement
au niveau des joints de grains HAGB et bloquent leur migration. Les joints CSL n’étant pas
occupés par les précipités, ils deviennent les plus mobiles et permettent aux grains qu’ils
délimitent (grains de Goss, joint X9) de se développer par croissance anormale. Dans d’autres
approches, I’accent est plutét mis sur la taille de grains critique de déclenchement de la
croissance anormale et sur I’effet texture dit « texture pinning ». Dans le premier cas, si un grain
atteint une taille supérieure a la taille moyenne de ses voisins, il peut déclencher la CA [99]. Le
texture pinning considére qu’il existe un grain fortement désorienté par rapport a ses voisins au
sein d’une microstructure de grains d’orientations proches donc possédant des joints peu
mobiles [100, 101]. Notre simulation s’appuie sur cette derni¢re hypothése.

Expérimentalement, il apparait que ce sont les grains d’orientations aléatoires qui se
développent par croissance anormale et qui dégradent donc la texture Cube des substrats
Ni5%W (voir chapitre 3). Dans ce chapitre, 1’objectif est de simuler cette croissance anormale
afin de mieux comprendre le phénomene et de pouvoir le prévoir. Pour cette simulation, la
microstructure initiale est une microstructure expérimentale, issue des données EBSD sur un
échantillon Ni5%W recristallisé primaire (Figure V.2).
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e B A

Figure V.2 : Cartographie EBSD (distribution des plans {hki}//(DL,DT)) utilisée comme donnée
d’entrée de la simulation.

La microstructure comporte encore quelques grains aléatoires.

V.1. Procédure de simulation de la croissance
Lors de cette étude, nous nous sommes appuyés sur les travaux issus de notre équipe

[93, 96, 97, 102] qui simulent la croissance des grains a partir d’une cartographie EBSD.

La simulation est effectuée sur un maillage hexagonal en deux dimensions (2D)
décrivant la microstructure. Chaque site sur la grille a un élément de surface ou de volume. Les
informations contenues dans chaque site sont son orientation cristallographique et sa position.
Chaque site posséde des sites voisins qui sont au nombre de 6. Deux sites adjacents ayant la
méme orientation sont a I’intérieur du méme grain, par voie de conséquence un joint de grains
passe entre deux sites adjacents d’orientations différentes (Figure V.3).

5555\88888888888\333303\7

Figure V.3 : Définition du maillage de la microstructure (chaque nombre entier correspond & une
orientation donnée et les traits représentent les joints de grains).
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La simulation Monte Carlo de la croissance normale des grains suit la procédure

suivante (Figures V.4 et V.5) :

(b)

Figure V.4 : Principe de la simulation Monte Carlo de la croissance des grains.

Un site i est tiré au hasard sur le maillage (Figure V.5). Ce site a pour caractéristiques
son orientation (définie par le triplet d’Euler @1(i), ¢(i), ¢2(i)) et sa position (définie par
ses coordonnées X et y).
L’énergie Ejav de chaque site voisin j avant réorientation est calculée par rapport a ses
voisins selon 1’équation (V.1), avec Jjk I’énergie du joint de grains entre le site j et son
site voisin k et ¢ est le symbole de Kronecker qui prend la valeur 1 quand j et k sont de
méme orientation et 0 dans le cas contraire. J est souvent supposé constant en fonction
de la désorientation dans le cas de la croissance normale [96].

Ejo = Z‘]jk(l_5jk) (V.1)

6 voisins

Les sites j prennent chacun a leur tour 1’orientation du site i et leur nouvelle énergie Ejap
apres réorientation est calculée a I’aide de 1’équation (V.1). Notons qu’on réoriente ici
un voisin j avec I’orientation du pixel i alors que classiquement ¢’est le site i qui prend
I’orientation d’un voisin. Ce choix a ¢été adopté par Wang [103] afin de faciliter
I’introduction du maclage.
La différence d’énergie (AE=E;ap-Eiav) est calculée pour les 6 réorientations possibles et
la réorientation qui minimise 1’énergie est choisie avec la probabilité définie selon
I’équation (V.2) ou kg est la constante de Boltzmann et T la température en kelvin. Cette
réorientation correspond donc a la probabilité maximale.

{Pj =eXp(~AE /k,T) si AE >0
(V.2)

P, =1 si AE<0
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Initialisation de la microstructure

Choix du site 1 au hasard sur le maillage
(le site i a 6 voisins j)

Calcul de I’énergie E;,, de chaque site voisin j
avant réorientation

6 réorientations testées
(chaque voisin j se réoriente en 1)

Calcul de I’¢énergie Ej,, du site j apres réorientation
(pour chaque réorientation testée)

Evaluation de la variation d’énergie AE=(E;;-E;,,)

AE <0 AE >0
Réorientation accepiée Réorientation acceptée
avec la probabilité
AE
expl -——
I, T

Figure V.5 : Organigramme de simulation de la croissance normale

La durée de la simulation est mesurée en nombre de pas Monte Carlo (pmc), sachant

qu’un pas Monte Carlo est atteint lorsque le nombre de sites choisis aléatoirement correspond
au nombre total de sites du maillage.

Dans le cas de la croissance anormale la prise en compte de la texture implique de tenir
compte de 1’énergie des joints de grains et de leur mobilité. L’énergie des joints de grains
intervient dans le calcul de I’énergie du site avant et apres réorientation (Equation V.1). Comme
il a été montré dans la littérature [96], la mobilité des joints intervient au niveau du calcul de la
probabilité de la réorientation (Equation V.2). La réorientation est acceptée pour la plus forte
probabilité.

m..
P. = —=—exp(-AE/k,T) si AE>0

Loym

m. _
P =" si AE<0

Loym

Ou mi; est la mobilité du joint de grains entre les sites i et j.

