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RÉSUMÉ

Résumé en Français

Les aciers renforcés par dispersion d’oxydes (ODS pour Oxide Dispersion Streng-
thened) sont des matériaux candidats pour leur utilisation comme gainage du combus-
tible pour des centrales nucléaires de génération IV. Dans ces aciers, une dispersion
de nano-oxydes Y-Ti-O à l’origine de l’essentiel des propriétés mécaniques de l’alliage,
est incorporée dans une matrice par métallurgie des poudres. Pendant ce procédé, une
poudre d’acier Fe-Cr est broyée avec une poudre d’Y2O3 et une poudre de TiH2, afin de
mettre en solution l’Y, le Ti et l’O, autrement immiscible dans la matrice. Le broyage in-
duit aussi une microstructure de très petits grains avec une forte densité de dislocations.
La poudre obtenue est ensuite consolidée par filage à chaud ou compaction isostatique à
chaud à une température de 1100℃. Cette étape induit la précipitation des nano-oxydes,
finement dispersés dans la matrice, en forte densité numérique et extrêmement stables
à haute température. La microstructure évolue aussi pendant le recuit, de façon conco-
mitante à l’évolution des nano-oxydes, qui agissent comme points d’ancrage pour les
joints de grains et les dislocations. Ceci mène à un phénomène de croissance anormale
des grains (croissance importante de certains grains seulement), et à une répartition de
taille de grains bimodale après consolidation. L’objectif de cette thèse est de caractériser
la cinétique et les évolutions de chimie des nano-oxydes, ainsi que les évolutions de la
microstructure granulaire, pendant le procédé de fabrication, qui sont encore mal com-
pris. Ces résultats sont cruciaux pour la maitrise du procédé de fabrication des aciers
ODS, et représentent un jeu de données unique pour le développement de simulations
de précipitation.

Ainsi, des échantillons de poudres après broyage ont été compactés à froid, afin de les
densifier sans induire la précipitation des nano-oxydes. Ces échantillons ont été ensuite
caractérisés au cours du traitement thermique de consolidation. La cinétique de précipi-
tation a été mesurée sur plusieurs nuances d’aciers ODS par diffusion de rayons-X aux
petits angles (SAXS pour Small Angle X-ray Scattering) in-situ pendant le traitement
thermique jusqu’à 1100℃. Pour caractériser les évolutions de chimie et de structure des
nano-oxydes, des mesures de SAXS anomales au seuil de l’Y (in-situ), au seuil du Ti
(ex-situ), de diffusion de neutrons aux petits angles et de sonde atomique tomogra-
phique ont été réalisées. Finalement, l’évolution de la microstructure granulaire a été
caractérisée par diffraction des rayons-X in-situ.

Ces caractérisations ont été réalisées sur des aciers ODS ferritiques et ferritiques
/ martensitiques, ainsi que sur des aciers ODS comportant des variations sur les pro-
priétés des renforts. En particulier, la présence d’amas de très petite taille contenant
de l’Y, de l’O et du Ti dans une moindre mesure a été constatée dès la condition post-
broyage. Ces amas, évoluent en chimie et en structure jusqu’à devenir des nano-oxydes
stables, Y2Ti2O7 pyrochlore et Y2TiO5 orthorhombique, dans des proportions variables
suivant les nuances. De plus, une augmentation de la vitesse de croissance et de coa-
lescence a été observée lors duchangement de phase de la matrice des ODS ferritiques
/ martensitiques. La comparaison entre les résultats de cinétique de précipitation et de
microstructure granulaire a permis la compréhension des températures de croissance
anormale des grains, suivant la nuance considérée. Finalement, les comparaisons des
simulations de précipitation avec les résultats expérimentaux ont permis d’obtenir de
nouveaux éléments de compréhension des mécanismes de précipitations.
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ABSTRACT

Abstract in English

Oxide Dispersion Strengthened (ODS) steels with a Fe-Cr matrix are of great inter-
est in the development of generation IV fission nuclear power plants as a fuel cladding
material. These materials, elaborated by powder metallurgy, include a high density of
Y-Ti-O oxide precipitates of a few nm, providing the main contribution to the ODS steels
strength. During the fabrication process, powders of Fe-Cr steel, Y2O3 and TiH2 aremil-
led together to obtain a super-saturated solution of Y, Ti and O, otherwise insoluble in
Fe. The obtained powder is subsequently processed by Hot Extrusion or Hot Isostatic
Pressing around 1100℃. This induces the precipitation of Y-Ti-O and leads to a fully
dense steel with finely dispersed nano-oxides in high density, extremely stable even at
very high temperature. Moreover, the complex microstructure induced by the milling
stage, including high density of dislocations and very small grain size, also evolve du-
ring the heating, in an intricate ways with the evolution of the nano-oxides that act as
strong pinning points for both grain boundaries and dislocations. This features leads to
abnormal grain growth (significant growth of some grains, while others remain stable)
and therefore a bimodal grain size after consolidation.

The aim of this thesis is to characterize both kinetics and chemical evolution of the
nano-oxides during the fabrication process of these steels, as well as the grain micro-
structure evolution, which are still misunderstood. Such experimental characterization
would be invaluable to further control the fabrication process and improve available
model of the ODS precipitation kinetics. For this purpose, cold pressed specimens from
as-milled powder were prepared (in order to achieve dense specimens without preci-
pitation) and observed by means of various in-situ or ex-situ techniques. In particular,
in-situ Small Angle X-ray Scatteringmeasurements were performed during the heating
until 1100℃ to measure the precipitation kinetics of several ODS grades. The chemistry
and structure of nano-oxides were assessed thanks to anomalous SAXS at Y (performed
in-situ) and Ti (ex-situ) edges, ex-situ small angle neutron scattering and atom probe
tomography. Then, the grain microstructure was monitored by in-situ X-ray diffrac-
tion.

These characterizations allow to describe the whole kinetics of purely ferritic ODS,
ferritic / martensitic ODS and ODS strengthened with variation of the strengthening
powders. In particular, this study highlights a non-homogeneous as-milled stage with
clusters containing Y, O and Ti in lesser extent. These clusters evolve in chemistry and
structure until reaching a stable structure and stoichiometry, revealed to be Y2Ti2O7
pyrochlore and Y2TiO5 orthorhombic depending on the ODS steel grade. Moreover, a
kinetic modification induced by the in temperature phase transformation of the matrix
in the ferritic / martensitic ODS (increasing the growth and coarsening rate) was ob-
served. Correlation between nano-oxide and the grain microstructure evolutions were
performed and help in the comprehension of the abnormal grain growth temperature
and final grain morphology, from one ODS grade to another. Finally, comparisons of
the precipitation simulations with experimental data allow to get more insights on the
nano-oxides properties.
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Introduction : Développement de nouveaux matériaux de
cœur pour les centrales nucléaires de génération IV

”Le cerisier donne des tomates tout à fait comestibles […]
Le nucléaire, c’est une question de confiance.”

Les Inconnus, La centrale nucléaire (à propos de SUPERPHENIX).

L’énergie nucléaire et les centrales de génération IV

L’énergie nucléaire constitue aujourd’hui l’une des principales sources de production

d’électricité à faible émission de gaz à effet de serre, ayant déjà fait ses preuves en termes

d’efficacité de la réduction des émissions de CO2 (Fig. 1). En France, elle représente 72,3%

de la production d’électricité en 2016 qui est ainsi presque entièrement décarbonée. Les

réacteurs à neutrons rapides de génération IV s’inscrivent dans le développement du

parc nucléaire comme un complément des réacteurs à eau pressurisée de génération II

ou III, afin d’assurer un nucléaire durable.

Emissions de CO₂ par kWh d’énergie primaire en France depuis 1965. Jancovici, sur 
données BP Statistical Review
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FiguRe 1 – Évolution de la quantité de CO2 produit par kWh d’énergie primaire (courbe
orange) en France extrait d’un discours de J.M. Jancovici à l’assemblée nationale le
16/05/2019 1sur laquelle a été superposé le nombre de mises en service de réacteurs nu-
cléaires dans la même période (histogramme rouge), mettant en évidence l’impact de la
construction du parc de centrales nucléaires sur la production de CO2.

1. Discours : https://www.youtube.com/watch?v=Hr9VlAM71O0&t=2721s
Diaporama : https://drive.google.com/file/d/181PPvrPj3mw3ILaQw34Z0I5PF1PSVZ_g/view

1

https://www.youtube.com/watch?v=Hr9VlAM71O0&t=2721s
https://drive.google.com/file/d/181PPvrPj3mw3ILaQw34Z0I5PF1PSVZ_g/view
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Ces centrales nucléaires de génération IV se détachent des précédentes du point de

vue technique. Les centrales actuellement en exploitation (de génération II et III) utilisent

de l’eau sous haute pression comme fluide caloporteur. Les réacteurs de ces centrales

(siège de la réaction nucléaire de fission) sont donc appelés Réacteur à Eau Pressurisée

(REP). Dans les REP, les neutrons créés par la fission nucléaire sont fortement modérés

par l’eau environnant les gaines de combustible, ce sont des neutrons thermalisés. Ce

n’est pas le cas pour les centrales de génération IV où l’on cherche à conserver l’énergie

initiale des neutrons (autour de 2 MeV). Les réacteurs des centrales de Gen. IV sont donc

appelés Réacteur à Neutrons Rapides (RNR).

Pour ne pas ralentir ces neutrons issus de la fission, il est essentiel (àminima) de chan-

ger le fluide caloporteur utilisé. Plusieurs solutions techniques sont disponibles pour les

différents fluides caloporteurs utilisables en RNR (métal liquide, gaz, eau supercritique

ou sel fondu). La France s’est positionnée sur le développement de RNR refroidi au so-

dium liquide (RNR-Na). Ces réacteurs ne sont pas une nouvelle technologie, ils ont été

étudiés très tôt dans l’histoire du nucléaire et bénéficient d’un assez bon retour d’ex-

périence. D’ailleurs, le premier réacteur nucléaire à fournir de l’énergie a été un RNR

refroidi par un mélange de sodium - potassium nommé EBR-1 pour ”Experimental Bree-

der Reactor 1” [1]. Le 20 décembre 1951, au laboratoire national de l’Idaho aux États Unis,

EBR-1 alimentait quatre ampoules de 200 W chacune, les premières de l’histoire à avoir

été alimentées par un réacteur nucléaire (Figure 2).

FiguRe 2 – Photographie des quatre premières ampoules alimentées en électricité par
une source d’énergie nucléaire [1].
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Du côté Français, le premier RNR-Na expérimental nommé RAPSODIE diverge (dé-

marrage de la réaction nucléaire en chaine) en 1967, suivi par la construction de PHE-

NIX, un autre RNR-Na expérimental de puissance thermique supérieure en 1973 (date de

connexion au réseau électrique). Plus tard, SUPERPHENIX, un troisième réacteur expé-

rimental fut construit en 1986 pour une durée de fonctionnement de 10 ans seulement,

alors que PHENIX a été arrêté en 2009. Le projet ASTRID (pour Advanced Sodium Tech-

nological Reactor for Industrial Demonstration) a démarré en 2006 avec pour objectif de

construire un réacteur démonstrateur capable de répondre aux objectifs de la Gen. IV

et de démontrer la faisabilité industrielle de ces centrales [2]. En 2018 le projet ASTRID

a été arrêté pour des raisons essentiellement économiques. Le projet de développement

des Gen. IV n’a pas été abandonné, l’effort de recherche continuant sur les verrous tech-

nologiques restants. Cependant, la date d’industrialisation initialement prévue dans les

années 2050 [3] se trouvera certainement fortement repoussée. Au niveau mondial plu-

sieurs RNR fonctionnent ou sont en construction. On peut citer, en Russie : BN-600 (mis

en service en 1980, toujours en exploitation), BN-800 (mis en service en 2015) et BN-1200

(en développement) ; en Inde : PFBR (mise en service prévue en 2020-2021) ; en Chine :

CFR-600 (construction démarrée fin 2017), CDFR-1000 et CDFBR-1200 (en développe-

ment) ; au Japon : JSFR (mis en service en 1994, aujourd’hui arrêté définitivement) ; la

Corée du Sud et les États-Unis développant des prototypes.

L’utilisation d’un parc de centrales de Gen. IV en coopération avec des centrales de

générations précédentes comporte de nombreux avantages :

■ Du point de vue énergétique, tout comme les précédentes générations, les Gen.
IV sont capables de produire de l’énergie à partir de la fission de l’isotope U235

de l’uranium (U). Cependant, grâce aux neutrons rapides ils sont aussi capables

de provoquer la fission de tous les isotopes du plutonium (Pu), contrairement aux

REP. Il devient donc possible d’utiliser indirectement l’isotope U238 qui va trans-

muter en Pu et dont la fission va produire de l’énergie thermique convertie ensuite

en énergie électrique. Cette utilisation de l’U238 est extrêmement intéressante car

c’est l’isotope le plus abondant à l’état naturel (à hauteur de 99,3%). Ainsi, après

déduction des différentes pertes, il serait possible d’utiliser environ 80% de l’ura-

nium naturel grâce à un parc conjoint de centrales de Gen. IV et III (ou II) [3]. Une

telle quantité de combustible nucléaire représente une énorme quantité d’énergie

[4]. L’exploitation du cycle RNR constitue de ce fait l’une des seules (voir la seule)

source d’énergie pilotable capable de subvenir à la demande mondiale, toujours

croissante, pour plusieurs centaines d’années au moins, de façon viable économi-

quement, accessible technologiquement à moyen terme, et très faiblement émet-

trice en gaz à effet de serre [2, 5, 6].

■ Du point de vue de la gestion du combustible nucléaire, la capacité des RNR à

transmuter l’U238 en Pu et à fissionner le Pu est aussi intéressante. En effet, il
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devient possible de diminuer, conserver ou augmenter la quantité de combustible

(U235 et Pu) disponible en jouant sur ce ratio de ”création” / fission du Pu. Les

RNR sont alors respectivement sous-générateur, iso-générateur ou surgénérateur

[2].

■ Du point de vue de la gestion des déchets radioactifs, il est aussi possible en
RNR d’utiliser les différents actinides mineurs considérés aujourd’hui comme des

déchets radioactifs de forte activité à vie longue comme combustible. Cela à un

double avantage : réduire la quantité des déchets radioactifs les plus dangereux et

produire de l’énergie.

■ Enfin, du point de vue de la sûreté, les RNR-Na ont l’avantage de fonctionner
à pression atmosphérique, limitant les risques en cas d’une défaillance d’équipe-

ment (pompes …). De plus, sur le plan neutronique, le risque d’accident de réac-

tivité est faible [2].

Les centrales de génération IV ont aussi leurs inconvénients, notamment l’utilisation

de sodium liquide. En effet, le sodium s’enflamme spontanément au contact de l’air hu-

mide, et peut provoquer une explosion dans l’eau à cause de la réaction exothermique

Na + H2O → (Na+ + OH−) + 1
2H2. Ces propriétés du sodium rendent son utilisation

délicate, surtout au niveau des échangeurs de chaleur (généralement eau/sodium). Elles

impliquent aussi le maintien d’une atmosphère inerte dans la cuve du réacteur qui est

donc scellée en permanence ce qui complique les opérations de manutention [2, 6, 7].

Une autre difficulté provient de l’environnement du cœur du réacteur, qui est bien plus

hostile que dans les centrales de générations précédentes. De ce fait, de nouveaux ma-

tériaux de cœur doivent être élaborés afin de répondre au cahier des charges sévère de

ces centrales. Tout particulièrement pour les gaines (ou aiguilles) contenant les pastilles

de combustible et qui se trouvent donc au plus proche de la réaction neutronique. Ces

gaines sont immergées dans le caloporteur sodium et doivent impérativement assurer

son confinement tout au long de leur durée de vie (de l’ordre de 5 ans, voire plus). Cette

contrainte étant valable en fonctionnement nominal comme en cas d’accident.

Les aciers renforcés par dispersion d’oxydes (ODS)

Dans ce contexte de développement de nouveaux matériaux de cœur mieux adaptés

à l’environnement bien plus extrême des RNR-Na par rapport aux réacteurs de géné-

rations précédentes, les aciers renforcés par dispersion d’oxydes ou Oxyde Dispersion

Strengthened (ODS) sont des candidats prometteurs pour une utilisation comme gainage

du combustible. Ceci notamment grâce à leur excellente résistance aux dégâts d’irradia-

tion (gonflement [8-12] et formation de bulles d’He [13-18]), de leur résistance au fluage

thermique [9, 11, 12, 19] et de par leurs propriétés mécaniques [12, 19-23] (Fig. 3).
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FiguRe 3 – Évolution du gonflement sous irradiation en fonction du nombre de dépla-
cements par atome (dpa) d’aciers austénitiques (316, 316Ti et 15/15Ti) et ferritiques /
martensitiques, comprenant des aciers ODS [3, 8] (a), bulles d’He ancrées par les nano-
oxydes [13], amélioration des propriétés mécaniques en traction par l’introduction de
nano-oxydes [24] (c), et amélioration des propriétés en fluage thermique à 180 MPa et
650℃ [24] (d).

Ces aciers ODS sont constitués d’une matrice en acier fer-chrome dans laquelle a

été introduite une dispersion d’oxydes nanométriques (ou nano-oxydes) procurant à ces

alliages l’essentiel de leurs propriétés. L’introduction de cette dispersion de nano-oxydes

se fait par métallurgie des poudres. C’est un procédé en deux étapes : le co-broyage d’une

poudre d’acier atomisée avec une poudre d’oxyde, suivi d’une étape de consolidation à

chaud. C’est pendant cette étape de consolidation à chaud que la poudre est densifiée

et que la précipitation a lieu. Les nano-oxydes sont extrêmement stables en température

(jusqu’à 1200 - 1300℃) [25-28]. De plus, ils agissent comme des points d’ancrage pour les

joints de grains et les dislocations, de façon très efficace, même à haute température (du

fait de leur stabilité) [11, 29-34]. C’est grâce à cette particularité que le fluage thermique

des aciers ferritiques (ou ferritiques / martensitiques) est fortement amélioré.

Malgré les nombreuses études de caractérisations réalisées sur différentes nuances

d’aciers ODS consolidés, la cinétique et les mécanismes de précipitation des nano-oxydes

de ces aciers restent mal compris et peu documentés. Ce manque de documentation est

certainement lié à la difficulté de telles mesures, faisant intervenir des précipités extrê-
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mement petits (initialement sub-nanométriques), se formant dans unematrice contenant

une grande densité de défauts cristallins, le tout dans un matériau constitué de grains de

poudre en voie de consolidation.

L’objectif de cette thèse est d’aboutir à l’analyse de la précipitation dans plusieurs

nuances d’aciers ODS, grâce à une démarche originale permettant de s’affranchir des dif-

ficultés mentionnées précédemment. Cette analyse a été menée notamment par le suivi

de la précipitation grâce à des mesures in- et ex-situ pendant des traitements thermiques

représentatifs du procédé de fabrication. Afin de compléter ces mesures de précipitation,

un suivi de la microstructure granulaire, intrinsèquement liée à l’évolution de la nano-

précipitation, a été réalisé, toujours à l’aide de mesures in- et ex-situ. Finalement, des

éléments de compréhension plus poussés ont été recherchés par l’application d’un mo-

dèle de simulation de précipitation en champ moyen.

Ce manuscrit se compose de six chapitres :

I une étude bibliographique, focalisée sur la nano-précipitation.

II Une partie exposant les matériaux et les méthodes utilisés.

III La caractérisation de l’évolution des nano-oxydes (cinétique et évolution chimique)
et de la microstructure granulaire pendant un traitement thermique de consolida-
tion sur un acier ODS purement ferritique.

IV Les mêmes caractérisations réalisées cette fois sur un acier ODS ferritique / mar-
tensitique, mettant en lumière l’effet du changement de phase de la matrice.

V Les cinétiques de précipitation sur des aciers ODS ferritiques avec des variations
des caractéristiques des renforts.

VI Les résultats de simulation, comparés aux résultats expérimentaux.
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Chapitre I

État de l’art

”It ain’t what you don’t know that gets you into trouble.
It’s what you know for sure that just ain’t so.”

Mark Twain (1835 - 1910).

Contenu du Chapitre
I.1 Contraintes sur le matériau de gainage du combustible Gen. IV . . . 8

I.2 Procédé de fabrication . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 10

I.2.1 Le broyage . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 11

I.2.2 Le dégazage . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 12

I.2.3 La consolidation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 13

I.2.4 Les traitements thermomécaniques post-consolidation . . . . 14

I.3 Choix des matériaux . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 14

I.3.1 Les renforts . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 15

I.3.2 La matrice . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 15

I.4 La précipitation grossière dans l’état consolidé . . . . . . . . . . . . 18

I.5 La précipitation nanométrique dans l’état consolidé . . . . . . . . . 19

I.6 Évolution des nano-oxydes pendant la consolidation . . . . . . . . . 22

I.6.1 Théorie de la cinétique de précipitation . . . . . . . . . . . . . 22

I.6.2 Résultats expérimentaux disponibles . . . . . . . . . . . . . . 29

I.6.3 Résultats de simulation de précipitation . . . . . . . . . . . . 32

I.7 Conclusion de l’étude bibliographique . . . . . . . . . . . . . . . . . 35

Ce chapitre a pour objectif de réaliser une synthèse des travaux déjà réalisés sur les

aciers renforcés par dispersion d’oxydes (ODS), en particulier sur la précipitation des
nano-oxydes, afin de clarifier les notions abordées dans ce manuscrit. Il permettra aussi
de mettre en regard les résultats des chapitres suivant avec ceux de la littérature. Il abor-

dera ainsi les contraintes sur les matériaux des gaines de combustible des réacteurs à
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neutrons rapides, le procédé de fabrication des aciers ODS, les matériaux utilisés (en
termes de renfort et de matrice) et la précipitation présente dans les aciers ODS (gros-
sière et nanométrique). La partie précipitation comporte quelques notions théoriques

suivies d’une présentation des résultats expérimentaux (sur matériaux consolidés et en

cours de recuit de consolidation), ainsi que quelques éléments de simulation de précipi-

tation des nano-oxydes.

De nombreuses thèses ont été réalisées sur les aciers ODS, au CEA et ailleurs. Ces

ouvrages comportent des analyses bibliographiques sur des sujets connexes à la préci-

pitation des nano-oxydes (recristallisation, effet sur la plasticité, comportement en irra-

diation …). En voici une liste non exhaustive :

■ Amal Issaoui (2020) : nano-précipitation, mécanismes de plasticité, évolution sous
irradiation [35]

■ Benjamin Hary (2017) : recristallisation [36]
■ Denis Menut (2017) : nano-précipitation, cristallographies des phases Y-Ti-O et

dommage d’irradiation [37]

■ Mickaël Dadé (2015) : plasticité, mécanismes de déformation [38].
■ Abdellatif Karch (2015) : évolution microstructurale sous traitement thermomé-

canique [39]

■ Caroline Barouh (2015) : stabilité d’amas (lacunes - C - N - O - Y - Ti) par théorie

fonctionnelle de la densité (DFT) [40]

■ Nicolas Sallez (2014) : anisotropie microstructurale et recristallisation [41].
■ Xavier Boulnat (2014) : propriétés mécaniques et procédé de Spark Plasma Sin-
tering (SPS) [42].

■ Mathilde Praud (2013) : plasticité, comportement mécanique et mécanismes d’en-
dommagement [43]

■ Sheng-Yi Zhong (2012) : lien taille de nano-précipitation - propriétés mécaniques,
influence de la composition de l’alliage [44].

■ Marie-Laure Lescoat (2012) : nano-précipitation et évolution des nano-oxydes

sous irradiation [45]

■ Matt Alinger (2004) : nano-précipitation, recristallisation et dommage d’irradia-
tion [46]

I.1 Contraintes sur le matériau de gainage du combustible
Gen. IV

Le cœur d’un réacteur nucléaire est le siège de la réaction neutronique productrice

de chaleur. C’est là où se trouve le combustible nucléaire. Dans le cas des Réacteurs à

Neutrons Rapides (RNR) le combustible peut être de l’uranium 235, de l’uranium 238 (qui

8
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sera transmuté en plutonium 239 puis consommé), du plutonium ou même des actinides

mineurs (neptunium, américium et curium). Le combustible se présente sous forme de

pastilles frittées qui sont introduites dans une aiguille de combustible placée dans le cœur

du réacteur (Fig. I.1 et Fig. I.2).

FiguRe I.1 – Premières pastilles de combustible pour le démonstrateur technologique
Astrid 1.

FiguRe I.2 – Vue d’ensemble d’un RNR-Na (a), photographie des aiguilles de combustibles
espacées par un fil hélicoïdal sur le réacteur PHENIX (b), et schéma d’un exemple de
conception d’aiguille pour RNR-Na (c) [2].

Ces aiguilles sont immergées dans le caloporteur sodium. Il est impératif d’assurer

le confinement du combustible radioactif tout au long de la durée de vie de l’aiguille (au

moins 5 ans), en régime nominal comme en cas d’accident. De plus, l’aiguille doit rester

intègre en fin de vie afin de permettre les étapes de manutention nécessaires à l’extrac-

tion de l’aiguille du cœur du réacteur et au retraitement du combustible usé. Cependant,

du fait de l’utilisation de neutrons rapides, l’environnement auquel sont soumises les

aiguilles est très agressif, le matériau de gaine étant soumis à des sollicitations (suivant

le design du réacteur) :

■ Radiatives : jusqu’à 200 dpa au maximum [2, 3, 8].

■ Thermiques : avec une température de fonctionnement entre 400 et 650℃ [11, 12],

voire 700℃ en point chaud [8]

1. Source : site internet du CEA (http://www.cea.fr/Pages/domaines-recherche/energies/
energie-nucleaire/dossier-combustible-nucleaire.aspx?Type=Chapitre&numero=1).
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■ Mécaniques : avec une pression interne augmentant au fur et à mesure de la

consommation de combustible jusqu’à environ 100 MPa en fin de vie.

Ainsi, les aciers ODS, matériaux de gainage du combustible, doivent répondre à un

cahier des charges exigeant, tout en restant viables économiquement. Le tableau I.1 ré-

sume les différents points importants pour le choix des matériaux de gainage.

Table I.1 – Contraintes principales pour le choix du matériau de gainage pour les RNR-
Na [2, 5-7, 47].

Contraintes
thermomécaniques

Résistance au fluage thermique.
Résistance mécanique avant, pendant et après utilisation.
Faible coefficient de dilatation thermique.
Ductilité suffisante à température ambiante, même après
irradiation.

Contraintes radiatives
Résistance à toutes évolutions dimensionnelles causées
par l’irradiation (principalement le gonflement)
Faible activation sous irradiation

Contraintes
physicochimiques

Résistance à la corrosion interne (due au combustible, sou-
vent sous forme d’oxydes)
Résistance à la corrosion par acide nitrique (lors de l’étape
de retraitement du combustible usé).
Bonne compatibilité avec le caloporteur (ici le sodium)

Contraintes d’assemblage
et de sureté

Bonne soudabilité
Retour d’expérience suffisant

Contraintes d’efficacité
Forte conductivité thermique
Transparence aux neutrons la plus élevée possible

I.2 Procédé de fabrication

Cette section présente les procédés de fabrication des aciers ODS les plus courants

(qui seront utilisés dans ce manuscrit), afin de comprendre la microstructure qui en ré-

sulte. Ces procédés ont été développés afin d’optimiser les propriétés de la dispersion des

nano-oxydes, de la microstructure et de la compacité du matériau tout en garantissant

les exigences de dimensionnement des gaines.

L’yttrium (principalement utilisé pour les nano-renforts) est très peu soluble dans

un acier Fe-Cr, même à l’état liquide (solubilité de 0,018%m à 800℃ et 0,12%m à 1320℃

[48, 49]). Une technique conventionnelle d’élaboration par fonderie ne permet donc pas

d’obtenir une dispersion fine et homogène. Pour cela, le procédé communément appliqué

fait appel à la métallurgie des poudres, et se compose de plusieurs étapes détaillées par

la suite et résumées sur la figure I.3.
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Fe-Cr-W
Atomisé

Y2O3TiH2

Broyage CIC
Laminage à 

froid

Usinage

SPS

Filage

Recuit

Encapsulation et 
dégazage

pourdre 
broyée

acier doux

FiguRe I.3 – Schéma illustrant les procédés d’élaboration typiques des aciers ODS.

I.2.1 Le broyage

Ce procédé a été utilisé pour la première fois dans les années 1970 sur un alliage à

base nickel renforcé par dispersion d’oxyde [50], et a été utilisé sur des aciers ODS peu

de temps après [51]. Lors de cette étape, un mélange de poudres contenant une poudre

d’oxydes (renforts) et une poudre d’acier atomisée à partir d’un lingot pré-allié (Fe-Cr-

W- …) ou d’un mélange de poudres d’éléments purs (Fe, Cr, W …) est co-broyé.

Le broyage peut être réalisé via une machine de broyage par attrition ou un broyeur

à boulets. Le broyeur par attrition est composé d’une cuve fixe contenant des boules

en acier entrainées par un arbre équipé de doigts. Le broyeur à boulets est constitué

d’une cuve tournante contenant des boules en acier d’une grande dureté (Fig. I.4). Quel

que soit l’appareil, le broyage est effectué sous atmosphère inerte d’argon ou réductrice

d’hydrogène [52, 53].
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FiguRe I.4 – Schéma d’un broyeur à attrition (a), et d’un broyeur a boulet (b).

Lors du broyage la poudre est successivement fracturée et ressoudée à froid. Dans

le cas le plus courant de l’addition d’oxydes d’yttrium (Y2O3) à une matrice Fe-Cr, deux

mécanismes de mécano-synthèse sont principalement évoqués :

■ la mise en solution de l’yttrium et de l’oxygène dans la poudre Fe-Cr bien au-

delà du seuil de solubilité normalement admissible. Ceci est rendu possible grâce

aux défauts induits par le broyage dans la poudre Fe-Cr (lacunes, dislocations …).

Les lacunes semblent en particulier jouer un rôle essentiel car elles permettent

la formation de paires O-lacune et Y-lacune très stables [54-59]. La poudre post-

broyage forme alors une solution super-saturée en yttrium et en oxygène [60-63].

■ L’amorphisation des oxydes d’yttrium. Les défauts induits par le broyage en-

traînent la perte de la structure cristalline des oxydes Y2O3. Des études utilisant

des alliages ODS modèles avec un taux de renfort volontairement très élevé (10

à 25%m Y2O3) ont montré la possibilité d’obtenir des particules amorphes riches

en yttrium [60, 61, 64]. D’autres études semblent aussi indiquer la présence de

nano-particules amorphes après la phase de broyage dans des aciers ODS avec un

taux de renfort classique (autour de 0,3%m) [65, 66].

L’un des défauts de la mécano-synthèse est d’ajouter à la poudre des impuretés (prin-

cipalement du carbone et de l’azote). Ces impuretés viennent à la fois de l’atmosphère

(bien que l’on soit sous argon ou sous hydrogène, une faible quantité d’air persiste dans

la cuve) et des pièces en contact avec la poudre (boules d’acier, cuve …) [23, 53, 67]. Cette

pollution peut aussi être issue de résidus provenant de broyage(s) précédent(s), malgré

le nettoyage de la cuve [23, 43]. De ce fait, la reproductibilité d’un broyage à un autre est

difficile à obtenir.

I.2.2 Le dégazage

Pendant cette étape la poudre issue de la mécano-synthèse est dégazée à chaud dans

une capsule en acier doux. La durée, la température et le niveau de vide appliqués pen-
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dant le dégazage varient selon l’élaborateur. Habituellement le dégazage est effectué

entre 300 et 800℃, sous une pression de 10−4 à 10−6 mbar sur une durée de 2 h à 24 h

[23, 31, 42, 53, 68-71]. Le dégazage est crucial pour le bon déroulement de l’étape sui-

vante : la consolidation à chaud.

I.2.3 La consolidation

Cette étape permet de densifier et de consolider la poudre pour en faire un matériau

massif. C’est là que la précipitation a lieu, pendant la montée en température. Il existe 3

procédés de consolidation différents :

■ le filage : Lors d’un filage la poudre est chauffée à une température autour de

1100℃ (environ ∼ 70% de la température de fusion). On applique ensuite une

pression sur une extrémité de la capsule renfermant la poudre afin de la faire pas-

ser par la filière. Lors de son passage la poudre est compactée et consolidée et

prend alors la forme d’une barre de dimension conditionnée par la filière. Sur les

nuances ferritiques (Cr > 12%m, voir section I.3.2), ce procédé crée une morpho-

logie de grain allongé parallèlement à la direction de filage et une texture de fibre

<110> suivant la direction de filage (Fig. I.5a) [72, 73]. Dans les ODS ferritiques

/ martensitiques (Cr < 12%m, voir section I.3.2), la texture est moins marquée et

les grains sont plus équiaxes. Ce mode de consolidation est particulièrement bien

adapté pour la mise en forme de barre ou de tube [20].

■ LaCompaction Isostatique àChaud (CIC) : Dans le procédé CIC la poudre est pla-
cée dans une capsule sur laquelle on applique une pression uniformément répartie

(100 à 200 MPa en générale) et que l’on met en température autour de 1100℃ pour

une durée généralement de 2 h. Après consolidation par ce procédé, une taille de

grain bimodale est généralement observée (Fig. I.5b).

■ Le procédé de Spark Plasma Sintering (SPS) : Lors de ce procédé, la poudre est
pressée de façon uniaxiale entre 2 électrodes. On applique ensuite un courant élec-

trique afin de chauffer la poudre par effet Joule (typiquement de 850℃ à 1150℃

[3]). Ce mode de consolidation conduit aussi à une taille de grain bimodale. Ce-

pendant, bien que ce procédé soit plus rapide que les précédents, il ne permet de

réaliser que des pièces à géométrie simple et de dimensions limitées [42, 74].

On pourra aussi noter que des techniques d’élaboration par fabrication additive, par

laser ou par faisceau d’électrons, se développent pour l’élaboration d’aciers ODS [75-79].
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Direction de filage

1 µm 20 µm 10 µm

111

100 101

(a) (b) (c)

FiguRe I.5 – Cartographie d’orientation des grains obtenue par EBSD sur des aciers ODS
Fe-14Cr-1W élaborés respectivement par filage et vu sur une section parallèle à la direc-
tion de filage [73] (a), par CIC [38] (b) et par SPS [80] (c).

I.2.4 Les traitements thermomécaniques post-consolidation

Après consolidation, la capsule en acier doux (prenant alors la forme d’une gaine) est

retirée (mécaniquement ou par dissolution chimique). La barre d’acier ODS est ensuite

percée en son centre afin d’obtenir un tube. Ce tube passe par une étape de laminage à

froid afin de le mettre aux dimensions souhaitées pour la barre de combustible. On utilise

pour cela un laminoir à pas de pèlerin qui diminue l’épaisseur ainsi que les diamètres

intérieurs et extérieurs du tube. Après chaque passe le tube se trouve durci, lorsqu’une

dureté critique est atteinte (environ 400 HV) il y a risque de fissuration. Pour ne pas

endommager le tube, il est donc nécessaire de réaliser un traitement thermique pour ré-

duire cette dureté avant de reprendre le laminage [47, 79]. Ces étapes post-consolidation

(ainsi que la consolidation elle-même) peuvent induire une pollution en carbone, azote

ou oxygène [53].

I.3 Choix des matériaux

Cette section présente les différents choix faits sur les matériaux employés pour les

aciers ODS, en particulier le choix des renforts et le choix de la matrice. La matrice

est constituée d’un acier purement ferritique ou d’un acier ferritique / martensitique,

l’un et l’autre ayant leurs intérêts et inconvénients au regard du cahier des charges. Les

éléments à forte activation sous irradiation neutronique (par exemple le molybdène ou

le niobium) ont été évités dans la composition chimique de ces alliages.
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I.3.1 Les renforts

Plusieurs renforts sont utilisables, les plus courants sont des renforts d’oxydes d’yt-

trium (Y2O3) donnant de bons résultats, en particulier lorsqu’ils sont associés au titane

afin de former des oxydes complexes Y-Ti-O (ce manuscrit se concentrera sur ce type de

renfort). L’oxyde d’yttrium a été historiquement l’un des premiers renforts à être utilisé,

du fait de [51, 81] :

■ sa bonne résistance aux dégâts d’irradiation ;

■ son énergie de formation relativement faible par rapport à celle d’autres oxydes ;

■ sa grande stabilité en température ;

■ et de la faible vitesse de diffusion de l’yttrium dans une matrice Fe-Cr.

Il est communément admis que la teneur optimale en oxyde d’yttrium dans l’alliage

est d’environ 0,3%m de Y2O3. L’apport de titane se fait soit par l’ajout d’une poudre

TiH2 soit par l’utilisation d’une poudre d’acier pré-alliée Fe-Cr-Ti… lors du co-broyage.

Dans le cas d’un ajout de poudre TiH2, il est communément admis que l’hydrogène s’éli-

mine dans l’atmosphère pendant le broyage. D. Menut montre d’ailleurs par diffusion

de neutrons aux petits angles (grâce à l’intensité de la contribution incohérente) qu’il

ne reste aucune trace d’H dans une nuance enrichie en TiH2 (Fe-14Cr-1W-0,3Ti-0,3Y2O3

+ 1%TiH2) [37]. Cette addition (réalisée la première fois en 1993 par Ukai et al. [82])
permet de faire précipiter des oxydes complexes Y-Ti-O, conduisant à une dispersion

de nano-oxydes plus fins, une augmentation de la densité numérique de nano-oxydes,

et une amélioration de la stabilité des nano-oxydes en température (croissance / coales-

cence ralentie). Ainsi, les propriétés mécaniques des alliages ODS avec addition de titane

sont améliorées par rapport aux ODS renforcés par Y2O3 seul [19, 31, 69, 70, 83-86]. Le

taux de titane optimal a été déterminé à 0,3%m selon He et al. car au-delà de cette valeur
l’addition de titane n’entraine plus de diminution de la taille de précipités [87].

D’autres renforts existent contenant de l’aluminium (Al2O3, Y-Al-O, Mg-Al-O …),

ou des oxydes moins documentés, mais offrant des possibilités d’évolution intéressantes

comme des oxydes MgO, ZrO2, La2O3 ou Ce2O3 [81, 88-91].

I.3.2 La matrice

Les aciers ODS élaborés au CEA, comme ceux étudiés dans la littérature, sont princi-

palement basés sur deux types de matrice : purement ferritique, et ferritique / martensi-

tique. La nature de la matrice est principalement déterminée par la composition en Cr et

en C. Les nuances purement ferritiques contiennent une teneur en C très faible (quelques

centaines de ppm) et un taux de Cr supérieur à 12%m (Fig. I.6). Les nuances ferritiques /

martensitiques contiennent généralement un taux de C légèrement supérieur (de l’ordre
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de 0,1%m) et une teneur en Cr inférieure à 12%m (Fig. I.6). D’autres éléments sont inclus

dans l’alliage, volontairement ou sous forme d’impuretés (provenant du procédé de fa-

brication [53]), principalement le W, le Mn, le Ni, le Si, et l’N. Le tungstène remplace le

molybdène qui est un élément qui s’active sous irradiation [92]. La concentration en W

est en général limitée à 3%m afin d’éviter la précipitation de la phase de Laves Fe2W qui

réduit la ductilité [51]. Il est à noter que le Ti, introduit lors du broyage, semble aussi

jouer un rôle important dans les transitions de phases de la matrice. En effet, dans sa

thèse, Mickaël Dadé remarque que les nuances Fe-14Cr-1W broyées avec un faible taux

(ou l’absence) de Ti sont biphasées, alors que ce n’est plus le cas pour un ajout de 0,3%m

de Ti [38]. Le rôle du Ti, au-delà de sa présence en solution solide (qui modifie aussi

le diagramme de phase), doit être lié à sa faculté de former des précipités Ti-C avec le

carbone, qui ont tendance à abaisser le taux de C dans la matrice.

FiguRe I.6 – Diagramme de phase fer-chrome [93].

Aciers ODS ferritiques

Les aciers ODS purement ferritiques n’ont pas de transition de phase, et permettent

d’obtenir une dispersion de nano-oxydes Y-Ti-O très fins (de l’ordre de 2 nm de dia-

mètre) et homogènement répartis [26, 69, 79, 94, 95]. Ces nano-oxydes ont des relations

d’orientation cohérente ou semi-cohérente avec la matrice [96-100]. La cohérence des

nano-oxydes diminue leur énergie d’interface avec la matrice et ainsi leur vitesse de

croissance et de coalescence. Les fortes teneurs en Cr de ces alliages garantissent une

bonne résistance à la corrosion lors des étapes de retraitement du combustible usagé par
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de l’acide nitrique [20, 101, 102]. Leur microstructure est cependant anisotrope lorsqu’ils

sont filés, du fait de l’ancrage des joints de grains et dislocations par les nano-oxydes em-

pêchant la restauration/recristallisation de l’alliage [47, 103, 104]. De plus, leur teneur

en chrome plus élevée peut entraîner, lors d’un vieillissement thermique ou d’une ir-

radiation, l’apparition d’une démixtion α –α’ [35]. Cette démixtion entraine une baisse
importante de la ductilité et de la ténacité du matériau [47].

Aciers ODS ferritiques / martensitiques

Les aciers ODS ferritiques / martensitiques restent stables en dessous de 800℃ mais

présentent une transition de phase ferrite (α) → austénite (γ) au-delà. Les températures

de début et fin de transition α → γ (AC1 et AC3 respectivement) se trouvent générale-

ment autour de 850℃ pour AC1 et 900 - 950℃ pour AC3 [105, 106] pour un acier ODS

Fe-9Cr. Par rapport aux aciers ODS purement ferritiques, les nano-oxydes Y-Ti-O des

aciers ODS ferritiques / martensitiques ont tendance à être plus gros, généralement d’un

facteur 2 [79, 107]. Yamamoto et al. ont attribué cette modification de taille à une perte
de cohérence entre la matrice et les nano-oxydes suite au changement de phase, aug-

mentant l’énergie d’interface des nano-oxydes avec la matrice [106]. Le changement de

phase survenant sur ces nuances est cependant utile lors de la mise en forme. En effet,

il permet de fortement diminuer l’anisotropie des barres filées grâce au renouvellement

de la structure granulaire apporté par le changement de phase [72, 79].

Il peut être remarqué que même sur des aciers ODS Fe-9Cr, une fraction de phase de

ferrite non transformée a été observée par différents auteurs [91, 105, 106]. Cette nature

biphasée de la matrice est aussi observée sur un acier ODS Fe-11Cr [108]. Yamamoto et
al. et Kim et al. expliquent cette fraction de ferrite résiduelle par l’ancrage des joints de
grains d’austénite par les nano-oxydes, suivant le mécanisme présenté sur la figure I.7

[105, 107].
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(a) (b)

FiguRe I.7 – Schéma expliquant le mécanisme proposé par Yamamoto et al. [105] (a)
et Kim et al. [107] (b), afin d’expliquer l’ancrage des joints de grain d’austénite par les
nano-oxydes et la présence de ferrite résiduelle après la température AC3.

I.4 La précipitation grossière dans l’état consolidé

La précipitation grossière dans les aciers ODS est principalement composée de car-

bures, de nitrures et d’oxydes, significativement plus gros que les nano-oxydes (aumoins

un ordre de grandeur). Cette précipitation participe peu au durcissement de l’alliage et

entraine plutôt une dégradation des propriétés mécaniques.

De nombreuses études rapportent la présence de carbures, généralement de type

M23C6 [87, 109-112]. Le C dans le matériau peut provenir d’impuretés présentes dans

la poudre d’acier Fe-Cr atomisée ou être inclus dans le matériau lors du procédé de fa-

brication (voir section I.2). Pour les nuances ferritiques / martensitiques, le C peut aussi

être inclus volontairement dans la composition de l’alliage (voir section I.3.2). Ces car-

bures sont généralement localisés aux joints de grains. Ils sont riches en chrome, mais

on retrouve aussi du fer et du tungstène en substitution des atomes de Cr [113, 114]. Il

est souhaitable de limiter au maximum cette précipitation qui a un impact négatif sur les

propriétés mécaniques et qui appauvrit la matrice en chrome réduisant ainsi la résistance

à la corrosion et la stabilité de la ferrite [110-112, 115-117].

Suite à l’addition de titane dans les aciers ODS, utile pour la formation des précipités

Y-Ti-O, de nombreuses études rapportent la présence d’oxydes de titane TiO, TiO2 ou

Ti2O3. Ces précipités sont sphériques pour une taille variant généralement de 30 à 100 nm

[87, 118-122]. Quelques articles rapportent aussi la présence de nitrure de titane TiN.

Néanmoins, leur présence dans les nuances d’ODS récentes semble assez limitée [53,

123]. Un article sur la précipitation grossière dans des aciers ODS Fe-14Cr-1W et Fe-

9Cr-1W a été rédigé dans le cadre de la thèse et est disponible en annexe (Annexe A
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p. 257).

I.5 La précipitation nanométrique dans l’état consolidé

Depuis le développement des aciers ODS et l’utilisation d’oxydes complexes à base

d’yttrium et de titane comme renfort, plusieurs phases ont été identifiées :

■ Y2Ti2O7 de structure pyrochlore a été identifiée par Microscope Électronique en

Transmission (MET) [26, 95-97, 120, 124], Hirata et al. associent ces nano-oxydes
Y2Ti2O7 à une structure NaCl lacunaire [100]. D’autres observations permettant

d’identifier des nano-oxydes Y2Ti2O7 ont été effectuées par Sonde Atomique To-

mographique (SAT) [84, 125] et diffusion aux petits angles [126] [69] ainsi que par

diffraction de rayons-X (DRX) [127, 128].

■ Y2TiO5 de structure orthorhombique par MET et SAT [97, 120, 122, 124, 129],

diffusion aux petits angles [69] et DRX [127].

■ YTiO3 de structure orthorhombique, cette observation est cependant plus rare

[116]

■ Y2O3 de structure cubique centré ne s’étant pas associé au titane [96, 120, 128]
Les structures possibles pour des précipités Y-Ti-O ainsi que pour les Y2O3 sont re-

portées dans le tableau I.2, les structures ayant été identifiées expérimentalement dans

des aciers ODS étant surlignées en jaune. Contrairement aux autres phases, la phase

YTi2O6 n’a été identifiée que dans une seule publication (sans rapport avec les aciers

ODS). Les phases Y2O3 orthorhombique, hexagonale et trigonale n’ont pas été prises en

compte car leur identification fait l’objet de très peu de publications, tout comme la phase

Y2TiO5 hexagonale (ne faisant l’objet que d’une publication).

Table I.2 – Différentes structures possibles pour les précipités Y-Ti-O et Y2O3 avec les
références donnant les paramètres demailles associés (les structures ayant été identifiées
dans des ODS sont surlignées en jaune).

Phase Structure Groupe d’espace a (Å) b (Å) c (Å) Référence
Y2Ti2O7 Pyrochlore Fd3m 10,089 10,089 10,089 [130]
Y2TiO5 Orthorhombique Pnma 10,330 3,699 11,180 [131]
YTi2O6 Orthorhombique Pmnb 7,412 10,810 5,126 [132]
YTiO3 Orthorhombique Pbnm 0,5690 0,7613 0,5338 [133]
Y2O3 Cubique centré Ia3 10,596 10,596 10,596 [134]
Y2O3 Monoclinique C12/m1 13,504 0,347 0,846 [134]

L’identification de ces phases avec certitude est extrêmement délicate, quel que soit

l’acier ODS considéré. En effet, la taille nanométrique de ces précipités, le magnétisme de

la matrice Fe-Cr, associés à une faible reproductibilité du procédé de fabrication, rendent

les caractérisations difficiles.
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Sakasegawa et al. proposent en 2009 une corrélation entre la nature et la taille des

précipités (Fig.I.8). Ils identifient dans un alliage MA957 (Fe–14Cr–0,3Mo–1Ti–0,25Y2O3)

des précipités non stœchiométriques de 2 à 15 nm et des précipités Y2Ti2O7 de 15 à 35

nm [119]. D’une façon similaire, Miller et al. montrent en 2013 sur un alliage 14YWT la

présence de précipités stœchiométriques Y2Ti2O7 et Y2TiO5 d’une taille allant de 5 à 10

nm et de clusters non stœchiométriques de taille 1-4 nm [122].

(a) (b)

FiguRe I.8 – Evolution du ratio Y/Ti mesuré en MET/EDS (points noirs) et en SAT (point
blanc) en fonction de la taille des précipités (a) et classifications des natures d’oxydes en
fonction de leur tailles (b), les deux graphiques étant issus de [119].

Des études plus récentes montrent la présence de nano-renforts de structure cohé-

rente avec celle des oxydes Y2Ti2O7 et Y2TiO5 jusqu’à une taille de 2 nm voire même

inférieure [97, 129]. Cependant, il y a souvent une divergence entre les résultats issus

du calcul de structure par MET et ceux issus du calcul du ratio Y/Ti par SAT. En effet,

de nombreuses études par SAT montrent que le ratio Y/Ti des petits précipités de taille

<5 nm n’est pas cohérent avec les structures Y2Ti2O7, Y2TiO5 ou YTiO3 [83, 84, 116].

Par exemple, A. London et al. trouvent pour les plus petits clusters une large gamme de
ratios Y/Ti de 1⁄2 à 1⁄0 (yttrium pur) [84] et P. Unifantowicz et al. trouvent un ratio Y/Ti de
1⁄1,75 [116].

Au-delà de leur taille, il est possible que la nature des nano-renforts soit influencée

lors de l’élaboration par :

■ Le taux de renfort : Ukai et al. remarquent que pour différents taux de renfort

compris entre 0,08 et 0,3%m d’Y2O3 et de Ti, la nature des nano-renforts évolue.

Pour les plus basses teneurs en renfort, ils identifient principalement des oxydes

Y2Ti2O7, tandis que des Y2TiO5 sont principalement observés pour la teneur la

plus haute (0,3%m) [118, 135].

■ Le ratio Y2O3 / Ti ajouté lors dumélange : Le ratio Y2O3 / Ti ajouté lors dumélange

a aussi son importance. Zhong et al. montrent en effet qu’un enrichissement en

yttrium augmente la taille des précipités [44].
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■ L’excès d’oxygène apporté lors du broyage : Ohtsuka et al. (2004) observent des
précipités ayant un ratio Y/Ti différent en fonction de l’excès d’oxygène de l’al-

liage. Ils trouvent des précipités dont le ratio Y/Ti correspond aux phases Y2O3

pour un excès d’O de 0,023%m, Y2TiO5 pour un excès d’O de 0,04%m et Y2Ti2O7

pour un excès d’O de 0,07%m et plus (jusqu’à 0,15%m) [120].

■ La composition chimique de la matrice, notamment le taux de chrome : A.J. Lon-

don et al. montrent que la taille médiane des précipités passe de 7,7 nm pour un

alliage Fe-Ti-Y2O3 sans chrome à 3,7 nm pour un alliage Fe-14Cr-Ti-Y2O3 [84].

Le rôle du chrome reste encore mal compris, mais il est possible qu’il soit lié à la

structure cœur coquille des précipités. En effet, de nombreuses études rapportent la pré-

sence d’une coquille riche en chrome autour des précipités (ne constituant pas forcément

une phase cristallographique, mais plutôt un enrichissement de la matrice en Cr) en se

basant sur des observations SAT ou MET. Cette coquille semble présente aussi bien sur

des précipités Y-Ti-O que sur des précipités Y2O3 [84, 136]. De plus, Ribis et al.montrent
par MET que la taille de cette coquille semble proportionnelle à la taille des précipités

(Fig. I.9) [26].

FiguRe I.9 – Images MET en énergie filtrée montrant plusieurs précipités de tailles diffé-
rentes présentant une structure cœur-coquille (a), courbe traçant l’évolution de l’épais-
seur de la coquille en fonction du diamètre des précipités (b) [26].

Suivant la composition chimique de la matrice, des auteurs retrouvent dans cette co-

quille du vanadium, du carbone et de l’azote [136, 137]. Badjeck et al. observent une
coquille constituée de 2 couches distinctes autour d’un précipité Y-Ti-O. La coquille

contient alors une couche riche en chrome à l’extérieur et une couche composée de ti-

tane ou d’oxyde de titane en contact avec le cœur riche en yttrium, titane et oxygène

(Fig. I.10) [95].
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FiguRe I.10 – Profil EELS montrant l’évolution de la composition chimique dans l’épais-
seur d’une coquille constituée de deux couches (a), imageHAADF de la particule Y2Ti2O7
(b), et cartographie montrant le Cr-L2,3 en rouge, le Ti-L2,3 en vert et l’O-K en bleu (c)
[95].

Cette coquille pourrait agir comme un site préférentiel de germination en réduisant

l’énergie d’interface de la particule (dans l’hypothèse où elle apparaitrait avant la ger-

mination) [136]. Hirata et al. indiquent que l’enrichissement en chrome permettrait une
accommodation du paramètre de maille entre la matrice et les précipités [100]. La co-

quille pourrait donc jouer un rôle dans la formation des nano-renforts. Cependant, les

mécanismes d’apparition / croissance de la coquille de Cr ainsi que son éventuel rôle

dans la nano-précipitation restent mal compris.

I.6 Évolution des nano-oxydes pendant la consolidation

Cette section présentera quelques éléments de théorie de précipitation classique. Les

résultats expérimentaux disponibles sur la phase de précipitation des aciers ODS seront

aussi exposés dans un deuxième temps. Pour finir, quelques modélisations de précipita-

tion des nano-oxydes dans des aciers ODS de la littérature seront présentées.

I.6.1 Théorie de la cinétique de précipitation

Quelques éléments de théorie sont exposés ici dans l’objectif de clarifier certains

résultats expérimentaux du manuscrit ainsi que d’introduire les principales formules

utilisées par le modèle Preciso utilisé dans le Chapitre VI. Cette partie théorique est très

simplifiée, néanmoins des versions plus complètes sont disponibles dans la littérature

[138-140].

La précipitation prend son origine dans les phénomènes de diffusion de matière (dif-

fusion d’atomes). Dans les métaux, deux mécanismes principaux de diffusion peuvent
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être mis en évidence : la diffusion interstitielle (déplacement d’atomes d’un site inter-

stitiel à un autre) et lacunaire (déplacement d’atomes prenant la place de lacunes). La

diffusion lacunaire dépend directement de la quantité de lacunes présentes, ce qui est

très certainement non négligeable dans des aciers ODS ayant subi une étape de broyage

(voir section I.2).

Dans tous les cas, la diffusion d’un élément dans unematrice métallique (comprenant

un ou plusieurs éléments) peut être décrite par la loi d’Arrhenius (Eq. I.1). Équation dans

laquelleD0 est une constante dépendant dumatériau,Q l’énergie d’activation dépendant

aussi du matériau, R la constante des gaz parfaits et T la température.

D = D0e
(− Q

RT ) (I.1)

Trois étapes se succèdent lors d’une précipitation d’une phase dans une autre : la

germination, la croissance et le mûrissement d’Oswald (appelé dans ce manuscrit coa-

lescence pour faire court).

Germination

La germination correspond à l’apparition des précipités dans l’alliage. Cette étape

peut se faire de façon homogène ou hétérogène. Lors d’une germination homogène, les

germes se forment aléatoirement dans l’alliage, présentant au départ une homogénéité

chimique parfaite. Concrètement, un matériau comporte toujours des défauts (disloca-

tions, joints de grains, hétérogénéité chimique …), tous ces défauts agissent comme des

points de germination préférentielle. Ainsi la germination ne sera en générale pas homo-

gène, mais hétérogène : l’apparition des germes se produit en des points définis par l’état

métallurgique du matériau (comme des bulles de champagne se formant sur les aspéri-

tés d’un verre). Cependant, la quantité de défauts étant souvent très difficile à évaluer,

l’approximation de germination homogène est parfois considérée [141].

La germination est provoquée par la différence d’énergie libre volumique entre l’état

précipité et non précipité (atomes en solution solide). Cette différence d’énergie libre est

appelée force motrice de germination (Eq. I.2). Elle comprend la force motrice chimique

∆gch (dépendant de la composition du précipité), et l’énergie élastique ∆gel (dépendant

du champ de contraintes de cohérence entre le précipité et la matrice). La composante

surfacique est l’énergie d’interface entre la matrice et le précipité γmat−ppt × S, avec

γmat−ppt l’énergie surfacique et S la surface délimitant l’interface. Le bilan d’énergie de
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la formation d’un germe sphérique de rayon r s’écrit alors :

∆G(r) = (∆gch + ∆gel)
4
3

πr3︸ ︷︷ ︸
Volumique

+ γmat−ppt4πr2︸ ︷︷ ︸
Surfacique

(I.2)

Dans le cas d’un précipité YxTiyOz (comme c’est le cas pour nos nano-oxydes), la

force motrice chimique s’exprime en fonction des fractions atomiques de la matrice

Xmat
Y , Xmat

T i et Xmat
O en Y, Ti et O respectivement :

∆gch = −kBT

V ppt
mol

ln

(
Xmatx

Y Xmaty

T i Xmatz

O

Xx
Y,eqX

y
T i,eqX

z
O,eq

)
(I.3)

Avec V ppt
mol le volume molaire du précipité, kB la constante de Boltzmann, et XY,eq ,

XT i,eq, XO,eq les concentrations à l’équilibre thermodynamique de la matrice en Y, Ti et

O respectivement. Le produit de solubilité (qui représente en quelque sorte une limite de

solubilité prenant en compte tous les éléments du précipité) peut alors être défini par :

Ks = Xx
Y,eqX

y
T i,eqX

z
O,eq (I.4)

En traçant l’évolution de ∆G en fonction de r, un maximum apparait. Ce maximum

en ∆G∗ permet de définir un rayon critique de précipité noté R∗ au-delà duquel un

précipité a plus de chances de croitre que de disparaitre (Fig. I.11). Afin de définir un

critère de taille pour lequel un germe est sûr de croitre, le rayon de germination est

défini à une valeur d’énergie de ∆G∗ − kBT , directement supérieur à R∗, et est noté

R∗
kBT (Fig. I.11).
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FiguRe I.11 – Représentation de l’évolution de la force motrice d’un précipité en fonction
de son rayon r, permettant de définir R∗ le rayon critique et R∗

kBT le rayon de germina-
tion. Z étant le facteur de Zeldovich (non explicité ici) [140].

Le courant de germination (nombre de germes stables apparaissant par unité de

temps et par unité de volume) peut alors être déterminé par la formule de Kampmann et

Wagner [142]. Cette formule n’est cependant pas présentée, car elle nécessiterait la dé-

finition de plusieurs termes, peut-être trouvée dans les articles de Perez et al. et Boulnat
et al. [140, 141] par exemple.

Croissance

Après la germination vient une phase de croissance des germes. Pendant la crois-

sance, les atomes en solution solide migrent vers l’interface des précipités et se réar-

rangent afin de faire partie intégrante des précipités. Les précipités augmentent donc en

taille jusqu’à ce que le gradient de concentration entre la matrice et l’interface précipité

/ matrice s’annule. La vitesse de croissance des précipités est contrôlée par la vitesse

de diffusion des atomes vers le précipité, qui est un mécanisme plus lent comparé aux

mécanismes surfaciques de réarrangement des atomes.

En partant de la loi de Fick il est possible de déterminer le flux d’atomes arrivant sur

un précipité. Ensuite, un bilan de matière permet de retrouver la vitesse de croissance

d’un précipité (suivant les hypothèses précédentes) :

dR

dt
= D

Xmat − X int

Xppt − X int
× 1

R
(I.5)

La primitive de cette équation permettant de conclure que R(t) ∝ t
1/2.

Lorsque le précipité est constitué de plusieurs éléments (dans notre cas trois élé-
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ments : Y, Ti, O), un système de trois équations doit alors être défini reprenant l’équa-

tion I.5 pour l’Y, le Ti et l’O.

Coalescence

Pendant la coalescence, les précipités les plus petits se dissolvent, et leurs atomes

diffusent vers les précipités plus gros, qui continuent ainsi d’augmenter en taille. Ce

phénomène provient de l’effet de la courbure de l’interface, formalisé par J. W. Gibbs

[143] et J. Thomson [144, 145], W. Thomson [146] et J. J. Thomson [147], appelé effet

Gibbs-Thomson. Pour un précipité contenant à la fois de l’Y, du Ti et de l’O suivant la

stœchiométrie YxTiyOz , la formule de Gibbs-Thomson s’écrit :

X int
Y (R)x × X int

T i (R)y × X int
O (R)z =

X int
Y (∞)x × X int

T i (∞)y × X int
O (∞)z×

exp
(

2γmat−ppt(x + y + z)vat,YxTiyOz

RkBT

) (I.6)

Avec vat,YxTiyOz le volume atomique moyen du précipité YxTiyOz .

En prenant en compte cette nouvelle considération sur l’expression de la fraction

atomique à l’interface dans l’équation I.5 (X int = X int(R)), il est possible de définir
une vitesse de croissance pour le rayon moyen des précipités (Rm) grâce à la théorie de

Lifshitz, Slyozov et Wagner (LSW) [148] :

dRm

dt
= 4

27
D

2γmat−pptvat,ppt

kBT

X int

Xppt − X int
× 1

R2
m

(I.7)

De plus, il est possible de déterminer grâce à la même théorie que Rm ∝ t
1/3. Avec

l’hypothèse d’une dilution infinie (fraction volumique de précipité nulle), cette relation

s’exprime :

R3
m(t) − R3

m(0) = vat,ppt

vat,mat

8γmat−pptXeqDvat,ppt

9kBT
× t (I.8)

Afin de regrouper les valeurs déterminantes pour la cinétique de précipitation des

nano-oxydes, quelques valeurs sont données dans les tableaux ci-dessous. Les énergies

d’interfaces des précipités Y2Ti2O7 pyrochlore (le plus documenté) disponibles dans la

littérature ont été reportées dans le tableau I.3. On voit que celles-ci sont extrêmement

dispersées. Les coefficients de diffusion dans du fer cubique centré (Fe-α) disponibles

dans la littérature ont été reportés dans le tableau I.4.
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Table I.3 – Différentes valeurs d’énergie d’interface entre une matrice ferritique (Fe-α)
et un précipité Y2Ti2O7 pyrochlore.

γFe−α−Y2Ti2O7 Approche Référence
0,26 J.m−2 Simulation géométrique Ribis et al. [96]
1,2 J.m−2 Accord avec le régime de

coalescence avec
l’hypothèse de ”pipe

diffusion”

Barnard et al. [149]

0,48 J.m−2 Accord avec la cinétique
de précipitation PreciSo

Boulnat et al. [141]
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Table I.4 – Coefficients de diffusion de l’Y, du Ti, de l’O, du Cr et du Fe extraits de la
littérature.

Système D0 (m2.s−1) Q (kJ.mol−1) Méthode Référence
Fe-α - Y 8 × 10−7 218,1 Modélisation Murali et al.

[150]
Fe-α - Y 24 × 10−7 206,5 Modélisation Bocquet et al.

[54]
Fe-α - Y 3,5 × 10−7 215,2 Modélisation

(2NN
Classique)

Mock et al.
[151]

Fe-α - Y 3,5 × 10−7 216,1 Modélisation
(2NN

Interstitiel)

Mock et al.
[151]

Fe-α - Y 2,5 × 10−7 191,0 Modélisation
(5NN

Classique)

Mock et al.
[151]

Fe-α - Y 5,7 × 10−7 193 Modélisation
(5NN

Interstitiel)

Mock et al.
[151]

Fe-α - Y 1 × 10−7 260 Accord avec
cinétique de
précipitation

Boulnat et al.
[141]

Fe-α - Y 100 × 10−7 314 Accord avec
cinétique de
précipitation

Hin et al. [152]

Fe-α - Ti 2,1 × 10−1 293 Expérimentale Klugkist et al.
[153]

Fe-α - O 3 × 10−5 139 Accord avec
cinétique de
précipitation

Boulnat et al.
[141]

Fe-α - O 4,45 × 10−5 189 Expérimentale Takada et al.
[154]

Fe-α - O 4,0 × 10−5 167 Expérimentale Barlow et al.
[155]

Fe-α - Cr 3,09 × 10−3 259 Expérimentale Ueda et al.
[156]

Fe-α - Cr 2,56 × 10−3 280 Expérimentale Braun et al.
[157]

Fe-α - Fe 2,95 × 10−7 257 Modélisation Domain et al.
[158]

Fe-α - Fe 5,9 × 10−7 256 Modélisation Murali et al.
[150]

Fe-α - Fe 6 × 10−4 281 Expérimentale Murali et al.
[150]
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I.6.2 Résultats expérimentaux disponibles

Les résultats expérimentaux caractérisant la cinétique de précipitation des nano-

oxydes par application de divers traitements thermiques sont exposés par la suite. Ces

résultats sont en trois parties décrivant la condition post-broyage (avant recuit), puis

les évolutions de cinétique de précipitation en température, et pour finir les évolutions

chimiques en température.

Les études les plus complètes, réalisées ex-situ, ont certainement été effectuées par

Kim et al. en 2009 sur un acier ODS Fe-9Cr (ferritique / martensitique) [127] ainsi que

par Oono et al. en 2018 sur un acier Fe-15Cr (purement ferritique) [128]. Kim et al. ont
réalisé de nombreux traitements thermiques sur des poudres d’aciers ODS à différentes

températures (600, 800, 960, 1100, 1180 et 1200℃) avec un maintien en température de

4 h. Un recuit à 1150℃ a aussi été effectué avec un temps de maintien variable (1, 2, 3, 4,

8, 15 et 30 h). Oono et al. ont suivi la même méthode en préparant des échantillons de

poudres recuites de 600℃ à 1150℃ pour un maintien de 4 h également. Ces deux équipes

ont alors réalisé des caractérisations par SAXS et par DRX dans l’objectif de suivre les

tailles et la structure des nano-oxydes. Alinger et al. ont réalisé des consolidations par
CIC à trois températures (850, 1000 et 1150℃) impliquant un maintien en température

de 3 h. Ils caractérisent alors l’évolution des nano-oxydes principalement par diffusion

de neutrons aux petits angles (SANS) [69].

Quelques études ont mis en œuvre des mesures in-situ pendant la chauffe. He et al.
réalisent des maintiens en température à 400, 600, 800 et 1000℃, observant par SANS

l’évolution des tailles de nano-oxydes [159], cette technique ayant cependant une réso-

lution temporelle assez faible. La première étude proposant d’observer in-situ pendant

une rampe de température (plus représentatif du procédé de consolidation des aciers

ODS) la cinétique de précipitation des nano-oxydes a été proposée par Deschamps et
al. en 2016 [71]. Ces observations ont été réalisées par diffusion de rayons-X aux petits

angles (SAXS) in-situ permettant d’atteindre une résolution temporelle bien supérieure

qu’en SANS (du fait du flux de photons X plus élevé que le flux de neutrons). Cependant,

à cause de limitations techniques du four, la température mesurée n’a pas pu excéder

900℃, ce qui reste en dessous de la température finale de consolidation employée dans

le procédé de fabrication (voir section I.2).

La condition post-broyage

Dans leur étude sur un acier ODS Fe-15Cr, Oono et al. observent par SAT et par SAXS
que la condition post-broyage n’est pas homogène et contient des irrégularités de com-

position [128]. Cette observation semble partagée par Kim et al. qui observent eux aussi
un signal SAXS non négligeable dans la condition post-broyage d’une poudre d’acier
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ODS Fe-9Cr [127]. Cette observation est aussi faite par Alinger et al. qui ont comparé
des mesures SANS sur des poudres d’acier renforcé et non renforcé [69]. Williams et al.
observent par SAT dans la condition post-broyage des amas en grande densité numérique

(11.1023) [160]. He et al. n’observent pas ces inhomogénéités, ce qui peut s’expliquer par
la gamme de vecteurs de diffusion q utilisée (voir Chapitre II section II.3.1 p. II.3.1) trop

restreinte, la valeur maximale de q étant de 2 nm−1 [159].

Les mécanismes conduisant à l’apparition de ces amas présents dans la condition

post-broyage n’ont pas été expliqués de façon consensuelle. Ces amas pourraient pro-

venir de résidus de broyage réduits en taille jusqu’à des proportions nanométriques.

Ces amas résulteraient alors de la diminution en taille et l’amorphisation des oxydes

Y2O3 [24, 60, 64, 127]. Il est aussi avancé que ces amas pourraient se former pendant le

broyage, par le mouvement des atomes induits par le broyage. En effet, des résultats de

simulation ab-initio montrent que l’Y et l’O ainsi que le Ti et l’O ont des interactions

attractives [54-57]. De plus, la présence de lacunes dans la matrice Fe semble stabiliser

la présence d’atomes d’Y en solution solide, abaissant fortement l’énergie nécessaire à la

stabilisation de ces atomes dans la maille (l’espace libéré par la lacune permet à l’Y, plus

volumineux, de se stabiliser) [57]. Ces lacunes pourraient ainsi permettre la formation

et la stabilisation d’amas pendant le broyage.

La montée en température : cinétique de précipitation

En réalisant différents recuits sur des poudres d’acier ODS Fe-9Cr, Kim et al.montrent
qu’un changement de taille significatif des nano-oxydes se produit entre les recuits 600℃ -

4 h et 800℃ - 4h [127] [127]. Oono et al. détectent de façon significative la présence de
nano-oxydes dès le recuit à la plus basse température étudiée (600℃ - 4 h) [128]. Les

résultats d’Alinger et al. semblent en accord avec ces observations, puisque des nano-

oxydes sont aussi clairement identifiés dès la condition de recuit 850℃ par CIC (3 h de

maintien). Dans tous les cas, une excellente résistance à la coalescence a été trouvée

par tous ces auteurs, même pour les plus hautes températures observées. Il peut être

intéressant de remarquer que, sur un acier ODS dont la nature des renforts est diffé-

rente (Y-Al-O) mais le procédé très similaire, Massey et al. observent une augmentation
significative de la taille des nano-oxydes entre 200℃ et 600℃ (la même gamme de tem-

pérature) grâce à des analyses SANS in-situ [88]. La nature de la matrice étant un acier

Fe-10Cr-11,5Al-0,15Zr-Y (CrAZY alloy), contenant à la différence de nos alliages de l’Al

et un peu de Zr.

L’étude in-situ réalisée par Deschamps et al. [71] permet l’observation d’une crois-

sance rapide des nano-oxydes dès 300℃. Le maximum de densité numérique de précipi-

tés se situe entre 500 et 600℃ lorsque la densité numérique de nano-oxydes est calculée

avec une hypothèse sur la nature des nano-oxydes (50% Y2Ti2O7 - 50% Y2TiO5), constante

30



CHAPITRE I. ÉTAT DE L’ART

tout au long du traitement thermique. Une lente coalescence a ensuite été observée pen-

dant le maintien en température. L’évolution du rayon moyen des précipités ainsi que

l’intensité intégrée SAXS de cette étude est représentée sur la figure I.12.

FiguRe I.12 – Courbes issues de dépouillements SAXS montrant l’évolution des précipi-
tés en terme de rayon moyen (a), et de l’intensité intégrée du signal SAXS (b) [71].

La montée en température : évolution chimique

Les seules caractérisations de l’évolution chimique des amas post-broyage jusqu’aux

conditions consolidées dans les aciers ODS ont été réalisées - à notre connaissance - par

Kim et al. et Oono et al. par des analyses DRX en rayonnement synchrotron [127, 128].

Sur un acier ODS ferritique / martensitique, Kim et al. observent d’abord la précipitation
de phases Y2Ti2O7 pyrochlore et Y2TiO5 orthorhombique apparaissant simultanément

entre 800℃ - 4 h et 960℃ - 4 h (Fig. I.13a). Dans le cas du traitement thermique isotherme

à 1150℃ avec plusieurs temps demaintien, des Y2Ti2O7 pyrochlores ont pu être identifiés

dès la condition de maintien de 1 h (la durée la plus courte réalisée). La phase Y2TiO5

orthorhombique a été identifiée après un maintien de 4 h, leur apparition se produit

donc entre 2 h et 4 h de maintien (Fig. I.13b). Oono et al. ont étudié un acier purement
ferritique Fe-15Cr [128]. Sur cette nuance, aucune phase Y2TiO5 n’a pu être identifiée,

même dans les conditions de recuits avancées (au maximum 1150℃ - 4 h). En revanche,

des nano-oxydes Y2Ti2O7 pyrochlores ont pu être identifiés et apparaissent entre 950 et

1000℃ sur les courbes DRX (Fig. I.13c et d).
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(c)

(d)

(a)

(b)

FiguRe I.13 – Courbes d’intensités DRX d’un acier ODS Fe-9Cr évoluant avec la tempé-
rature avec un maintien de 4 h (a), et évoluant avec le temps de maintien avec une tem-
pérature de 1150℃ (b), issues de [127]. Mesures DRX sur un acier ODS Fe-15Cr montrant
l’évolution des courbes d’intensité DRX avec la température pour un maintien de 4 h (c),
et les figures de diffraction associées (d), issues de [128].

I.6.3 Résultats de simulation de précipitation

Plusieurs approches ont été employées afin de simuler la cinétique de précipitation

des nano-oxydes dans les aciers ODS purement ferritiques. Boulnat et al. ont réalisé une
simulation en champ moyen basé sur le modèle PreciSo [141]. L’utilisation de ce modèle

a permis de tracer l’évolution du rayon moyen et de la densité numérique de précipités

en fonction du temps lors de la rampe puis du maintien en température. Les résultats

finaux sont assez proches des résultats expérimentaux disponibles sur des nuances CIC

(Fig. I.14a et b), mais le manque de résultats expérimentaux dans des conditions inter-

médiaires de recuit ne permet pas de statuer sur la validité du modèle dans les premiers

stades. Barnard et al. utilisent aussi des simulations en champ moyen basées sur un mo-
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dèle CALPHAD [149]. Ces auteurs montrent ainsi que l’accord entre les résultats expé-

rimentaux et les résultats simulés est bien meilleur avec l’hypothèse d’une diffusion de

l’Y passant par les dislocations (”dislocation pipe diffusion”) (Fig.I.14e). Sous cette hypo-

thèse, ils déterminent que la coalescence des nano-oxydes restera très faible même après

80 ans à 1100℃ (Fig. I.14f). Le modèle de Barnard et al. permet le calcul (en fonction

des paramètres d’entrée du modèle donnés dans l’article [149]) des phases à l’équilibre

pour les nano-oxydes en fonction de la pression partielle d’oxygène et de la quantité

de Ti introduite (Fig. I.14g). Ils ont ainsi pu calculer le rayon moyen des précipités et

leur fraction volumique en fonction du taux de Ti et de la nature des précipités présents

(Fig. I.14h). Hin et al. utilisent un modèle par éléments finis afin de simuler la cinétique
de précipitation des nano-oxydes [152, 161] (Fig. I.14c et d) et leur comportement sous ir-

radiation de neutrons [162]. Aucune simulation ne semble avoir été réalisée à ce jour (et

à notre connaissance) afin de simuler l’effet d’un changement de phase dans une matrice

ferritique / martensitique. D’autres modèles s’attachent aussi à décrire les phénomènes

de recristallisation, mais ne seront pas étudiés dans ce manuscrit [163].
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(a) (b)

(c) (d)

(e) ()

(g) (h)

FiguRe I.14 – Courbes représentant des simulations de la cinétique de précipitation des
nano-oxydes dans des aciers ODS purement ferriques représentant l’évolution du rayon
moyen et de la densité numérique de précipités selon Boulnat et al. [141] (a, b), selon
Hin et al. [152] (c, d), du rayon moyen en fonction du temps (e), et de la température
pour un recuit long suivant Barnard et al. [149] (f), phases à l’équilibre en fonction de la
pression partielle d’oxygène et de la quantité de Ti [149] (g), et courbes représentant le
rayon moyen (en noir) et les fractions volumiques de différents nano-oxydes en fonction
du taux de Ti [149] (h).
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I.7 Conclusion de l’étude bibliographique

Les cinétiques de précipitation des nano-oxydes dans les aciers ODS au cour d’un

traitement thermique représentatif du procédé de fabrication sont peu documentées. En

effet, les données disponibles ne décrivent pas ces cinétiques tout au long du traitement

thermique de consolidation des aciers ODS. De plus, beaucoup d’incertitudes subsistent

sur la nature des nano-oxydes depuis la condition post-broyage, jusqu’à la condition

consolidée. L’effet du changement de phase de la matrice sur la cinétique et la chimie

des nano-oxydes est également très peu analysé dans la littérature. D’ailleurs, bien que

le changement de phase semble avoir une influence sur le résultat final, son effet sur les

nano-oxydes n’a jamais été directement observé à ce jour. L’acquisition de ces données

expérimentales permettrait d’éclaircir les mécanismes complexes de la précipitation des

aciers ODS (partant d’un état broyé loin d’une solution solide sursaturée conventionnelle

et présentant une exceptionnelle stabilité à haute température). La compréhension de ces

mécanismes de précipitation, en plus de l’intérêt scientifique qu’elle représente, pourrait

permettre d’optimiser les gammes d’élaboration des aciers ODS (ferritiques ou ferritiques

/ martensitiques). De plus, ces données seraient d’un grand intérêt pour les modèles

de simulation existant ou à venir, car ils permettraient une confrontation directe des

résultats des modèles avec des résultats expérimentaux.
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Chapitre II

Matériaux et techniques expérimentales

”Sometimes science is more art than science Morty, a lot of people don’t get that.”
D. Harmon & J. Roiland, Rick and Morty - ”Rick Potion #9” (2014).
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Ce chapitre permet de présenter les matériaux, les techniques expérimentales et les

méthodes d’analyse de données utilisés dans cette thèse. Elle comporte trois section pré-

sentant d’abord les nuances d’aciers ODS sont présentées, et la dénomination des échan-

tillons est définie. Ensuite, la préparation des échantillons les techniques
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II.1 Description des échantillons

II.1.1 Les nuances d’aciers ODS analysées

Plusieurs nuances d’aciers ODS ont été étudiées avec des différences sur la composi-

tion chimique et sur le procédé de fabrication suivi. Parmi elles, une attention particulière

a été portée à une nuance dite de référence correspondant à un acier ODS à base Fe-14Cr-

1W avec une addition de 0,3 %m de poudres TiH2 et Y2O3 dénommée CF/Filé/CIC-14Cr
selon le procédé de compaction utilisé. Les autres nuances comportent des variations de

composition de la matrice et des caractéristiques des nanorenforts, entraînant de pos-

sibles changements de phases en température. Toutes les dénominations des nuances

dans le manuscrit donnent, dans l’ordre : le procédé de compaction (Compaction à Froid,

Compaction Isostatique à Chaud ou Filage, qui seront décrits dans la section suivante) -

le taux de chrome dans la matrice - les spécifications sur les nano-renforts (si rien n’est

spécifié les caractéristiques des renforts sont identiques à la nuance de référence, c’est-

à-dire 0,3 %m de TiH2 et 0,3 %m de Y2O3) - et les spécifications sur le procédé de broyage,

si différent du broyage classique. Lorsque plusieurs nuances identiques sont répertoriées

un numéro leur est attribué à la fin de leur nom.