(V.3)
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Dans de nombreuses simulations Monte Carlo, des valeurs arbitraires d’énergie et de
mobilité sont souvent attribuées aux joints dans le but de favoriser 1’aboutissement des calculs
et I’apparition de la croissance anormale. Dans notre étude, nous avons intégré les expressions

qui régissent la migration des joints de grains dans le but de reproduire au mieux 1’expérience :

L’énergie du joint de grains Jjk: L’ expression de Read et Schockley (Equation V.4) qui dépend
uniquement de la désorientation est utilisée [4] :

0, 0,
3y =Vn H—Jk(l— |n(0—’kB (V.4)

OU ym est I’énergie maximale des joints de grains dans la microstructure, elle est d’environ 0,7
J.m dans le cas du nickel. Om=15° est la désorientation a partir de laquelle ’énergie de joint et
la mobilité deviennent constantes. 6jx est la désorientation entre le site j et le site k.

La mobilité du joint de grains mj; : La mobilité dépend de la température et de la désorientation.

L’expression utilisée dans la simulation est donnée par I’équation V.5 [4] :

Bl f]) o

Avec mg le facteur pré-exponentiel qui dépend du coefficient d’auto diffusion du matériau
(mo=2,71 (m*/Js)) dans I’alliage A1-0.1%Mn [104]) et Qo I’énergie d’activation d’auto diffusion
du matériau (Qo=284kJ/mol pour le nickel [105]).

9E-11 ¢
8E-11 +
= 7E-11 + 1200°C
\EDGE-ll T 1150°C
Ege1 4+ 1120°C
4E-11 +
S 3E-11 +
2E-11 +
1E-11 +
o+~ -——t—t—F—F—F—F—F>
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24 26
Désorientation (°)

bilite

M

Figure V.6 : Mobilité des joints de grains en fonction de la désorientation pour différentes
températures (cas du nickel).
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La figure V.6 montre la variation de la mobilité (m/mo) avec la désorientation pour
différentes températures. Pour chaque température, la mobilité est pratiquement égale a 0 pour
des désorientations inférieures a 5° et augmente jusqu’a 15°, désorientation a partir de laquelle
elle devient constante. Elle augmente tres fortement avec la température ce qui se traduit bien
sOr par une accélération de la recristallisation.

V.2. Résultats de la simulation

V.2.1. Modéle de base

V.2.1.1. Simulation de la croissance normale
La croissance normale est simulée en supposant que les joints ont tous la méme énergie

et leur mobilité étant fonction de la désorientation. La cartographie EBSD initiale correspond a
celle d’un échantillon complétement recristallisé (Figure V.2).

100 Fraction de grains Cube

S 98
g
2 96
&
94 4 t t t t >
0 20 40 60 80 100
Pas Monte Carlo
45 Taille de grains
g
initial 10 pmc 20 pmc = 40
’i 35
3
w : : : : >
= 20 40 60 80 100

Pas Monte Carlo

b
0

Désorientation

gl
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Désorientation (%)
~
o
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X ‘ ¥ 0 20 40 60 80 100
40 pmc 60 pmc 80 pmc Pas Monte Carlo

Figure V.7 : Evolution de la microstructure durant la simulation de la croissance normale en fonction
du nombre de pas Monte Carlo (pmc).

Les résultats de la simulation sont présentés sur la figure V.7. lls montrent que la fraction
de grains d’orientation Cube augmente avec le nombre de pmc au détriment des grains
d’orientations aléatoires. La taille de grains moyenne augmente et la déviation moyenne des
grains Cube par rapport a I’orientation idéale diminue avec le nombre de pmc. A partir
d’environ 80 pmc, tous les grains d’orientations aléatoires ont disparu. Ces résultats sont en
accord avec ceux obtenus expérimentalement (voir chapitre 3).

Nous avons Vérifié si la croissance normale simulée suit la loi parabolique de cinétique
de croissance donnée par 1’équation V.6 [106] :
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D,’ - D% =kt (V.6)

m

ou D est la taille moyenne des grains, Do la taille moyenne des grains a t=0, k est une constante
et t le temps de recristallisation (pas Monte Carlo en simulation).

En tracant le In(Dm?-Do?) en fonction en fonction de In(pmc) (Figure V.8), on obtient
une droite. Ce résultat montre que la croissance normale simulée suit la croissance normale.

68 z
6.6 +
6.4 +
6.2 +

In(D?-Dy?)

58 T
56 T

5.4 f f
2 2.5 3 3.5 4 4.5

In (pmc)

y

ol

Figure V.8 : Variation de la taille de grains moyenne en fonction du temps de simulation durant la
croissance normale.