Les nuances étudiées en complément de la nuance de référence CF/Filé/CIC-14Cr
peuvent se regrouper suivant 5 catégories :

■ Les nuances ferritiques / martensitiques avec une composition en Cr de 9%m
CF/Filé/CIC-9Cr ou 11%m CF/Filé-11Cr, contenant des renforts équivalents à la
nuance de référence. Dans ces nuances, la ferrite α, stable à basse température,

se transforme en austénite γ au chauffage aux alentours de 850℃ [79, 164, 165].

Au refroidissement l’austénite se transforme soit en ferrite soit en martensite, si

la vitesse de refroidissement est suffisante. Ces nuances ont été réalisées dans

l’objectif de mieux comprendre l’effet des transformations de phase et du taux de

Cr de la matrice sur l’évolution de la précipitation.

■ Les nuances issues d’un lot de poudre différent, dont le broyage a été réalisé par
la société PLANSEE.Ces nuances sont présentes parmi lesODS Fe-14Cr (CF/Filé-
14Cr-PLANSEE) et Fe-9Cr (CF/Filé/CIC-9Cr-PLANSEE). Elles permettent d’étu-
dier l’influence d’un broyage différent sur la précipitation nanométrique.

■ Les nuances à différents taux de renforts avec une matrice équivalente à la

nuance de référence Fe-14Cr. Ces nuances ont été broyées avec un taux de ren-

fort variable en conservant un ratio Y2O3/TiH2 = 1. La nuance CF/CIC-14Cr-SsRft
correspond à la poudre de départ atomisée sans broyage ni addition de renfort. La

nuance CF/CIC-14Cr-Rft<<0,05% est une poudre Fe-14Cr broyée sans addition

de renfort. Cependant, des nano-oxydes ont été observés sur cette nuance, dus

aux résidus de broyage d’ODS réalisés précédemment dans le même broyeur [23,
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43]. Les nuances CF/CIC-14Cr-Rft0,05% et CF/CIC-14Cr-Rft1% correspondant

aux nuances faiblement renforcée avec 0,05% de renforts (0,05% TiH2 et 0,05%

Y2O3) et fortement renforcée avec 1% de renforts (1% TiH2 et 1% Y2O3) respecti-

vement. Ces nuances correspondent aux nuances ”NR”, ”TFaR”, ”FaR” et ”FoR” de

la thèse de Mickael Dadé [38].

■ Une nuance sans ajout de Ti lors du broyage CF/CIC-14Cr-SsTi avec une ma-
trice équivalente à la référence Fe-14Cr. Cette nuance correspond également à

la nuance ”STi” de la thèse de Mickael Dadé [38]. Elle permet l’observation de

l’évolution de nano-oxydes différents, ne contenant pas de Ti.

■ Les nuances à renforts enrichies en Y (CF-14Cr-Y+1% et CF-14Cr-Y+0,3%), Ti
(CF-14Cr-Ti+1%) ou O (CF-14Cr-O+0,3%) avec une matrice équivalente à la ré-
férence Fe-14Cr. Ces ODS permettent d’étudier l’impact de la quantité d’éléments
constituant les nano-renforts disponible en solution solide à l’état broyé. Ces ma-

tériaux sont identiques aux nuances étudiées dans la thèse de Sheng-Yi Zhong

[44].

La liste exhaustive de ces nuances contenant leur dénomination dans le manuscrit

et leur composition chimique est disponible dans le tableau II.1 p. 40 et 41. Ce tableau

regroupe également les informations sur l’étape de broyage (broyeur et éléments de ren-

forts ajoutés).

La plupart des broyages ont été réalisés par le CEA Saclay au Laboratoire de Tech-

nologie des Matériaux Extrêmes (LTMEx) grâce à l’attriteur dénommé UP. Ce broyeur

introduit dans la poudre une faible pollution d’aluminium de quelques centaines de ppm

induite par une pièce en alumine présente dans la cuve de broyage [23, 43]. Certains

broyages (pour les nuances Fe-11Cr) ont été réalisés avec le broyeur ZOZ plus récem-

ment acquis par le LTMEX. Les broyages LTMEx ont été réalisés pendant 10 heures sous

atmosphère d’argon haute pureté (99,9999% Ar) à partir d’un mélange de poudres pré-

alliées Fe-Cr-W-Mn-Si-Ni et de poudres de renforts comme indiqué dans le tableau II.1.

Certaines poudres ont été broyées par la société PLANSEE suivant un ensemble de para-

mètres différents, avec un temps de broyage proche. Les poudres de départ des nuances

Filé-9Cr-PLANSEE-2 et 9Cr-PLANSEE-3 ont la particularité de contenir du Ti pré-allié
à hauteur de 0,2%m. Lors du broyage, une faible quantité de TiH2 a été ajoutée au mé-

lange, estimée ici autour de 0,1%m.
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En plus de ces éléments, tous les alliages contiennent des impuretés allant de 300 à

1000 ppm d’azote, ainsi que des traces de soufre (∼ 50 ppm) et de phosphore. Dans ces

tableaux, la mention ”-” signifie que la composition est très faible, ou que la quantité de

poudre ajoutée au broyage est nulle.

Les analyses chimiques, lorsqu’elles sont disponibles, ont été réalisées par :

■ combustion à détection infrarouge pour le C et le S ;

■ spectrométrie d’émission plasma pour le Ti et l’Y ;

■ fusion réductrice - conductibilité thermique et absorption infrarouge pour l’N et

l’O ;

■ spectrométrie d’émission optique pour les autres éléments.

II.1.2 Échantillons compactés à froid : denses, observables et repré-
sentatifs de l’état post-broyage

Le Chapitre I nous a permis de développer les étapes du procédé d’élaboration des

aciers ODS (voir section I.2 p. 10 du Chapitre I). Dans cette étude, après co-broyage

des poudres, deux procédés de consolidation ont été utilisés : le filage à chaud ou la

compaction isostatique à chaud. Pour ces deux procédés, la poudre broyée est scellée

dans une capsule en acier bas carbone et dégazée. L’étape de dégazage est réalisée à une

température d’environ 400℃pour une durée de 4 à 8 h, jusqu’à atteindre un vide de 1.10−6

mbar (mis à part la nuance Filé-11Cr ayant la particularité d’avoir été dégazée à 600℃
pendant 6 heures). Pour le filage, la billette de poudre dégazée est ensuite placée dans

un four à 1100℃. Lors de cette étape, la vitesse de chauffe dans la billette se situe autour

de 40℃/min. Une fois à 1100℃, la billette est maintenue en température pour une durée

d’environ 45 min avant d’être placée dans une presse à filer. Cette presse est équipée

d’une filière circulaire avec une diminution de section d’un rapport environ 13 pour un

diamètre initial de billette d’environ 75 mm. La billette est alors filée sous 575 tonnes à

une vitesse d’avance du fouloir d’environ 25 mm/s. Le refroidissement de la barre filée

s’effectue sous air et doit donc être relativement lent, vu les dimensions de la barre.

Tous les filages ont été réalisés par le CEA Saclay au laboratoire LTMEx. Les billettes

élaborées par CIC sont chauffées à une vitesse d’environ 4℃/min puis maintenues 2 h

à 1100℃. La pression augmente avec la température pour atteindre 1,9.108 Pa au début

du palier à 1100℃. Le refroidissement s’effectue alors de façon non contrôlée avec une

vitesse moyenne de 4℃/min. Les traitements de CIC ont été réalisés soit par la société

Bodycote, soit par le laboratoire LTMEx.

Ces procédés industriels (ou semi-industriels) rendent difficiles les caractérisations

du matériau pendant la chauffe, car ils ne permettent pas de l’observer in-situ. De plus,

interrompre le procédé en cours de route afin de réaliser des observations ex-situ est
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délicat et nécessite des quantités de matière assez importantes. Il a donc été nécessaire

de réaliser des échantillons reproduisant au mieux les évolutions du matériau industriel

pendant son procédé de fabrication tout en restant observables. Le choix de la prépara-

tion des échantillons s’est porté sur la compaction à froid (CF) à l’issue du broyage de

poudres d’ODS, suivie d’un recuit à haute température. Cette section propose de décrire

ce procédé, de discuter de sa représentativité vis-à-vis des procédés de consolidation clas-

siques ainsi que de donner des éléments de caractérisation des échantillons compactés à

froid.

Pour les compactions à froid, de la poudre d’acier ODS post-broyage n’ayant subi

aucun traitement thermique est utilisée. Cette poudre est placée dans une gaine en acier

commercial ARMCO très peu allié (tableau II.1). De part et d’autre de la poudre issue

du broyage sont placées deux enclumes cylindriques en carbure de tungstène de très

grande dureté. Le tout est ensuite pressé sous une pression d’environ 3 GPa. La gaine

ductile est alors compressée, et la poudre contenue dans la gaine déformée en compres-

sion et cisaillement ce qui permet d’entremêler et de souder à froid les grains de poudre.

De ce fait, l’échantillon obtenu se compose d’une pastille compacte d’acier ODS, d’un

diamètre environ 5 mm et d’une épaisseur proche de 1,5 mm, entouré d’une gaine en

acier ARMCO (Fig. II.1). Ces échantillons peuvent ensuite être affinés en épaisseur par

polissage mécanique ou électrolytique afin de mener à bien les différentes observations

in- ou ex-situ.

Gaine

Poudre

Enclume (WC)

Presse

 30 tonnes

Presse

~ 5 mm

~ 1,5mm
Gaine

Enclume
Découpes

Enclume
(WC)

Poudre
Post-broyage

ODS
Compacté à Froid

ODS
Compacté à 

Froid

FiguRe II.1 – Schéma illustrant le procédé de compaction à froid de poudres d’aciers ODS
post-broyage.

À l’état broyé, la poudre a subi des déformations intenses entraînant la présence dans

le matériau d’une grande quantité de défauts (dislocations, lacunes …) (voir Chapitre I

section I.2 p. 10). De ce fait, l’étape de compaction à froid doit avoir une influence mi-

nime sur l’écrouissage déjà très important de la poudre post-broyage. Les échantillons

CF seront donc vraisemblablement représentatifs de l’état d’écrouissage de la poudre
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post-broyage utilisée pour les procédés classiques de compaction.

Dans le procédé de CF, la compaction s’effectue avant la chauffe du matériau. Ceci

difère du procédé classique de filage dans lequel la chauffe s’effectue avant la compac-

tion par le passage dans la filière. De plus, la déformation introduite est peu anisotrope

contrairement au filage. Il est cependant peu probable que la déformation à haute tempé-

rature telle que présente dans les procédés de filage ou de CIC, ait une forte influence sur

la formation des nano-oxydes pendant la phase de chauffe. La morphologie et la textura-

tion des grains seront par contre certainement affectées par ces différences de procédé.

La CF apparaît dès lors très proche du procédé de CIC en décomposant les étapes de com-

paction puis de chauffe en deux étapes successives au lieu de les réaliser simultanément.

Une étude détaillée de la représentativité du procédé CF vis-à-vis des deux procédés clas-

siques sera effectuée par comparaison des microstructures finales résultantes. Le schéma

suivant récapitule les différentes étapes du procédé, du broyage jusqu’aux consolidations

réalisées (Fig. II.2).

FiguRe II.2 – Schéma illustrant les procédés utilisés dans cette étude sur les différents
matériaux.
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II.1.3 Caractérisations de l’état Compacté à Froid

Afin d’une part de confirmer la représentativité des échantillons CF par rapport à la

poudre issue du broyage, et d’autre part de caractériser l’état de départ des échantillons,

plusieurs observations ont été réalisées à différentes échelles.

La macrostructure

Le procédé de compaction à froid ne permet pas l’obtention d’un échantillon tota-

lement dense. La pastille d’acier ODS comporte en effet une porosité après compaction

assez importante par rapport aux procédés de filage ou de CIC. Par essai Archimède, la

densité moyenne d’une pastille CF a été estimée à ∼ 80% en prenant en compte une es-

timation de la porosité ouverte. La porosité est néanmoins variable dans l’épaisseur de

la pastille et est minimale en son milieu comme le montrent les Micrographies Optiques

(MO) réalisées à différentes épaisseurs de l’échantillon CF-14Cr (Fig. II.3). Une simple
analyse d’image a permis de tracer la densité surfacique, en fonction de la distance au

centre de la pastille (Fig. II.3f). Les observations de la thèse ont été réalisées autant que

possible dans la partie centrale, la plus dense, des échantillons CF.

Broyage CF
Gaine

ODS

Pastille CF
Gaine

(a) (b)

(c)

(d)

(e)

()

500 μm

100 μm100 μm

500 μm

500 μm

Surface

Centre

Distance ~230 m

Porosités

FiguRe II.3 – Morphologies de la poudre Fe-14Cr atomisée (a), et après broyage en MEB
(b), morphologie des porosités en MO après CF sur la surface (c), sur la mi-épaisseur
avec segmentation d’image (d), et au centre (e), avec l’évolution de la densité surfacique
extraite des MO (f).
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La microstructure

L’étude préliminaire de la microstructure présentée ici s’attache à caractériser l’ho-

mogénéité chimique des échantillons CF et de la poudre post-broyage à l’échelle des

grains de poudre. L’objectif de cette partie n’est pas de présenter une caractérisation

systématique de toutes les nuances, mais un aperçu de l’état microstructural, ainsi seul

l’échantillonCF-14Cr a été étudié en détail. Afin de comparer les effets de deux broyages
différents, la nuanceCF-14Cr-PLANSEE a aussi été caractérisée parMEB et cartographie

EDS et par microsonde de Castaing (EPMA). La poudre broyée de l’échantillon CF-14Cr
(broyée par le LTMEx) montre une assez bonne homogénéité chimique.Quelques petites

particules riches en Ti ont été détectées et mises en évidence (Fig. II.4). Ces particules

semblent être localisées hors de la poudre d’acier ODS, parfois dans une fissure. De plus,

des enrichissements en O semblent être visibles sur les bords de la poudre et dans ses

fissures. Néanmoins, il est difficile de distinguer la poudre de la résine d’enrobage qui

contient aussi de l’O.

FiguRe II.4 – Images EPMAde la poudre à l’état broyé des échantillonsCF/Filé/HIP-14Cr
montrant quelques inhomogénéités mineures.

En regardant l’état CF par cartographie EPMA, on distingue beaucoup mieux ces

enrichissements en O présents aux joints de poudre, fissurés ou non (Fig. II.5). En effet,

une fois compactée, l’interface entre les joints de poudre est plus facile à visualiser.
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Cr-Kα Ti-KαO-KαBSE

25 μm 25 μm 25 μm 25 μm

FiguRe II.5 – Images EPMA de l’échantillon CF-14Cr montrant avec plus de clarté les
joints de poudre avec leur enrichissement en O.

A une échelle plus fine, de petites particules riches en Y et en Ti (parfois associés, par-

fois non) ont été observées dans le matériau. Ces particules sont localisées aux joints de

poudre et semblent donc être des résidus du broyage des poudres Y2O3 ou TiH2 (Fig. II.6a

et b). Des particules riches en Cr et en C (et appauvries en Fe) ont aussi été identifiées

(Fig. II.6a). Il est probable que ces particules soient des carbures de chrome, très certai-

nement présents dans la poudre atomisée avant broyage en faible fraction volumique.

Sur la même figure II.6a, un petit grain de poudre déplété en Cr est visible (le complé-

ment semblant être du Fe). Il est possible que cette déplétion soit causée par la formation

des carbures de Cr localisés dans ce grain, à sa périphérie. Ces grains déplétés en Cr

sont assez rare dans l’échantillon et doivent représenter une faible fraction volumique.

Quelques petites particules riches en Al ont aussi pu être observées, très sporadique-

ment cependant (Fig. II.6b). Ces particules pourraient provenir de la cuve du broyeur UP

contenant une pièce en alumine.
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Ti
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Ti
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Fe
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Joints de poudres

FiguRe II.6 – Images MEB/EDS de l’échantillon CF-14Cr dans la condition post-broyage
montrant des carbures de Cr autour d’un grain de poudre appauvri en Cr (a), et un cliché
montrant plusieurs particules enrichies en Y, Ti et Al (décorrélé) (b).

Sur l’échantillon CF-14Cr-PLANSEE (broyé par la société PLANSEE), de très petites

particules riches en Y, certainement des oxydes d’yttrium, ont été identifiées. Ces parti-

cules sont présentes sur certains joints de poudre (Fig. II.7). Pareillement, des résidus de

broyage riches en Ti sont présents sur certains joints de poudre et ne semblent pas cor-

rélés aux particules d’yttrium. Sur cet échantillon, la quantité de ces résidus de broyage

en Y et Ti semble plus importante que sur le broyage LTMEx. Encore une fois, certains

grains de poudre ont été trouvés appauvris en Cr. Comme pour le broyage LTMEx, ces

grains appauvris restent assez rares sur l’ensemble du matériau. De plus, la présence de

résidus de broyage riche en Y ou en Ti aux joints de poudre n’est pas systématique.
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FiguRe II.7 – ImagesMEB/EDS de l’échantillonCF-14Cr-PLANSEE sans recuit montrant
des résidus de broyages au joint de poudre et un grain appauvri en Cr.

La microstructure fine a été observée par Microscopie Électronique en Transmission

(MET) en utilisant la technique ACOM pour l’identification des grains et leur orientation

cristallographique (voir la section II.3.5 p. 76). Sans surprise l’état CF sans recuit appa-

raît très déformé avec une taille de grains principalement comprise entre 30 et 100 nm

(Fig. II.8). La morphologie de ces grains semble être plus ou moins allongée suivant la

zone. Ceci est probablement lié à des déformations locales induites par le broyage et/ou

la compaction à froid (Fig. II.8b et Fig. II.8c). Ces morphologies apparaissent similaires à

celles observées par Sallez et al. sur un échantillon prélevé par Focus Ion Beam (FIB) sur

un grain de poudre [166]. Les analyses chimiques par MET/EDS montrent une zone en-

richie en Ti, associée à une légère augmentation du signal sur l’O. Il est difficile de dire si

cet enrichissement constitue un précipité de Ti-O, néanmoins ce résultat montre que dès

l’état CF de petites inhomogénéités sont présentes dans le matériau. Le taux de chrome

dans la matrice a été mesuré sur deux zones d’observations différentes en MET/EDS

(d’environ 1 µm de côté) donnant des valeurs approximatives de ∼ 15%m et ∼ 8%m.

Cette dernière valeur correspond certainement à la composition d’un grain de poudre

appauvri en chrome tel que vu par MEB/EDS (Fig. II.6 et II.7). À cette concentration en

Cr un changement de phase de ferrite à austénite doit s’opérer autour de 850℃ et donc

devrait avoir lieu pendant le procédé de filage ou de CIC. Toutefois, ces zones appauvries

en Cr ne représentent qu’une faible proportion du matériau. La composition d’yttrium

semble, elle, assez homogène à cette échelle d’observation (Fig. II.8f). Plus d’informations

sur l’homogénéité chimique à l’échelle nanométrique seront données dans le Chapitre III
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section III.2 p 90, grâce à des investigations par Sonde Atomique Tomographique (SAT).

100

111

101

(a) (b) (c) (g)

(d) (e) (f)

Ti

Cr Y

MET

400 nm 400 nm 400 nm

400 nm 400 nm400 nm

FiguRe II.8 – Images de l’échantillonCF-14Cr sans recuit en MET (a), ACOM sur 2 zones
différentes (b, c), MET/EDS sur une zone différente des précédentes images montrant un
enrichissement en Ti (d, e, f) et image ASTAR de la microstructure d’un grain après
broyage d’après Sallez et al. [166] (g).

RÉsumÉ de la section
■ Plusieurs nuances d’aciers ODS sont étudiées avec différentes natures de
matrices ferritique (Fe-14Cr) ou ferritique / martensitique (Fe-9/11Cr) ren-
forcées par 0,3%m Y2O3 et 0,3%m TiH2. Sur la nuance Fe-14Cr des variations
de taux de renforts (1%m et 0,05%m) et des enrichissements de renforts (Y,
Ti, O) seront aussi analysés, ainsi qu’une nuance sans ajout de titane.
■ Les échantillons seront observés après filage, Compaction Isostatique à
Chaud (CIC) ou Compaction à froid (CF). La CF permet l’obtention d’un
échantillon dense à l’état post-broyage, de microstructure très similaire à
l’état broyé, observable in-situ lors du chauffage.
■ Les CF présentent des porosités et ont permis d’identifier des enrichisse-
ments d’oxygène et des résidus de broyage riches en Ti ou en Y aux joints
de poudre. Quelques grains de poudre sont localement appauvris en Cr,
jusqu’à des teneurs pouvant induire une transformation austénitique en tem-
pérature.
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II.2 Caractérisation des carbures, carbonitrures et oxydes
grossiers

La précipitation grossière dans les aciers ODS, comprenant notamment des précipités

de type carbures de chrome et oxydes de titane, a été assez peu étudiée dans la littérature.

La majorité des recherches se concentre en effet sur la précipitation nanométrique qui

donne à l’alliage l’essentiel de ses propriétés mécaniques. Pourtant, l’optimisation de la

précipitation grossière par traitements thermiques [109] ou thermomécaniques [167] est

aujourd’hui devenue une source potentiellement importante d’amélioration des aciers

ODS.

De plus, les éléments constitutifs de ces précipités sont pour certains les mêmes que

ceux des nano-renforts (pour le Ti et l’O au moins). De ce fait, leur présence doit inter-

agir de façon complexe avec la précipitation nanométrique. Nous avons donc procédé à

la caractérisation détaillée de la précipitation grossière des nuances d’aciers ODS pré-

sentées ci-dessus. Néanmoins, cette étude ne s’insère pas directement dans le sujet de ce

manuscrit qui se concentre sur la précipitation nanométrique. Ainsi, elle a été placée en

annexe A page 257 et rédigée sous forme d’un article. Cette section résume succincte-

ment les résultats clés de cette étude.

Six nuances ont été caractérisées :

■ Trois nuances purement ferritiques Filé-14Cr, Filé-14Cr-PLANSEE-1 etHIP-14Cr.
■ Trois nuances ferritiques / martensitiques Filé-9Cr, Filé-9Cr-PLANSEE-1 etHIP-
9Cr

Sur l’ensemble des nuances étudiées des précipités de Ti(C,N) ont été identifiés par

Diffraction de Rayons-X (DRX) et parfois par Transmission Kikuchi Diffraction (TKD).

Ces carbonitrures sont significativement enrichis en N par rapport au C avec une stœ-

chiométrie Ti(C0,05,N0,95) définie par DRX sur la nuance Filé-14Cr-PLANSEE-1. Ces pré-
cipités sont aussi de petites tailles (de l’ordre de 100 nm), sphériques et probablementma-

joritairement intergranulaires. De même, une précipitation d’oxydes Ti2O3 et/ou TiO2

a été observée sur l’ensemble des nuances. La fraction volumique de ces oxydes semble

faible et préférentiellement localisée aux anciens joints de poudre. Cette observation est

assez cohérente avec l’enrichissement en O de ces joints de poudre présent dès l’état

post-broyage (Fig. II.5).

Sur les nuances Filé-14Cr et HIP-14Cr, en plus des Ti(C,N) et des Ti-O, des carbures
riches en chrome de types M23C6 et M7C3 ont été identifiés. Les carbures M7C3 (qui sont

les seuls à avoir été observés directement par TKD sur ces nuances) sont intergranulaires

et suivent la forme des joints de grain. Ainsi, sur la nuance Filé-14Cr qui comporte des
grains colonnaires, ces carbures peuvent avoir une morphologie très allongée.
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Cette morphologie pourrait accentuer l’anisotropie des propriétés mécaniques de ces

nuances filées [73, 167, 168], qui est déjà très marquée par la microstructure granulaire

[73]. De plus, ces carbures allongés peuvent agir comme sites préférentiels d’amorçage

de fissures et faciliter leur propagation [169]. Finalement, ces précipités étant très certai-

nement métastables, une transformation M7C3 → M23C6 est possible dans les gammes

de températures des gaines de combustibles de Gen. IV (400 à 600℃). Cette transforma-

tion pourrait modifier le comportement mécanique de l’alliage d’une façon inconnue.

Sur toutes les nuances Fe-9Cr, des carbures de types M23C6 enrichis en chrome et en W

(dans une moindre mesure) ont été trouvés, sans aucun M7C3, ce qui pourrait être lié au

changement de phase α → γ se produisant dans les nuances Fe-9Cr seulement.

La nuance Filé-14Cr-PLANSEE-1 ne comporte pas de carbures de chrome, unique-
ment des Ti(C,N) et quelques oxydes de titane. Cette forme de précipitation peut repré-

senter une optimisation des propriétés mécaniques de ces ODS. En effet, les carbures

M23C6 sont connus pour coalescer de façon significative dans la gamme de température

d’utilisation des gaines (400 à 600℃) [170, 171]. Cette coalescence dégrade la ductilité

[169], la ténacité du matériau à basse température [172, 173] et la résistance au fluage

causée par un fluage localisé proche des gros M23C6 [115]. Les Ti(C,N) sont plus fins et

plus stables en température que les M23C6 et pourraient ainsi améliorer les propriétés en

fluage de l’alliage [174]. Ces précipités sont d’ailleurs utilisés dans les alliages Austenitic

Improved Materials 1 (AIM1) [175]. Le schéma suivant (Fig. II.9), résume les résultats

trouvés sur les différentes nuances en termes de précipitation grossière.

FiguRe II.9 – Schéma récapitulatif des différents précipités trouvés dans les nuances
Filé/HIP-14Cr, Filé-14Cr-PLANSEE-1, Filé/HIP-9Cr, Filé-9Cr-PLANSEE-1, donnant
leur taille approximative et leur morphologie.
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II.3 Techniques de caractérisation

Dans cette thèse plusieurs techniques de caractérisation ont été employées, permet-

tant une analyse multi-échelle des matériaux étudiés. L’essentiel des caractérisations

MEB et EPMA a été présenté dans la section précédente et a permis une caractérisation

des morphologies des grains de poudres et de l’homogénéité chimique des échantillons

à grande échelle. Pour compléter ces résultats à une échelle plus fine, des micrographies

MET ont été réalisées afin d’observer la nano-structure, notamment les nano-oxydes.

Des techniques de diffusion aux petits angles (SAS pour Small-Angle Scattering) ont

aussi été réalisées (par diffusion de rayons-X et neutrons). Cette technique sonde la nano-

structure et en l’occurrence les nano-oxydes par des mesures indirectes. L’intérêt majeur

de l’utilisation de la diffusion aux petits angles est le gain énorme sur le volume sondé,

ainsi que l’aspect non destructif de cette méthode autorisant des observations in-situ. La

chimie des nano-oxydes a été explorée conjointement par diffusion aux petits angles en

mode anomal et par Sonde Atomique Tomographique (SAT). Cette dernière technique

permet de discriminer les différents éléments constituant l’échantillon, en 3 dimensions,

et à l’échelle nanométrique dans un volume restreint. Finalement, afin de lier les évolu-

tions constatées sur les nano-oxydes aux évolutions de la microstructure granulaire, des

cartographies ont été réalisées par EBSD, pour les microstructures les plus grossières, et

par ASTAR pour les microstructures les plus fines. Ces données ont été complétées par

des mesures en Diffraction des Rayons-X (DRX) afin d’obtenir des données in-situ avec

une excellente statistique sur le nombre de cristallites sondées. Cette section a pour ob-

jectif de présenter comment ont été exploitées ces différentes techniques afin de donner

un support aux analyses réalisées dans les chapitres suivants.

II.3.1 Diffusion aux petits angles

Cette section est dédiée à la technique de diffusion aux petits angles qui est la tech-

nique la plus utilisée dans cette thèse. L’objectif est de donner quelques éléments de

la théorie, quelques exemples et les limitations de la technique, nécessaires à la bonne

compréhension des analyses SAS réalisées dans cemanuscrit. Lesméthodes de dépouille-

ment sont aussi abordées. Cette partie s’appuie principalement sur les livres de Glater

et Kratky [176] (particulièrement le chapitre écrit par Porod) ainsi que [177, 178], mais

d’autres ouvrages sont disponibles sur cette technique [179-181].

La diffusion aux petits angles ou en anglais Small Angle Scattering (SAS), est une

technique de mesure permettant de caractériser un système de particules. Une particule

peut être définie comme un domaine solide, liquide ou gazeux contenu dans une matrice

solide ou liquide (dans notre cas solide - solide). Les informations recueillies sont en

général la taille moyenne des particules, leur fraction volumique, leur forme (de façon
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plus ou moins détaillée) voire leur composition chimique. Ces données ne peuvent pas

toujours être toutes déterminées de manière indépendante, cela dépend des analyses

effectuées et du matériau analysé. De façon générale, la taille de particules observable

se situe entre moins de 1 nm et 100 nm environ. Cette taille de particules est grande

comparée à la longueur d’onde du faisceau utilisée pouvant être constitué de rayons-X

ou de neutrons (par exemple 0,154 nm pour la raie d’émission K−α d’une anode Cu). Les

angles auxquels ces particules vont diffracter sont donc très petits (typiquement <2°), ce

qui donne son nom à la technique.

Les domaines d’applications pour la SAS sont nombreux : la métallurgie, la biologie,

la pharmacie, l’étude des polymères, des nano-composites, etc. Cette technique a en effet

l’avantage de recueillir des informations moyennes sur un système pouvant comporter

énormément de particules (dans notre cas de 1011 à 1013 précipités suivant les techniques

employées) permettant une excellente précision statistique. De plus, ces résultats sont

très répétables, même d’une machine à une autre [182]. Cependant, il est impossible de

reconstituer une image à partir de la figure de diffraction comme en microscopie élec-

tronique par exemple. La SAS ne permet donc qu’une mesure indirecte avec des infor-

mations moyennées de l’ensemble des particules. La procédure permettant d’extraire ces

informations est assez complexe et les résultats obtenus reposent très souvent sur des

hypothèses qu’il est nécessaire de vérifier par des observations directes.

Dans notre étude, nous pouvons définir 3 étapes nécessaires afin d’obtenir des don-

nées exploitables :

■ L’acquisition des données.

■ Les corrections et normalisations des données brutes.

■ L’ajustement des données expérimentales (corrigées et normalisées) à un modèle.

L’acquisition des données

C’est l’étape expérimentale où les figures de diffusion sont collectées. Les expériences

ont été réalisées sur différentes plateformes permettant de produire des faisceaux de

rayons-X ou de neutrons. La diffusion de rayons-X aux petits angles (SAXS en anglais) a

été réalisée en laboratoire (au laboratoire SIMaP à l’Université Grenoble-Alpes) et dans

les synchrotrons ESRF 1 sur la ligne de lumière BM02-D2AM, SOLEIL 2 sur la ligneMARS

et PSI 3 sur la ligne cSAXS (Fig. II.10). La diffusion de neutrons aux petits angles (SANS

en anglais) a été réalisée dans le réacteur nucléaire Orphée du CEA sur la ligne PAXY.

Les paramètres expérimentaux sont récapitulés dans le tableau II.2.

1. European Synchrotron Radiation Facility
2. Source Optimisée de Lumière d’Énergie Intermédiaire du LURE
3. Paul Scherrer Institute
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Table II.2 – Paramètres expérimentaux utilisés pour les mesures en diffusion aux petits
angles.

Plateforme
Temps

de comptage Energie(s)
Épaisseur

d’échantillon
Distance

échantillon - détecteur Moniteur aval

Laboratoire
(SAXS)

100 ou 200 sec
Anode Mo
17,44 keV

∼ 60 µm ∼0,8 m
Faisceau direct

/ diode

Synchrotron
ESRF (SAXS)

10 sec
Seuil K-α Y

16,829 - 17,019 keV
∼ 90 µm ∼0,4 m

Fenêtre kapton
rétractable

Synchrotron
SOLEIL (SAXS)

200 sec
Seuil K-α Ti

4,766 - 4,956 keV
∼ 20 µm ∼ 0,2 m Diode

Synchrotron
PSI (SAXS)

150 sec
Seuil K-α Ti

4,766 - 4,956 keV
∼ 20 µm ∼ 2 m Diode

Réacteur
Orphee (SANS)

30 à 140 min λ = 6 et 8,5 Å ∼1 mm ∼ 2 et ∼ 5 m Faisceau direct
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FiguRe II.10 – Schéma et photos des différentes plateformes expérimentales pour les
expériences de SAXS.
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Les mesures in-situ pendant le chauffage ont été réalisées à l’ESRF et sur la machine

de SAXS du laboratoire SIMaP. Le four utilisé a été conçu spécialement pour des mesures

SAXS à haute température (jusqu’à 1200℃), sa conception a été réalisée par Nadine Vidal

et l’interface informatique programmée par EdouardWagner, ingénieurs au laboratoires

SIMaP. L’échantillon est placé entre deux pièces de molybdène derrière lesquelles se

trouvent deux céramiques chauffantes (Fig. II.11). Les pièces chauffantes sont en nitrure

de bore et contiennent un circuit en graphite dans lequel circule un courant générant

de la chaleur par effet Joule. Un bâti permet ensuite de réguler la température, par un

système de refroidissement à eau, et d’amener le courant aux céramiques chauffantes.

Toutes ces pièces disposent d’un trou central permettant de laisser passer le faisceau de

rayons-X. Chacune des deux pièces en molybdène (celles au plus près de l’échantillon)

dispose aussi de perçages permettant d’amener deux thermocouples, au plus près du

trou central pour la mesure de température. Les plans de ce four sont disponible sur

l’Annexe B p. 293.

Pour les mesures réalisées au laboratoire SIMaP, le flux de rayons-X produit par la

source de laboratoire étant plus faible que celui produit par une source synchrotron,

le temps de comptage a dû être augmenté, et a été fixé à 100 s ou 200 s selon l’échan-

tillon. Ce temps de comptage plus long rend visible les rayonnements cosmiques attei-

gnant le détecteur, pouvant créer des spots très intenses perturbant le signal provenant

de l’échantillon et pouvant donc compromettre le traitement des données. Afin de ré-

duire significativement l’influence des rayons cosmiques sur le traitement des donnés

une image médiane a été réalisées en utilisant trois images successives lors du traite-

ment thermique in-situ. La résolution temporelle se trouve ainsi un peu dégradée, même

si le nombre de points de mesures est conservé (à l’exception de deux points au début et

à la fin de la mesure).
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~2 cmVue de dessus

Vue de face

Enceinte 
échantillons

Céramique 
chauffantes

Four

Echantillon

Thermocouple
Trou

central

Céramiques 
chauffantes

Circuit graphite 
chauffant

FiguRe II.11 – Photos du four utilisé pour les expériences de SAXS in-situ, avec deux
images des céramiques chauffantes dont une montre le circuit de graphite sous la couche
de nitrure de bore.

Lors de la mesure, le faisceau (rayons-X ou neutrons) est collimaté (afin d’obtenir une

forme de faisceau adéquat) puis passe à travers l’échantillon. Il est alors diffusé par les

particules qu’il rencontre et la figure de diffusion est recueillie sur un détecteur 2D. Les

images 2D enregistrées par le détecteur sont alors intégrées azimutalement en prenant

pour centre la position du faisceau direct. Cette étape permet d’obtenir des courbes plus

facilement exploitables. Des moniteurs amont et aval permettent de quantifier le flux (de

photons X ou de neutrons) entrant et sortant de l’échantillon. L’échantillon observé est

poli à une certaine épaisseur afin d’assurer une bonne transmission du faisceau utilisé.

Les différents paramètres d’expériences sont regroupés dans le tableau II.2. Une fois les

acquisitions réalisées, le traitement des données commence avec les étapes de corrections

et normalisations du signal.

Corrections et normalisations

Cette partie présente les objectifs des étapes de corrections et de normalisation sans

donner trop de détails qu’il est possible de trouver dans la littérature [183, 184].

L’objectif des corrections est de débarrasser l’image de l’échantillon de tous signaux

parasites et d’obtenir ainsi des données exploitables. Au-delà des corrections liées au
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détecteur utilisé (sensibilité des pixels, pixels morts … comme expliqué dans le ”livre-

vivant” de Brian R. Pauw [185]), il est nécessaire de soustraire le bruit de fond provenant

de l’environnement (porte-échantillon, enceinte …). La mesure de bruit de fond consiste

donc à réaliser une image avec faisceau, mais sans échantillon. Pour la soustraction,

nous faisons l’hypothèse que le bruit de fond (IBdF ) est atténué par la transmission de

l’échantillon (Trech). Ensuite, l’intensité reçue sur le détecteur (Imesure) est normalisée

par l’intensité du faisceau incident (I0, en nombre de photons reçus par l’échantillon

pendant la mesure), par l’angle solide vu par le détecteur (dΩ, légèrement différent pour
chaque pixel), par la transmission de l’échantillon (Trech) et par son épaisseur (epech).

Iech = Imesure − (IBdF × Trech)
I0 × dΩ × Trech × epech

(II.1)

Lors des mesures SAXS, l’épaisseur est calculée grâce à la valeur de transmission et

à la composition chimique du matériau selon la formule :

epech = −lAtt × ln(Trech) (II.2)

Avec lAtt la longueur d’atténuation des rayons-X dans le matériau considéré (ici Fe-

9/11/14Cr-1W) et à l’énergie de rayons-X utilisée. Pour les neutrons, l’épaisseur est me-

surée directement grâce à un pied à coulisse. Finalement, un standard secondaire est uti-

lisé (pour la SAXS du C vitreux et pour la SANS un morceau de plexiglas d’un millimètre

d’épaisseur) [186, 187]. Ce standard produisant une diffusion bien connue (calculée par

la théorie ou mesurée très précisément), celle-ci peut être comparée avec l’intensité ex-

périmentalement observée. Le ratio des deux permet alors de déterminer un facteur de

correction à multiplier au signal de l’échantillon afin de se ramener en intensité absolue.

Du fait de la normalisation par l’épaisseur, l’intensité se retrouve homogène à l’inverse

d’une longueur. En SANS l’unité couramment utilisée est le cm−1, en SAXS l’angström

Å−1 est le plus courant. Dans ce manuscrit les intensités SAXS ont été divisées par le

rayon classique de l’électron au carré (r2
e = 7, 94.10−30 m2), afin de se rapporter à une

intensité en nombre d’électrons (car les particules diffusantes sont les électrons, voir la

sous-section II.3.2 p. 64). Dans ce manuscrit les intensités SAXS seront donc données en

Å−3 et les intensités SANS en cm−1. Une fois ces étapes réalisées, la figure de diffrac-

tion obtenue ne contient que l’information de l’échantillon. Il est donc enfin possible

d’extraire les propriétés des précipités qui ont fait diffuser le faisceau.

Extraction des données

Pour l’extraction de ces informations, une méthode fréquemment utilisée est de com-

parer la figure de diffraction expérimentale à un modèle calculé à partir d’un système de
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particules plus ou moins complexe [188-191]. En effet, il est possible de calculer la figure

de diffusion d’une ou plusieurs particules grâce au formalisme qui sera introduit par la

suite. La figure de diffusion résultante va être influencée par de nombreux paramètres

du système de particules considéré (forme, taille moyenne, dispersion …). Tous ces pa-

ramètres pourront ensuite être soit fixés, soit ajustés afin de produire une figure de dif-

fraction coïncidant avec les données expérimentales. Par exemple, il est possible de fixer

la forme des particules en prenant l’hypothèse de sphères et d’ajuster leurs tailles. Cette

hypothèse sur la forme des précipités est particulièrement importante afin de déterminer

la dispersion des précipités, car les variations de forme et de dispersion peuvent résulter

en une évolution du signal SAXS très similaire. La forme et la dispersion en taille des

précipités ne peuvent donc pas être déterminées indépendamment. De la même façon,

plusieurs jeux de paramètres peuvent conduire à une figure de diffusion très similaire ce

qui est problématique, car cela crée une ambiguïté sur le résultat. Néanmoins, il est sou-

vent possible d’écarter la plupart des solutions par des observations complémentaires.

Notamment, la forme (sphérique, cubique …) et la nature de la dispersion (lognormale,

Schulz, gaussienne …) sont souvent supposées à partir d’observations réalisées en mi-

croscopie. Pour la compréhension des résultats, il est donc important de savoir quels

paramètres ont été ajustés, quels autres paramètres ont été fixés et pourquoi.

Théorie de la diffraction

Dans cette partie le modèle utilisé pour retrouver les propriétés de la dispersion de

précipités dans l’échantillon est présenté. De plus, la théorie nécessaire est développée à

travers quelques équations. Ceci permettra aussi d’introduire les notations et les hypo-

thèses utilisées dans le manuscrit.

Pour commencer, revenons rapidement aux principes de la diffraction et à la notion

d’interférence. La diffraction est produite par l’interférence de plusieurs ondes diffusées

par un (ou plusieurs) objet(s). Lorsque les ondes diffusées par un objet sont cohérentes

leur amplitude se somme. En revanche, leurs phases sont différentes, et peuvent s’ex-

primer en fonction de la différence de marche d’une onde par rapport à l’autre. Si l’on

considère deux ondes incidentes de vecteur d’onde
−→
ki (avec |

−→
ki | = 2π

λ
) produisant deux

ondes diffusées de vecteur d’onde
−→
kd (avec |

−→
kd | = 2π

λ
) en un point A et B séparé d’un

vecteur −→r , λ étant la longueur d’onde du faisceau (Fig. II.12a), le déphasage entre les

deux faisceaux diffusés est alors :

φ = −−→r · (
−→
kd −

−→
ki ) = 2π

λ
× −→r · (

−→
kd

|
−→
kd |

−
−→
ki

|
−→
ki |

) = −−→r · −→q (II.3)
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Avec −→q = (
−→
kd −

−→
ki ) le vecteur de diffusion (Fig. II.12b). On peut remarquer que

l’onde diffusée avec un angle 2θ pourrait être considérée comme une réflexion sur le

plan situé à un angle θ. De ce fait,
−→
kd

|
−→
kd |

est le symétrique de
−→
ki

|
−→
ki |

par rapport au plan

d’angle θ (Fig. II.12c) et son module peut donc être déterminé facilement comme étant

2sin(θ). Finalement, il vient :

|−→q | = 4π

λ
sin(θ) (II.4)

θ
θ

θ

θ

θ

Précipité

Précipités
illuminées

(a)

(b) (c)

Echantillon

Rayons-X

incidents

diff
usé

s

r

ki

–ki ki
ki – kd = q 

kd

kd kd

FiguRe II.12 – Schéma illustrant la diffusion des rayons-X sur un précipité.

L’intensité diffractée par un précipité peut alors s’exprimer en fonction de q :

I1ppt(q) = I0∆ρ2V 2
pptF (q)2 (II.5)

Avec I0 l’intensité incidente du faisceau, ∆ρ2 le contraste entre le précipité et la ma-

trice qui dépend du faisceau utilisé (rayons-X ou neutrons) et qui sera expliqué dans les

parties II.3.2 et II.3.3, Vppt le volume du précipité et F (q) le facteur de forme du précipité.
Dans notre étude, la totalité des ajustements SAXS sera réalisée en faisant l’hypothèse
de précipités sphériques. Ainsi, le facteur de forme s’écrira suivant la formule donnée
par Rayleigh pour une sphère de rayon R [192] :

F (q, R) = 3
(qR)3 × (sin(qR) − qRcos(qR)) (II.6)

Lorsque l’on considère un système composé de plusieurs précipités, les interactions

provenant de chaque particule se somment. Il faut alors prendre en compte un facteur

de structure S(q) provenant de l’interaction des ondes diffractées par chaque particule.
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On a donc pour un système de N particules :

Ippt(q) = I0S(q)
N∑

i=1
∆ρ2

i V
2

ppt,iFi(q)2 (II.7)

Nous ferons l’hypothèse que tous les précipités ont lemême contraste (∆ρi = ∆ρ).

Par ailleurs, les aciers ODS ayant une fraction volumique de nano-oxydes faible (de

l’ordre de 0,6% en général), l’interaction entre les rayons diffractés sera considérée
comme négligeable et on considérera donc que S(q) = 1. Pour décrire la répartition
en taille de précipités une distribution lognormale est souvent utilisée, y compris sur des

aciers ODS [69, 71, 88]. Cette distribution a en effet l’avantage de ne pas autoriser de

rayons négatifs. On peut écrire la densité de probabilité d’une loi lognormale de rayon

médian Rmed et de dispersion s :

f(r) = 1√
2πsr

× exp

−1
2

 ln
(

r

Rmed

)
s


2 (II.8)

Avec s = log(Rm

σ
) en considérant Rm le rayon moyen et σ l’écart-type. Lorsque la

valeur de dispersion s est faible, la médiane Rmed peut être remplacée par la moyenne

Rm dans l’équation II.8. Cette distribution lognormale sera utilisée dans tous les dé-
pouillements de cemanuscrit. En effet, en plus d’être une distribution largement utilisée
pour décrire des répartitions de précipités, elle est cohérente avec les histogrammes de

tailles produits par observations MET (voir section II.3.5 p. 76)

L’expression de l’intensité d’une distribution lognormale de sphères peut alors s’ex-

primer :

Ippt(q) =
∫ +∞

r=0
f(r)Isph(q, r)dr (II.9)

Avec Isph(q, r) l’intensité diffractée par une sphère de rayon r :

Isph(q, r) = I0∆ρ2
(4

3
π
)2

r6

︸ ︷︷ ︸
Volume2

3sin(qr) − qrcos(qr)
(qr)3︸ ︷︷ ︸

Facteur de forme


2

(II.10)

À partir de ces équations, il est alors possible de calculer le signal produit par une

distribution lognormale de sphères (Fig. II.13) en définissant :

■ Rm : le rayon moyen des précipités.

■ s : la dispersion de la loi lognormale.

■ ∆ρ : le contraste entre les précipités et la matrice (qui sera explicité par la suite).
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■ fv : la fraction volumique de précipités.

FiguRe II.13 – Exemples de courbes simulées et expérimentales obtenues en diffusion
aux petits angles à partir d’une dispersion lognormale de précipités (s = 0, 2).

Sur la courbe simulée d’une seule famille polydisperse de particules, on peut distin-

guer 3 régions principales depuis les petites valeurs de q vers les grandes :

■ Une région de Guinier : Sur cette région le rayon de giration peut être déterminé
en utilisant l’approximation de Guinier valable à petit q :

lim
q→0

I(q) = (∆ρ)2V 2
pptexp

(
−

q2R2
g

3

)
avec Rg le rayon de giration

Une foisRg déterminé il est possible de le relier au rayon moyen de la distribution

de particule par la relation Rm =
√

3/5Rg ou directement par R ≈ Rg pour des

systèmes peu dispersés [190].

■ Une région bombée : Cette région est celle qui contient le plus d’informations

sur les caractéristiques de la distribution de précipitées. La pente de cette partie

bombée (en diagramme log/log) varie de q−1 à q−3.

■ Une région de Porod : Dans cette région la courbe est quasiment linéaire en

échelle logarithmique et suit une pente proche de q−4. Elle correspond à l’asymp-

tote du signal SAXS à grand q généré par une distribution de particules.

En pratique, les données expérimentales comportent aussi une contribution constante

visible à grande valeur de q appelée parfois constante de Laue (Fig. II.13). Celle-ci est due

à plusieurs facteurs : la contribution du désordre de la solution solide, la contribution in-

cohérente (neutrons), la fluorescence d’éléments chimiques de seuils d’énergie inférieurs

à la longueur d’onde utilisée (Rayons X).
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Aux petites valeurs de q, la contribution des précipités est généralement dominée

par d’autres contributions en q−n de pente n comprise entre 3 et 4 dans notre étude. Ces

autres contributions correspondent à l’influence :

■ des gros précipités et/ou porosités qui sont souvent présents dans le matériau.
Leur contribution de Porod est visible à faibles valeurs de q, car leurs tailles sont

bien supérieures à celle des nano-oxydes et produisent donc une diffusion à très

petits angles (courbe verte sur la figure II.13). La forme de cette contribution est

donc en q−4

■ de la forte densité de dislocations, introduisant des variations de densité électro-
nique dans le matériau. Il a été montré que celles-ci résultaient en un signal de

diffusion à très petits angles proportionnel à q−3 [193].

Ainsi, le comportement asymptotique du signal mesuré aux petits angles est mesuré

comme une loi puissance en q−n avec n compris entre 3 et 4.

Finalement, la contribution des nano-oxydes permettant leur analyse se trouve être

la partie bombée. Pour la séparer des autres contributions, un modèle a été défini et sera

utilisé dans tout le manuscrit :

I(q) = A × q−n +
∫ +∞

r=0
f(r)Isph(q, r)dr + KL avec n ∈ [3, 4] (II.11)

L’ajustement de cemodèle aux données expérimentales nécessite la détermination de

6 paramètres, réalisée grâce à uneméthode demoindres carrés (algorithme de Levenberg-

Marquardt réalisé en Matlab) :

■ Rm le rayon moyen.
■ s la dispersion qui sera en pratique fixée à 0,2 sauf mention du contraire du fait de
la difficulté d’ajuster précisément cette valeur avec la seule partie bombée visible

sur les courbes expérimentales.

■ ∆ρ2 × fv le contraste entre précipités et matrice multiplié par la fraction vo-
lumique de précipités. Il n’est pas possible de décorréler ces deux paramètres, à
moins de connaître avec certitude la nature des précipités et de la matrice ce qui

permet le calcul de ∆ρ.

■ A le coefficient de la loi de Porod.
■ n la puissance de la loi de Porod.
■ KL la constante de Laue.

II.3.2 Diffusion de rayons-X aux petits angles

Dans le cas du SAXS, les rayons-X sont diffusés par chaque électron présent dans

l’échantillon. Il est donc nécessaire d’introduire la notion de densité électronique (c’est-

à-dire la quantité d’électrons par unité de volume) notée par la suite ρ. On peut calculer la
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densité électronique de n’importe quel objet en connaissant son volume atonique moyen

Vatm ainsi que les N atomes i qui le constituent avec leur fraction atomique respective

Xi :

ρ =
N∑
i

XiZi

Vatm

(II.12)

Avec Zi le numéro atomique (ou nombre d’électrons) de l’élément i. Pour prendre

en compte les interactions rayons-X - électrons, un facteur de diffusion pour chaque élé-

ment i noté fi(λ) est introduit. Ce facteur est un nombre complexe qui s’exprime comme
fi(λ) = Zi +f ′(λ)+jf ′′(λ). Les valeurs de f ′ et f ′′ tabulées sur le site washingtown.edu

ont été utilisées (valeurs calculées grâce à l’algorithme de Brennan et Cowan [194]). fi(λ)
permet de définir une densité électronique ”apparente” pour la mesure SAXS :

ρSAXS =
N∑
i

Xifi(λ)
Vatm

(II.13)

Elle sera noté par la suite ρ par souci de simplification. Le contraste SAXS est alors

la différence de densité électronique apparente entre la matrice et les précipités ∆ρ =
|ρmatrice − ρppt|. On peut remarquer que fi(λ) dépend de la longueur d’onde, et donc de
l’énergie du faisceau de rayons-X utilisée (les deux grandeurs étant liées par la relation

de Planck E = hc
λ
, h et c étant la constante de Planck et la célérité de la lumière respec-

tivement). En particulier, lorsque l’énergie incidente s’approche du seuil d’absorption

de l’élément i, la valeur de fi(λ) chute (Fig. II.14). Tout se passe alors comme si l’élé-
ment i avait perdu des électrons. La densité électronique apparente de cet élément se

trouve diminuée, le contraste électronique ∆ρ modifié et l’intensité Ippt(q) provenant
des précipités reçue sur le détecteur aussi. Ainsi, il est possible de sonder la présence de

l’élément chimique i dans les précipités, grâce à la variation du contraste électronique à

l’approche du seuil d’absorption de cet élément (proportionnelle à sa fraction atomique

Xi). On dit alors que l’on réalise une mesure de SAXS anomal (ou ASAXS). Ce type de

mesures nécessite l’utilisation d’un synchrotron afin de pouvoir se placer à plusieurs

énergies éloignées puis proches d’un seuil d’absorption, avec une très faible dispersion

relative (typiquement une résolution ∆λ/λ = 2.10−4). Dans ce manuscrit, des mesures

anomales ont été réalisées au seuil K-α de l’yttrium (au synchrotron ESRF) et au seuil

K-α du Ti (aux synchrotrons PSI et SOLEIL) afin de sonder la présence de ces éléments

dans les précipités tout au long du traitement thermique.
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FiguRe II.14 – Évolution du facteur de diffusion de l’yttrium et du fer proche du seuil
d’absorption K-α de l’yttrium (a), et autour du seuil d’absorption K-α du titane. Le
contraste électronique avant seuil est proportionnel à la distance qui sépare les deux
courbes Zi + f ′(λ).

Au-delà de la possibilité de sonder un élément, il est possible d’extraire des mesures

ASAXS des informations sur la nature possible des précipités. Il n’est cependant pas pos-

sible de la déterminer avec certitude. Pour simplifier l’exploitation des données ASAXS

nous allons définir le facteur adimensionnel proposé par M. Dumont [195] nommé ici

”facteur anomal” et noté fA. Loin d’un seuil d’absorption, le facteur de diffusion f(λ)
reste quasiment constant. De plus, lorsque l’on se place avant le seuil (ce qui sera le cas

de toutes les mesures réalisées ici) la partie imaginaire f ′′(λ) est négligeable (Fig. II.14).
On peut donc distinguer dans la densité électronique apparente deux parties :

■ la première, ρlo, est constituée des densités électroniques apparentes des éléments

loin de leurs seuils d’absorption (et donc constant par rapport à l’énergie utilisée).

■ La deuxième ρpr est constituée de la partie constante devant le facteur de diffusion

de l’élément sondé.

En considérant que l’on se place au seuil de l’élément k on peut alors écrire :

ρ =
N∑

i ̸=k

Xi

Vatm

fi + Xk

Vatm

fk(λ) = ρlo + ρprfk(λ) (II.14)

Et ainsi :

∆ρ = ∆ρlo + ∆ρprfk(λ) (II.15)

Il est maintenant nécessaire de définir l’intensité intégrée notée Q0 et qui s’exprime
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selon la formule :

Q0 =
∫ +∞

q=0
Ippt(q)q2dq = 2π2fv(1 − fv)|∆ρ2|

fv≪1
≈ 2π2fv|∆ρ2| (II.16)

Et qui peut donc être calculée à partir de fv|∆ρ2| ajusté par l’algorithme de moindre
carré (Eq. II.11 p. 64). En prenant la racine carrée de l’intensité intégrée et en remplaçant

∆ρ2 par l’équation II.15 il vient :

√
Q0 =

fv≪1
≈

√
2π2fv × |∆ρlo + ∆ρprfk(λ)| (II.17)

Ainsi, il devient très simple de déterminer
√

2π2fv × ∆ρlo et
√

2π2fv × ∆ρpr grâce à

la pente et la valeur de l’ordonnée à l’origine de la droite
√

Q0(λ). Le facteur anomal est
alors défini comme le rapport de ces deux termes, de façon à supprimer la dépendance à

fv :

fA = ∆ρlo

∆ρpr

(II.18)

Ce facteur est alors non seulement calculable expérimentalement (par la connais-

sance des énergies utilisées et de l’intensité intégrée calculée), mais aussi théoriquement

pour différents systèmes de précipités / matrices. Ainsi, il est possible de déterminer si le

facteur anomal expérimental fA,exp est cohérent avec la présence d’une certaine phase,

ce qui revient à dire que fA,exp et fA,th sont proches.

Pendant les mesures in-situ en température, la valeur du facteur anomal théorique

évolue. En effet, le paramètre de maille de la matrice et des précipités sont croissant avec

la température, ce qui modifie les volumes atomiques moyens Vatm et donc les contrastes

électroniques dont dépend fA,th. La variation du paramètre demaille de lamatrice (ferrite

ou austénite) avec la température est relativement bien décrite dans la littérature, mais

ce n’est pas le cas pour l’évolution du paramètre de maille des différentes phases de

nano-oxydes. Il a donc été choisi de ne pas représenter les facteurs anomaux théoriques

comme variables mais plutôt d’y adjoindre une barre d’erreur permettant de prendre en

compte à la fois :

■ l’effet de la température via la variation du paramètre de maille de la matrice et

des précipités ;

■ les incertitudes sur la valeurs du paramètre de maille (matrice et précipités) pré-

sent dans les bases de données cristallographique.

Dans les figures dumanuscrit représentant les résultats de SAXS anomale, cette barre

d’erreur est représentée sous la forme d’une aire de couleur autour de la valeur moyenne

en trait plein. Elle permet aussi de définir si l’écart entre les facteurs anomaux théorique

de deux précipités est suffisant pour pouvoir discerner les deux phases.
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II.3.3 Diffusion des neutrons aux petits angles

Lorsque l’on utilise un faisceau de neutrons, les contrastes sont radicalement diffé-

rents de ceux définis précédemment en SAXS. Le contraste neutronique est en fait la

somme de deux contributions :

■ la contribution nucléaire, provenant de l’interaction des neutrons avec les noyaux
des atomes qu’ils traversent, dont le contraste sera noté ∆ρnuc ;

■ et la contribution magnétique, provenant de l’interaction des neutrons avec les

spins magnétiques des atomes qu’ils traversent, et dont le contraste sera noté

∆ρmag.

Les aciers ODS considérés dans cemanuscrit ont unematrice ferritique à température

ambiante, qui est donc ferromagnétique. Il est possible d’enfermer l’échantillon dans un

electro-aimant générant un champ magnétique suffisamment puissant pour aligner les

spins magnétiques de la matrice dans la direction parallèle aux lignes de champ (ici, un

champ de 1,6 T a été utilisé). Dans cette direction, le contraste magnétique sera alors

annulé, et seul le contraste nucléaire sera conservé. Dans les autres directions, la valeur

du contraste peut être déterminée suivant la formule :

∆ρSANS = ∆ρnuc + sin(α)∆ρmag (II.19)

FiguRe II.15 – Image typique d’un signal SANS (a), et courbe montrant l’intensité autour
d’un anneau à q constant avec l’ajustement des intensités magnétique et nucléaire (b).

Avec α l’angle entre la direction parallèle au champmagnétique et la direction consi-

dérée (Fig. II.15). Il est alors possible de décorréler les intensités Imag et Inuc produites

respectivement par les contrastes magnétique et nucléaire. Pour ce faire, deux méthodes

sont possibles : réaliser deux masquages, laissant exploitable une section d’angle res-

treinte (typiquement ± 10°) autour de la direction parallèle au champ pour l’un et per-

pendiculaire au champ pour l’autre. Le principal inconvénient de cette technique est de
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n’utiliser qu’une petite partie du détecteur. Une deuxième méthode consiste à tracer l’in-

tensité en fonction de l’angle α de chaque anneau de l’image, c’est-à-dire à q constant

(Fig. II.15). Il est possible ensuite d’ajuster par moindre carré le modèle Inuc +sin(α)Imag

avec Inuc et Imag comme paramètres ajustables. C’est cette méthode (réalisée en Matlab)

qui sera utilisée.

Le contraste magnétique des précipités d’ODS est classiquement utilisé en prenant

l’hypothèse que les précipités sont des trous magnétiques ce qui conduit à une valeur

de contraste constant quel que soit le précipité [69, 86, 196]. Cette hypothèse est valide

sous certaines conditions et notamment sur la concentration de fer dans les nano-oxydes

ne devant pas être trop importante [197]. La formule permettant de calculer le contraste

magnétique dans un acier ODS est alors donnée par :

∆ρmag = |bmag,mat − bmag,ppt︸ ︷︷ ︸
=0

| = −γre

2
µ (II.20)

Où γ = −1, 913 est le facteur gyromagnétique du neutron, et µ le moment magné-

tique moyen des atomes de la matrice. Ce moment magnétique µ dépend de la teneur en

Cr et est calculé par la relation µ = µF e − 2, 39XCr avec µF e = 2, 217 et XCr la fraction

atomique de Cr présent dans la matrice [198]. La validité de l’hypothèse de trou ma-

gnétique sera discutée par la suite, en particulier pour les précipités ou amas très petits

présents dans les étapes initiales de consolidation du matériau.

Le contraste nucléaire est moins souvent exploité dans les études sur les aciers ODS.

Sa formulation est plus proche du contraste électronique de SAXS en prenant en compte

une section efficace de neutron noté bnuc à la place de la densité électronique. L’expres-

sion du contraste nucléaire peut alors s’écrire :

∆ρnuc = bmat

Vatm,mat

− bppt

Vatm,ppt

(II.21)

Avec

b =
N∑
i

Xibi (II.22)

Les valeurs de sections efficaces bi sont tabulées dans l’ouvrage de l’institut Laue-

Langevin (ILL) [181]. Ces sections efficaces évoluent de façon très différentes des densités

électroniques (qui évoluent linéairement avec le numéro atomique). La figure II.16 donne

les différences en termes de section efficace de neutrons et de rayons-X pour différents

atomes présents dans les aciers ODS.
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FiguRe II.16 – Comparaison des sections efficaces de rayons-X (pris arbitrairement à
16 keV, loin de tout seuil des éléments considérés) et de neutrons, par des cercles pro-
portionnels aux sections efficaces (la proportionnalité entre rayons-X et neutrons n’est
pas respectée).

Les contrastes étant différents il est possible de comparer les intensités obtenues par

SAXS et par SANS afin d’obtenir des informations complémentaires sur la composition

chimique des objets étudiés. En effet, dans les deux cas, l’ajustement du modèle donné en

équation II.11 permet de déterminer la grandeur ∆ρ2 ×fv. Ainsi on peut définir un ratio

permettant de s’affranchir de la connaissance de la fraction volumique de précipités :

AX/N = ∆ρ2
SAXS × fv

∆ρ2
SANS × fv

= ∆ρ2
SAXS

∆ρ2
SANS

(II.23)

Tout comme le facteur anomal fA (Eq. II.18 p. 67) ce ratio peut se calculer en se

basant sur les données expérimentales et sur des systèmes précipités/matrice théoriques.

De la même façon, on pourra alors vérifier la cohérence du facteur AX/N théorique et

expérimental.

Finalement, il est aussi possible de calculer le ratio des contrastes nucléaire et ma-

gnétique, ce qui peut donner une information sur la chimie de précipité, de la même

manière que le ratio AX/N , mais en n’utilisant que les données de SANS. Ce ratio est

généralement appelé rapport A et est définie comme :

A =
∆ρ2

SANS,nuc + ∆ρ2
SANS,mag

∆ρ2
SANS,nuc

= 1 +
∆ρ2

SANS,mag

∆ρ2
SANS,nuc

(II.24)
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RÉsumÉ suR les expÉRiences de diffusion aux petits angles
■ Les mesures de diffusion aux petits angles réalisées dans cette étude
permettent essentiellement d’extraire un rayon moyen et un facteur de
contraste multiplié à la fraction volumique de précipités ∆ρ2 × fv duquel
fv ne peut être déduit que si ∆ρ est connu.
■ Le contraste SAXS se définit comme une différence de densité électronique
entre matrice et précipités ∆ρ = |ρmat − ρppt|. Il peut se calculer si la nature
de la matrice et des précipités est connue.
■ Il est possible de réaliser des mesures de SAXS enmode anomal, grâce aux-
quels on vérifie la cohérence d’un facteur fA expérimental avec des facteurs
théoriques correspondant à différents couples précipités / matrice.
■ Le contraste en SANS se définit comme la somme de deux contributions :
nucléaire ∆ρnuc et magnétique ∆ρmag qui seront décorrélées et traitées sé-
parément.
■ Il est possible de comparer le contraste SAXS et SANS et de calculer un
ratio AX/N qui devra être comparé (comme le facteur anomal fA) à des ratios
théoriques issus de couples précipités / matrice donnés.

II.3.4 Sonde atomique tomographique

La Sonde Atomique Tomographique (SAT) permet d’observer un très petit volume de

matériau dans lequel il est possible de cartographier en 3 dimensions la nature chimique

des atomes. La première section présentée ci-après a pour objectif de donner quelques

éléments sur le principe de fonctionnement de la SAT et les incertitudes de mesures as-

sociées de façon très simplifiée. Pour aller plus loin, des ouvrages plus complets sont

disponibles [199] [200] [201]. Dans un deuxième temps, les matériaux étudiés et la mé-

thode utilisée dans cette étude pour le traitement des données seront abordés.

Principe de mesure et incertitudes

La sonde atomique tomographie est une technique basée sur l’évaporation par effet

de champ. Pour ce faire, un échantillon est préparé sous forme d’une pointe de rayon

de courbure d’environ 50 nm dans notre cas. Ces pointes ont été réalisées par faisceau

d’ions focalisés (ou FIB en anglais), le procédé de préparation étant détaillé dans l’ou-

vrage de Larson et al. [202]. L’échantillon est alors introduit dans une chambre d’analyse
sous vide très poussé. L’échantillon est aussi refroidi à basse température, dans notre

cas à 60 K. Un champ électrique est alors créé entre l’échantillon et une électrode lo-

cale placée près de l’échantillon (Fig. II.17). Lorsque ce champ est suffisamment fort, les

atomes en surface de la pointe s’ionisent et s’évaporent de l’échantillon, en direction du

détecteur. La SAT est équipée d’un spectromètre de masse à temps de vol, ce qui néces-

site la connaissance de l’instant où un atome s’évapore de l’échantillon, d’où le besoin

d’évaporer les atomes de manière contrôlée. Pour cela, le champ électrique est maintenu
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juste en dessous du champ d’évaporation à la fois de la matrice et des précipités (afin

de ne pas induire d’évaporation préférentielle de l’un ou l’autre). L’évaporation est alors

déclenchée par des impulsions du champ électrique ou des impulsions laser apportant

l’énergie nécessaire à l’évaporation. (Fig. II.18a). Dans notre cas, le mode laser a été uti-

lisé, car il permet d’éviter une rupture prématurée de la pointe. Les atomes ionisés sont

alors recueillis sur un détecteur 2D placé derrière l’électrode. L’échantillon s’évapore

alors atome par atome, pour chaque atomes un temps de vol peut ainsi être mesuré (du-

rée entre l’impulsion laser déclenchant l’évaporation et la détection de l’atome). Tous les

ratios masse/charge sont alors calculés à partir des temps de vol et de la distance échantillon-

détecteur. Ces ratios masse/charge sont alors rassemblés sur un spectre de masse sur lequel

il est possible d’identifier la nature des ions présents dans le volume.

La position sur le détecteur 2D va, elle, permettre de reconstruire la position origi-

nelle des atomes dans la pointe grâce à un algorithme, dans notre cas nous avons utilisé

le logiciel commercial de CAMECA : IVAS 3.6. Trois paramètres sont nécessaires pour

réaliser une bonne reconstruction (c’est-à-dire reproduire le plus fidèlement possible la

géométrie du volume évaporé) : le rendement du détecteur (connus), le facteur de com-

pression et le facteur de forme. Ces deux derniers paramètres ont pu être estimés sur

quelques volumes grâce aux pôles cristallins présents sur l’image du détecteur et les

distances interplans dans les directions cristallographiques. Pour ce faire, le facteur de

forme du volume à reconstruire k a été fixé sur la valeur donnée initialement par le lo-

giciel IVAS. Ensuite le rayon de courbure initial et le facteur de compression (qui reste

toujours entre 1,4 et 1,8) a été déterminé afin de faire correspondre la distance interplan

mesuré après reconstruction d’une partie du volume avec sa valeur réel suivant le pôle

sélectionné. L’idée est alors de faire varier artificiellement, pour l’algorithme de recons-

truction, le champ d’évaporation moyen du matériauxE (composé non seulement de fer

mais aussi de nano-oxydes). Ceci justifie que le facteur de forme k soit laissé fixe, puisque

c’est le produit kE qui rentre en compte pour la reconstruction. Cependant, le nombre

de pôles visibles (en général 1 seul, parfois 2) n’a pas toujours permis d’effectuer une

recherche précise des paramètres de reconstruction. Lorsqu’aucun pôle n’était visible,

ces paramètres ont été fixés à des valeurs raisonnables donnant une reconstruction non

aberrante (notamment sur la forme des nano-oxydes).

Pour les expériences, deux sondes atomiques ont été utilisées, toutes deux de type

LEAP 4000X HR (avec réflectron). La plupart des mesures présentées a été effectuée au

CEA Saclay. Les résultats sur l’exploration d’un traitement thermique de consolidation

alternatif présentés dans l’AnnexeD p. 303 sur nuanceCF-14Cr ont étés obtenus au labo-
ratoire du Groupe de Physique des Matériaux (GPM) de Rouen. Les expériences réalisées

au GPM de Rouen ont été effectuées dans le cadre d’une demande d’expériences via le

réseau METSA.
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FiguRe II.17 – Schéma montrant le principe de fonctionnement d’une sonde atomique.

Après reconstruction, non seulement la position, mais aussi la nature des atomes

sont accessibles, ce qui représente une grande quantité d’informations. Cependant, la

reconstruction induit des incertitudes et des artéfacts sur la mesure, notamment :

■ des incertitudes sur le spectre de masse du fait des difficultés d’indexation et de

convolution des pics ou des traînes thermiques induites par l’utilisation des im-

pulsions laser. Sur ce point, une analyse des limitations liées au spectre de masse

est disponible en annexe C p. 297.

■ Une incertitude sur la position de l’atome après reconstruction, qui peut poser
problème en particulier pour déterminer la composition chimique de précipités

très petits [203].

■ Des artéfacts de reconstructions liés à la différence de champ d’évaporation
entre les précipités et la matrice. Dans les ODS, ces artéfacts gênent énormément

l’analyse des précipités, car la différence de champ d’évaporation entre les nano-

oxydes et la matrice est très importante. Les nano-oxydes s’évaporent en effet à

plus bas champs que la matrice, ce qui entraîne un grandissement différent au ni-

veau des nano-oxydes (Fig. II.18b). De plus, des recouvrements de trajectoire entre

les ions des nano-oxydes et de la matrice peuvent se produire. Ces recouvrements

mélangent les deux phases de façon irréversible (Fig. II.18b). Ces artéfacts sont

plus ou moins marqués suivant la taille des nano-oxydes.
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FiguRe II.18 – Schéma montrant l’évolution des champ d’évaporation pour un système
avec deux phases (a), et illustrant les artéfacts de reconstructions créés par la présence
de précipités à bas champ d’évaporation (b).

Méthode d’analyse des résultats de SAT

Deuxmatériaux ont été étudiés en SAT : la nuance de référenceCF-14Cr et la nuance
CF-9Cr. Dans tous les cas, une méthodologie a été suivie pour extraire les informations
des volumes de façon la moins biaisée possible par les artéfacts et incertitudes de recons-

truction. Par étape, la méthode suivie comporte :

■ la visualisation des données, qui permet d’identifier amas / précipités, joints de
grains … dans une première approche.

■ Le calcul des distances entre premiers voisins (1NN pour 1st Nearest Neighbors),

qui permet de vérifier statistiquement la présence d’amas de façon non ambiguë

(comme peut l’être une image 3D projetée en 2D). Ces données de 1NN ont permis

de calculer des compositions chimiques de la matrice par la méthode DIAM basée

sur un calcul statistique (réalisé sous Matlab) [204]. Pour l’analyse de ces résultats

DIAM, la probabilité d’avoir un atome isolé P i
iso (pour chaque élément i) dans une

sphère de rayon r est tracée en fonction de n = 4/3πr3ρi
0 (donné par les calculs

de 1NN). Avec ρi
0 la densité de l’atome i dans le volume sondé, duquel les joints

de grains ont été retirés afin que les potentielles ségrégations aux joints de grains

n’interfèrent pas avec les fluctuations de composition dues aux précipités. Lorsque

la distribution des atomes est complètement aléatoire (solution solide parfaite)

P i
iso suit une loi de Poisson avec

P i
iso = e−n (II.25)

Lorsque la répartition des atomes n’est pas aléatoire, dans notre cas cela signifie

que des précipités sont présents, la probabilité P i
iso contient deux composantes
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distinctes :

P i
iso = xe−ρi

p/ρi
0n + (1 − x)e−ρi

m/ρi
0n (II.26)

Avec x la fraction atomique d’élément i dans le précipité et ρi
p et ρi

m les densi-

tés d’éléments i dans les précipités et dans la matrice respectivement. Ainsi, la

composition de la matrice peut se retrouver par régression linéaire de la courbe

ln(Piso) à grandes valeurs de n (comme expliqué sur la figure II.19). Cette régres-
sion a été intégrée dans un algorithme (Matlab) pour lequel seul un seuil sur le

coefficient R2 de la régression linéaire est rentré par l’utilisateur, permettant une

excellente reproductibilité des mesures d’un opérateur à l’autre.

!"

Matrice

Début de régréssion

Fin de régréssion

W

Précipités

Bruit
(peu d'atomes)

Matrice R2 > 0,998  

Début de régréssion

Fin de régréssion
Y

Piso(n) = e-n Piso(n) = x e–                  + (1–x) e–ρppt nρ0
nρmat ρ0

FiguRe II.19 – Exemple d’application de la méthode DIAM et de l’algorithme de traite-
ment de données aux courbes P W

iso et P Y
iso d’un échantillon d’acier ODS, le W se trouvant

uniquement en solution solide et l’Y se trouvant dans les précipités.

■ L’identification d’amas par la méthode de séparation maximale [160]. Cette mé-
thode, réalisée sur IVAS permet de déterminer la densité d’amas (nombre par unité

de volume). Pour l’application de cette méthode, la distance de séparation maxi-

male dmax a été déterminée pour chaque volume afin de maximiser la détection

d’amas, enminimisant le nombre de faux positifs grâce aux histogrammes 1NN. Le

nombre d’atomes minimal pour définir un amasNmin a été défini comme variable

de 6 à 12. La moyenne de ces 6 identifications définit alors la densité numérique

d’amas affichées sur les graphes du manuscrit. Les barres d’erreur sont données

par l’écart-type. Les valeurs d’érosion dilatation ont été définie à 0,3 nm chacune.

■ Le calcul des fonctions de distributions radiales (RDF) (voir l’ouvrage de B. Gault
p.280 et suivantes pour une description des calculs de distributions radiales [199]).

Ces fonctions permettent notamment le calcul des fonctions de corrélations entre

atomes, et leur tracé en fonction du rayon d’une sphère fictive de rayon r autour

des atomes centraux (voir Eq. II.27) [205-207].

γi−j(r) = ρi
0ρ

j
0

(
ρi−j(r)

ρj
0

− 1
)

(II.27)

ρi−j(r) étant déterminé par le calcul des distributions radiales.
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Encore une fois, ces analyses sont soumises aux artéfacts de sonde. Néanmoins,

l’utilisation de ces fonctions de corrélations permet d’utiliser toute la statistique

disponible pour les amas et de se rapprocher du formalisme utilisé en SAS. De

ce fait, le même modèle qu’en SAS (Eq. II.11 p. 64) peut être ajusté par moindres

carrés aux fonctions de corrélation SAT (sans la contribution de Porod et de Laue,

qui n’ont plus de sens dans ce cas). La comparaison des données entre la SAT et

la SAS est alors bien plus pertinente qu’avec une analyse d’amas par méthode

de séparation maximale. Les tailles moyennes des nano-oxydes peuvent être ex-

traites mais aussi la valeur de contraste corrélée à la fraction volumique d’amas.

Dans le cas de la SAT, le contraste amas - matrice est directement la différence de

densité de chaque élément dans les amas et dans la matrice. Dans ce manuscrit

les compositions chimiques des nano-oxydes n’ont pas été calculées directement.

Seules les valeurs des ratios entre les éléments, jugées plus fiables et moins com-

plexes à calculer, ont été déterminées. Ces ratios ont été estimés grâce à la formule

introduite par Ivanov et al. [206] :

i

j
= γi−i

0 + (ρi
0)

2

γj−j
0 +

(
ρj

0

)2 (II.28)

Avec γi−i
0 la valeur de l’auto-corrélation à r = 0 de l’élément i, déterminée grâce

aux ajustements par moindre carrés (et réciproquement pour l’élément j).

Finalement, comme les données de SAS ne sont pas soumises aux artéfacts de

sonde il est possible d’estimer l’erreur commise en SAT. Dans cette thèse, cette

erreur ne sera estimée que qualitativement grâce aux comparaisons des rayons

moyens issus de SAXS et de SAT. Il semble néanmoins possible de corriger quan-

titativement (dans une certaine mesure) les tailles et compositions de précipités

par la résolution effective de la SAT [203]. Cette approche ne sera pas appliquée

ici, car elle est complexe et reste à un stade encore assez expérimental aujour-

d’hui. Pour les calculs des RDF, les volumes ont été sous-échantillonnés à 5 mil-

lions d’atomes afin de réduire le temps de calcul nécessaire en conservant une

statistique satisfaisante.

,

II.3.5 Microscopie électronique

Dans cette section les techniques expérimentales réalisées en microscopie électro-

nique (à balayage et en transmission) sont rapidement expliquées ainsi que les méthodes

d’analyses d’images utilisées.
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Microscopie électronique à balayage

Les images de Microscopie Électronique à Balayage (MEB) ont été réalisées sur un

microscope JEOL 7001-FLV. L’essentiel des résultats présentés est sous la forme de carto-

graphies en Energy Dispersive Spectroscopy (EDS), montrant les répartitions chimiques,

de cartographie en Electron BackScattering Diffraction (EBSD) et Transmission Kikuchi

Diffraction (TKD), servant tous deux à l’identification des phases cristallines et de leur

orientation. Les joints de grains en EBSD (ou ASTAR, voir la suite) ont été systématique-

ment définis par une désorientation d’au moins 15°.