V.2.1.2. Simulation de la croissance anormale
Dans la simulation de la croissance anormale, 1’énergie des joints de grains varie avec

la désorientation et n’est plus constante comme dans le cas de la croissance normale. De plus,
les probabilités de réorientation sont modifiées par I’introduction de la mobilité dans les
équations (équations V.3). Comme dans les modeles couramment utilisés, une direction de
croissance est imposée pour favoriser la croissance anormale des grains non Cube vis-a-vis des
grains Cube. Cette direction est forcée dans le sens ou, si le choix est possible, la croissance des
grains possédant une orientation aléatoire est privilégiée par rapport a celle des grains Cube
alors que la probabilité est sensée étre la méme dans les deux sens. Contrairement aux modeles
classiques ou les mobilités arbitraires sont attribuées aux joints de grains, la mobilité utilisée
dans cette simulation suit la loi donnée par I’équation V.5. L’évolution de la microstructure

avec le nombre de pmc est représentée sur la figureV.9 lorsqu’on applique cette technique.
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Fraction de grains Cube

80 pmc

Pas Monte Carlo

Figure V.9 : Evolution de la microstructure durant la simulation de la croissance anormale en fonction
du nombre de pas Monte Carlo (pmc).

Au début de la simulation, tous les grains subissent une légere croissance normale et
apres environ 20 pmc, la croissance anormale des grains d’orientations aléatoires est déclenchée
(indiquée par les fleches sur les cartographies). La fraction de grains Cube diminue avec le
nombre de pmc au profit des grains d’orientations aléatoires. Par ailleurs, la taille moyenne de
grains et la désorientation des grains Cube augmentent au cours de la simulation. Il faut noter
que la variation de la taille moyenne des grains est principalement due a la croissance anormale
des grains d’orientations aléatoires. L’augmentation de la désorientation moyenne, quant a elle,
est due a la disparition des grains d’orientation Cube.

A partir de ces résultats, nous avons calculé la cinétique de croissance a 1’aide de
I’équation équation V.6. Pour ce faire, nous avons tracé In(Dm2-D¢?) en fonction en fonction
In(pmc) (couleur orange, Figure V.10). Sur ce graphe, on constate que les points ne sont pas
alignés comme dans le cas de la croissance normale (couleur bleue). Le modéle n’est pas Vérifié,
il s’agit donc de la croissance anormale.
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Chapitre V : Simulation Monte Carlo de la croissance anormale dans les alliages Ni5%W fortement texturés
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Figure V.10 : Variation de la taille de grains moyenne en fonction du nombre de pas Monte Carlo
durant la croissance anormale.

V.2.2. Améliorations du modele
L’objectif de cette partie est d’améliorer le modele en commencant par supprimer la

condition imposée sur la direction de croissance qui n’a pas de fondement physique. La
direction de croissance supprimée, on constate qu’apres 10 pmc tous les grains d’orientations
aléatoires ont disparu dans la microstructure (Figure V.11).

initial 10 pmc 20 pmc

Figure V.11 : Evolution de la microstructure durant la simulation de la croissance en fonction du
nombre de pas Monte Carlo (pmc).

by

On est en fait confronté & un probléme de tirage, qui bien qu’aléatoire, se fait
préférentiellement dans les grains Cube compte tenu de leur fraction surfacique a 1’état initial
(95,2% contre 4,8% pour les orientations aléatoires) (Figure V.12). On voit effectivement sur

cette figure que le pourcentage de tirages est proportionnel a la fraction d’orientations.
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100 &

Fraction d’orientation (%o)

CUBE NON_CUBE TIR_CUBE TIR_NONCUBE
Cartographie initiale Tirage aléatoire de sites

Figure V.12 : Vérification du tirage aléatoire en fonction de 1’orientation.

Or, la probabilité pour qu’un grain croisse devrait étre théoriquement la méme quelle
que soit son orientation. C’est pourquoi, un « tirage équilibré » a été proposé.

V.2.2.1. Tirage équilibré
Ce tirage consiste a choisir au hasard les sites de fagon équilibrée, par exemple, pour

100 tirages aléatoires, 50 correspondent aux sites d’orientation Cube et 50 aux sites
d’orientation non Cube.

Les calculs sont faits a la température de 1120°C (voir Figure V.6). L’évolution de la
microstructure au cours de la simulation est décrite sur la figure V.13. Toutes les orientations

suivent une croissance normale pour les faibles pmc puis les grains d’orientations aléatoires
disparaissent pour des temps de calcul plus long.

initial 10 pmc 100 pmc 250 pmc
Figure V.13 : Evolution de la microstructure durant la simulation de la croissance en fonction du
nombre de pas Monte Carlo (pmc).
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Il est donc difficile de déclencher la croissance anormale des grains d’orientations
aléatoires a partir du seul tirage équilibré. Le mécanisme de texture pinning est pris en compte
dans la simulation via les valeurs de mobilité mais expérimentalement, les joints fortement
désorientés ont une vitesse de migration V supérieure a la vitesse des joints faiblement
désorientés (V=MP, M et P étant respectivement la mobilité et la pression). Or, cette vitesse
n’est pas prise en compte dans la simulation Monte Carlo. Pour y remédier, il semble important
de bloguer le mouvement des joints de trés faible mobilité par rapport aux autres. Ainsi, un seuil
de mobiliteé a été introduit.

V.2.2.2. Croissance des grains avec seuil de mobilité
Pour permettre le déclenchement de la croissance anormale, un seuil de mobilité (ms)

en dessous duqguel les joints de grains ne peuvent pas bouger a été défini. 1l consiste a attribuer
une mobilité nulle aux joints faiblement désorientes tels que m<ms (Figure V.14).