Microscopie électronique en transmission

La plupart des analyses en Microscopie Électronique en Transmission (MET) a été

réalisée sur unmicroscope JEOL 3010 opérant à 300 kV, certainesmicrographies ont aussi

été prises sur un microscope JEOL 2100 opérant à 200 kV. La totalité des images a été

prise en imagerie conventionnelle. Dans ce mode, après que le faisceau d’électrons ait été

diffracté par l’échantillon, une tache de diffraction est sélectionnée grâce au diaphragme

objectif et est étendue sur l’écran d’observation. Si la tache sélectionnée est le faisceau

transmis (tache centrale), l’observation est appelée en champ clair. Si une autre tache est

sélectionnée, il s’agit d’une observation en champ sombre.

En général, les images MET présentées ici ont pour objectif de quantifier les tailles

des nano-oxydes ainsi que d’observer leur morphologie et leur répartition. Une méthode

de segmentation d’image automatique a été utilisée grâce à l’algorithme ”WEKA Trai-

nable Segmentation” du logiciel ImageJ (Fig. II.20b). Cette méthode permet de mesurer

un grand nombre de précipités d’une façon la moins opérateur dépendant possible. Une

comparaison de cet algorithme à une méthode de mesure manuelle de nombreux pré-

cipités (très chronophage) a été réalisée sur l’alliage HE-14Cr-PLANSEE-1 (Fig. II.20c).
Après segmentation, la surface de chaque précipité est déterminée et transformée en

rayon correspondant à un disque de même surface Smesure = πR2. Ribis et al. ont mon-
tré qu’une forme sphérique minimise l’énergie d’interface des précipités Y2Ti2O7 (sou-

vent identifiés dans les aciers ODS) jusqu’à ce que leur diamètre dépasse 2 nm après

quoi ils deviennent cuboïdaux [96]. Dans notre étude, les précipités les plus petits n’ont

pas pu être observés du fait de la limite de résolution du MET et de l’influence de la ma-

trice, parfois écrouie et magnétique. La plupart des précipités observés doivent donc être

cuboïdaux, cependant, une approximation sphérique se justifie vu leur taille très petite

(Fig. II.20a).

Une distribution lognormale a été ajustée sur les résultats des deux méthodes de

segmentation (Fig. II.20d). Les ajustements (réalisés par moindres carrés) donnent des

résultats similaires en termes de rayon moyen et de dispersion. La méthode de segmen-
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tation utilisant l’algorithme Weka a donc été retenue.

x2 x2 x2

50 nm 50 nm 50 nm

(a) (b)

(d)

(c)

FiguRe II.20 – Image MET de précipités dans l’échantillon HE-14Cr-PLANSEE-1 (a),
image labélisée par l’algorithme Weka et post-traitements Matlab (b), et montrant les
mesures effectuées manuellement (c), avec les résultats ajustés par une distribution lo-
gnormale (d).

78



CHAPITRE II. MATÉRIAUX ET TECHNIQUES EXPÉRIMENTALES

Des cartographies ASTAR/ACOM (pour Automated Crystal Orientation Mapping)

ont aussi été réalisées. Cette technique développée au laboratoire SIMaP [208-211] per-

met de réaliser des cartographies d’orientation des grains, et d’identifier les phases cris-

tallines de façon similaire à l’EBSDmais avec une résolution latérale de l’ordre de la taille

du faisceau électronique (jusqu’à 1 nm). Pour ces mesures, un microscope JEOL 2100F a

été utilisé en mode balayage, STEM (pour Scanning Transmission Electron Microscope)

afin d’enregistrer la figure de diffraction électronique en chaque point de la cartographie.

Ces figures de diffraction sont alors comparées à une base de données afin d’identifier

les phases et leur orientation cristalline en tout point de la cartographie. Sur nos échan-

tillons, la précession du faisceau d’électrons (améliorant la qualité d’indexation) n’a pas

été utilisée à cause du magnétisme de l’échantillon.

II.3.6 Diffraction des rayons-X in-situ

Des analyses par Diffraction de Rayons-X (DRX) pendant un recuit in-situ ont été

réalisées. L’objectif de ces mesures est de suivre l’évolution des tailles de cristallites et

des densités de dislocations depuis l’état CF jusqu’à un recuit à 1100℃, en suivant une

montée en température de 10℃/min. Ces expériences ont été menées à bien au synchro-

tron SOLEIL sur la ligne de lumière DiffAbs (II.21). L’énergie utilisée pour la mesure était

de 18 keV. Le choix de l’énergie a été fait pour optimiser la largeur des pics sur le détec-

teur (et donc leur résolution), ainsi que le nombre de pics disponibles et la profondeur

de pénétration du faisceau (∼ 19 µm). Les mesures ont été réalisées sur un détecteur 2D

XPAD monté sur un bras en rotation se positionnant à un angle correspondant succes-

sivement aux 7 premiers pics de la ferrite pendant les mesures in-situ. Le temps d’acqui-

sition a été défini à 2 secondes, ainsi en prenant en compte le mouvement du bras robot

les acquisitions des 7 pics ont été réalisées en 87 secondes soit environ tous les 15℃ pour

une montée en température de 10℃/min. Les figures de diffraction ont été corrigées de

la géométrie du détecteur et intégrées azimutalement.
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Rayons-X

Dôme

Echantillon

Bras robot 
rotatifDétecteur

FiguRe II.21 – Photo de la ligne de lumière DiffAbs montrant la configuration utilisée
pour les mesures DRX in-situ.

En pratique, une différence importante existe entre la température mesurée par le

thermocouple (non positionné sur l’échantillon) et la température au point de mesure.

Cet écart a été identifié par la température de changement de phase de la matrice des

ODS Fe-9Cr (déterminée en calorimétrie). Un recalage a été réalisé grâce à la valeur du

paramètre de maille de la ferrite (proportionnel à la température) sur tous les traitements

thermiques. De ce fait, les valeurs de températures mesurées sont vraisemblablement

d’une précision modérée, certainement de l’ordre de ± 30℃. La température maximum

atteinte est d’environ de 950℃.

Les valeurs de taille de cristallites et densités de dislocations sont extraites de l’élar-

gissement des pics de diffraction de la matrice (ferrite). Pour ce faire, les différents pics

expérimentaux ont été ajustés par un profil Pseudo-Voigt correspondant à la somme

d’uneGaussienne et d’une Lorentzienne, exprimée de façon simplifiée par l’équation II.29.

Afin d’améliorer la qualité des ajustements, certains pics parasites provenant du dôme

du four (Fig. II.21) ou des précipités grossiers apparaissant pendant la chauffe ont été

déconvolués du signal de la ferrite par ajustement de ces pics, par un modèle de Pseudo-

Voigt également. Malgré ces corrections apportées au signal brut, le pic [200] n’a pas pu

être exploité du fait de sa convolution avec un pic intense du four, les deux pics ayant

une résolution trop faible pour être décorrélés.

PseudoV oigt = η × Lorentzienne + (1 − η) × Gaussienne (II.29)
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η étant fixé dans notre étude entre 0 et 1.

Une méthode de Williamson-Hall modifiée pour prendre en compte la densité de

dislocations a été utilisée pour l’extraction des données, selon la formule :

β cos(θ) =
(

4ADλ

3D

)
︸ ︷︷ ︸

Taille de cristallite

+
√

2πAρb
√

ρ
√

C sin(θ)︸ ︷︷ ︸
Densité de dislocations

(II.30)

Dans cette formule β représente la mesure de l’élargissement des pics correspondant

ici aux largeurs à mi-hauteur des Pseudo-Voigt ajustées aux données expérimentales et

étant centrées sur 2θ. AD est un facteur de forme (aussi noté dans d’autres études K),

généralement fixé à AD = 0, 9 [212-214] ce qui est une approximation justifiée par la

difficulté de déterminer la forme des domaines cohérents de diffraction (pour une dis-

tribution monodisperse de sphères AD ≈ 0, 829 et pour des octaèdres AD ≈ 0, 874).
Aρ est une constante dépendante du rayon de coupure Re (Aρ = Re

√
ρ) qu’il n’est pas

possible de calculer par l’utilisation d’une méthode de Williamson-Hall seule. Aρ est

généralement fixé à une valeur arbitraire, ici nous utiliserons Aρ = 0, 6 déjà employé

dans d’autres études [212]. Cette approximation implique cependant une incertitude sur

les valeurs absolue et relative (d’une température à l’autre) de la densité de disloca-

tion, même si la tendance de la courbe devrait être conservée [212]. C est le facteur

de contraste moyen des dislocations, calculé pour chaque plan diffractant de la matrice

(Tab.II.3) grâce au programme ANIZC [215] et aux constantes élastiques c11 = 296, 8,
c12 = 131, 6 et c44 = 124, 1 déterminées pour un système Fe-15Cr [216]. D et ρ sont

respectivement la taille moyenne de domaine cohérent et la densité surfacique de dislo-

cation, qu’il est possible de déterminer par régression linéaire de l’équation II.30.

Table II.3 – Facteurs de contraste moyen des dislocations calculés pour chaque plan
diffractant de la ferrite.

Plans {110} {200} {211} {220} {310} {222} {321}
C 0,1496 0,2074 0,1496 0,1496 0,1866 0,1866 0,1496
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Chapitre III

Évolutions de nano et microstructure :
aciers ODS ferritiques Fe-14Cr-1W

”S’il n’y a pas de solution, c’est qu’il n’y a pas de problème.”
Jacques Rouxel, Les Shadocks (1968).

Contenu du Chapitre
III.1 Cinétique de précipitation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 84

III.2 Évolution de la chimie des nano-oxydes . . . . . . . . . . . . . . . . 90

III.2.1 Résultats de diffusion de rayons-X anomale . . . . . . . . . . 90

III.2.2 Résultats de diffusion de neutrons . . . . . . . . . . . . . . . . 95

III.2.3 Résultats de sonde atomique tomographique . . . . . . . . . . 99

III.3 Discussion sur l’évolution de la nano-précipitation . . . . . . . . . . 112

III.3.1 Présence d’amas à l’état post-broyage . . . . . . . . . . . . . 112

III.3.2 Croissance et évolution de la chimie en température . . . . . 115

III.3.3 Stabilité lors du maintien à 1100℃ . . . . . . . . . . . . . . . 119

III.4 Évolution de la microstructure granulaire . . . . . . . . . . . . . . . 123

III.5 Conclusion du Chapitre III . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 133

Ce chapitre se concentre sur l’alliage Fe-14Cr-1WODS renforcé par l’ajout de 0,3%m

d’Y2O3 et 0,3%m de TiH2. Les nuances broyées par le LTMEx et par PLANSEE seront

présentées. Le principal objectif de ce chapitre est de comprendre et de décrire les méca-

nismes de précipitation tout au long de traitements thermiques représentatifs de ceux

suivis dans les procédés de consolidation classique, en partant de la condition post-

broyage jusqu’à la condition de recuit 1100℃ - 1 h. Les deux premières sections du

chapitre permettent de répondre à cet objectif en présentant d’abord la cinétique de
précipitation de l’alliage puis les évolutions chimiques des nano-oxydes pendant la
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chauffe. Les résultats présentés dans ces deux premières sections seront discutés en sec-

tion 3. Le deuxième objectif est d’obtenir une meilleure compréhension des phénomènes

d’épinglage des défauts cristallins par les nano-oxydes naissants, phénomène ayant lieu

pendant le procédé de consolidation et empêchant la recristallisation complète de l’al-

liage. Pour cela, la quatrième section porte sur la caractérisation lors de l’évolution de
la microstructure granulaire, dans les mêmes conditions de traitements thermiques in-
situ que précédemment. Finalement, une dernière étude permet d’explorer une variation

du traitement thermique classique, dans l’objectif de contrôler la précipitation grâce au

chemin thermique emprunté par l’alliage. Ces résultats n’étant pas primordiaux pour la

compréhension du chapitre, ils seront présentés dans l’Annexe D p. D.

III.1 Cinétique de précipitation

Cette section s’attache à caractériser la cinétique de précipitation des échantillons

CF-14Cr et CF-14Cr-PLANSEE. Ces mesures sur échantillons CF seront comparées aux
mesures réalisées sur des échantillons élaborés par les voies classiques de filage ou de

CIC. Les mesures présentées dans cette section ont été réalisées principalement par dif-

fusion des rayons-X aux petits angles (SAXS) in- et ex-situ pendant le traitement ther-

mique. Ces mesures seront complétées par des micrographies MET sur lesquelles ont été

appliqué la méthode d’analyse d’image présentée dans le chapitre II section II.3.5 p. 76.

Dans cette première section, seuls les résultats sur l’évolution du rayonmoyen des nano-

oxydes seront traités. En effet, l’analyse de la fraction volumique et de la densité des

nano-oxydes est indissociables de l’analyse chimique comme nous le verrons dans la

section III.2.

Les mesures in-situ ont été réalisées à une vitesse de chauffe de 10℃/min et de 30℃/-

min, respectivement proche du procédé de CIC et du procédé de filage. Afin de compléter

ces mesures, des échantillons ont été recuits en suivant un traitement thermique inter-

rompu à différentes températures (500℃, 700℃, 900℃ …). Les recuits à 30℃/min ont été

effectués dans un four différent sous atmosphère Ar, et les recuits à 10℃/min dans le

four in-situ de SAXS. Dans tous les cas, les échantillons sont mesurés après le traitement

thermique, à température ambiante. Ces mesures permettent de valider l’absence de dé-

calage entre la température du point sondé par le faisceau de rayons-X et celle mesurée

par les thermocouples du four. De plus, elles permettent de valider la reproductibilité de

la cinétique de précipitation lors du traitement thermique.

Des microgaphies ont été réalisées par MET sur les échantillons CF après recuit jus-

qu’à 1100℃ et sur les échantillons filés et CIC. Ces images sont présentées en figure III.1

et permettent une première observation des nano-oxydes et leur dispersion dans la ma-

trice. Avant la condition de recuit 1100℃, les observations MET etaient impossibles du
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fait de la trop petite taille des nano-oxydes et de l’état trop écrouis de la matrice. L’al-

lure de la dispersion de nano-oxydes semblent similaires entre les échantillons CF, filé

et CIC, avec de très petits nano-oxydes, répartis de façon homogène dans la matrice.

Du fait de leur très petite taille la morphologie des nano-oxydes n’a pas pus être clai-

rement déterminées, l’hypothèse de précipités sphérique utilisée pour le traitement des

données SAXS semble néanmoins raisonnable. Quelques précipités plus gros (∼ 50 nm)

ont pu être identifiés sur l’ensemble des nuances et ont été mis en évidence sur la fi-

gure III.1e. Ces précipités sont de forme cubïdales et comporte souvent des franges de

Moiré indiquant le caractère semi-cohérent de ces précipités avec la matrice. Ribis et al.
ont identifiés des précipités très ressemblants comme étant des oxydes Y2O3 [96]. La

fraction volumique de ces précipités doit être faible, car ils ont été observés en très petit

nombre comparativement aux nano-oxydes. De plus, le contraste électronique des Y2O3

avec une matrice Fe-14Cr-1W est assez faible. Ces précipités, avec un faible contraste et

fraction volumique, devraient donc peu contribuer aux mesures SAXS présentées par la

suite.

30℃/min - 1100℃

10℃/min -1100℃-1h 10℃/min -1100℃-1h

Filé-14Cr CIC-14Cr-1

Filé-14Cr-PLANSEE-1

25 nm 25 nm 25 nm

25 nm25 nm

(a)

(b)

(c) (e)

(d) (e)

50 nm

~50 nm

~7
0 

nm

FiguRe III.1 – Images METmontrant les nano-oxydes obtenus surCF-14Cr après recuits
(a, b), après filage (c, d), après CIC (e), et mettant en évidences deux précipités plus gros
de nature possiblement Y2O3 (f).
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1100℃
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1100℃

1100℃
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1100℃
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700℃
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500℃
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900℃

900℃
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(b)

(c)

(d)
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1100℃-1h
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FiguRe III.2 – Courbes d’intensité SAXS à différentes températures in-situ (a et b), mesu-
rées après différents traitements thermiques interrompus (c et d), après filage (e), et après
CIC (f), aux deux vitesses de chauffage 30℃/min et 10℃/min sur la nuance de référence
Fe-14Cr-1W.

La figure III.2 montre les courbes d’intensité SAXS acquises pendant le traitement in-

situ (Fig. III.2a et b), ex-situ après différents traitements thermiques interrompus (Fig. III.2c

et d), et sur les échantillons compactés par voie classique Filé-14Cr etCIC-14Cr (Fig. III.2e
et f). La figure III.3 présente de façon similaire les courbes d’intensité issues du broyage

PLANSEE, qui n’a été mesuré qu’à 10℃/min en laboratoire. L’échantillonCF-14Cr-SsRft
(sans renfort) a aussi été mesuré in-situ en suivant le même traitement thermique que la

nuance CF-14Cr à 30℃/min. Les courbes d’intensités de cet échantillon ont été ajoutées
aux figures III.2 et III.3. Les courbes issues du modèle ajusté par moindres carrés (voir

Eq. II.11 p. 64) sont représentées en traits pleins se superposant aux points des données

expérimentales.
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CF ex-situ Compaction classiqueCF in-situ
10
℃
/m

in

CF-14Cr-SsRft

1100℃

700℃

700℃

post-broyagepost-broyage

~850℃

500℃

(a) (b) (c)

FiguRe III.3 – Courbes d’intensité SAXS à différentes températures du traitement
thermique in-situ (a), mesuré après différents traitements thermiques interrompus à
10℃/min (b), et après filage (c), sur la nuance de référence broyée par PLANSEE

Sur les figures III.2 et III.3, on observe que le facteur n, exposant de la puissance de

la contribution de Porod, évolue d’une valeur initialement proche de 3 vers une valeur

proche de 4. Cette évolution peut être reliée à la diminution de la densité dislocations

avec le recuit dont la contribution est en q−3 et à la germination-croissance de précipités

grossiers dont la contribution est en q−4 (voir Chapitre II, section II.3.1 p. 60). L’évolu-

tion du Porod de l’échantillon CF-14Cr-SsRft est cohérente avec l’évolution des nuances
renforcées. En revanche, une différence très nette est présente dès l’état post-broyage

entre les échantillons renforcés (CF-14Cr et CF-14Cr-PLANSEE) et l’échantillon CF-
14Cr-SsRft au niveau de la contribution des nano-oxydes. Cette comparaison permet

d’affirmer la présence d’inhomogénéités chimiques (fluctuations de composition) de très

petite taille à l’état post-broyé à la fois sur les broyages LTMEx et PLANSEE. On peut

noter que sur deux échantillons CF-14Cr recuits ex-situ à 500℃ et 1100℃ à 10℃/min,

la contribution de Porod s’est révélée plus importante que la moyenne (Fig. III.2d). Cette

différence pourrait s’expliquer par une porosité plus importante de l’échantillon CF ou

par une différence sur la nature, taille ou morphologie des précipités grossiers.

À partir de ces courbes d’intensité diffusée, l’évolution du rayon moyen des nano-

oxydes a été déterminée pendant la chauffe avec une résolution temporelle de 10 se-

condes pour les expériences réalisées en synchrotron (CF-14Cr) et de 200 secondes pour
les expériences menées en laboratoire (CF-14Cr-PLANSEE). Sur ces courbes (Fig. III.4
et III.5), le rayon moyen est décrit en fonction de la température pendant la chauffe

(rampe de température) et en fonction du temps de maintien à 1100℃ une fois le pa-

lier atteint. Cette représentation permet une comparaison plus aisée des deux vitesses

de chauffe. Les résultats des échantillons consolidés de façon classique ont été placés

à la suite de la séquence in-situ, en face des vitesses de chauffe 30℃/min et 10℃/min

représentatives des procédés de filage et de CIC respectivement. Les mesures de rayons

moyens obtenues par analyse d’image MET ont aussi été reportées sur les courbes. Pour
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ces points, les barres d’erreurs correspondent à l’écart-type observé entre les différentes

images MET prises dans plusieurs zones espacées d’au moins une dizaine de microns

(généralement sur la même lame mince).

De façon surprenante, les cinétiques des échantillons recuits à 30℃/min et 10℃/min

sont très similaires (Fig. III.4). Dans les deux cas, la présence de petits amas de l’ordre de

0,5 nm de rayon est observée à l’état post-broyage. La croissance de ces amas intervient

à une température d’environ 450℃ à une vitesse de 0,1 nm/100℃ jusqu’à atteindre une

taille proche de 1,3 nm de rayon à la fin de la rampe de température à 1100℃. Ce début de

croissance à basse température est cohérent avec les résultats d’autres études montrant

une augmentation de la taille moyenne de nano-oxydes après un recuit à 600℃ [71, 88,

127, 128, 159] (voir sectionI.6.2 p. 29 du Chapitre I).

Tout du long du traitement thermique, les échantillons recuits ex-situ et mesurés à

20℃montrent une parfaite adéquation avec les mesures in-situ pour les deux vitesses de

chauffe. De plus, lesmesures réalisées par analyses d’images des résultats deMET sont en

bonne cohérence avec les données SAXS, malgré une taille légèrement surestimée dans

certains cas, probablement à cause de la difficulté d’observer les plus petits nano-oxydes

au MET.

~0
,1 

nm
/1

00
℃

~0
,1 

nm
/1

00
℃

30℃/min 10℃/min

~450℃~450℃

(a) (b)

Filé-14Cr
CIC-14Cr

CIC-14Cr

FiguRe III.4 – Évolution des rayons moyens de nano-oxydes sur la nuance CF-14Cr lors
d’une montée en température à 30℃/min (a), et à 10℃/min (b).

Pendant le maintien à 1100℃ les nano-oxydes montrent une excellente résistance à

la coalescence avec une vitesse de croissance de seulement 0.05 nm/h pour l’échantillon

recuit à 10℃/min et une vitesse imperceptible pour l’échantillon recuit à 30℃/min. Un

échantillon a été mesuré après une rampe de température à 30℃/min et un maintien

à 1100℃ de 12 h. Le rayon moyen de nano-oxydes mesuré par SAXS (au synchrotron

PSI) de cet échantillon est de 1,4 nm ce qui représente une croissance de seulement 0,2
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nm par rapport au rayon moyen mesuré en début de maintien à 1100℃, soit une vitesse

de croissance d’environ 0,02 nm/h (représenté Fig. III.5b). Les tailles des nano-oxydes

obtenues sur les échantillons CF en fin de traitement thermique sont bien représentatives

des tailles des nuances CIC ou filés (représentées tout à droite des graphes).

La nuance CF-14Cr-PLANSEE a été mesurée en laboratoire jusqu’à environ 850℃

où les céramiques chauffantes ont cessé de fonctionner (Fig. III.5a). Ces points in-situ

ont été complétés par d’autres mesures réalisées ex-situ dont la représentativité a été

démontrée dans les mesures précédentes. L’allure de la précipitation sur la nuance CF-
14Cr-PLANSEE est très similaire aux nuances CF-14Cr broyées par le LTMEx. Cette

ressemblance en termes de précipitation nanométrique se retrouve aussi sur les échan-

tillons filés Filé-14Cr et Filé-14Cr-PLANSEE-1/2. Il peut être noté tout de même que,
bien que les propriétés de la précipitation nanométrique soit similaires, les propriétés

de la précipitation grossière sont différentes entre les nuances PLANSEE et LTMEx avec

une précipitation grossière certainement plus optimisé sur la nuance PLANSEE (voir An-

nexe A p. 257). La figure III.5b présente la superposition des trois échantillons CF-14Cr
à 30℃/min et 10℃/min et CF-14Cr-PLANSEE à 10℃/min, certains points ex-situ ont été
omis par souci de visibilité.

(a) (b)

CF-14Cr 
1100℃ - 12h
(30℃/min)

FiguRe III.5 – Évolution des rayons moyens de nano-oxydes sur la nuance de référence
CF-14Cr-PLANSEE lors d’une montée en température à 10℃/min (a), et superposition
des courbes de rayons moyens provenant des échantillonsCF-14Cr à 10℃/min,CF-14Cr
à 30℃/min et CF-14Cr-PLANSEE à 10℃/min (b).
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RÉsumÉ de la section
Les nuances de références CF-14Cr et CF-14Cr-PLANSEE ont été étudiées et
comparées aux nuances filées ou CIC, permettant d’identifier :
■ la présence de amas de taille certainement sub-nanométrique dès l’état
post-broyage (broyage LTMEx et PLANSEE).
■ Le début de la croissance de ces amas, devenant des nano-oxydes à environ
450℃.
■ Une croissance de 0,1 nm/100℃ pendant la rampe de température, non
influencée par la vitesse de chauffe dans la gamme 10℃/min à 30℃/min.
■ Une très faible coalescence des nano-oxydes à 1100℃, même après 12 h
de maintien (augmentation de 0,2 nm en rayon moyen seulement).
■ La bonne représentativité des échantillons CF pour lesquels les tailles
moyennes de nano-oxydes après recuits sont très proches de celles des
nuances filées ou CIC.
■ Une évolution des tailles de nano-oxydes très répétable : toutes les mesures
ex-situ sont cohérentes avec les mesures in-situ.
■ Aucune influence de la déformation à chaud induite par le filage sur
tailles moyenne des nano-oxydes par rapport à une nuance réalisée par CIC
ou par CF.

III.2 Évolution de la chimie des nano-oxydes

Dans cette section, l’évolution de la chimie des nano-oxydes sera analysée. Le traite-

ment de ces données est plus complexe et requiert l’utilisation de différentes techniques

de caractérisation : SAXS, SANS et SAT. L’objectif de cette section est de présenter les

différents résultats de ces techniques afin de décrire au mieux les évolutions en termes de

chimie des nano-oxydes depuis l’état post-broyé jusqu’à l’état recuit à 1100℃. Seules les

mesures réalisées sur la nuance de référence CF/Filé/CIC-14Cr seront traitées. La sec-
tion suivante permettra d’articuler les différents résultats présentés ici et dans la section

précédente, afin de proposer un mécanisme complet de précipitation des nano-oxydes.

III.2.1 Résultats de diffusion de rayons-X anomale

Afin de résoudre pleinement les évolutions de la chimies des nano-oxydes par SAXS

anomal, il serait nécessaire de réaliser des mesures au seuils d’absorption de l’Y, du Ti

et de l’O. Des mesures au seuil d’absorption K-α de l’yttrium (17,0384 keV) ont été réa-

lisées sur la ligne D2AM de l’ESRF, ex-situ et in-situ pendant le traitement thermique.

Ces mesures ont été complétées par d’autres au seuil K-α du titane (4,9664 keV), réali-

sées principalement sur la ligne cSAXS de PSI, et expérimenté préalablement sur la ligne

MARS de SOLEIL. L’énergie très faible requise pour une mesure au seuil de l’O (∼530

eV) rend cette expérience extrêmement délicate voire impossible. En effet, l’épaisseur

d’échantillon requise à cette énergie pour obtenir une transmission suffisante du fais-
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ceau serait d’environ 0,6 à 0,9 µm ce qui est extrêmement difficile à atteindre, en plus

des difficultés inhérentes à l’utilisation de basses énergies (diffusion de l’air, angles de

diffusion très grands, détecteurs…). Les mesures de SAXS anomal ne permettront donc

pas de décrire la chimie des précipités de façon certaine. Cependant, ces mesures peuvent

être confrontées à certaines hypothèses sur le couple matrice / précipité en présence qui

pourront être confirmées ou infirmées grâce au facteur anomal au seuil de l’yttrium fY
A

et au seuil du titane fT i
A .

La figure III.6 présente l’évolution lors du traitement thermique de l’intensité inté-

grée (voir Eq. II.16 p. 67) de la contribution des nano-oxydes observée en SAXS à deux

énergies, une proche du seuil K-α d’absorption de l’Y à 17,009 keV et une autre plus éloi-

gnée du seuil à 16,829 keV. Ces mesures ont été réalisées sur l’échantillonCF-14Cr recuit
à 30℃/min (Fig. III.6a) et à 10℃/min (Fig. III.6b). Comme il est impossible de mesurer les

deux énergies en même temps, les mesures ont été réalisées alternativement à l’une puis

l’autre énergie. Les changements d’énergie ont été effectués toutes les minutes durant

lesquelles ont été réalisées à chaque fois 5 mesures sur échantillon (5×10 secondes) et

une mesure de transmission (10 secondes). Les mesures à chaque énergie ont donc été

réalisées en ”pointillés” et ont ensuite été interpolées par une fonction nspline. Cette

interpolation permet de comparer les intensités intégrées aux deux énergies au même

moment. Les mesures ex-situ réalisées avant et après la mesure in-situ et sur d’autres

échantillons massifs (nuances filés ou CIC) ont été réalisées à 6 énergies ce qui permet

une mesure plus fiable du facteur anomal fA qui est calculé à partir d’une régression

linaire de la racine carrée de l’intensité intégrée
√

Q0 en fonction du facteur de diffusion

fY (E) (voir section II.3.2 p. 64). L’erreur commise lors du traitement thermique in-situ
sur le facteur anomal lié à l’utilisation de seulement 2 énergies au lieu de 6 a été estimée

et sera présentée sur le graphe figure III.9. Les coefficients R2 des régressions linéaires

de toutes les mesures anomales ex-situ se sont systématiquement révélés excellents avec

R2 > 0, 95, démontrant la robustesse des mesures anomales.

L’évolution globale de l’intensité intégrée est proportionnelle à la fois au contraste

électronique et à la fraction volumique (Q0 ∝ ∆ρ2 × fv). Au début du traitement ther-

mique, une hausse de Q0 est observée. Cette hausse, intervient à environ 450℃ et coïn-

cide avec le début de la croissance des amas (Fig. III.4) et pourrait donc être liée à une

augmentation de fraction volumique de nano-oxydes induite par la croissance des amas

initiaux et/ou la germination de nouveaux nano-oxydes. Vers 900℃, la courbe Q0 di-

minue, ce qui ne peut pas être lié à une diminution de la fraction volumique, car les

nano-oxydes n’ont aucune raison de se dissoudre dans la matrice à ces températures. Il

semble donc vraisemblable que cette diminution de Q0 soit par contre liée à une dimi-

nution du contraste électronique entre les nano-oxydes et la matrice, ce qui implique un

changement de la nature des nano-oxydes (chimie et/ou structure cristalline).
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 fv

 Δρ ?
 fv

 Δρ ?(a) (b)

FiguRe III.6 – Évolution de l’intensité intégrée sur l’échantillon CF-14Cr in-situ et ex-
situ pendant un traitement thermique comprenant une rampe de température à 30℃/min
(a), à 10℃/min (b).

Pour les expériences au seuil du Ti réalisées au synchrotron PSI, plusieurs échan-

tillons dans différentes conditions de recuit interrompu ont été mesurés ex-situ. Les me-

sures d’intensité SAXS à une énergie de l’échantillon CF-14Cr, Filé-14Cr et CIC-14Cr
sont représentés figure III.7. Ces mesures ont nécessité la préparation d’échantillons de

20 µm d’épaisseur, ce qui a été très délicat. Les états recuits au-dessus de 700℃ ont par-

fois pu être préparés par polissage mécanique ce qui garantit une assez bonne planéité

produisant des figures de diffraction exploitables. Les états recuits à plus basses tem-

pératures ont dû être préparés par électropolisage en suivant un procédé similaire à la

préparation de lame mince de MET. Ces échantillons ont été beaucoup plus difficiles à

mesurer du fait de leur géométrie d’épaisseur variable. Certaines mesures ont dû être

abandonnées comme par exemple l’état post-broyage de la nuance CF-14Crmalgré une
mesure sur deux échantillons distincts. Le coefficient R2 de la régression linéaire néces-

saire au calcul de fT i
A se situe entre 0,95 et 0,99 pour toutes les mesures.

(a) (b) (c)
CF ex-situ Compaction classique

Possible effet 
de texture

CIC-14CrFilé-14Cr

FiguRe III.7 – Intensité SAXS mesurée au synchrotron PSI au seuil du K-α du Ti sur des
échantillons CF-14Cr recuits ex-situ (a), sur l’échantillon Filé-14Cr (b), et CIC-14Cr (c).
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L’évolution des rayons moyens et des intensités intégrées des échantillons CF-14Cr
mesurés au synchrotron PSI est représentée en figure III.8a et est comparée à celle obte-

nue lors des mesures effectuées à l’ESRF. Les valeurs mesurées à PSI montrent un rayon

moyen légèrement plus élevé (d’environ 0,1 nm) par rapport aux mesures précédentes.

Il est possible que ce décalage soit lié au changement de configuration expérimentale

impliquant l’utilisation de deux détecteurs qu’il a fallu corriger indépendamment afin de

pouvoir concaténer les données. De plus, la configuration du détecteur a peut-être fait

ressortir les effets de l’anisotropie de l’image (due à des effets de texture dans le ma-

tériau), sur la courbe d’intensité intégrée azimutalement. Néanmoins, un signal anomal

a été détecté à l’état recuit à 700℃ montrant la présence de Ti à dès cet état de recuit

(Fi.III.8b). L’effet anomal est ensuite observé tout au long du traitement thermique jus-

qu’à 1100℃ - 12h, tout comme sur les nuances filées et CIC. L’allure globale de l’évolu-

tion de l’intensité intégrée est cohérente avec les mesures effectuées au seuil de l’yttrium,

montrant une augmentation puis une diminution du signal.

(a) (b)

FiguRe III.8 – Évolution des rayons moyens (a), et des intensités intégrées (b), mesurées
à PSI sur des échantillons CF-14Cr ayant subi des traitements thermiques interrompus
à 10 et 30℃/min, les intensités intégrées correspondant uniquement à des échantillons
recuits à 30℃/min.

L’évolution du facteur anomal est représentée au seuil de l’yttrium fY
A sur la fi-

gure III.9a et au seuil du titane fT i
A sur la figure III.9b. Ces valeurs sont comparées aux

valeurs théoriques calculées pour plusieurs couples matrice / précipité données dans le

tableau III.1, avec les volumes atomiques moyens utilisés. Il est intéressant de noter que

les deux courbes de fY
A à 10℃/min et à 30℃/min sont très bruitées aux faibles tempé-

ratures et deviennent de plus en plus résolues à partir d’environ 800℃. Ceci est bien

représenté par l’évolution de l’enveloppe du signal (prenant en compte l’erreur estimée
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par l’utilisation de 2 énergies au lieu de 6) qui converge visiblement vers une valeur de

fY
A cohérente avec la présence de nano-oxydes Y2Ti2O7, Y2TiO5 ou YTiO3. Malheureu-

sement, ces trois phases ne peuvent pas être discernées, car leurs facteurs anomaux sont

très proches au seuil de l’yttrium (voir Tab.III.1). Néanmoins, cette mesure constitue un

argument supplémentaire à l’hypothèse d’une évolution de chimie des nano-oxydes aux

alentours de 800℃, comme suspecté après l’analyse de l’évolution de l’intensité inté-

grée. De plus, les deux vitesses de chauffe apparaissent très semblables, indiquant que

la gamme de vitesse comprise entre 10℃/min et 30℃/min ne doit pas avoir d’influence

sur la chimie des nano-oxydes. Le facteur anomal au seuil du titane permet de discerner

les phases Y2Ti2O7 et Y2TiO5, ce qui était impossible au seuil de l’yttrium (Fig. III.9a).

Sur la figure III.9b, les facteurs anomaux sont entre Y2Ti2O7 et Y2TiO5, plus proche en

moyenne de Y2Ti2O7 (en particulier dans la condition 1100℃). Il est donc probable que

ces deux phases soient présent simultanément, avec une présence plutôt majoritaire de

Y2Ti2O7.

Table III.1 – Couples précipité - matrice pris en compte pour les analyses anomales pour
une matrice Fe-14Cr-1W.

Phases Matrice Y2O3-
CC

Y2O3-
monoc.

Y2Ti2O7 Y2TiO5 YTiO3 YTi2O6

Vatm,ppt

(Å3)
11,70 14,90 13,71 11,69 13,36 11,55 11,41

fY
A - -71,4 -64,7 -93,6 -88,4 -82,9 -137,2

fT i
A - - - -68,0 -165,8 -58,2 -20,4

Y₂Ti₂O₇
ou Y₂TiO₅ 
ou YTiO₃

Y₂O₃-CC ou Y₂O₃-monoclinique

YTi₂O₆
Y₂Ti₂O₇

YTiO₃

Y₂TiO₅ 
YTi₂O₆

(a) (b)

FiguRe III.9 – Évolution des facteurs anomaux sur l’échantillon CF-14Cr au seuil de
l’yttrium fY

A (a), et au seuil du titane fT i
A (b).
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L’évolution des deux facteurs anomaux peut être facilement comparés à l’aide de la

figure III.10 montrant le facteur fY
A en fonction de fT i

A . Sur cette figure, le traitement

thermique est représenté par une échelle de couleur, et les nuances recuites à 10℃/min

et 30℃/min ont été regroupées, l’effet de la vitesse de chauffe sur la chimie semblant être

minime. La tendance des mesures a été explicitée par une flèche (Fig. III.10a) et semble

partir d’un point de chimie incertaine, pour se diriger vers une stœchiométrie Y2Ti2O7

pour finir par se diriger vers des oxydes Y2TiO5 à plus long temps de maintien.

Y₂Ti₂O₇

YTiO₃

Y₂TiO₅ 

FiguRe III.10 – Représentation de fY
A (fT i

A ) sur l’échantillon CF-14Cr, montrant l’évo-
lution de la chimie pendant le traitement thermique représenté en échelle de couleur
(a).

III.2.2 Résultats de diffusion de neutrons

Dans une logique similaire aux mesures de SAXS anomales, l’observation des nano-

oxyde par diffusion de neutrons peut apporter à l’analyse une mesure de contraste sup-

plémentaire. Plusieurs échantillons ont donc été mesurés ex-situ à différents états de

recuits, tous ayant suivi une rampe de température à 30℃/min. La gamme de vecteurs

de diffusion (q) explorée lors de la mesure s’est révélée un peu restreinte sur les grandes

valeurs de q (Fig. III.11). Ainsi, pour l’analyse de l’intensité nucléaire, la contribution

constante incohérente (équivalent de la constante de Laue en SAXS) a été fixée arbitrai-

rement à 0. Cette décision induit certainement une légère surestimation de l’intensité

intégrée d’une valeur difficilement estimable, qui doit par contre assez peu varier d’une

mesure à l’autre. Les courbes d’intensité I(q) sont présentées en figure III.11 montrant

les intensités nucléaire et magnétique déonvoluées suivant la méthode présentée dans

le Chapitre II section II.3.3 p. 68. Les ajustements par moindres carrés ont été réalisés

afin de simultanément minimiser les écarts entre le modèle et les intensités expérimen-
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tales diffusées par SANS et SAXS (source Mo de laboratoire) pour la taille (Rm) et la

dispersion (s), les autres paramètres (voir Eq. II.11 p. 64) étant ajustés indépendamment.

Ces ajustements simultanés ont été réalisés sur le même échantillon, d’abord mesuré par

SANS (où l’échantillon à une épaisseur d’environ 1 mm), puis par SAXS (après affine-

ment à 60 µm d’épaisseur). Pour la nuance avec recuit à 1100℃-12h seule une mesure au

synchrotron PSI réalisée à une énergie très différente des mesures en laboratoire était

disponible, et a donc été utilisée pour l’ajustement. Par la suite toutes les mesures de

rayons moyen et intensité intégrées notée comme provenant du traitement SANS sont

issues de ces ajustements simultanées.
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1100℃ - 1h

1100℃
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500℃

1100℃ - 12h (PSI)1100℃ - 1h
1100℃

900℃

700℃

500℃

1100℃ - 12h (PSI)1100℃ - 1h
1100℃

900℃

700℃

500℃

Nucléaire Magnétique

(a) (b)

(c) (d)

FiguRe III.11 – Évolution des courbes d’intensité SANS sur l’échantillon CF-14Cr à dif-
férents états du traitement thermique interrompus (chauffe à 30℃/min), montrant la
contribution nucléaire (a), la contributionmagnétique (b), et les courbes d’intensité SAXS
ayant servi aux ajustements simultanés SAXS - SANS nucléaire (c), et magnétique (d).