25E-11 ¢ 25E-11 ¢
2E-11 + 2E-11 +
Joints/mobiles
£15E-11 + _13E-1 ¢
E‘ Evolution normale =}
E Nouvelle évolution
1E-11 + 1E-11 +
M~y
5E-12 4. : SE-12 4
Joints bloques
0 ety L S e e e e e 0 +otbobodotr—t—t—+—+—+—+—+—+—+»
0 2 4 6 & 10 12 14 16 18 20 22 24 26 28 0 2 4 6 & 10 12 14 16 18 20 22 24 26 28
Désorientation (° o .
@ ©) Désorientation (°)
a
(b)

Figure V.14 : (a) Evolution de la mobilité avec la désorientation a 1120°C et principe de
détermination d’un seuil de mobilité (ms) pour le déclenchement de la croissance anormale au cours
de la simulation et (b) nouvelle évolution de la mobilité aprés détermination du seuil.

Pour déterminer ce seuil de mobilité, plusieurs essais ont été réalisés en suivant
I’évolution de la mobilité comme indiqué sur la figure V.14.

Les résultats obtenus (Figure V.15) montrent qu’il existe un seuil de mobilité
(ms=m/mo=4.10"'?) au-dessus duquel il y a déclenchement de la croissance anormale et en
dessous duquel la croissance est normale. La mobilité étant fonction de la température et de la
désorientation, cette valeur seuil correspond aux joints de grains possédant une désorientation
de 8° a la température de 1120°C.
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initial

~10 pmc ~150 pm

Figure V.15 : Evolution des microstructures durant la simulation a 1120°C en fonction du seuil de
mobilité choisi.

Ces résultats de simulation montrent que dans une microstructure hypertexturée, le
déclenchement de la croissance anormale se fait par « texture pinning ». Les grains Cube sont
faiblement désorientés entre eux et la migration des joints qui les séparent est limitée.

Par simulation Monte Carlo, Penelle et al. [107] ont montré que la croissance anormale
d’un grain d’orientation aléatoire dans une microstructure hypertexturée nécessite que ce grain
ait une taille inférieure a la taille moyenne des grains dans toute la microstructure a la fin de la
recristallisation primaire.

V.2.2.3. Influence de la température sur la simulation
Peu d’auteurs se sont intéressés a I’influence de la température sur la simulation Monte

Carlo (ceux-ci se contentant de simuler des croissances a la température ambiante). Or, on
constate expérimentalement que pour un méme matériau, la taille des grains augmente avec la
température et que le phénomene de croissance anormale est plus marqué pour des températures
élevées (voir chapitre 3). Dans notre modeéle, la température intervient dans les calculs des
probabilités de réorientation et des mobilités. De ce fait, nous avons simulé la croissance a
différentes températures (1120°C et 1200°C). Les résultats obtenus sont présentés sur la figure
V.16 et V.17.
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50 pmc 100 pmc 150 pme

Figure V.16 : Evolution de la microstructure durant la simulation de la croissance anormale & 1120°C
en fonction du nombre de pas Monte Carlo (mobilité seuil m/my=4.10"12).

100 pmc

150 pmc

50 pmc

Figure V.17 : Evolution de la microstructure durant la simulation de la croissance anormale a 1200°C
en fonction du nombre de pas Monte Carlo (mobilité seuil m/my=2.101%).
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D’apreés nos calculs, il apparait que la croissance anormale est déclenchée a 1120°C pour
un seuil de mobilité de m/mo=4.10"2 et a 1200°C pour un seuil de mobilité de m/me=2.10"1,
On constate cependant que tous les seuils de mobilités correspondent & une désorientation de
8°. Autrement dit, un seuil de désorientation de 8° est donc nécessaire pour permettre le
déclenchement de la croissance anormale quelle que soit la température. Ceci est probablement
dd au fait que le calcul prend toujours en compte la méme microstructure initiale et qu’il faut
toujours la méme fraction de joints bloqués pour rendre compte de la texture pinning et de la
vitesse de migration des joints non prise en compte ici.

En comparant les résultats obtenus a 1120°C a ceux obtenus a 1200°C, en croissance
normale et en croissance anormale (Figure V.18), on constate que la taille des grains a 1200°C
est Iégerement supérieure a celle & 1120°C pour les mémes nombres de pmc.
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Figure V.18 : Evolution de la taille des grains avec le nombre de pmc a 1120°C et a 1200°C durant la
simulation (a) de la croissance normale et (b) de la croissance anormale.

La température n’a donc pas un effet significatif dans la simulation Monte Carlo alors
qu’expérimentalement, la taille de grains augmente avec la température pour un méme temps
de recuit. Ce résultat s’explique par le fait que méme si la probabilité dépend de la mobilité, la
fréquence de réorientation sera la méme pour un joint fortement mobile ou faiblement mobile
dés lors que la désorientation sera supérieure au seuil de 8°. Le modéle nécessiterait donc d’étre
amélioré pour rendre compte de la vitesse de migration des joints en fonction de la mobilité,
autrement dit en faisant dépendre la fréquence de réorientation en fonction de la mobilité. Ceci
devrait d’ailleurs permettre de s’affranchir du seuil de mobilité et de rendre compte des effets
de température.

Conclusion
Dans ce chapitre, nous avons simulé la croissance normale et la croissance anormale des

grains dans un matériau (lames Ni5%W) fortement texturé en utilisant le modele de Monte
Carlo. Dans un premier temps, le modele classique bien adapté pour la croissance normale mais
beaucoup moins pour la croissance anormale a été utilisée. Nous avons montré que la croissance
des grains durant la croissance normale suit la loi parabolique de croissance, confirmant ainsi
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I’accord avec les résultats expérimentaux. Cependant, pour simuler la croissance anormale, les
modeles classiques imposent des directions de croissance bien que cela ne soit pas
scientifiquement justifié. Ceci nous a conduits a supprimer cette condition en introduisant
notamment un tirage aléatoire équilibré qui tient compte de la fraction de grains Cube. Par
ailleurs, il a ét¢ montré la nécessit¢ d’introduire un seuil de mobilité permettant le
déclenchement de la croissance anormale. Dans le cas contraire, ¢’est la croissance normale qui
se développe. Nous avons constaté que ce seuil de mobilité correspond a une désorientation de
8° quelle que soit la température. Toutefois, comme expérimentalement, la croissance anormale
n’est pas présente a toutes les températures, il serait important d’intégrer I’effet de la
température dans la simulation car les résultats actuels ne montrent pas une influence
significative de ce paramétre sur les évolutions microstructurales. Par ailleurs, il conviendrait
également de prendre en compte le maclage
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Conclusion générale
L’ensemble de ce travail de thése a porté sur I’étude du développement de 1’hypertexture

Cube dans les alliages cubiques a faces centrées suivants : Ni5%W, Fe48%Ni et Fe56%Ni.

Pour développer une texture fortement Cube a la fin de la recristallisation, nos matériaux
subissent un laminage a un fort taux de réduction (>92%). L’énergie stockée durant la
déformation est 1’énergie motrice de la recristallisation. Plusieurs techniques sont utilisées dans
la littérature pour estimer cette énergie. Nous avons comparé dans le chapitre 2 trois différentes
approches employées pour nos matériaux fortement déformés et nous avons montré que
I’énergie stockée calculée a partir du paramétre KAM était proche de celle obtenue a partir de
la diffraction des neutrons. L’énergie stockée estimée par I’approche de Dillamore est fortement
sous-estimée par rapport aux deux premieres.

Dans les échantillons Fe48%Ni, recuits a une méme température (1000°C), nous avons
montré que certains éléments d’alliages peuvent avoir un effet sur le développement de la
texture Cube. Deux ¢léments d’alliage ont été remarquables dans cette étude, a savoir le soufre
et le niobium. Le soufre favorise le développement de la texture Cube alors que le niobium
empéche sa formation. En effet, il y a formation de précipités MnS dans les échantillons
contenant du soufre. Ces précipités contribuent a une augmentation de la différence d’énergie
stockée entre 1’orientation Cube et les orientations de déformation via le mécanisme d’Orowan
comme expliqué au chapitre 3. Cette différence d’énergie stockée étant le moteur du
développement de la texture Cube, on comprend pourquoi le soufre contribue a I’amélioration
de la fraction de Cube. Le niobium, contrairement au soufre, dégrade la texture cube en se
logeant préférentiellement aux joints de grains et en ralentissant ainsi la cinétique de la
recristallisation. Nous avons enfin regardé 1’effet de 1’aluminium, du zirconium et du titane
mais nous n’avons pas remarqué d’effets significatifs.

La texturation des alliages Ni5%W a aussi été étudiée. L’influence de 1’atmosphére de
recuit sur le développement de la texture Cube a été observée. Nous avons montré que
I’hydrogéne accélere la recristallisation en favorisant la formation de la texture Cube par
comparaison a l’argon qui joue un rdle inverse. En revanche, I’hydrogene accélere le
déclenchement de la croissance anormale qui est retardée lorsque les recuits sont faits sous
argon. Par la suite, I’¢tude de I’état de surface des substrats texturés Ni5%W et son effet sur
1’épitaxie de la couche tampon LZO a éte faite sur deux nuances : la nuance Ni5%W APERAM
et la nuance Ni5%W EVICO qui est actuellement la meilleure dans I’industrie des cables
supraconducteurs. C’est ainsi qu’il est montré dans notre étude que la nuance EVICO présente
une surface moins rugueuse avec néanmoins des joints graves thermiquement. Par contre, la
nuance APERAM présente une surface tres rugueuse avec de nombreux défauts (particules,
rayures, macles facettées). Les défauts de surface ont pour conséquence d’empécher 1’épitaxie
de ’oxyde LZO sur les substrats qui est donc meilleure sur les substrats Ni5%W EVICO. Nous
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avons montré que la rugosité de surface des substrats pouvait étre améliorée par polissage
mécanique, électrolytique et par laminage skin pass.

En paralléle de ces études expérimentales, nous avons simulé la croissance anormale des
grains aléatoires dans la microstructure fortement texturée Cube a I’aide du modéle Monte
Carlo. Au contraire des simulations classiquement utilisées, nous avons intégré des équations
physiques pour régir I’énergie et la mobilité des joints de grains. Une mobilité ms a partir de
laquelle les joints sont mobiles a ét¢ définie. Nous avons montré qu’a partir d’une certaine
valeur de ms, on developpe la croissance anormale par simulation. Par ailleurs, du fait de la
faible quantité d’orientations aléatoires dans la microstructure apres recristallisation primaire,
il est difficile de tomber sur un site d’orientation non cube. C’est pourquoi, nous avons montré
qu’il était possible de simuler la croissance anormale, sans imposer de sens de migration comme
c¢’était le cas dans les précédents travaux, en équilibrant le tirage entre les grains Cube et les
grains non Cube.

Perspectives
Ce travail de thése avait un double objectif scientifique et industriel.