La figure III.12 montre l’évolution du rayon moyen de précipité mesuré par SANS

comparé à l’évolution des mesures SAXS, qui montrent une très bonne cohérence. L’évo-

lution des intensités intégrées se relève par contre différente de celle observée en SAXS

(Fig. III.6, III.8 et III.12) montrant une forte décroissance depuis la condition 500℃ jus-

qu’à 1100℃ - 1 h suivi d’une légère augmentation après le recuit de 12 h à 1100℃.
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(a) (b)

FiguRe III.12 – Évolution du rayonmoyen de l’échantillonCR-14Cr issu des ajustements
par moindres carrées sur les contributions nucléaire et magnétique de SANS (a), et évo-
lution des intensités intégrées (b).

L’évolution des ratios de contrastes (voir section II.3.3 p. 68 Chapitre II) est pré-

sentée en figure III.13, distinguant l’évolution des ratios des ∆ρSAXS/∆ρSANS,nuclaire et
∆ρSAXS/∆ρSANS,magnetiques. Comme pour les facteurs anomaux, l’évolution des ratios est

comparée aux valeurs théoriques représentées sous forme d’aire pour prendre en compte

l’incertitude des mesures. La densité relative des échantillons a été fixée à 80%± 5% afin

de prendre en compte la dispersion de ces valeurs d’un échantillon à un autre et aussi

entre les différents états de recuits pour lesquels la densité relative doit certainement aug-

menter. Les ratios nucléaires expérimentaux, montrent des valeurs incompatibles avec

l’ensemble des facteurs théoriques en début de traitement jusqu’à atteindre une tempé-

rature de 900℃ à partir de laquelle les données convergent vers une valeur située entre

les ratios théoriques de Y2Ti2O7, de YTi2O6 et de Y2TiO5 (Fig. III.13a). Les valeurs théo-

riques pour l’état recuit pendant 12 h sont différentes à cause de la variation d’énergie

des rayons-X utilisée (4,766 keV au lieu de 19,44 keV). Cette configuration à faible éner-

gie n’est pas optimale, car elle réduit l’étalement des ratios de contrastes théoriques. Il

est donc difficile de dire précisément avec quel couple précipite-matrice cet état de re-

cuit est cohérent, mais la valeur semble s’éloigner de la chimie Y2TiO5 qui était pourtant

suspectée après l’analyse en SAXS anomale au seuil du Ti. Le tableau III.2 récapitule les

différentes valeurs de contrastes et de ratios (AX/N et rapport A) pour les nano-oxydes

Y-Ti-O considérés dans cette étude.

L’évolution des ratios magnétiques apparaît moins décisive que l’évolution des ratios

nucléaires (Fig. III.13b). En effet, les valeurs de contraste ne semblent pas converger vers

une valeur théorique définie. Ce manque de compatibilité entre les deux mesures peut
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être liée à un manquement à l’hypothèse de trou magnétique utilisée pour les calculs

de contraste SANS théorique. Dans les états de recuit à basse température, il est tout

à fait possible que le taux de Fe soit trop important pour que les nano-oxydes soient

amagnétique [197]. De plus, il n’est pas impossible que la taille très faible des nano-

oxydes induise, une continuité de l’alignement des spins magnétiques de la matrice à

travers le précipité, qui, surtout dans les premiers stades du traitement thermique, ne

sont constitués que de quelques centaines d’atomes et n’ont pas forcément atteint une

structure ordonnée distincte de la matrice [217].

Table III.2 – Valeurs des ratios de contrastes SAXS / SANS et des rapports A pour diffé-
rents couple matrice - précipités.

Précipités Y2O3-CC Y2O3-
monoc.

Y2Ti2O7 Y2TiO5 YTiO3 YTi2O6

∆ρ2
nuc

(cm−4)
×1021

0,84 0,63 1,20 1,19 1,25 1,46

∆ρ2
mag

(cm−4)
×1021

1,82 1,82 1,82 1,82 1,82 1,82

AX/N,nuc

×10−45
13,52 13,98 8,38 10,11 6,63 8,38

AX/N,mag

×10−45
6,20 4,82 5,53 6,63 4,54 6,70

A 3,18 3,90 2,52 2,53 2,46 2,25

Y₂Ti₂O₇ ou YTi₂O₆ 

Y₂Ti₂O₇

Y₂Ti₂O₇
ou Y₂O₃-CC

Y₂TiO₅ 

Y₂TiO₅ ou YTi₂O₆

Y₂TiO₅

YTiO₃ YTiO₃

Y₂O₃-CC ou Y₂O₃-monoc.

Y₂O₃-CC

Y₂Ti₂O₇ 
ou YTi₂O₆
ou Y₂TiO₅ 

Nucléaire Magnétique

YTiO₃ ou Y₂O₃-monoc 

YTi₂O₆

Y2O3-monoc.

(a) (b)

FiguRe III.13 – Évolution des ratios de contraste SAXS/SANS sur des échantillons CF-
14Cr ayant suivi des traitements thermiques interrompus à différentes températures
avec une vitesse de chauffe de 30℃/min.
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Il est aussi possible d’évaluer la chimie de précipité par le rapportA (voir section II.3.3

p. 68 du Chapitre II), avec prudence toutefois, car la comparaison de contraste SAXS et

SANS magnétique effectuée précédemment montre que l’hypothèse de trou magnétique

n’est pas assuré. Ces données sont représentées sur la figure III.14. Du fait de la propa-

gation des incertitudes provenant de la densité relative des échantillons, les incertitudes

sur les rapports A deviennent très importantes, ce qui laisse une identification incer-

taine de la phase. Seuls les couples ne contenant pas de Ti peuvent être écartés pas cette

méthode (Y2O3 cubique centré et monoclinique), ce qui est cohérent avec les mesures

effectuées en SAXS anomal au seuil du Ti.

Y₂O₃-monoc.

Y₂O₃-CC.

YTi₂O₆

Y₂Ti₂O₇    ou      Y₂TiO₅  ou  YTiO₃ 

FiguRe III.14 – Évolution du rapport A sur l’échantillon CF-14Cr.

III.2.3 Résultats de sonde atomique tomographique

L’analyse des données de sonde atomique tomographique a été décomposée en trois

parties principales explorant les questions d’évolution de densité de nano-oxydes, de

chimie de la matrice et enfin de chimie de nano-oxydes (comme décrit dans la sec-

tion II.3.4 p. 74 du Chapitre II). Ces expériences ont été sur les échantillons mesurés

en SAXS, dans les conditions de recuit 700℃, 900℃, 1100℃ et 1100℃ après 45 min de

maintien, ce dernier correspondant à l’échantillon mesuré in-situ à l’ESRF. Dans tous

les cas, la vitesse de chauffe utilisée pour les traitements thermiques était de 30℃/min.

Un aperçut de l’état de précipitation pour chaque condition de recuit est présenté en

figure III.15 et III.16.
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(a)  CF-14Cr - post-broyage (1)
6,5 M d’ions (sans JdG)

(c)  CF-14Cr - 700℃
61,8 M d’ions  |  26,0 M d’ions sans JdG

~20 nm

Y, YO Y, YO

Ti, TiO, TiO2

Ti, TiO, TiO2

O, FeO, CrO

O, FeO, CrO, 
SiO, WO, AlO, 
YO, TiO, TiO2

(b)  CF-14Cr - post-broyage (2)
7,3 M d’ions  |  5,3 M d’ions sans JdG

Y, YO Y, YO

Ti, TiO, TiO2

Ti, TiO, TiO2

O, FeO, CrO

O, FeO, CrO, 
SiO, WO, AlO, 
YO, TiO, TiO2

Y, YO Y, YO

Ti, TiO, TiO2

Ti, TiO, TiO2

O, FeO, CrO

O, FeO, CrO, 
SiO, WO, AlO, 
YO, TiO, TiO2

FiguRe III.15 – Visualisation des reconstructions 3D montrant une coupe d’environ
10 nm d’épaisseur des échantillons CF-14Cr dans la condition post-broyage sur deux
échantillons différents (a, b), et recuit à 700℃ (c).
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(b)  CF-14Cr - 1100℃
65,8 M d’ions  |  56,2 M d’ions sans JdG

(c)  CF-14Cr - 1100℃ - 45min
141,5 M d’ions (sans JdG)

(a)  CF-14Cr - 900℃
25,5 M d’ions (sans JdG)

~20 nm

Y, YO Y, YO

Ti, TiO, TiO2

Ti, TiO, TiO2

O, FeO, CrO

O, FeO, CrO, 
SiO, WO, AlO, 
YO, TiO, TiO2

Y, YO Y, YO

Ti, TiO, TiO2

Ti, TiO, TiO2

O, FeO, CrO

O, FeO, CrO, 
SiO, WO, AlO, 
YO, TiO, TiO2

Y, YO Y, YO

Ti, TiO, TiO2

Ti, TiO, TiO2

O, FeO, CrO

O, FeO, CrO, 
SiO, WO, AlO, 
YO, TiO, TiO2

FiguRe III.16 – Visualisation des reconstructions 3D montrant une coupe d’environ 10
nm d’épaisseur des échantillons CF-14Cr dans les conditions de recuit 900℃ (a), 1100℃
(b), et 1100℃ suivi d’un maintien de 45 min (c).
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Sur ces volumes, des amas riches en Y et en O semblent visibles dans la condition

post-broyage. Avec l’augmentation de la température finale de recuit, les nano-oxydes

Y-Ti-O se forment et sont de plus en plus visibles. Les dernières conditions de recuit

montrent un appauvrissement de la matrice en Y, Ti et O et des nano-oxydes Y-Ti-O

très clairement définis. Les volumes de sonde montrent aussi des joints de grains plus

ou moins nombreux en fonction de la condition de recuit (non visibles sur les figures

précédentes). Ces joints de grains ont été retirés pour les analyses afin de ne pas risquer

de confondre les fluctuations de chimie provenant des nano-oxydes avec celles provenant

de ségrégations aux joints de grains. De nombreux joints de grains ont été observés

enrichis en W, parfois en Ti et plus rarement en C.

Des mesures de densité d’amas ont été réalisées en utilisant l’algorithme de sépara-

tion maximum du logiciel IVAS. L’évolution de ces densités est très intéressante, car elle

peut être comparée aux mesures de SAXS et de SANS. En effet, les densités mesurées en

SAT ne dépendent pas de la chimie des précipités contrairement aux mesures de petits

angles où elle est convoluée au contraste entre les précipités et la matrice. Comparer ces

deux valeurs permet donc de remonter à des informations sur la composition chimique

des nano-oxydes.

Les troismesures de densités (SAXS, SANS et SAT) sont représentées sur la figure III.17.

Les densités de SAXS et de SANS ont été calculé en faisant l’hypothèse de nano-oxydes

Y2Ti2O7 pyrochlore du début à la fin du traitement thermique. Sur ces courbes, il est

possible d’observer la différence très importante entre les valeurs apparentes de diffu-

sion aux petits angles et de SAT au début du traitement thermique. Ces différences sont

dues à un écart entre la nature réelle des précipités et l’hypothèse réalisée (Y2Ti2O7 py-

rochlore). Cet écart diminue pour devenir très faible à partir de 1100℃ environ, ce qui

confirmerait donc la présence de nano-oxydes de type Y2Ti2O7 pyrochlore ou Y2TiO5

orthorombique (ces deux précipités produisant des densités SAXS très proches) en fin

de traitement thermique.
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FiguRe III.17 – Évolution des densités apparentes issues de SAXS et de SANS et des
densités issues de SAT sur l’échantillon CF-14Cr recuit à 30℃/min.

L’évolution de la composition de matrice a été déterminée suivant la méthode DIAM

[204]. Cette méthode implique le calcul des distances premiers voisins pour chaque élé-

ment. À partir de ce calcul, la probabilité qu’un atome d’un certain élément soit isolé

dans une sphère de rayon R centrée sur l’atome peut être calculée et représentée sur

un graphique (voir Chapitre II section II.3.4 p. 74). Cette visualisation a l’avantage de

montrer si des amas sont présents ou non, pour chaque élément, de façon non ambiguë

(par rapport à une observation visuelle). Ces courbes ont donc été tracées pour les diffé-

rents états de recuit et représentées en figure III.18 pour les éléments Y, Ti, O, Cr et W.

Ces courbes sont tracées en fonction de n = 4/3πr3ρ
(Y,T i,O)
0 (comme expliqué dans Cha-

pitre II section II.3.4 p. 74). Ces courbes permettent déjà d’identifier la présence d’amas

riches en Y, Ti, O et Al (variable suivant l’avancée du traitement thermique). L’Al est

présent sous forme d’amas dans les conditions de recuit 700℃ et 900℃. Le Cr et le W

apparaissent comme majoritairement présents en solution solide.
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y = x

y = x

y = x

 Amas

Amas

Amas

Bruit 
(peu d’atomes d’Al)

Solution solide

Solution solide

FiguRe III.18 – Évolution des probabilités d’atome isolé déterminée par SAT sur l’échan-
tillon CF-14Cr permettant de déterminer la présence de clusters et servant pour le calcul
de la composition de la matrice par la méthode DIAM.

A partir de ces valeurs de probabilité de présence, les compositions de matrice ont

été déterminées de façon très peu dépendante de l’opérateur, par un algorithme écrit

en Matlab. Ces valeurs sont comparées aux concentrations totales de la pointe une fois

les joints de grains retirés. Cette représentation permet de visualiser 3 parties distinctes

mises en évidence par une aire de couleur différente, de haut en bas (Fig. III.19) :

■ la proportion d’atomes initialement en solution solide ayant ségrégé aux joints
de grains et dans des précipités grossiers, invisibles dans le volume de sonde car
trop éparse, située entre la composition nominale et la composition de la pointe

sans joint de grains. Cette aire n’est pas mise en évidence car la mesure des com-

positions nominales nécessiterait un volume de sonde extrêmement grand com-

prenant une quantité suffisante de joints de grains et de précipités grossiers ce

qui n’est pas réalisable. Les compositions nominales n’ont de plus pas été jugées

assez précises pour être comparées aux données de SAT (voir les écarts entre les

quelques compositions mesurées et les compositions nominales données dans le

tableau II.1 p. 40 et p. 41).
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■ La proportion d’atomes se trouvant dans les nano-oxydes, située entre la com-
position de la pointe sans joints de grains et la composition de la matrice seule.

■ Les atomes restant en solution solide, situés en dessous.
Sur ces courbes il est possible d’observer l’augmentation de la proportion d’atomes d’Y,

Ti et O présent sous forme de précipités au cours du temps. La proportion d’yttrium sous

forme de précipités semble augmenter significativement entre 900℃ et 1100℃. Pour le ti-

tane cette augmentation semble se produire beaucoup plus tôt entre l’état post-broyage

et 700℃. Il est difficile de quantifier l’évolution de l’O avec précision car cet élément

est difficilement quantifiable en SAT. Néanmoins, sa présence dans les amas est démon-

trée, dès la condition post-broyage, comme pour l’yttrium et le titane (dans une moindre

mesure pour ce dernier). Il est intéressant de remarquer que la proportion d’Y en solu-

tion solide n’est pas nulle à la fin du traitement thermique et reste d’ailleurs quasiment

constant pendant le maintien en température à une valeur d’environ 0,05%at.

Après une heure de maintien à 1100℃, l’Al n’est plus présent, ni dans les nano-

oxydes, ni dans le volume de matrice sondé. Il est possible que ceci soit lié à un ap-

pauvrissement des nano-oxydes en Al qui pourrait migrer vers des précipités plus gros

comme des Ti-O. En effet, d’autres études ont permis d’observer la présence d’Al dans

ces précipités grossiers [43]. Il est aussi possible que les nano-oxydes contenant de l’Al

croissent plus rapidement lors du maintien en température, ou que l’analyse ait été faite

dans une zone où la composition en Al était très faible.

Une forte chute de composition de la pointe sans joint de grains a observée sur le Ti et

sur le C, liée à des ségrégations aux joints de grains et à une précipitation de phases gros-

sières (Ti(C,N), Ti-O, M23C6 …) qui n’ont pas été capturées dans le volume de sonde mais

qui sont présentes à l’état consolidé (voir Chapitre II section II.2 p. 51 et l’Annexe A p. 257

pour plus de détails sur la précipitation grossière).
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Composition pointe (sans JdG)

Composition matrice seule

Précipités

Solution solide

Précipités

Solution solide

Composition matrice seule

Composition pointe (sans JdG)

Précipitation grossière (Ti(C,N) …), JdG

Y Ti

Précipités

Solution solide

Composition pointe (sans JdG)

Composition matrice seule

O

Précipités grossiers (Cr₂₃C₆ …)

C

Solution solide

Cr

Composition 
très faible

Solution solide

Précipités

Al

FiguRe III.19 – Évolution de la chimie de la matrice déterminée par la méthode DIAM
déterminées par SAT sur l’échantillon CF-14Cr montrant l’évolution de la composition
de la pointe sans joints de grains (trait continu) et de la composition de la matrice seule,
sans précipité (en trait pointillé).
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La figure III.20 représente l’évolution des fonctions de corrélation multipliées par r :

r×γ(r) pour les éléments Y, Ti et O en fonction de r (voir Chapitre II section II.3.4 p. 74).

Cette représentation r × γ(r) permet d’observer de façon plus parlante l’évolution en

taille des amas, lemaximumdes courbes étant liée au rayon des nano-oxydes. Les courbes

en traits pleins représentent les ajustements réalisés par moindres carrés en utilisant

une distribution lognormale de dispersion égale à celle utilisée pour les mesures SAXS

et SANS (s = 0, 2). Ces fonctions de corrélation permettent de vérifier les associations

entre atomes. Il est ainsi possible de vérifier grâces aux fonctions de corrélation Y-Ti,

Y-O et Ti-O que les amas contiennent à la fois de l’Y, du Ti et de l’O et qu’il ne s’agit pas

de plusieurs familles d’amas riches uniquement en Y, Ti ou O.
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Clusters Clusters Clusters

FiguRe III.20 – Évolution des fonctions de corrélation entre atomes Y, Ti et O déterminées
par SAT sur l’échantillon CF-14Cr.
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Sur la figure III.21 les fonctions de corrélation r × γ sont représentées pour le Cr et

l’Al qui montrent une corrélation avec les éléments présents dans les nano-oxydes (Y,

Ti, O). Les courbes montrent le regroupement des atomes d’aluminium en amas dans les

conditions de recuit 700℃ et 900℃, conformément aux résultats de DIAM. Il semble de

plus y avoir une certaine corrélation entre les atomes de Cr et les atomes d’Y, de Ti, et

d’O sur les états recuits à partir de 1100℃.

FiguRe III.21 – Évolution des fonctions de corrélation entre atomes de Cr et Al avec les
éléments constituant les nano-oxydes (Y, Ti et O) déterminées par SAT sur l’échantillon
CF-14Cr.

109



CHAPITRE III. NANO-OXYDES & MICROSTRUCTURE : ODS FE-14CR

Les rayons moyens issus des ajustements sur les fonctions de corrélation de SAT

sont représentés sur la figure III.22 et comparés à ceux mesurés par SAXS sur l’échan-

tillon CF-14Cr in-situ chauffé à 30℃/min. Les valeurs de ces rayons moyens mettent en
évidence les grandissements locaux et possibles autres aberrations survenant lors de la

reconstruction SAT. En effet, le rayon moyen est plus important sur les données SAT

(d’un facteur 2). Il est intéressant de remarquer que les rayons moyens sont légèrement

différents suivant la nature de l’atome, ces différences pourraient être attribuées à :

■ un coquille très fine autour des nano-oxydes, riche en Ti et en O. L’observation
d’une coquille Ti-O a déjà été effectué par Badjeck et al. par MET sur un acier

ODS Fe-14Cr [95]. La présence de cette coquille est donc envisageable.

■ Des erreurs d’ajustement dus à un rapport signal / bruit trop important (en parti-
culier pour la condition post-broyage). Cela dit, le rayon plus élevé du Ti et de l’O

semble être visible ”à l’œil” sur les reconstructions SAT des conditions de recuits

avancées (Fig. III.16b et c).

■ Des artéfacts de sonde atomique non équivalents entre les éléments. Williams

et al. émettent l’hypothèse qu’une coquille riche en O observée autour des nano-

oxydes provient de ce type d’artéfacts [94]. Wu et al. émettent la même hypothèse

pour une coquille riche en Ti (et potentiellement aussi en Cr) [97].

FiguRe III.22 – Évolution des rayons moyens calculés à partir des ajustements aux
moindres carrés réalisés sur les RDF et sujet aux artéfacts de reconstruction, avec com-
paraison aux données de rayons moyens déterminés par SAXS in-situ sur l’échantillon
CF-14Cr.

L’évolution des ratios de composition des amas / nano-oxydes a été tracée sur la fi-

gure III.23. Sur ces courbes, le ratio Y/Ti apparait clairement trop bas pour correspondre

aux phases suspectées grâce aux analyses SAS (Fig. III.23a). Des ratios de composition au-

tour de 0,5 ont cependant déjà été trouvés dans la littérature [84], voire même inférieurs
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(entre 0,1 et 0,5) [97, 116] (voir Chapitre I section I.5 p. 19). Il est toutefois très délicat de

savoir si ces ratios - trop faibles - ont pour origine des artéfacts de reconstruction ou une

réalité physique. En effet, vu la taille des objets, aucune technique ne semble pouvoir

vérifier avec certitude l’une ou l’autre de ces hypothèses. Le ratio Ti/O est quant à lui

trop élevé pour correspondre aux nano-oxydes Y2Ti2O7 ou Y2TiO5. Williams et al. uti-

lisent dans leur analyse une correction de composition des nano-oxydes en introduisant

les atomes d’O présents sous forme de coquille autour des nano-oxydes. Cette opération

est justifiée par l’hypothèse de recouvrement de trajectoire sortant artificiellement ces

atomes des nano-oxydes. Les valeurs de compositions en O corrigées se trouvent alors

augmentées d’un facteur 2 environ (passant de 33,92%at à 62,68%at) [136]. Une telle cor-

rection (dans l’hypothèse où les effets seraient équivalent sur notre alliage) ramènerait

ce ratio à une valeur plus raisonnable. Il est aussi possible que la quantité de Ti soit sur-

estimée (de façon difficilement estimable), à cause de convolution de pics dans le spectre

de masse (voir l’annexe C). Seule le ratio Y/O semble assez cohérent avec la présence

de phases Y2Ti2O7 ou Y2TiO5. Néanmoins, il est difficile de discerner ces deux phases

montrant des ratios théoriques très proches. De plus, au vu des observations précédentes

il semble très délicat d’affirmer que les valeurs soient plus fiables que les autres.
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FiguRe III.23 – Évolution des ratios Y/Ti en jaune (a), Y/O en bleu (b) et Ti/O en rouge
(c) pour les échantillons CF-14Cr dans plusieurs conditions de recuit. Déterminée grâce
aux fonctions de corrélation entre atomes Y-Y, Ti-Ti et O-O.
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RÉsumÉ de la section
Dans cette section l’analyse de l’évolution de chimie des nano-oxydes a été
menée à l’aide de différentes techniques de SAS et de SAT. Ces analyses ont
permis de démontrer :
■ La présence d’amas riches en Y, O et Ti dans une moindre mesure, dès la
condition post-broyage.
■ Des évolutions importantes de chimie des amas devenant nano-oxydes
entre les conditions post-broyage et 1100℃, conjointement à une augmenta-
tion de leur fraction volumique. Bien que ces étapes complexes ne soit pas
complètement élucidées cette section à permis de mettre en avant l’appau-
vrissement de la matrice en Ti entre la condition post-broyage et 700℃, et
l’appauvrissement en Y entre 900℃ et 1100℃. De plus, les nano-oxydes sont
enrichis Al à partir de 700℃ et jusqu’à un maintien de 1 h à 1100℃ où l’Al
pourrait migrer vers des précipités plus gros.
■ La cohérence des nano-oxydes dès le début du maintien à 1100℃ avec
la phase Y2T2O7 pyrochlore majoritaire, très probablement accompagné de
nano-oxydes Y2TiO5 orthorhombiques. La matrice conservant une solution
solide en Y non nul avec environ 0.05%at d’Y restant.
■ Un possible changement de chimie des nano-oxydes à haute tempéra-
ture Y2T2O7 → Y2TiO5 après un long maintien (résultat constaté sur un seul
échantillon).

III.3 Discussion sur l’évolution de la nano-précipitation

La section précédente a permis de montrer, à l’état post broyage, la présence d’amas

de chimie et structure difficilement identifiable, et une évolution de la taille, de la fraction

volumique et de la chimie de ces amas en température, jusqu’à l’obtention de nano-

oxydes très résistants à la coalescence. Cette partie va reprendre ces résultats afin de

tenter d’expliquer le mécanisme complexe de précipitation des nano-oxydes depuis l’état

initial.

III.3.1 Présence d’amas à l’état post-broyage

Observations

Les résultats de SAXS et de SAT corroborent sans aucun doute possible la présence

d’amas à l’état post-broyage :

■ L’analyse des figures de diffusions SAXS au seuil de l’yttrium montre une varia-

tion d’intensité intégrée avec l’énergie utilisée dès l’état post-broyage (Fig. III.6).

Ceci démontre avec une excellente statistique (basée sur le grand volume sondé)

que ces amas sont riches yttrium.
■ Les deux volumes de SAT prélevés dans deux échantillons CF-14Cr à l’état post-
broyagemontrent aussi la présence de ces amas, par visualisation directe (Fig. III.15),
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et de façon non ambiguë grâce aux distances entre premiers voisins (Fig. III.18 et
III.19) et aux fonctions de corrélation (Fig. III.20).

Ces analyses ne permettent pas d’écarter la possible présence de nano-cavités, ou

amas de lacunes qui seraient créés lors du broyage et qui s’ajouteraient au signal des

nano-oxyde. Néanmoins, la contribution des précipités SAXS peut être aisément suivie

lors des traitements in-situ (Fig. III.2) ou ex-situ (Fig. III.7 et III.11) et ne permet pas

d’observer une deuxième contribution qui se détacherait du signal des nano-oxydes for-

mellement identifiés grâces à l’effet anomal au seuil de l’Y.

Il est très délicat de quantifier la composition de ces amas de taille extrêmement

faible, de l’ordre du nanomètre de diamètre (Fig. III.4).Qualitativement, ces amas contiennent

sans aucun doute de l’Y démontré à la fois par SAXS anomale et SAT. Les analyses SAT

ont permis de démontrer la présence d’O et même de Ti certainement dans une plus

faible proportion. Malheureusement, les échantillons à l’état post-broyage mesurés en

SAXS anomale au seuil du Ti n’ont pas donné de résultats exploitables, ce qui aurait

confirmé la présence de Ti dans ces amas avec une plus grande statistique.

Pour les mesures de SAXS anomale, la valeur d’intensité intégrée proche du seuil est

plus élevée que celle loin du seuil tout au long du traitement thermique (Fig. III.6 p. 92).

Ceci nous informe que la densité électronique des amas / nano-oxydes est plus faible

que celle de la matrice, y compris dans la condition post-broyage. Ce résultat peut alors

signifier deux choses :

■ la présence d’un élément léger (par rapport au Fe de la matrice) dans les amas ;
■ et/ou un volume atomique moyen d’amas plus grand que celui de la matrice.
L’élément léger pourrait être le Ti, ou plus probablement l’O (car il est beaucoup plus

léger). Une variation de volume atomique moyen n’est possible si les amas changent de

structure et/ou comporte des lacunes (ce qui augmente le volume atomique moyen).

Mécanismes de formation

La présence d’une forte densité de lacunes à l’état initial est probable, le procédé de

broyage étant connu pour en induire en grande quantité (voir section I.2 p/ 10 du Cha-

pitre I). Des études basées sur des calculs ab-initiaux montrent que ces lacunes peuvent

s’associer à l’yttrium ou à l’oxygène, formant des paires Y-lacune ou O-lacune [54-57].

En particulier les paires Y-lacunes permettent de grandement stabiliser les atomes d’Y

dans une matrice ferritique en diminuant le champ de compression lié à la présence d’un

atome d’Y en position interstitielle [57]. De plus, les paires O-lacunes ont tendances à

attirer l’Y et le Ti [56, 59, 218]. De même, les paires Y-lacunes attirent aussi les atomes

d’O [57]. Cette attraction mutuelle de l’Y(-lacune) et du Ti pour l’O(-lacune) pourrait

contrebalancer les interactions répulsives de l’Y pour le Ti et les pousser à se regrouper

[58], avec l’aide des lacunes [59]. Ce mécanisme semble bien représenter la condition
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post-broyage contenant à la fois de l’Y, de l’O et du Ti, ce dernier dans une proportion

plus faible. Le Ti est introduit séparément de l’Y et de l’O lors du broyage (qui sont eux

réunis sous forme de poudre Y2O3). Ceci pourrait expliquer le taux plus faible de Ti dans

les amas.

Le mécanisme de création de ces amas se ferait donc en deux temps :

■ Une phase de fragmentation et quasi dissolution des Y2O3 en Y et O, et du Ti
dans la matrice Fe-14Cr. Durant cette étape certains fragments resteraient non

dissous, se plaçant à la surface des grains de poudre (Fig. II.7 p. 49).

■ Ensuite, le jeu de création de lacunes et mouvement des atomes, lacunes et pro-
bablement paires O-lacune et Y-lacune [56], il surviendrait soit le regroupement
de l’Y, de l’O et du Ti, soit la diffusion du Ti vers des amas résidus de la fragmen-

tation imparfaite des Y2O3. Dans tous les cas, ces scénarios conduisent à un état

d’amas post-broyage contenant très certainement une quantité de lacunes non

négligeable, pouvant modifier de façon importante le volume atomique moyen de

ces amas. Le schéma III.24 résume les différents scénarios possibles pour la créa-

tion des amas pendant le broyage, en accord avec les résultats expérimentaux.

Ti OY

Répulsive
Intéractions :

Attractive

~10 nm

Fe-Cr-W

Y₂O₃TiH₂

Broyage

Broyage

FiguRe III.24 – Schéma montrant un aperçu de l’état post-broyage au niveau de la mi-
crostructure avec des résidus de broyage sur quelques joints de poudre et de sa nano-
structure montrant des amas riches en Y, O et dans une moindre mesure en Ti.
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Influence sur la cinétique de germination / croissance

Il peut être affirmé, au vu des expériences réalisées dans cette étude que ces amas
servent de germes pour les futurs nano-oxydes Y-Ti-O. En effet, l’évolution des amas

post-broyage vers des nano-oxydes plus gros est visible en SAXS in-situ avec une très

bonne résolution temporelle et exclut l’hypothèse d’une éventuelle dissolution - repréci-

pitation des amas. D’un autre côté, les mesures de SATmontrent une augmentation de la

densité d’amas ou de nano-oxydes entre l’état post-broyage et 1100℃ d’un facteur 2 à 3.

Ceci montre qu’au-delà de la croissance des amas initiaux, une partie des nano-oxydes
retrouvés à l’état final germent pendant la montée en température. Cette germination
est probablement hétérogène étant donné le nombre important de défauts présents dans

la microstructure (induits par le broyage) pouvant servir de point de germination pré-

férentiel. Il est donc probable qu’à la fois les amas (Y, Ti, O) et les défauts structuraux
de la matrice, tous deux induits par l’étape de broyage, conduisent à la d’une dispersion
fine et homogène des nano-oxydes dans la matrice.

III.3.2 Croissance et évolution de la chimie en température

L’évolution des écarts entre les densités numériques SAXS et SANS calculées avec

l’hypothèse de nano-oxydes Y2Ti2O7 et les densités numériques SAT (considérées plus

fiables) démontre l’évolution de la nature des nano-oxydes au cours de la montée en

température, jusqu’à environ 1000℃ (Fig. III.17 p 103). Après cette température, les den-

sités apparentes convergent vers les densités SAT ce qui est cohérent avec la présence

de nano-oxydes Y2Ti2O7 ou Y2TiO5 en fin de traitement (déjà déterminé par SAS).

Cependant, si la nature des nano-oxydes est stabilisée après un recuit jusqu’à 1000 -

1100℃, la chimie des nano-oxydes avant cette température reste incertaine. Dans ces

premières étapes de recuit, la densité numérique d’amas mesurée en SAT augmente

(Fig. III.17) en même temps que le rayon moyen mesurés par SAS augmente (Fig. III.4).

La fraction volumique de nano-oxydes doit donc elle aussi augmenter, à la fois du fait de

la germination de nouveaux précipités et de la croissance des amas post-broyage comme

discuté précédemment. D’autre part, l’évolution des intensités intégrées SANS se révèle

différente de celle observée en SAXS à basse température (Fig. III.6, III.8 et III.12). L’in-

tensité intégrée SANS montre une forte décroissance depuis la condition 500℃ jusqu’à

1100℃ - 1 h. Cette différence de tendance démontre une variation de composition des
nano-oxydes, pour laquelle la diffusion de neutrons et de rayons-X ne sont pas pareille-

ment sensibles (voir Fig. II.16 p. 70 du Chapitre II). Les premières étapes du traitement

thermique doivent donc être une zone extrêmement complexe où des amas de tailles
très petites évoluent à la fois en fraction volumique, en chimie et en structure. Cette
complexité rend très difficile l’interprétation des résultats de SAS, qui doivent en plus se
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situer à la limite de validité du modèle choisi (distribution lognormale de sphères).

Afin d’analyser de façon plus concise ces résultats, plusieurs scénarios retraçant une

évolution de la composition chimique et du volume atomique des nano-oxydes ont été

définis (se basant sur les observations expérimentales). Ces scénarios ont permis de re-

calculer les densités numériques apparentes de SANS et de SAXS (aux seuils de l’Y et du

Ti). L’objectif est alors de trouver le scénario pour lequel les densités numériques appa-

rentes SAS sont le plus proches des densités numériques SAT. Du fait de la complexité

des premières étapes de précipitation, les données avant 700℃ ne seront pas considérées

dans cette étude. Les scénarios ont été analysés en deux parties.

■ Un scénariochimique : une évolution dechimie des nano-oxydes (Y, Ti, O, Al, Cr
et Fe) a été définie, en accord avec les observations expérimentale, et en particulier

les mesures de SAXS anomale au seuil de l’Y et du Ti.

■ Un scénario chimie-structure : après ces corrections de chimies appliquées, le
volume atomique moyen a été calculé pour que les valeurs de densité numérique
apparente de SAXS in-situ soient égales aux valeurs de densité numérique de SAT.

Les autres mesures SAS (ex-situ) ont alors pu être recalculées avec cette nouvelle

valeur de volume atomique moyen.

Seul le scénariosmontrant les résultats les plus prometteurs est représenté en figure III.25.
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FiguRe III.25 – Scénario possible pour la précipitation des aciers ODS Fe-14Cr, avec
l’évolution des densités numériques SAT et numériques apparentes SAS, scénatio chi-
mique (a), avec l’évolution de composition des nano-oxydes (a’), et scénario chimie-
structure (b), avec évolution du volume atomique moyen recalculé (b’), et l’évolution
du nombre d’atomes moyens par nano-oxyde (b”).
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Plusieurs conclusions sur les mécanismes de précipitation peuvent être tirées de cette

étude. Premièrement, sur la structure des nano-oxydes et le taux de lacunes. En sup-

posant une structure pyrochlore (identique a celle de la phase Y2Ti2O7) constante de-

puis 700℃ le taux de lacune nécessaire pour arriver aux volumes atomiques moyens

présentés sur la courbe serait considérable. En effet, le volume atomique moyen d’une

structure pyrochlore Y2Ti2O7 étant d’environ 10 Å
3, un volume atomique moyen de 20

Å3 correspond à 50% de lacunes, 30 Å3 75% etc (Fig.III.25b’). Bien que potentiellement

surestimé (possibles écarts du scénario chimique avec la réalité), ces taux de lacunes ne

sont trop importants pour être réalistes. Unchangement de la structure cristalline des
nano-oxydes est donc très probable entre 700 et 800℃. Ensuite, autour de 900℃, il
est possible que la structure des nano-oxydes corresponde à une structure pyrochlore

contenant un taux de lacunes plus raisonnable, avec une stœchiométrie certainement

différente de Y2Ti2O7 (contenant notamment un peu d’Al).

Deuxièmement, les données de SAXS comme de SANS sont en accord avec une aug-
mentation du taux d’Y et de Ti avec la température et donc un taux d’oxygène très élevé
au début du traitement thermique. Pour le Ti, les données de SAXS anomale au seuil du

Ti (comme les données de SANS) indiquent une composition des nano-oxydes proche de

celle des Y2Ti2O7 dès 700℃, ce qui est cohérent avec les données de SAT (Fig. III.19). Les

données de SAS (via le scénario Fig. III.25) et de SAT convergent aussi pour indiquer un

léger enrichissement en Y (dans une proportion suffisamment faible pour ne pas faire

diverger la SAXS anomal) intervient à une température plus élevée, typiquement entre

700℃ et 900℃. Cette séquence d’enrichissement en Ti puis en Y, est cohérente avec les
valeurs des coefficients de diffusion trouvées dans la littérature, représentées figure III.26

montrant les longueurs de diffusion
√

Dt,D étant le coefficient de diffusion et t le temps.
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Par ailleurs, dans les nano-oxydes, le taux de Fe semble déjà être très bas dès 700℃,
car une augmentation de la concentration en Fe induirait une divergence encore plus

grande des données SAS par rapport aux données SAT. Le cas du chrome est plus com-
plexe. En effet, augmenter le taux de chrome permet une meilleure adéquation de la

densité SANS avec la densité SAT, mais dégrade l’adéquation des données SAXS avec

les données SAT. Les fonctions de corrélation du chrome montrent une certaine corré-

lation entre le Cr et l’Y, le Ti et l’O à partir de 1100℃. Il n’est pas impossible que cette

corrélation soit liée à la formation d’une coquille de chrome fréquemment observée au-
tour des nano-oxydes Y-Ti-O dans la littérature (voir section I.5 p. 22 du Chapitre I). La

difficulté à ajuster les données SAXS et SANS pourrait alors provenir de l’incompatibilité

d’une structure cœur-coquille avec le modèle utilisé (distribution lognormale de sphères

homogènes).