Sur le plan scientifique, nous avons pu expliquer les différents mécanismes d’évolution
de la microstructure et de développement de la texture Cube durant la recristallisation des
alliages Ni5%W et Fe48%Ni. Deux éléments chimiques sont particulierement influant sur la
recristallisation : le soufre en formant des précipités MnS et le niobium en solution solide. Dans
la suite de cette étude, il serait intéressant, de localiser ces éléments dans la microstructure
(joints de grains ou matrice) afin de mieux comprendre leur effet. Il conviendrait alors d’utiliser
des techniques plus sophistiquées comme la sonde atomique, le SIMS et le MET. Par ailleurs,
le maclage est néfaste au développement de la Cube. Il serait donc important de mieux
comprendre, non seulement, comment se forment les macles, mais aussi comment elles
disparaissent au cours de la croissance de grains. Pour ce faire, des recuits in situ pourraient étre
effectués dans un MEB.

Le modele Monte Carlo que nous avons développé pour simuler la croissance anormale
mériterait d’étre amélioré. En effet, la vitesse de migration des joints (V=MP), qui permet aux
joints fortement désorientés de migrer plus vite que ceux faiblement désorientés, n’est pas prise
en compte. Dans la suite de ce travail, nous proposons donc d’améliorer le modéle en
introduisant la vitesse de migration des joints. Ainsi, au lieu d’une seule réorientation par tirage
aléatoire, le nombre de réorientations pourrait étre fonction de la vitesse de migration du joint.
Cette technique pourrait permettre également de prendre en compte les effets de température et
a terme de rendre compte de la température de déclenchement de la croissance anormale
expérimentale. Par ailleurs, pour mieux simuler les évolutions microstructurales, nous
proposons d’introduire le maclage durant la croissance des grains.

Sur le plan industriel, les compositions chimiques optimisées ainsi que les atmosphéres
et les températures de recuit préconisées pour les alliages Fe48%Ni devront étre testées
industriellement afin de vérifier ’hypertexturation Cube.

Concernant les alliages Ni5%W, la texture Cube et 1’état de surface ont été optimises
par les recuits sous double atmosphére et par le polissage. Il est donc important d’adapter les

-100 -



Conclusion générale et perspectives

traitements thermiques et le polissage des substrats a I’industrie pour la commercialisation et la
production massive.
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Annexe 1 : Définition de la texture cristallographique
La caractérisation de la texture d’un matériau consiste a déterminer 1’orientation des

différents cristaux le constituant par rapport au référentiel 1i¢ a I’échantillon. Dans le cas des
toles laminées (ce qui est le cas de nos échantillons), le référentiel 1ié a 1’échantillon est défini
par trois directions orthogonales : La direction de laminage (DL), la direction transverse (DT)
et la direction normale (DN) au plan de laminage (DL, DT) (Figure Al.1). Le reférentiel lié au
cristal est caractérisé par les vecteurs de base du réseau cristallin. Dans le cas matériaux a
symétrie cubique, on associera a chaque cristal le triedre Oxyz, Ox//<100>, Oy//<010> et
0z//<001>. L’orientation du cristal est ainsi définie par la rotation g qui permet de mettre en

coincidence le référentiel Oxyz avec celui de 1’échantillon.

cristal

DN

'BT v

DL

échantillon

Figure Al.1 : Définition des reperes liés a 1’échantillon et aux cristaux dans le cas d’un systéme

cubique.

I. Représentation des orientations

I.1. La représentation métallurgique

Cette représentation est la plus courante et utilise les indices de Miller pour définir une
texture. Les orientations g sont représentées par le couple {hkiI}<uvw>, ou {hkl} est la famille
de plan cristallographiques paralléles au plan de laminage (DL, DT) et <uvw> est la famille de
directions paralleles a la direction de laminage. Cette représentation bien qu’elle soit
qualitativement intéressante reste insuffisante du point de vue statistique et quantitatif car elle

ne fournit pas d’information sur I’ensemble de la distribution statique des composantes.

I.2. Les angles d’Euler pour représenter une texture
L’orientation d’un grain est définie par trois angles d’Euler o1, ¢ et ¢2 qui décrivent les

trois rotations du repére 1i¢ au cristal pour coincider au repere li¢ a 1’échantillon. Dans les
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conventions de Bunge les angles @1, ¢ et @2 correspondent a des rotations respectivement
autour de Oz, Ox’ et Oz’ (Figure Al.2) [115].

Figure Al.2 : Définition des trois angles d’Euler @1, ¢ et ¢2 dans la notation de Bunge [115].

I1. Figure de poles (FDP)
Une figure de pole est la projection stéréographique sur le plan de 1’échantillon, de la

distribution des densités de poles d’une famille de plans {hkl} dans toutes les directions de
I’échantillon. Les densités de poles sont données par le couple (y, @), ou y et @ sont des angles
qui reperent le plan cristallographique {hkl} par rapport aux axes du repere de 1’échantillon (y :
0-90° et ¢ : 0-360°) (Figure Al.3). La projection se passe selon le principe suivant : pour un
¢lément de volume donné d’un cristal, on suppose qu’il existe un plan {hkl} passant par le
centre d’une spheére. La normale a ce plan perce la demi-sphére de référence en au point P1. En
reliant le point P1 avec le pdle sud (S) de la sphere, on obtient le point d’intersection P2 de SP1
avec le plan équatorial (). Si on I’on applique ce principe a tous les éléments de volume, on
obtient une figure de poles {hkl} rapportée au repére de I’échantillon. Pour les matériaux

laminés, le plan (m) est souvent identique au plan de laminage.
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Figure Al.3: (a) principe de projection stéréographique, (b) figure de pble {100} obtenue par
projection stéréographique des plans {100}, {110} et {111}.

La figure AL.3 (b) donne un exemple de figure de pdle {100}. Cette projection est
construite en supposant que le cristal est orienté de telle sorte que le plan {100} soit paralléle

au plan équatorial w. Les poles reportés correspondent aux projections des familles de plans
{100}, {110} et {111}.
I11. Fonction de distribution des orientations cristallines (FDOC)

La représentation des textures reste cependant limitée par 1’utilisation des figures de
poles. En effet chaque pdle correspond a plusieurs orientations différentes. De ce fait, pour
mieux distinguer les différentes orientations et pouvoir les quantifier, il est important d’utiliser
la fonction de distribution des orientations cristallines (FDOC) (en anglais ODF : Orientation
Distribution Function). La FDOC est définie par la fraction volumique dV(g)/V des cristaux
ayant une orientation g & dg pres :

dv(g) _
N f(g)dg (ALL)

Avec dg le volume élémentaire dans 1’espace d’Euler : dg = %ﬂSin(¢)d pdade, .

Cette FDOC est une fonction positive et normée a 1. Pour une texture aléatoire, la
fraction volumique est la méme pour toutes les orientations (f(g)=1). La FDOC est construite a
partir des densités f(g) associées a chaque orientation g (o1, ¢, ¢2) dans I’espace d’Euler. Cette
fonction fournit une information statistique complete de la distribution des orientations

cristallines. Elle permet de repérer les orientations préférentielles et les dispersions autours des
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orientations ideales. 1l est important de savoir que la FDOC est calculée a partir des densités de
poles obtenus par les figures de poles.

La FDOC caractérise d’une maniére quantitative la texture d’un échantillon ; le logiciel
Labotex permet de lui associer un parameétre trés important : I’indice de texture (I). C’est un
parametre qui caractérise 1’état global de la texture. Il est égal a 1 pour une texture isotrope et

augmente avec I’acuité de la texture. Il est calculé a partir de I’expression suivante :
1 (e
== j f2(g)dg (A1.2)
8n” g

f(g) est la valeur de la FDOC et G est 1’espace d’Euler.

Annexe 2 : Procédure de préparation des lames
mince pour le MET

Les échantillons observes par MET sont découpés sous formes de disques de 3 mm sur
des toles de 50 um d’épaisseur. Les échantillons sous forme de disques sont ensuite amincis
électrolytiqguement a I’aide d’un TENUPOL-3. L’électrolyte utilisé a cet effet se compose de
9u d’acide sufurique, 0,9% d’acide hydrofluorique (2 40% de concentration), 1,3% d’acide
nitrique (a 78% de concentration) et 88,8% de méthanol. La température de polissage, d’environ

-30°C est controlée par un bain d’azote liquide. L’intensité de courant variant entre 150 et 200
mA/m2,

Annexe 3 : Analyse des données DNPA

Les échantillons S-0, S-20, S-40, S-60, Nb-350 et Nb-500 sont analysés a 1’état laminé
et a I’état recuit.

Les spectres bruts (image du détecteur 2D) ne présentent pas d’anisotropie résultante
d’une intensité d’origine magnétique. Ces données ont été traitées de fagon isotrope et un
exemple de profils obtenus aprés regroupement est présenté sur la figure Alll.1.
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FeNiS recuit

1000

S60 recuit
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Figure Alll.1: Intensité diffusée mesurée sur les échantillons S-0, S-20, S-40 et S-60 a I’état
recuit en fonction du vecteur de diffusion g.

Les intensités obtenues sur les alliages recuits contenant différentes teneurs en S
présentent une forte décroissance a petits ¢, qui résulte de la microstructure (joints de grains,
grosses particules de plusieurs dizaines de nanometres). Cette contribution suit généralement la

A
loi de Porod (1 o q—4). A plus grands angles (grand g), on observe un signal engendré par de

petites particules nanomeétriques
Pour analyser les données, dans un premier temps, le bruit de fond (bdf) d’origine
incohérente doit étre déterminé. Cela est possible quand les courbes diffusées présentent un
effet de convergence vers une constante a grands angles. Une solution est de supposer une loi
de Porod : | = A/g4+bdf. En tracant 1*g4 en fonction de g4, on peut déterminer le bruit de fond
si on observe un comportement linéaire comme c’est le cas pour nos matériaux. Le bruit de fond
une fois déterminé peut étre soustrait a 1’intensité diffusée et I’analyse du comportement de
cette intensité corrigée en fonction de Ing permet de vérifier si le signal suit une loi de Porod ou
non sur I’ensemble du domaine angulaire. Aucun de nos matériaux ne présente un signal qui
obeit a la loi de Porod, ce qui signifie que les particules ne sont pas de taille tres importante.
Pour caractériser ces particules, la démarche consiste ensuite a ajuster les données
expérimentales avec le formalisme donné par 1’équation (11.1) en intégrant un certain nombre
d’hypotheses qui sont :
1. les particules sont sphériques voir ellipsoidales
2. les fractions volumiques sont trop faibles pour prendre en compte le terme d’interférence
donc S(g)=1
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3. les particules n’étant pas de taille mono dispersée, une distribution de taille de forme
gaussienne est incluse dans le calcul du facteur de forme. Si nécessaire, deux
distributions de taille peuvent étre inclues dans le calcul.