III.3.3 Stabilité lors du maintien à 1100℃

Une fois les nano-oxydes Y2Ti2O7 formés, une excellente résistance des nano-oxydes

à la coalescence est observée avec un accroissement quasiment nul même après 12 h à

1100℃ (Fig. III.4). Cette excellente stabilité peut certainement être attribuée (en partie au

moins) à la stabilisation de la nature des nano-oxydes en Y2Ti2O7. Il est aussi intéres-

sant de remarquer que la concentration d’Y en solution solide est d’environ 0,05 %at en

fin de traitement thermique (Fig.III.19). Ce taux d’Y dans la matrice est surprenant, car la

solubilité de l’Y dans une matrice Fe est très faible, 0,075 %at à 1320℃ [48] et 0,011 %at à

800℃ [49]. Cependant, Boulnat et al. ont trouvé une valeur similaire par méthode de sé-
paration maximum sur un volume de SAT extrait d’un acier ODS consolidé Fe-14Cr très

proche des nuances présentées ici [141]. Le Chapitre VI (p. 231) reprendra ces analyses

plus en détail, avec le support de simulations de précipitation réalisées avec le modèle

PreciSo. A ce stade trois hypothèses peuvent être évoquée :

■ un manque d’O dans la matrice ne permettant pas de faire précipiter l’ensemble

de lY ;

■ un effet de la courbure très importante des nano-oxydes (très petits), par l’éffet
Gibbs-Thomson (voir section I.6.1 p. 26 du Chapitre I) ;

■ un effet de la coquille de Cr, qui pourrait agir comme une barrière de diffusion.
Cette hypothèse restant très incertaine, car elle ne repose sur aucune observation

concrète du phénomène.

En prenant en compte tous ces résultats, l’évolution de fraction volumique des nano-

oxydes pendant le recuit a été tracée sur la figure III.27, suivant deux hypothèses :

■ une composition et une structure constante, considéré comme Y2Ti2O7 ou de
Y2TiO5 du début à la fin du traitement thermique (ce qui résultera en des valeurs
significativement erronées avant 900 - 1000℃). La présence de deux familles de
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nano-oxydes Y2Ti2O7 et Y2TiO5 conduirait à une valeur de fraction volumique

intermédiaire, en suivant une loi de mélange.

■ Une composition et une structure variable, suivant le scénario précédent, tracée
à partir de 700℃ où les densités numériques SAXS ont été recalées sur les densités

SAT (courbe violette ”SAXS - SAT”).

Pour les vitesses de chauffe 30℃/min et 10℃/min. Les fractions volumiques maximum at-

teignables en considérant l’Y comme élément limitant ont aussi été tracées pour Y2Ti2O7

et Y2TiO5. La diminution de la fraction volumique ”SAXS - SAT” pendant le maintien

qui peut être expliqué par une erreur statistique (les barres d’erreurs des points sont très

larges) (Fig. III.27).

Cela dit, même en prenant en compte les barres d’erreur, la valeur de fraction volu-

mique en fin de traitement n’atteint pas le maximum admissible calculé en considérant

que tous l’Y en solution solide se retrouve dans les précipités. En effet, la fraction volu-

mique final se retrouve à environ 2/3 de ce maximum en fin de traitement thermique, ce

qui est en bon accord avec la concentration de 0,05%at d’Y en solution solide (1/3 de l’Y

ajouté lors du broyage) mesurée grâces aux analyses SAT en fin de traitement thermique.

max. Y₂Ti₂O₇ (Y limitant)

max. Y₂TiO₅ (Y limitant)

max. Y₂Ti₂O₇ (Y limitant)

max. Y₂TiO₅ (Y limitant)

Y₂Ti₂O₇ 

Y₂TiO₅

Y₂Ti₂O₇ 
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FiguRe III.27 – Évolution de la fraction volumique apparentes sur l’échantillon CF-14Cr
mesuré in-situ à 30℃/min (en orange) et 10℃/min (en bleu) par SAXS avec l’hypothèse
de Y2Ti2O7 et Y2TiO5 du début à la fin du traitement thermique.

Finalement, l’échantillon CF-14Cr ayant subi un maintien en température de 12 h

à 1100℃ semble montrer un changement de phase des nano-oxydes de Y2Ti2O7 vers
Y2TiO5. Ce changement de phase a déjà été observé par Kim et al. lors d’expériences de
DRX ex-situ effectuées sur plusieurs états de recuits de poudres d’acier ODS Fe-9Cr (qui

comportait donc un changement de phase, absent de notre matériau) après un recuit de

4 h à 1150℃, le pic associé à l’Y2TiO5 devenait alors de plus en plus intense jusqu’à 30 h
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de maintien (voir Fig. I.13 p. I.13 du Chapitre I) [127]. Ici, le même mécanisme semble

être observé, mais mériterait une étude plus approfondie avec un nombre d’échantillons

plus important, à différents temps de maintien, ce qui sort du cadre de cette étude qui se

focalise sur la formation des nano-oxydes.

Un schéma récapitulatif du mécanisme global de formation des nano-oxydes, depuis

l’étape post-broyage jusqu’à un recuit à 1100℃ est représenté sur la figure III.28.
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FiguRe III.28 – Schéma proposant un mécanisme de précipitation pour les nano-oxydes
dans les aciers ODS Fe-14Cr-1W, tenant compte de toutes les observations expérimen-
tales réalisées.

RÉsumÉ de la section
Cette section a permis de remettre en perspectives les différents résultats is-
sus de diffusions aux petits angles et de sonde atomique topographique, elle
a permis notamment de comprendre :
■ La condition post-broyage se composant d’amas riches en Y, O et Ti
dans unemoindremesure, très certainement induits par les mécanismes com-
plexes de mouvement des atomes, lacunes et paires Y-lacune et O-lacune
montrant des interactions attractives poussant l’Y et le Ti à se réunir autour
des atomes d’O.
■ L’évolution de la chimie lors du traitement thermique montrant probable-
ment un fort changement de structure autour de 700 - 800℃ résultant en
une structure proche pyrochlore, potentiellement lacunaire jusqu’à 1000 -
1100℃.
■ La séquence d’enrichissement des nano-oxydes, d’abord en Ti entre la
condition post-broyage et 700℃, puis en Y entre 900 et 1100℃.
■ La nature des nano-oxydes à l’état consolidé (> 1100℃) principalement
Y2Ti2O7 pyrochlore avec une présence probable de nano-oxydes Y2TiO5.
■ La possible transformation de la nature des nano-oxydes de Y2Ti2O7 vers
Y2TiO5 sur de long temps de maintien (autour de 12 h).

122



CHAPITRE III. NANO-OXYDES & MICROSTRUCTURE : ODS FE-14CR

III.4 Évolution de la microstructure granulaire

Cette section a pour objectif d’observer l’évolution de la microstructure granulaire de

la nuance Fe-14Cr. Les résultats précédents seront utilisés afin de relier ces évolutions à
celles des nano-oxydes et d’obtenir ainsi une meilleure compréhension des phénomènes

d’épinglage des joints de grains et des dislocations par les nano-oxydes. À la fin de cette

section, une étude des anciens joints de poudres est présentée. En effet, ces anciens joints

de poudres représente une catégorie spéciale de joint de grains dans lesquels les compo-

sitions chimiques peuvent être très différente de celles présentes dans le reste de l’alliage.

Les figures III.29 et III.30 montrent les évolutions de tailles de grain (mesurées à

température ambiante) à plusieurs conditions de recuit interrompus de l’échantillonCF-
14Cr. Des histogrammes ont été calculés à partir de cartographies réalisées à deux gran-
dissements différents :

■ fort grandissement donnant la répartition des plus petits grains (<1 µm) ;

■ un grandissement plus faible donnant la répartition des plus gros grains (>1 µm).

Sur les histogrammes la classe ”non indexé” correspond à la fois à la fraction de grains

trop petits (aux faibles grandissements) et aux porosités / fissures présentes sur les ma-

tériaux, qu’il n’a malheureusement pas été possible de décorréler.
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FiguRe III.29 – Cartographies d’orientation des grains de l’échantillon CF-14Cr par
ASTAR à l’état post-broyage (a), par EBSD à l’état de recuit interrompu à 900℃ (b),
et image en FSD (c), et cartographies EBSD à l’état 1100℃ (d, e), avec les histogrammes
en fraction surfacique et de nombre associés.
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FiguRe III.30 – Cartographies d’orientation des grains de l’échantillon CF-14Cr par
EBSD à l’état de recuit jusqu’à 1100℃ et 1 h de maintien (a, b), et après 12 h de maintien
(d, e), avec les histogrammes en fraction surfacique et de nombre associé.
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La nuance non recuite (Fig. III.29a) montre une microstructure entièrement consti-

tuée de petits grains de taille nanométrique. La nuance recuite à 900℃ n’a pas pu être

cartographiée à faible grandissement à cause de sa petite taille de grain. Elle montre une

distribution bi-modale de taille de grains à fort grandissement (Fig. III.29b). Dans cette

condition de recuit, la fraction surfacique de grands grains d’environ 75 %. Cette frac-

tion surfacique de gros grains est ensuite plus élevée dans les conditions de recuit à plus

hautes températures, avec une valeur aux alentours de 90 %. La morphologie des zones

de petits grains semble aussi évoluer pendant le maintien en température à 1100℃. En

effet, des zones assez allongées sont visibles en début de maintien et semblent être plus

globulaires après 1 h de maintien. Après le traitement de 12 h à 1100℃ la fraction de

petits grains diminue visiblement (Fig. III.30d), ce qui se traduit par une diminution des

zones non-indexées sur l’histogramme de tailles en fraction surfacique à faible grandis-

sement (en gardant à l’esprit que celle-ci est aussi liée à la fermeture des porosités en

température). Après 1100℃ - 1 h, la microstructure est similaire à celles des aciers ODS

consolidés par CIC (voir Fig. I.5 p. 14 du Chapitre I).

Afin de caractériser l’évolution des tailles de grain et d’estimer l’évolution de la den-

sité de dislocations, des mesures de DRX in-situ ont aussi été réalisées jusqu’à ∼ 940℃

en suivant une chauffe à ∼ 10℃/min. Le protocole expérimental est détaillé dans la sec-

tion II.3.6 p. 79 du CHapitre II. L’analyse des images présentées en figure III.31, permet de

discriminer l’apparition d’une structure de grain bimodale ainsi que de donner quelques

éléments sur l’apparition et la dissolution de certaines phases de précipités grossiers

comme les carbures M23C6.

Une population de petits grains résulte en un anneau de diffraction continu assez

large qui est bien visible à l’état de départ. L’apparition de domaines de diffraction co-

hérents plus grands se traduit par l’apparition de spots sur l’image. Les spots les plus
intenses apparaissent aux alentours de 800℃, avec l’apparition de domaines cohérents
de diffraction de taille significatives à partir de 550℃ (produisant des spots de faible in-

tensité). Un spot intense peut être observé à 550℃, et pourrait être lié à l’apparition d’un

gros grain, mais aussi à la formation de carbures de chrome M23C6, du fait de sa posi-

tion légèrement décalée par rapport à la ferrite et de la température à laquelle il apparaît.

En effet, 550℃, correspond à la température où la coalescence des phases M23C6 com-

mence à être significative [170, 171]. De plus, la disparition de ce spot autour de 900℃,

est proche de à la température de dissolution de ces phases dans des alliages similaires

[109, 114, 167].
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FiguRe III.31 – Images de DRX in-situ montrant l’évolution de la figure de diffraction du
plan {1, 1, 0} de la ferrite sur l’échantillon CF-14Cr recuit à ∼ 10℃/min, les niveaux de
gris étant directement comparables d’une figure à l’autre.
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Les disparitions / apparition successives de spots entre 800℃ et 890℃ peuvent ré-

sulter de la croissance des gros grains, les plus gros absorbant les plus petits et causant

l’extinction de leurs pics de diffraction. Ces évolutions peuvent aussi être dues à la dila-

tation thermique de l’échantillon causant un déplacement de la zone d’analyse et donc

des grains analysés par le faisceau. En se basant sur des essais de calorimétrie réalisées

sur des matériaux proches [219], et sur la configuration utilisée pour l’expérience, la di-

latation thermique entre 800℃ et 900℃ permettre de conserver la grande majorité des

grains dans le faisceau.

Les figures de diffraction 2D ont été intégré afin de réaliser un ajustement des pics de

diffraction par des fonctions pseudo-Voigt. Les courbes d’intensité DRX obtenue après

intégration des images sont présentées sur la figure III.32. Les plan diffractant de la ferrite

qui ont été pris en compte pour l’analyse de Williamson-Hall suivante sont représentés.

Sur certain de ces pics des contribution parasite du four ou de carbures ont été retirés,

c’est le cas par exemple du pic {1, 1, 0} et {2, 1, 1} (voir Chapitre II section II.3.6 p. 79).

Pic du fourPic du four

{3, 1, 0}

{1, 1, 0} {2, 1, 1} {2, 2, 0}

{3, 2, 1}{2, 2, 2}

2θ (degré) 

2θ (degré) 

2θ (degré) 

2θ (degré) 

2θ (degré) 

2θ (degré) 

FiguRe III.32 – Évolution des pics de diffraction de la ferrite lors du traitement thermique
in-situ de l’échantillon CF-14Cr, l’intensité étant donné en échelle logarithmique.
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La figure III.33 montre l’évolution des tailles de cristallite obtenues par la méthode de

Williamson-Hall modifiée avec la valeur deR2 de la régression linéaire de l’équation II.30

p. 81 du Chapitre II (section II.3.6). Sur cette figure les erreurs de Poisson sur l’intensité

du point le plus intense du pic {110} de la figure de diffraction sont aussi représentées.

Ces erreurs permettent de discerner le début de la croissance anormale, car l’apparition

de pics intense sur l’image cause une dispersion des valeurs d’intensité intégrées. De

plus, la pression d’épinglage de Zener Fp des nano-oxydes a été calculée à partir de

la connaissance de leur rayon moyen (déterminé en SAXS in-situ Rm,SAXS , et de leur

densité numérique déterminée grâce aux mesures de sonde atomique NSAT , suivant la

formule ci-après (Eq. III.1) pour un modèle d’interface flexible [220]. Cette pression de

Zener a été a été normalisée par la valeur de l’énergie d’interface moyenne des grains de

ferrite γferrite qui est inconnue (bien que devant être proche de γferrite = 0, 5J.m−2

[20, 105]) et a été superposée aux courbes d’évolution des cristallites (Fig. III.33). Cette

courbe permet alors de représenter à la fois la croissance des domaines cohérents de

diffraction et la contribution des nano-oxydes à leur épinglage.

Fp = 6γferrite

(
4/3πR3

m,SAXS × NSAT

)2/3

πRm,SAXS

(III.1)
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FiguRe III.33 – Évolution pour l’échantillon CF-14Cr des tailles (diamètre) de cristallites
(a), densité de dislocations (b), avec les coefficients R2 de la régression linéaire employé
dans la méthode de Williamson-Hall (c), avec les des erreurs de Poisson calculées sur le
pics le point intense du pic de diffraction {1, 1, 0} (d), et réciproquement pour l’échantillon
CF-SsRft (e, f, g, h).

Sur ces courbes, l’apparition des premiers domaines cohérents aux alentours de 550℃

semble bien confirmée par une légère augmentation de l’erreur (Fig. III.33d) et un saut

brutal de la taille de cristallite. Avant ce saut, la taille de cristallite, correspondant donc

uniquement à la taille des plus petits grains, semble s’infléchir. Cette inflexion inter-
vient au même moment que l’augmentation de la pression de Zener et pourrait donc
être liée à l’ancrage des joints de grains par les nano-oxydes. Cette hypothèse semble
être en très bon accord avec les données de la nuance non renforcée montrant une ex-

plosion de la taille de grain vers 500℃. Il est aussi probable que la réorganisation des
dislocations dans le matériaux crée de nouveaux sous-joints de grains, réduisant ainsi
la taille des domaines cohérents. Après le saut lié à l’apparition des premiers gros grains,

le signal est dominé par les spots plus intenses et la croissance des plus gros grains doit

masquer la contribution des petits (moins intenses) qui ne sont donc plus observables. La
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superposition de ces deux contributions est très certainement la cause de l’augmentation

notable du bruit de mesure et de la diminution du facteur R2 de la régression linéaire

(Fig. III.33a et c). Sur la densité de dislocations (Fig. III.33b) l’augmentation de la pression

de Zener semble aussi avoir un impact. En effet, la chute de la densité de dislocations,
d’abord linéaire semble se stabiliser avec l’augmentation en température (visible sur

l’insert en échelle linéaire Fig. III.33b), alors qu’une tendance inverse est observé sur la

nuance non renforcée montrant une restauration / recristallisation complète vers 500℃

(Fig. III.33f).

Afin de caractériser les évolution des anciens Joints de Poudres (JdP) en température,

des cartographies ont été réalisées en microsonde à différentes conditions de recuit in-

terrompus. Ces cartographies sont présentées sur la figure III.34. Les conditions de recuit

700℃ - 5 h et 700℃ - 5 h suivi de 1100℃ - 1 h correspondent aux essais effectués dans

l’Annexe D p. D.

Sur ces cartographies il est intéressant de remarquer que la concentration de l’O est
plus élevée aux JdP, dès l’état post-broyage (Fig. III.34a, a’ et a”). Sur les conditions post-
broyage et 500℃, l’élément associé à l’O n’a pas pus être identifié. Il est possible que ces

enrichissements proviennent de l’oxydation de surface des grains de poudre avant leur

compaction à froid, et donc probablement d’un oxyde de Cr. Néanmoins, le Cr mesuré

par microsonde ne montre pas de sur-concentration au JdP. La formation d’un oxyde de

Fe reste envisageable. Après un recuit à 700℃ pendant 5 h, la concentration en Ti au
JdP augmente, et semble associée à l’O qui reste présent aux JdP (Fig. III.34c, c’ et c”).

La condition après palier de 700℃ –5 h et recuit de 1100℃ - 1 h montre très clairement
une association du Ti et de l’O aux JdP (Fig. III.34d, d’ et d”). Des zones déplétées en Ti
sont visibles à la proximité des JdP ce qui indique une ségrégation du Ti présent dans la

matrice vers les JdP. Après unmaintien à 1100℃pendant 12 h, des précipités globulaires
Ti-O se forment (Fig. III.34e, e’ et e”). Ces précipités sont certainement préférentiellement

localisés aux JdP dont certains apparaissent encore légèrement enrichis en Ti et O.
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FiguRe III.34 – Images issues d’analysesmicrosonde de l’échantillonCF-14Cr à plusieurs
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RÉsumÉ de la section
■ L’apparition des premiers domaines cohérents de diffraction de taille
significative lors de la chauffe (à 10℃/min) se situe autour de 550℃. Cette
apparition coïncide avec l’explosion de la taille de grain sur la nuance non
renforcée.
■ Avant 550℃, l’augmentation de la pression de Zener semble épingler les
plus petits grains dont la taille, d’abord en augmentation, semble se stabiliser.
Ce comportement étant probablement aussi causé par un réarrangement des
dislocations créant de nouveaux domaines cohérents de diffraction.
■ L’augmentation de la pression de Zener des nano-oxydes empêche la
restauration, bien visible autour de 500℃ sur la nuance non renforcée.
■ Entre 800 et 900℃ la croissance anormale des grains est très significa-
tive, ce qui empêche l’observation de la taille des petits grains par l’analyse
actuelle.

III.5 Conclusion du Chapitre III

Dans ce chapitre la cinétique de précipitation des nano-oxydes a été déterminée sys-

tématiquement lors d’un traitement thermique in-situ jusqu’à 1100℃ (température de

consolidation classique) avec une excellente résolution temporelle. Cette analyse a per-

mis d’identifier la présence d’inhomogénéités chimiques (amas de taille de l’ordre du

nanomètre) à l’état post-broyage. Lors de la chauffe une croissance des nano-oxydes
d’environ 0,1 nm/100℃ a été enregistrée à partir de 450℃ et indépendamment de la

vitesse de chauffe employée (10℃/min ou 30℃/min) et du procédé de broyage (broyage

CEA/LTMEx ou PLANSEE). À 1100℃, les nano-oxydes montrent une très bonne résis-
tance à la coalescence avec un rayon moyen de 1,3 nm du début à la fin du maintien en

température d’1 h et une augmentation de seulement 0,2 nm après 12 h de maintien.

Les évolutions de la composition chimique des nano-oxydes et de la matrice ont aussi

été explorées. Bien que beaucoup plus complexe, cette analyse a permis d’identifier que

les amas post-broyage sont riches en Y, O et Ti dans une moindre mesure. Ces amas
s’enrichissent en Ti et en Al (une impureté de l’alliage), augmente en fraction volu-
mique et évolues en structure entre la condition post-broyage et 700℃. Ces évolutions
continue jusqu’à environ 900 - 1000℃ où la concentration en Y de la matrice diminue

jusqu’à la valeur non négligeable de 0,05%at à 1100℃ (avant le maintien). Finalement,

à partir de 900 - 1000℃ la structure et la chimie des nano-oxydes semblent cohérente
avec la présence de Y2Ti2O7 pyrochlore potentiellement lacunaire au début, probable-
ment accompagnés de Y2TiO5 orthorhombique (démontrée par de multiples analyses
SAS et SAT). Après un longmaintien (ici 12 h) la nature des nano-oxydes pourrait évoluer

vers Y2TiO5 orthorhombique, bien que ce point nécessiterait d’avantages de mesures sur

d’autres échantillons pour vérifier sa reproductibilité.
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L’évolution de la microstructure granulaire a été déterminée lors de traitements DRX

in-situ donnant les résultats de taille de cristallites et une estimation de la densité de

dislocations avec une bonne résolution temporelle jusqu’à 900℃ sur un échantillon CF-
14Cr et un échantillon non renforcé CF-14CrSsRft. Ces mesures ont été complétées par
des images de la microstructure par EBSD et ASTAR. Cette analyse montre la forte in-
fluence des nano-oxydes sur la croissance des grains et sur la densité de dislocations
dès 500 - 550℃ empêchant une explosion de la taille de grain et la restauration comme
observée sur l’échantillon CF-14CrSsRft. C’est toutefois à ces températures que les pre-
miers domaine cohérent de diffraction apparaissent. À ∼ 800℃, la croissance anor-
male devient très significative avec l’apparition d’une population de grains grossiers

qui semble continuer à croître en absorbant les grains plus petits qu’eux même jusqu’à

arriver à 900℃, où l’évolution de ces grains est plus restreinte.
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Chapitre IV

Variations de la nature de la matrice :
aciers ODS ferritiques / martensitiques
Fe-9Cr-1W et Fe-11Cr

”Not all those who wander are lost.”
J. R. R. Tolkien, The Riddle of Strider poem

The Lord of the Rings : The Fellowship of the Ring (1954).
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Le chapitre précédent a permis de caractériser la formation des nano-précipités de-

puis la condition post-broyage jusqu’à l’état consolidé après un recuit d’une heure à

1100℃ sur une nuance d’ODS Fe-14Cr purement ferritique. Il a aussi permis d’appor-
ter quelques éléments de caractérisation sur l’évolution de la microstructure granulaire

pendant le recuit. Ce chapitre va appliquer une méthodologie similaire à l’étude de
deux nuances d’aciers ODS àmatrice ferritique / martensitique Fe-9Cr-1W et Fe-11Cr
comportant un taux de renfort similaire à la nuance de référence précédemment étudiée,
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correspondant à un ajout de 0,3%m de poudre Y2O3 et 0,3%m de poudre TiH2 pendant le

broyage. Ces nuances sont principalement étudiées pour les avantages qu’elles apportent

lors de l’élaboration des gaines. En effet, le changement de phase α → γ en température

permet le renouvellement de la structure granulaire de l’alliage et réduit de façon impor-

tante l’anisotropie de la pièce finie, notamment après filage (voir Chapitre I section I.3.2

p. 17). Il est donc tout aussi important de caractériser les mécanismes de précipitation

ayant lieu dans ces alliages. L’objectif de ce chapitre est donc de comprendre l’influence
de ce changement de matrice sur la précipitation des nano-oxydes.

IV.1 Cinétique de précipitation

Cette section a pour objectif la caractérisation de la cinétique de précipitation des

échantillons CF/Filé/CIC-9Cr et CF-11Cr provenant d’un broyage CEA/LTMEx. Ces

échantillons sont complétés par des échantillons filés provenant d’un broyage PLAN-

SEE (Filé-9Cr-PLANSEE et Filé-11Cr-PLANSEE), permettant de déterminer l’influence
du procédé de broyage sur ces nuances 9/11Cr à l’état final. Les résultats présentés dans

cette section sont principalement issus de SAXS (in- et ex-situ), complétés par des me-

sures de microscopie MET. De façon similaire au chapitre précédent, seuls les résultats

de rayons moyens seront traités dans un premier temps et les résultats de fraction vo-

lumique et densités de précipités seront analysés au regard des informations chimiques

disponibles sur la nano-précipitation.

Pour la nuance CF-9Cr, la cinétique de précipitation a été capturée par des mesures
de SAXS in-situ réalisées au synchrotron ESRF, dans les mêmes conditions que la nuance

CF-14Cr, mais à une seule vitesse de chauffe : 30℃/min. L’effet d’une vitesse de chauffe
de 10℃/min a été observée en SAXS de laboratoire pour les échantillons CF-9Cr et pour
la nuance CF-11Cr, par des mesures in-situ. Pour compléter ces mesures in-situ, des
mesures ex-situ ont été réalisées, principalement au synchrotron PSI et par SAXS de

laboratoire, sur des échantillons recuits dans un four différent sous atmosphère inerte

d’Ar.

Des images MET ont été réalisées sur l’échantillon CF-9Cr après une rampe de tem-
pérature à 30℃/min et 1 h de maintien à 1100℃ (réalisée in-situ à l’ESRF) ainsi que sur

l’échantillon Filé-9Cr-PLANSEE-1. Ces micrographies sont présentées sur la figure IV.1.
Sur l’échantillon CF-9Cr le rayon moyen de précipité a été extrait par analyse d’image
(voir Chapitre II section II.3.5 p. 76) donnant une valeur de 2,6 nm (1543 nano-oxydes

au total) avec un écart-type entre les différentes images exploitées (4 images) de 0,5 nm.

Comme pour les nuances 14Cr, la dispersion des nano-oxydes semble proche entre la

nuance filée et la nuance CF.
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25 nm 25 nm

Filé-9Cr-PLANSEE-1CF-9Cr - 1100℃ - 1h (30℃/min)

(a) (b)

FiguRe IV.1 – Images MET de l’échantillon CF-9Cr après recuit in-situ de 1100℃ - 1 h
avec une vitesse de chauffe de 30℃/min (a) et de l’échantillon Filé-9Cr-PLANSEE-1 (b).

Les courbes d’intensité SAXS sont présentées sur la figure IV.2. Certaines de ces

courbes ont été artificiellement décalées d’une décade afin de mieux discerner les évolu-

tions entre les courbes. Cette représentation concerne essentiellement les résultats ob-

tenus en laboratoire qui montrent un niveau de bruit supérieur. Sur ces courbes, il est

possible d’observer que les échantillonsCF-9Cr etCF-11Cr présentent dans la condition
post-broyage des fluctuations chimiques de très petites tailles assimilables à des amas,

comme pour la nuance CF-14Cr (Fig. IV.2a et b). L’évolution de la contribution de Porod
est aussi cohérente avec les mesures effectuées précédemment sur les nuances CF-14Cr,
montrant au début du traitement thermique une pente (en échelle logarithmique) proche

de q−3, cohérente avec une contribution majoritaire d’une forte densité de dislocations,

et à la fin du traitement thermique une pente proche q−4 cohérente avec une contribution

majoritaire de gros précipités ou de porosités.

137



CHAPITRE IV. MATRICE FERRITIQUE / MARTENSITIQUE : ODS FE-9/11CR

In
te

ns
it

é 
no

rm
al

is
ée

Fe
-1

1C
r

Fe
-9

C
r-

1W

CIC-9Cr

Filé-9Cr

Compactés à Froid Compactions classiques

Filé-11Cr-PLA
NSEE

post-broyage

CF-14Cr-SsRft

CF-14Cr-SsRft

1100℃
 - 1h

1100℃

1100℃

700℃

700℃
500℃

500℃

post-broyage

Filé-9Cr-PLANSEE-1

Filé-9Cr-PLANSEE-2

(a) (d)(b)

(e)
In-situ (ESRF) In-situ Ex-situ

Ex-situ

30°C/min 10°C/min

1100℃

700℃

500℃post-broyage

(c)

In-situ

10°C/min

In
te

ns
it

é 
no

rm
al

is
ée

CF-14Cr-SsRft

FiguRe IV.2 – Évolution de l’intensité SAXS I(q) sur l’échantillon CF-9Crmesuré in-situ
à l’ESRF à 30℃/min (a), CF-9Cr mesuré au laboratoire SIMaP à 10℃/min (b), CF-11Cr
in-situ mesuré au laboratoire SIMaP à 10℃/min (c), CIC-9Cr mesuré à l’ESRF (d), Filé-
9Cr, Filé-9Cr-PLANSEE-1/2 et Filé-11Cr-PLANSEE mesurés à l’ESRF pour les nuances
Fe-9Cr et à PSI pour la nuance Fe-11Cr (e).

L’évolution des rayonsmoyens est présentée sur la figure IV.3 comparant les nuances

CF-9Cr, CF-11Cr et CF-14Cr sur le même graphe. Les températures de début (AC1 =
890řC) et de fin (AC3 = 960řC) de transformation de phase α → γ sont indiquées sur

les courbes par des traits rouges verticaux. Ces températures ont été déterminées par une

mesure de calorimétrie effectuée sur l’échantillon CIC-9Cr à une vitesse de chauffe de
10℃/min présentée sur la figure IV.4. Les résultats de cette mesure sont en accord avec

la littérature qui montre que l’introduction de nano-oxydes augmente la température de

fin de transformation α → γ assez significativement par rapport à l’acier Fe-9Cr non

renforcé [105] [106].
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FiguRe IV.3 – Évolution des rayons moyens des échantillonsCF/CIC/Filé-9Cr, Filé-9Cr-
PLANSEE-1/2, CF-11Cr, Filé-11Cr-PLANSEE et CF-14Cr à titre de référence, détermi-
nés par SAXS à l’ESRF pour une vitesse de chauffe de 30℃/min (a), et en laboratoire et
au synchrotron PSI pour une vitesse de chauffe de 10℃/min (b).
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FiguRe IV.4 – Résultat de calorimétrie réalisée sur un échantillon de poudre ODS Fe-
9Cr dans la condition post-broyage correspondant aux échantillons CF/CIC/Filé-9Cr
pendant la montée en température à 10℃/min (a) et pendant le refroidissement à environ
30℃/min (b).

Il est intéressant de remarquer que l’évolution du rayon moyen des échantillons CF-
9Cr et CF-11Cr au début du traitement thermique est très similaire à celle de la nuance
CF-14Cr, montrant une vitesse de croissance des précipités de 0,1 nm/℃ jusqu’à la tem-

pérature de fin de transformation α → γ (AC3), pour les deux vitesses de chauffe. Après

cette température, la vitesse de croissance des nano-oxydes est significativement plus
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importante qu’avant, comme le montre la figure IV.5a pour la chauffe à 30℃/min. De ce

fait, le rayon moyen des précipités sur les nuances CF-9Cr et CF-11Cr est plus impor-
tant en fin de traitement que celui des nuances purement ferritiques CF-14Cr. Le rayon
moyen en fin de rampe est alors de ∼1,6 nm pour la nuance CF-9Cr (quel que soit sa
vitesse de chauffe), de∼2 nm pour la nuanceCF-11Cr (mesurée uniquement à 10℃/min)
contre ∼1,2 nm pour la nuance CF-14Cr.

Pendant le maintien à 1100℃, le mûrissement d’Ostwald (ou coalescence) des nano-

oxydes est visible sur la courbe représentant dRm
dT

en fonction de 1
Rm2 , et est caractérisé

par un régime linéaire (Fig. IV.5c). Ce régime linéaire (à température constante) provient

de l’équation d’accroissement de précipités sphériques en phase de coalescence présen-

tée dans le Chapitre I (Eq. I.7 p. 26). Avec cette représentation, la pente de la droite sera

proportionnel à la vitesse de coalescence. De ce fait, permet de vérifier que la coales-

cence sur la nuance CF-9Cr est significativement plus importante que celle de la nuance
CF-14Cr (Fig. IV.5b). Il peut aussi être remarqué que la régression linaire de la nuance

CF-9Cr ne passe pas par (0,0). Ceci pourrait indiquer que la phase de croissance des nano-
oxydes n’est pas encore totalement terminée sur cette nuance. Le rayon moyen après le

maintien à 1100℃ de la nuance CF-9Cr est alors de 2 nm. Le rayon moyen de l’échan-

tillon CF-11Cr après chauffe à 10C°/min et maintien de 1100℃ - 1 h est d’environ 2,4 nm,

ce qui est supérieur au rayon moyen mesuré sur l’échantillon CF-9Cr. Les valeurs rele-
vées sur les échantillons Filés/CIC-9Cr sont dans l’ensemble cohérentes avec les valeurs
des échantillons CF en fin de traitement bien qu’un peu plus dispersées que ce qui avait

été mis en évidence sur les nuances purement ferritiques Fe-14Cr-1W. L’échantillon

Filé-11Cr-PLANSEE présente cependant une taille différente des échantillons CF-11Cr
en fin de traitement thermique avec un rayon moyen de seulement 1,7 nm (contre 2,4 nm

pour la nuance CF-11Cr).
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FiguRe IV.5 – Évolution de la vitesse de croissance des nano-oxydes sur les échantillons
CF-9Cr etCF-14Cr exprimée en nm/100℃ pendant la montée en température à 30℃/min
(a) et représenté par dRm

dT
en fonction de 1

Rm2 pendant le maintien à 1100℃ pour la nuance
CF-14Cr (b), et CF-9Cr (c), le pré-facteur de l’équation I.7 ayant été dénommé Acoal

RÉsumÉ de la section
La cinétique de croissance des précipités a été déterminée sur les nuances
CF-9Cr et CF-11Cr, cette analyse a permis de montrer :
■ Des cinétiques de croissance très similaires pour les nuances CF-9Cr, CF-
11Cr et CF-14Cr jusqu’à la température AC3 (fin de transformation α → γ
de la matrice) vers 960℃.
■ Une forte croissance des précipités dans la matrice γ, avec un écart de
taille notable en fin de rampe de température (1,6 nm pour le CF-9Cr et 2 nm
pour le CF-11Cr).
■ Une augmentation du rayon moyen pendant le maintien en température,
qui semble cohérent avec un mécanisme demûrissement d’Oswald, bien que
les mesures de fraction volumique soient nécessaires pour confirmer cette
hypothèse.
■ Une faible influence de la vitesse de chauffe constatée sur la nuance CF-
9Cr.
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IV.2 Évolution de la chimie des nano-oxydes

Dans cette section les évolutions de la composition chimique des nano-oxydes pen-

dant le traitement thermique sur les nuances ferritiques / martensitiques seront décrites

pour la nuance Fe-9Cr. Le nombre de points de mesures est néanmoins légèrement ré-
duit par rapport à l’étude menée sur la nuance Fe-14Cr. La chimie de la nuance Fe-11Cr
ne sera caractérisée que dans la condition consolidée et ne sera pas étudiée en sonde ato-

mique tomographique. De ce fait, cette section est divisée en deux sous-sections traitant

d’abord des résultats sur la nuance Fe-9Cr, puis des résultats sur la nuance Fe-11Cr.

IV.2.1 Résultats de la nuance Fe-9Cr-1W

Résultats de diffusion aux petits angles

L’évolution de l’intensité intégrée provenant de la contribution des nano-oxydes me-

surée en SAXS anomal au seuil de l’Y sur l’échantillon CF-9Cr recuit à 30℃/min est

représentée sur la figure IV.6. Sur ce graphique, les températures AC1 et AC3 ont été

reportées. Avant AC1, l’allure de la courbe d’intensité intégrée est très semblable aux

mesures réalisées sur la nuance CF-14Cr (voir Fig. III.6 p. 92). Un signal anomal est

détecté dès l’état post-broyage sur l’échantillon réalisé ex-situ, indiquant encore une

fois la présence d’amas riches en Y. Le signal Q0 augmente jusqu’à environ 600-700℃

pouvant indiquer une augmentation de la fraction volumique des nano-oxydes (germi-

nation / croissance) et/ou des changements de compositions chimiques et de structure

des nano-oxydes. La courbe montre ensuite une pente descendante, de façon très simi-

laire à la nuance CF-14Cr, marquant probablement une transformation de la nature des
nano-oxydes. En effet, une dissolution des nano-oxydes à ces températures entraînant

une diminution de fraction volumique est très peu probable. Entre AC1 et AC3 la trans-

formation de phase doit induire une très légère variation de l’intensité intégrée du fait

de la variation de volume atomique moyen de la matrice. En pratique, cette variation

du volume atomique moyen est très faible au changement de phase. En effet, à 900℃

vα = 12, 27 Å3 et vγ = 12, 25 Å3 soit un écart de seulement 0,02 Å3 [221]. Cet écart

implique une variation d’intensité intégrée tout à fait négligeable par rapport au bruit

de mesure.
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FiguRe IV.6 – Évolution de l’intensité intégrée provenant de la contribution des nano-
oxydes de l’échantillon CF-9Cr observée in-situ au synchrotron ESRF.

Des mesures de SAXS anomal au seuil du Ti ont été réalisées ex-situ au synchrotron

PSI sur des échantillonsCF-9Cr pour plusieurs conditions de recuit interrompus. Seul un
échantillon sur 7 a pu être exploité après les mesures, car les autres figures de diffusion

étaient de trop mauvaise qualité. Il s’agit de l’échantillon CF-9Cr ayant suivi un traite-
ment thermique interrompu à 700℃, avant la transformation de phase α → γ, après une

chauffe à 10℃/min. Cet échantillon montre un rayon moyen de précipités de 1,18 nm, ce

qui est légèrement au-dessus des rayons moyens déterminés à l’ESRF, comme pour les

mesures réalisées dans le Chapitre III. Le facteur anomal a été déterminé à fT i
A = −85.1

ce qui est plus proche de la phase Y2TiO5 (Tab. IV.1). Néanmoins, comme la chimie et

la structure semblent changer de façon significative à ces températures il est difficile de

tirer une conclusion de cet unique point à 700℃.
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Table IV.1 – Couples précipités - matrice pris en compte pour les analyses anomales
pour une matrice Fe-9Cr-1W dans la phase ferritique (Fe − α) et austénitique (Fe − γ).

Phases Matrice
α

Matrice
γ

Y2O3-
CC

Y2O3-
monoc.

Y2Ti2O7 Y2TiO5 YTiO3 YTi2O6

Vatm,ppt

(Å3)
11,70
(20℃)

12,25
(900℃)

14,90 13,71 11,69 13,36 11,55 11,41

fY
A

(Fe-α)
- - -69,8 -63,2 -90,8 -86,1 -80,4 -132,7

fY
A

(Fe-γ)
- - -66,0 -59,8 -84,4 -80,7 -74,6 -122,5

fT i
A

(Fe-α)
- - - - -62,6 -97,4 -53,4 -60,0

fT i
A

(Fe-γ)
- - - - -56,7 -87,6 -48,1 -55,3

L’évolution du facteur anomal au seuil de l’yttrium a été déterminé au synchrotron

ESRF in-situ pendant la chauffe (Fig. IV.7) en suivant le même protocole que celui dé-

crit dans le Chapitre III section III.2 p. 90. Au changement de phase α → γ les fac-

teurs anomaux théoriques ont été recalculés du fait du léger changement de volume

atomique moyen de la matrice. Comme ce changement de phase s’effectue dans une

plage de température d’environ 70℃ entre AC1 = 890řC et AC3 = 960řC pendant la-

quelle la fraction de phase de ferrite fα et d’austénite fγ évolue, le volume atomique

moyen de la matrice suit donc une loi de mélange dans cette plage de température

Vatm,mat(T ) = fα × Vatm,α(T ) + fγ × Vatm,γ(T ). Il est donc impossible de décrire fi-
dèlement les facteurs anomaux théoriques dans cette plage de température sans avoir

une connaissance précise de l’évolution des fractions de phase en température. De ce

fait, les facteurs anomaux théorique n’ont été représentés qu’avant AC1 et après AC3, en

considérant que la fraction de phase fα est négligeable après AC3. Comme précédem-

ment, une enveloppe a été représentée autour du facteur anomal, permettant de prendre

en compte l’erreur associée à l’utilisation de deux énergies au lieu de 6.
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FiguRe IV.7 – Évolution du facteur anomal au seuil de l’Y mesuré au synchrotron ESRF
sur l’échantillon CF-9Cr lors d’un traitement thermique jusqu’à 1100℃ avec une vitesse
de chauffe de 30℃/min, les échantillonsCIC-9Cr, Filé-9Cr, Filé-9Cr-PLANSEE-1 et Filé-
9Cr-PLANSEE-2 étant aussi représentés.