12 T T T T T T T 6

y =0.0073858 + 0.064851x R=0.99953

©  In(Nb 500 Laminé-0.064)

—e&— Nb 500 Laminé *q4

0.8 [~

0.6 [~

Nb 500 Laminé *q4

0.4 [~

In(Nb 500 Laminé-0.064)

0.2 -

-4 -3 -2 -1 0 1

Figure AllL.2 : Exemple d’utilisation de la loi de Porod : a) pour déterminer le bruit de fond par
ajustement linéaire de 1*q4 en fonction de g4 ; b) vérification de la validité de la loi de Porod sur tout
le domaine angulaire : ici, I’écart a la loi de Porod prouve clairement la présence de petits objets
diffusants.

Pour une gaussienne h(R) centrée autour d’un rayon moyen Rm :

1 (R-R_)? h(R) = nombrede particules derayon R
= | = - Alll.1
"(R) V2o eXp( o’ J R) nombretotal de particules ( )

En prenant en compte deux distributions de tailles de particules, I’intensité diffusée

s’écrit :
[h(RWV? (R)F?(a, R)dR [h.(RVZ (R)F? (g, R)dR
I =NV* f ApZ | Fo— +(1-F)— (AllL2)
[h(RV (R)IR [h(RIV, (R)AR

La détermination de la fraction volumique précipitée f, nécessite de connaitre le
contraste. Nous I’avons calculé pour le type de particules attendues : MnS.

Ap2=7.34 102 (*10%* cm™) MnS.

L’ajustement des données permet ainsi de déterminer la taille moyenne des particules

ainsi que leur fraction volumique. L’ensemble des courbes est présenté sur la figure 4 AIIL3.

E




Annexes

(@) (b)

1000 1000

©  S60 Laminé S60 recuit

S40 recuit
100 - o O S40 laminé 1 100

S20 Recuit

o
o
X © 0O o©

© SO Laminé x B S0 recuit

10 -~

Intensité
Intensité

0.01 L L 0.01 I I
0.01 0.1 1 10 0.01 0.1 1 10

o @

Figure AllL3 : Intensités diffusées par les alliages riches en S (a-b) et en Nb (c-d) a 1’état laminé puis
recuit.

Ces courbes montrent d’une part, que la valeur du bruit de fond (intensité a grand q)
dépend de I’alliage et augmente généralement avec le taux de S, I’effet du Nb n’est pas observé.
D’autre part, dans les deux types de matériaux, une augmentation de I’intensité diffusée est
observée a trés petits g et vers 0,3-0,5 nm™ ce qui montre le grossissement ou 1’apparition
respectivement de tres grosses et de petites particules. Toutes ces courbes ont été ajustées avec
un modele & une ou deux distributions de particules sphériques ; un exemple d’ajustement est
présenté sur la figure Alll.4.
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In (Intensité)

Figure AlllL.4 : Ajustement de 1’intensité
diffusée mesurée sur 1’alliage FeNi40S recuit en
supposant deux distributions gaussiennes de
tailles de petites particules.

L’ensemble des résultats obtenus est rassemblé dans le tableau.

Echantillon |[R1 |61 |[fl(%) |[R2 |c2 |2 (%) Cste Porod | St
(nm) | (nm) (nm) | (nm) (10* nm3) | (cm?/cm?)
Etat laminé
SO 2.8 24 |07 0.1 50.8
S20 6.6 |23 |0.003 |27 |07 0.027 169.3
S40 76 |23 |0.0022 |27 |0.6 0.045 | 0.43 203.2
S60 76 |23 |0.004 |21 |05 0.01 043 271
Nb350 6.1 (18 |0.002 |18 |05 0.01 045
Nb500 6.6 |2 0.0027 |24 |04 0.0076 | 0.63
Etat recuit
S0 68 |2 16 |04 [exp(-7)iap? [0.15 35
S20 68 |23 [0.003 |21 |05 |[0.013 0.43 150
S40 8 23 |0003 |21 |06 |0.02 0.6 200
S60 7 2 0.0027 |16 |05 |0.024 0.6 300
Nb350 76 |23 0003 |15 (04 |0.012 0.7
Nb500 78 |23 0006 |25 |05 |0.018 0.7

Tableau Alll.1 : Caractéristiques des précipités déduites des expériences de DNPA en supposant deux

distributions gaussiennes de taille de rayon moyen R1 et R2, d’écart type o1 et 62 ; les fractions

volumiques associées sont f1 et f2, St est la surface totale des interfaces entre la matrice et les
hétérogénéités par unité de volume.

Quelques remarques peuvent étre mises en avant :

e Dans SO0, il existe une population d’objets de nature non identifiée qui grossit sous recuit

(augmentation de la constante de Porod)

e Dans S40 et S60 laminés : deux populations proches de 6-10 nm et 1,5 -3 nm existent.
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On note une nette augmentation de la constante de Porod qui montre une surface totale
d’objets diffusants (Np*Surface d’une particule) de grosses tailles (>>10 nm) en
augmentation.

Apres recuit, la fraction de petites particules augmente de S20 a S40 puis diminue pour
S60. Cette baisse est associee a une forte hausse de Stqui résulte du grossissement des
particules.

A T’état laminé et apreés recuit, 1’ajout de Nb semble ne rien changer. Ce résultat est
surement di au fait que le niobium n’a pas précipité. Le signal observé provient des
seuls précipités MnS (tous les échantillons avec le niobium contiennent déja 40 ppm de
soufre).