Comme pour les échantillons CF-14Cr, le facteur anomal en début de traitement

apparait très bruité. Cette zone bruitée correspond certainement à une gamme de tem-

pérature où la structure et la chimie des nano-oxydes évoluent de façon importante. Le

bruit de mesure diminue ensuite très nettement pendant le maintien en température à

1100℃. A cette température, la matrice doit être principalement austénitique et les fac-

teurs anomaux théoriques ont donc été recalculés en conséquence. Le facteur anomal

semble se stabiliser aux alentours du facteur anomal théorique de Y2Ti2O7, dans une

zone pouvant aussi correspondre aux phases Y2TiO5 orthorhombique ou YTiO3. Le fac-

teur anomal après traitement thermique mesuré à 6 énergies ex-situ (indiqué par une

étoile verte) semble aussi cohérent avec ces phases. Les résultats de SAXS anomal au

seuil de l’Y sur les nuances filés ou CIC montrent une plus grande dispersion. La nuance

CIC-9Cr en particulier montre un facteur anomal plus proche de YTi2O6, ce qui n’a ja-

mais été observé sur les mesures précédentes.

Afin de compléter ces mesures chimiques réalisées en diffusion de rayons-X aux pe-

tits angles, des mesures SANS ont été réalisées après des traitements thermiques inter-

rompus à 700℃, à 1100℃ et après un traitement de 1 h à 1100℃. Les vitesses de chauffe

pour ces trois échantillons sont de 10℃/min. Comme très peu de mesures réalisées au

synchrotron PSI ont fonctionné, il n’a pas été possible de réaliser des ajustements si-

multanées SAXS - SANS sur les mêmes échantillons. De ce fait, les mesures étant jugées
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suffisamment reproductibles d’un traitement thermique à l’autre, les ajustements simul-

tanés ont été réalisés avec les mesures in-situ au synchrotron ESRF, et présentées sur

la figure IV.8. L’erreur commise par l’utilisation de deux échantillons similaires au lieu

du même échantillon est difficilement estimable sur cette nuance précise. Néanmoins,

quelques essais d’ajustements simultanés ont pu être réalisés sur la nuance CF-14Cr en
utilisant les mêmes échantillons SAXS-SANS et utilisant un échantillon similaire mais

différent (réalisé in-situ). Ces essais ont montré une erreur relative sur la valeur d’inten-

sité intégrée d’au maximum 13% (6 % en moyenne), et une erreur relative sur le rayon

moyen d’au maximum 8% (3 % en moyenne) ce qui doit aussi être l’ordre de grandeur

des erreurs commises sur les échantillons CF-9Cr. Les évolutions des rayons moyens
et de l’intensité intégrée sont représentées sur la figure IV.9. L’évolution des rayons

moyens est très similaire aux données SAXS. L’évolution de l’intensité intégrée montre

une tendance strictement décroissante assez similaire à l’évolution trouvée sur la nuance

CF-14Cr.
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700℃

1100℃

1100℃ - 1h
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1100℃

1100℃ - 1h

(a) (b)

(c) (d)

FiguRe IV.8 – Évolution des courbes d’intensité SANS sur l’échantillon CF-9Cr à trois
conditions de recuit (chauffe à 10℃/min), montrant la contribution nucléaire (a), la
contributionmagnétique (b), et les courbes d’intensité SAXS ayant servi aux ajustements
simultanés SAXS - SANS nucléaire (c), et magnétique (d).
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(a) (b)

FiguRe IV.9 – Évolution du rayon moyen des précipités mesurés par SANS avec ajuste-
ments simultanés SAXS (a) et de l’intensité intégrée (b) sur l’échantillon CF-9Cr.

Les comparaisons de contrastes entre la SAXS et la SANS nucléaire et magnétique

sont présentés sur la figure IV.10. Les valeurs des ratios théoriques sont récapitulées

dans le tableau IV.2. Sur ce graphique, toutes les mesures ont été réalisées à tempéra-

ture ambiante (après traitement thermique) et donc seule la phase α de la matrice est

considérée. Les comparaisons de contrastes SANS nucléaire - SAXS montrent une va-

leur entre les phases Y2TiO5 et Y2Ti2O7. A la fin du traitement thermique, ces ratios

de contrastes semblent montrer la présence majoritaire de Y2TiO5. La chimie des nano-

oxydes présents à la condition de recuit 700℃ est cependant plus incertaine car elle ne se

situe dans aucun des domaines connus. Comme pour la nuance CF-14Cr, les valeurs de
ratios magnétiques mesurés semblent manquer de cohérence avec les ratios théoriques.

Comme discuté dans le chapitre III section III.2.2, p. 95, il est possible que ces incohé-

rences soient dues à un manquement à l’hypothèse de trou magnétique des précipités,

surtout dans les états les moins recuits. A l’état final, le ratioAX/N,mag semble cependant

cohérent avec la phase Y2Ti2O7. Sur les valeurs de contrastes expérimentales, des barres

d’erreurs ont été calculées en prenant en compte l’incertitude sur la densité relative des

échantillons, définie comme étant égale à 80% ± 5%.
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Table IV.2 – Valeurs des ratios de contrastes SAXS / SANS et des rapports A pour dif-
férents couple matrice - précipités pour une matrice ferritique Fe-9Cr-1W.

Précipités Y2O3-CC Y2O3-
monoc.

Y2Ti2O7 Y2TiO5 YTiO3 YTi2O6

∆ρ2
nuc

(cm−4)
×1021

1,00 0,77 1,40 1,39 1,45 1,67

∆ρ2
mag

(cm−4)
×1021

2,09 2,09 2,09 2,09 2,09 2,09

AX/N,nuc

×10−45
12,2 12,4 7,6 9,2 6,1 7,6

AX/N,mag

×10−45
5,8 4,6 5,1 6,1 4,2 6,1

A 3,1 3,7 2,5 2,5 2,4 2,2

Y₂O₃-monoc.
ou Y₂O₃-CC 

Y₂TiO₅
ou YTi₂O₆
ou Y₂O₃-CC 

Y₂O₃-monoc.
ou YTiO₃  Y₂Ti₂O₇

ou YTi₂O₆

Y₂Ti₂O₇YTiO₃  

Y₂TiO₅

(a) (b)

FiguRe IV.10 – Évolution des ratios de contraste sur l’échantillon CF-9Cr montrant les
comparaisons SAXS / SANSnuc (a) et SAXS / SANSmag (b).

Le rapport A a aussi été déterminé en utilisant les contrastes SANS nucléaire et ma-

gnétique et a été représenté sur la figure IV.11. Comme pour les mesures réalisées sur la

nuanceCF-14Cr, les incertitudes sur ces rapports sont assez élevées et ne permettent pas
de trancher sur la présence d’une phase Y-Ti-O plutôt qu’une autre. Cependant, les ré-

sultats sont suffisamment éloignés des rapports A théoriques correspondant aux phases

Y2O3 cubique centré et monoclinique ne contenant pas de Ti pour exclure la présence

majoritaire de ces phases.
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Y₂O₃-monoc.

YTi₂O₆

Y₂Ti₂O₇ ou Y₂TiO₅ ou   YTiO₃  

Y₂O₃-CC 

FiguRe IV.11 – Évolution des rapports A sur l’échantillon CF-9Cr.

Résultats de sonde atomique tomographique

Des analyses SAT ont été réalisées sur trois conditions : post-broyage, recuit inter-

rompu à 700℃ et recuit interrompu à 1100℃ (avant le maintien). Ces analyses seront

présentées en suivant la méthodologie introduite dans le Chapitre II section II.3.4 p. 74.

Les visualisations des volumes aux différents états sont représentées sur la figure IV.12

et IV.13, cette dernière figure se concentrant sur le volume dans la condition 1100℃.

Tous ces échantillons ont été réalisés à une vitesse de chauffe de 10℃/min dans le four

de SAXS in-situ (et mesurés en laboratoire). Les deux volumes post-broyages présen-

tés sur la figure IV.12 ont été extraits du même échantillon, dans une zone très proche,

contrairement aux expériences réalisées sur la nuance CF-14Cr où deux échantillons

distincts avaient été utilisés. Les nombres d’atomes totaux des volumes ont été reportés

sur les figures. Le nombre d’atomes une fois les joints de grains exclus est aussi indi-

qué puisque l’essentiel des analyses réalisées par la suite utilise cette configuration sans

joints de grains.

Sur les deux mesures réalisées dans la condition post-broyage, des amas riches en Y

et en O sont visibles, de façon assez similaire aux analyses effectuées sur les échantillons

CF-14Cr. Cependant, quelques précipités riches uniquement en Ti et en O ont aussi été

trouvés. Ces précipités sont visiblement présents en moindre densité et semble légè-

rement plus gros (ce qui peut aussi être un artéfact de reconstruction). Cette deuxième
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population de précipités n’avait pas été observée sur les deux échantillonsCF-14Cr post-
broyage. Il est possible que la zone observée corresponde à une zone proche d’un ancien

joint de poudre. En effet, la concentration d’oxygène aux anciens joints de poudres a

été déterminée plus importante sur la nuance CF-14Cr (voir Chapitre III section III.4

p. 123). La formation d’oxydes de titane étant observée avec certitude après un recuit

de 1100℃ - 12 h, mais étant possiblement présent bien avant. Sur l’échantillon CF-9Cr
recuit à 700℃, les nano-oxydes sont plus clairement discernables et cette condition de

recuit est encore une fois très similaire à l’état CF-14Cr recuit à 700℃ (Fig.III.15 p. 100).

Quelques précipités légèrement plus grossiers riches en Ti et en O peuvent aussi être

observés dans ce volume CF-9Cr recuit à 700℃. La condition de recuit 1100℃ présente

trois grains avec leurs joints de grains formant une jonction triple. Un oxyde de titane se

situe sur la jonction triple, un proxigramme a été calculé sur ce précipité et est présenté

sur la figure IV.13a. Bien que l’oxygène ne puisse pas être quantifié avec une précision

suffisante pour conclure sur la stœchiométrie du précipité, l’identification d’un oxyde de

titane ne fait aucun doute. Cet oxyde semble aussi contenir une petite fraction d’atomes

identifiés comme du silicium, pouvant aussi être de l’azote. Effectivement, le pic du sili-

cium et de l’azote se superposent parfaitement sur le spectre de masse.

Deux parties distincts sont présentes sur le volume de sonde présenté sur la figure IV.13.

En effet, la partie située à droite semble être constituée de nano-oxydes plus petits et

probablement plus denses que les nano-oxydes présents sur la partie située à gauche.

De plus, ces deux parties présentent une concentration en C visiblement différentes.

Un profil de composition a été réalisé dans une direction orthogonale au joint de grain

(Fig. IV.13b). Ce profil de concentration permet de mettre en évidence un enrichisse-

ment en Cr important avec une composition maximum ∼ 21,8 %at de Cr au joint de

grain contre une composition moyenne autour de 9,5 %at dans la matrice. La concen-

tration en C apparaît assez clairement différente entre les deux parties de la pointe la

concentration de la partie droite étant très faible. Du fait de cette concentration en C

faible, il est possible que la partie droite de la pointe soit un grain de ferrite non trans-

formé en austénite en température. La partie gauche de la pointe représenterait alors un

grain d’austénite entre 890 et 960℃, comme cela doit être le cas pour la grande majorité

des grains. La vitesse de refroidissement pour cet échantillon étant rapide (> 1℃/sec),

la majorité des grains s’étant transformés en austénite doivent se transformer en mar-

tensite selon les données disponibles sur ces nuances (document interne CEA [222]). La

présence d’un grain martensitique expliquerait cette différence forte sur le taux de car-

bone (aucun revenu d’homogénéisation n’a été effectué avant de prélever la pointe SAT).

Partant de cette hypothèse, la partie de gauche sera dénommée γ et la partie de droite

sera dénommée α en référence à leur transformation de phase respective, même si les

deux grains sont de phase α (ou α′) à température ambiante. Ces deux parties ont été

séparées et analysées indépendamment pour le calcul de la densité numérique d’amas,
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~20 nm(a) CF-9Cr - post-broyage (1)
3,6 M d’ions  |  3,3 M d’ions sans JdG

(c)  CF-9Cr - 700℃
37,7 M d’ions (pas de JdG)

(b)  CF-9Cr - post-broyage (2)
20,9 M d’ions  |  11,2 M d’ions sans JdG

Y, YO Y, YO

Ti, TiO, TiO2

Ti, TiO, TiO2

O, FeO, CrO

O, FeO, CrO, 
SiO, WO, AlO, 
YO, TiO, TiO2

Y, YO Y, YO

Ti, TiO, TiO2

Ti, TiO, TiO2

O, FeO, CrO

O, FeO, CrO, 
SiO, WO, AlO, 
YO, TiO, TiO2

Y, YO Y, YO

Ti, TiO, TiO2

Ti, TiO, TiO2

O, FeO, CrO

O, FeO, CrO, 
SiO, WO, AlO, 
YO, TiO, TiO2

FiguRe IV.12 – Visualisation des reconstructions 3D montrant une coupe d’environ
10 nm d’épaisseur des échantillons CF-9Cr à l’état post-broyage sur deux échantillons
différents (a, b), et recuit à 700℃ (c).
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FiguRe IV.13 – Visualisation des reconstructions 3D montrant une coupe d’environ
10 nm d’épaisseur d’un échantillonCF-9Cr dans la condition de recuit 1100℃mettant en
évidence les deux parties α et γ du volume, avec le proxigramme réalisé dans le précipité
Ti-O central (a), et un profil de concentration orthogonal à un joint de grain séparant les
grains α et γ (b).
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pour les mesures de compositions chimiques de la matrice (DIAM) et pour les analyses

des fonctions de corrélation.

La figure IV.14 montre l’évolution de la densité numérique SAT, de la densité numé-

rique apparente SAXS réalisées en in-situ et de la densité numérique apparente SANS

(nucléaire et magnétique). Pour le calcul des densités apparentes SAXS et SANS, les

précipités ont été considérés comme étant entièrement de nature Y2TiO5, et non pas

Y2Ti2O7 comme pour l’étude menée sur l’échantillon CF-14Cr. Ce choix a été fait en

tenant compte des résultats de SAXS anomal et des comparaisons de contrastes SAXS/-

SANS réalisés précédemment. Cela dit, les densités apparentes Y2TiO5 et Y2Ti2O7 se

révèlent de toute façon très proches avec NY2T i2O7 ≃ 1, 2 × NY2T iO5 . Sur ces courbes, les

deux vitesses de chauffe ont été mélangées puisque les échantillons SAT ont été chauf-

fés à 10℃/min et l’échantillon CF-9Cr SAXS a été chauffé à 30℃/min. Néanmoins, nous
avons montré que la vitesse de chauffe dans cette gamme de 10 à 30℃/min a une in-

fluence très faible sur la cinétique de précipitation et l’utilisation de ces deux vitesses

sur la même courbe semble donc raisonnable. Les températures de transition de phase

AC1 et AC3 ont été reportées et les densités apparentes n’ont pas été calculées dans cet

intervalle étant donné que les fractions de phases sont inconnues. Pour les résultats SAT

à la condition de recuit 1100℃, les densités numériques mesurées dans les deux grains

α et γ présentées précédemment sont illustrées.

A
C

A
C

γ

α

FiguRe IV.14 – Évolution des densités numériques mesurées par SAT, SAXS et SANS
(magnétique et nucléaire) sur l’échantillonCF-9Cr, les résultats sur les échantillonsCIC-
9Cr, Filé-9Cr, Filé-9Cr-PLANSEE-1 et Filé-9Cr-PLANSEE-2 sont aussi reportés à la fin
du graphique.
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Encore une fois, les résultats de la partie de la courbe avant la température AC1

sont très semblables aux résultats trouvés précédemment sur la nuance CF-14Cr (voir
Fig. III.17 p. 103). Seules les densités numériques SANS à 700℃ semblent légèrement

plus élevées sur l’échantillon CF-9Cr par rapport à la mesure effectuée sur la nuance
CF-14Cr. Sur la portion de la courbe située avant 1100℃, les densités numériques SAT
et SAS divergent ce qui indique encore une fois un écart de chimie ou structure avec les

précipités Y2TiO5 orthorhombique ou Y2Ti2O7 pyrochlore. Après la température AC3, la

densité numérique mesurée sur l’échantillon CF-9Cr diminue fortement, bien plus que
ce qui avait pu être observé sur la nuance CF-14Cr. En effet, en fin de rampe de tempé-
rature la densité numérique de précipités de la nuanceCF-9Cr se situe à environ 2,5.1023

contre ∼ 7,5.1023 sur la nuance CF-14Cr. À cette condition de recuit la densité numé-

rique de précipités SAT correspondant au grain γ se trouve confondue avec la densité

numérique apparentes SAXS. La densité numérique de précipités SAT correspondant au

grain α en revanche est bien supérieure, avec une valeur de ∼ 9,5.1023, plus proche de

celle mesurée sur l’échantillon CF-14Cr.

Afin d’étudier les éléments chimiques présents sous forme d’amas, les probabilités

d’atomes isolées Piso ont été tracées sur la figure IV.15 pour les atomes Y, Ti, O, Cr, W

et Al. Sur ces graphes il est possible d’observer la présence d’amas riches en Y, en O, et

de façon moins prononcée en Ti dans la condition post-broyage. La présence sous forme

d’amas de ces trois éléments est ensuite très marquée dès la condition 700℃. L’alumi-

nium semble n’être présent sous forme d’amas que dans la condition 700℃. La présence

d’aluminium en amas semble donc disparaître plus vite dans la nuance CF-9Cr que dans
la nuance CF-14Cr où des amas riches en Al (certainement devenus nano-oxydes à cette
température) étaient encore présents à 1100℃. Les calculs des valeurs de Piso réalisés

dans le grain γ apparaissent assez bruités du fait de la faible quantité d’atomes présents

dans le volume de SAT comprenant (8,4 millions d’ions). Ce bruit est particulièrement

visible sur l’Al, mais est aussi visible sur l’Y (présent en plus faible fraction atomique que

l’O ou le Ti), se manifestant avec une légère chute de la valeur de Piso autour de n = 4
et devenant particulièrement fort après n = 6. Ce bruit sur l’Y pourrait entraîner une

surestimation de la composition en Y de la matrice dans les analyses DIAM présentées

ci-après.
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Amas Amas

Amas

 Amas

bruit

bruit

y = x

y = x

y = x

y = x

y = x

y = x

Solution solide

Solution solide

FiguRe IV.15 – Évolution des probabilités d’atome isolé déterminée par SAT sur l’échan-
tillon CF-9Cr permettant de déterminer la présence d’amas et servant pour le calcul de
la composition de la matrice par la méthode DIAM.

Grâce aux probabilités Piso calculées précédemment les compositions chimiques de

la matrice ont été déterminées par la méthode DIAM et représentées sur la figure IV.16

(voir Chapitre II section II.3.4 p. 74). Afin de vérifier la valeur de composition de matrice

donnée par la méthode DIAM, un cube de 25 nm de côté a été disposé entre les nano-

oxydes du grain γ et la composition dans ce cube a été calculée. Le nombre d’atomes

dans ce cube étant très faible, cette mesure manque de précision elle aussi, mais peut

indiquer une éventuelle erreur commise par l’utilisation de la méthode DIAM. Elle est

indiquée par une étoile sur le graphique représentant l’Y de la figure IV.16.
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γ

γ

γ

γ

γ

γ

γ

α

α

α

α

α

α

α

α

α

Y Ti

O

CCr

Al

γ

γ

FiguRe IV.16 – Évolution de la chimie de la matrice déterminée par la méthode DIAM
déterminées par SAT sur l’échantillon CF-9Cr montrant l’évolution de la composition
de la pointe sans joint de grains (trait continu) et de la composition de la matrice seule,
sans précipité (en trait pointillé), l’étoile du graphique correspondant à l’Y indiquant la
composition de la matrice mesurée dans un cube de 25 nm de côté placé entre les nano-
oxydes.

156



CHAPITRE IV. MATRICE FERRITIQUE / MARTENSITIQUE : ODS FE-9/11CR

Ces courbes permettent d’identifier une quantité non négligeable d’atomes d’Y, de Ti

et d’O sous forme d’amas dès la condition post-broyage. À 700℃, la quantité d’atomes

de Ti sous forme d’amas augmente significativement. La quantité d’Y sous forme d’amas

semble, elle, augmenter dans une moindre mesure. Pour la condition de recuit à 1100℃

dans le grain γ, la composition en Y de la pointe sans joint de grain diminue assez forte-

ment. Cette diminution pourrait être liée au faible nombre d’atomes d’Y contenus dans

le grain γ qui doit induire une incertitude assez forte sur la composition en Y. Dans le

grain α (condition 1100℃), la composition en Y de la pointe sans joint de grain est très

proche des conditions précédentes. La composition en Y de la matrice du grain α est très

similaire à ce qui avait été trouvé sur la nuance CF-14Cr avec une composition d’en-

viron 0,05%at. Pour le grain γ en revanche la composition d’Y dans la matrice semble

légèrement plus faible (0,04 %at), surtout pour la mesure réalisée dans un cube de 25 nm

de côté situé entre les nano-oxydes (0,01 %at) indiquée par une étoile sur la figure IV.16.

Cette différence pourrait indiquer que la mesure DIAM surestime la composition de la

matrice en Y du fait de la faible quantité d’atomes d’Y disponible dans le volume de SAT

γ. Sur les autres éléments que l’Y, le Ti et l’O, les analyses DIAM révèlent que :

■ l’Al est présent sous forme de solution solide dans la condition post-broyage.

À 700℃, la proportion d’atomes sous forme d’amas augmente notablement. Ces

deux premières conditions montrent un très bon accord avec les mesures réalisées

sur la nuance CF-14Cr. Finalement, dans la condition 1100℃ l’Al n’est plus clai-

rement discernable sous forme d’amas, la composition de la matrice en Al semble

cependant non nulle. Ces observations sont valables à la fois dans le grain α et

dans le grain γ.

■ Le Cr se trouve en solution solide dans toutes les conditions de recuit, sauf dans
le grain γ (condition 1100℃) où la proportion d’atomes sous forme d’amas est

potentiellement non nulle. Ce résultat ne se retrouve ni dans le grain α, ni sur les

analyses réalisées sur la nuance CF-14Cr.
■ La composition en C de la pointe sans joint de grain décroit depuis la condition

post-broyage jusqu’à la condition 1100℃ dans le grain α. Cette diminution est

cohérente avec la création de carbures grossiers, absents du volume SAT analysé.

Sur la condition 1100℃, dans le grain γ la composition de la pointe sans joint de

grain remonte jusqu’au niveau de carbone initial (condition post-broyage). Cette

augmentation de la composition en C est cohérente avec la présence d’un grain

martensitique α′.

Afin d’obtenir plus d’information sur les amas et nano-oxydes, les fonctions de cor-

rélation ont été calculées et reportées sur la figure IV.17 pour les éléments Y, Ti et O.

Encore une fois, les résultats depuis la condition post-broyage jusqu’à 700℃ sont as-

sez similaires à ceux observés précédemment sur la nuance Fe-14Cr. La condition post-
broyage démontre clairement que des amas riches en Y, Ti et O sont présents. Dans la
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condition de recuit 700℃, les fonctions de corrélation Ti-Ti, Ti-O et O-O montrent une

deuxième contribution de précipités, plus large, dont la bosse s’étend au-delà de celle

liée aux nano-oxydes. Cette deuxième bosse n’est pas visible sur les corrélations de l’Y.

Cette deuxième famille de précipités correspond donc certainement aux oxydes de titane

observés dans le volume SAT (Fig. IV.12b). Dans la condition de recuit 1100℃, une diffé-

rence significative peut être observée sur la forme des fonctions de corrélation entre le

grain α et le grain γ. L’allure des courbes provenant du grain γ montre des oscillations

pouvant être liée à la faible quantité de nano-oxydes présent dans le volume γ.

~20 nm
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γ
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FiguRe IV.17 – Évolution des fonctions de corrélation entre atomes Y, Ti et O déterminées
par SAT sur l’échantillon CF-9Cr.
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Afin de compléter ces résultats, les fonctions de corrélation calculées sur les atomes

d’Al et de Cr sont présentées sur la figure IV.18. Sur les courbes d’auto-corrélation de

l’Al, la condition de recuit à 700℃ apparaît clairement regroupée sous forme d’amas. La

condition 1100℃ dénote cependant un signal très faible, mais visible sur les corrélations

Y-Al, Ti-Al et O-Al. L’aluminium est donc bien présent sous forme d’amas (et associé à

l’Y, le Ti et l’O) à 1100℃ mais en quantité très certainement bien moindre qu’à 700℃. Le

Cr semble aussi montrer une corrélation avec l’Y, Ti et O à partir de 700℃.
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FiguRe IV.18 – Évolution des fonctions de corrélation entre atomes Cr et Al avec les
éléments constituant les précipités (Y, Ti et O) déterminées par SAT sur l’échantillon
CF-9Cr.
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Les rayons moyens et les compositions chimiques des amas ont été déterminés à par-

tir des fonctions d’auto-corrélation précédentes. Les rayonsmoyens des amas déterminés

par SAT ont été comparés à ceux déterminés par SAXS in-situ (beaucoup plus fiable) et

présentés sur la figure IV.19. Comme pour la nuance CF-14Cr, les rayons moyens de la
nuance CF-9Cr montrent une différence importante entre les mesures SAT et SAXS (un

facteur 2 environ). Ces différences soulignent l’importance des artéfacts de sonde ato-

mique tomographique sur les nano-oxydes. La différence entre les rayons moyens des

atomes (Y, Ti et O) peut indiquer (comme pour le chapitre précédent) :

■ une structure de nano-oxydes avec une coquille très fine (quelques couches ato-
miques) de Ti et O. L’observation d’une coquille Ti-O a déjà été effectué par Bad-

jeck et al. par MET sur un acier ODS Fe-14Cr [95]. La présence de cette coquille

est donc envisageable.

■ Des erreurs d’ajustement dus à un rapport signal / bruit trop important (en par-
ticulier pour la condition post-broyage).

■ Des artéfacts de sonde atomique non équivalents entre les éléments. Williams

et al. émettent l’hypothèse qu’une coquille riche en O observée autour des nano-

oxydes provient de ces artéfacts [94]. Wu et al. émettent la même hypothèse pour

une coquille riche en Ti (et potentiellement aussi en Cr) [97]

Il est important de noter que le rayon moyen de la condition 1100℃ dans le grain γ

est probablement faussé par l’utilisation d’un modèle de sphère et non pas de précipi-

tés allongés tels que les nano-oxydes apparaissent dans ce volume. La valeur du rayon

moyen dans le grain α est très proche de celles trouvées sur la nuance CF-14Cr, à la fois
pour le rayon moyen associé à l’Y, au Ti et à l’O (voir Fig. III.22 p. 110).
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γ

α

SAXS - CF-9Cr

FiguRe IV.19 – Évolution des rayons moyens mesurés par SAT grâce aux fonctions
d’auto-corrélation de l’Y, du Ti et de l’O, comparés aux rayons moyens mesurés par
SAXS in-situ au synchrotron ESRF (plus fiable), sur l’échantillon CF-9Cr.

L’évolution des ratios de composition des amas / nano-oxydes a été tracée sur la

figure IV.20. Ces ratios sont quasiment identiques a ceux trouvés sur la nuance CF-14Cr
(voir Chapitre III section III.2.3 p. 111), et la même analyse s’applique. Les ratios Y/Ti

très bas de la figure IV.20a se retrouvent dans la littérature [84, 97, 116], et il semble très

difficile de savoir si ces valeurs ont pour origine des artéfacts de reconstruction ou une

réalité physique. Les écarts entre les ratios Ti/O expérimentaux et théoriques pourrait

peu-être être diminués par la prise en compte d’une correction de l’O, de façon similaire

à la méthode employé par Williams et al. [136]. De façon générale, il est aussi possible

que la quantité de Ti soit surestimée à cause de convolution de pics dans le spectre de

masse (voir l’annexe C). Finalement, bien que le ratio Y/O semble être le seul ratio avec

une valeur raisonnable, il semble très délicat de pouvoir en tirer une conclusion puisqu’il

n’y a aucune de raison de penser qu’il puisse être plus fiable que les autres.
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FiguRe IV.20 – Évolution des ratios Y/Ti en jaune (a), Y/O en bleu (b) et Ti/O en rouge
(c) pour les échantillons CF-9Cr dans plusieurs conditions de recuit. Déterminée grâce
aux fonctions de corrélation entre atomes Y-Y, Ti-Ti et O-O.

IV.2.2 Résultats de la nuance Fe-11Cr

Pour la nuance CF-11Cr, seule la condition de recuit final a pu être caractérisée par
des mesures de SAXS anomal au seuil du Ti et de SANS. Cette section ne présentera donc

pas l’évolution chimique des nano-oxydes de la nuance Fe-11Cr, mais se concentrera sur
la caractérisation de la nature des nano-oxydes à l’état consolidé.

Le facteur anomal au seuil du Ti pour l’échantillon CF-11Cr est de -89,1 après un
recuit de 1100℃ - 1 h avec une vitesse de chauffe de 10℃/min. Ce facteur anomal montre

une valeur plus proche du facteur anomal théorique correspondant au nano-oxyde Y2TiO5

orthorhombique (Tab. IV.3). Cette valeur (proche de celle déterminée sur la nuance CF-
9Cr dans la condition 700℃) ne correspond cependant pas tout à fait ce qui pourrait

indiquer un mix entre les phases Y2TiO5 et Y2Ti2O7.

Table IV.3 – Couples précipité - matrice pris en compte pour les analyses anomales pour
une matrice Fe-11Cr dans la phase ferritique (Fe − α) uniquement.

Phases Matrice
α

Y2O3-
CC

Y2O3-
monoc.

Y2Ti2O7 Y2TiO5 YTiO3 YTi2O6

Vatm,ppt

(Å3)
11,70 14,90 13,71 11,69 13,36 11,55 11,41

fT i
A

(Fe-α)
- - - -64,7 -100,8 -55,2 -66,6

Ce même échantillon CF-11Cr dans la condition de recuit 1100℃ - 1 h a été mesuré

en SANS afin de réaliser des comparaisons de contrastes SAXS / SANS. Les mesures

SAXS ont été réalisées au synchrotron PSI (mesure anomale au seuil du Ti présentée

précédemment). Comme ce qui avait été fait dans le Chapitre III, la densité relative des

échantillons a été fixée à 80% ± 5%. Le ratio AX/N,nuc a été déterminé à 6,9.10−45 ±
0,3.10−45 et le ratio AX/N,mag a été déterminé à 5,0.10−45 ± 0,2.10−45. La phase la plus
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proche du ratio SAXS/SANS nucléaire théorique est Y2O3 monoclinique (Tab. IV.4). Ce-

pendant, cette phase peut être écartée grâce à la mesure de SAXS anomal au seuil du Ti,

démontrant la présence de Ti dans les nano-oxydes. La deuxième phase la plus proche

se trouve alors être Y2TiO5 et YTi2O6 (les deux ratios théoriques étant très proches l’un

de l’autre). Le ratio SAXS/SANS magnétique semble proche du ratio théorique des nano-

oxydes YTi2O6. Néanmoins, la fiabilité des contrastes magnétiques pour la caractérisa-

tion des nano-oxydes dans les aciers ODS de cette étude a été fortement remise en cause

par les résultats précédents (Fig. IV.10 p. 148 et III.13 p. 98).

Table IV.4 – Valeurs des ratios de contrastes SAXS / SANS et des rapports A pour dif-
férents couple matrice - précipités pour une matrice ferritique Fe-11Cr-1W.

Précipités Y2O3-CC Y2O3-
monoc.

Y2Ti2O7 Y2TiO5 YTiO3 YTi2O6

∆ρ2
nuc

(cm−4)
×1021

0,95 0,72 1,33 1,33 1,38 1,60

∆ρ2
mag

(cm−4)
×1021

1,99 1,99 1,99 1,99 1,99 1,99

AX/N,nuc

×10−45
7,3 6,7 5,6 6,4 4,3 6,2

AX/N,mag

×10−45
3,4 2,4 3,7 4,3 3,0 5,0
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RÉsumÉ de la section
Dans cette section les évolutions chimiques des nano-oxydes ont été carac-
térisées pour les nuances CF-9Cr et CF-11Cr (pour la condition consolidée
uniquement). Ces caractérisations ont permis de mettre en évidence que :
■ Des amas / nano-oxydes naissants présents dans les conditions de post-
broyage à recuit à 700℃ sur la nuanceCF-9Crmontrent des caractéristiques
très similaires à ceux de la nuance CF-14Cr.
■ Des amas riches en Y, O et Ti dans une moindre mesure sont présents,
dès la condition post-broyage.
■ Des évolutions de lachimie des nano-oxydes importantes s’opèrent entre
la condition post-broyage et la condition recuit à 1100℃, conjointement à
une augmentation de leur fraction volumique. Ces étapes complexes ne sont
pas complètement élucidées, néanmoins cette section a permis de mettre en
avant l’appauvrissement en Ti de la matrice entre les conditions post-broyage
et recuit à 700℃, et l’appauvrissement en Y de lamatrice entre 700℃ et 1100℃.
De plus, l’enrichissement en Al des nano-oxydes, bien présent à 700℃, semble
s’estomper à 1100℃ où l’Al pourrait migrer vers les nano-oxydes présents aux
joints de grains.
■ Des différences notables ont été remarquées entre les nuances CF-9Cr et
CF-14Cr après la température AC3 de fin de transformation α → γ. Notam-
ment, la densité numérique de précipités montre une chute importante et
une diminution plus marquée pendant le maintien en température. La com-
position chimique en Y de la matrice pourrait diminuer sous les 0,05%at
trouvées sur la nuance CF-14Cr après la température AC3.

IV.3 Discussion

Cette section a pour objectif de discuter les résultats exposés dans les deux sections

précédentes afin de clarifier les mécanismes de précipitation des nano-oxydes dans les

alliages d’ODS ferritiques / martensitiques Fe-9Cr et Fe-11Cr. Plusieurs comparaisons
seront effectuées avec le chapitre précédent qui traite de la nuance purement ferritique

Fe-14Cr, notamment afin de mieux comprendre l’effet de la transition de phase α → γ.

Comme l’essentiel des résultats présentés précédemment concerne la nuance Fe-9Cr,
cette section traitera essentiellement de cette nuance.

IV.3.1 Changement de phase de la matrice

Comme indiqué dans le Chapitre I (section I.3.2 p. 17), les nuances d’aciers ODS Fe-
9Cr peuvent être légèrement biphasées, même à haute température, où seule la phase γ

devrait être stable suivant les diagrammes de phases Fe-Cr-C. La présence de domaines

α à haute température peut certainement être expliquée par les éléments ajoutés lors

du broyage, en particulier le Ti. En effet, au-delà de l’effet du Ti en solution solide sur
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le diagramme de phase, cet élément forme des carbonitrures Ti(C,N) qui piègent le C et

peut donc changer le diagramme de phase de façon importante. Le taux de C et de Ti

en solution solide est donc étroitement lié à la formation ou non de précipités grossiers,

lui-même lié à la précipitation fine contenant également du Ti. Ceci induit très proba-

blement des inhomogénéités de composition dans la matrice, suffisamment importantes

pour induire ou empêcher localement un changement de phase à haute température. Une

autre hypothèse est l’ancrage des joints de grains d’austénite par les nano-précipités em-

pêchant la croissance de cette phase dans la matrice [106]. Les aciers ODS Fe-11Cr sont

aussi monophasés à 1100℃ selon le diagramme de phase Fe-Cr (entièrement de phase

γ). Néanmoins, le taux de Cr étant plus proche de la limite d’un acier biphasé (12 %m), la

fraction de phase de ferrite non transformée en température induite par les phénomènes

évoqués précédemment devrait être plus importante.

L’influence sur la cinétique de précipitation

D’une façon générale, une différence notable a été trouvée entre les rayons moyens

extraits des échantillons ferritiques / martensitiques et ceux extraits des nuances pure-

ment ferritiques Fe-14Cr. Cette différence est illustrée sur la figure IV.21, reprenant tous
les résultats SAXS disponibles sur les échantillons consolidés (CF dans la condition de re-

cuit 1100℃ - 1 h, filés et CIC) pour les nuances Fe-9Cr, Fe-11Cr et Fe-14Cr. Les rayons
moyens issus des nuances Fe-9Cr et Fe-11Cr apparaissent en effet environ deux fois
plus grands (et deux fois plus dispersés) que les rayons moyens des nuances Fe-14Cr.
Ces mesures semblent indiquer que le rayon moyen des nano-oxydes est fortement
dépendant de la présence d’une transition de phase α → γ.
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γ αα+γ

FiguRe IV.21 – Évolution des rayons moyens de plusieurs nuances consolidées par CF
après traitement thermique de 1100℃ pendant 1 h, par filage ou par CIC en fonction du
taux de chrome dans l’alliage.

Il est à noter aussi que les évolutions de la nature des précipités des nuances CF-9Cr
et CF-11Cr suivent un chemin identique à celui de la nuance CF-14Cr étudiée dans le
Chapitre III jusqu’à la température de début de transition de phase AC1. La divergence

des caractéristiques de la dispersion de nano-oxydes est particulièrement visible après la

température AC3 de fin de transformation α → γ. Ceci a été démontré par les mesures

SAXS avec une très bonne résolution temporelle à des vitesses de chauffage de 30℃/min

et de 10℃/min (du point de vue cinétique de précipitation et évolution chimique grâce

aux mesures de SAXS anomales). Les observations SAT confirment cette similitude entre

les conditions de recuit inférieures à 700℃pour la nuanceCF-9Cr, notamment pour l’état
post-broyage. Il peut être noté toutefois que des précipités Ti-O légèrement plus gros sur

les reconstructions SAT et visiblement beaucoup moins denses que les nano-oxydes ont

pu être observés sur les conditions post-broyage et recuit à 700℃ de la nuance CF-9Cr.
Cependant, cesmêmes oxydes auraient peut-être pu être observés sur la nuanceCF-14Cr
si la zone d’analyse avait été différente. Les différences entre les nuances purement
ferritiques et ferritiques / martensitiques apparaissent donc exclusivement après la
température de transition de phase ce qui indique avec une quasi certitude que cette
transition de phase α → γ est bien l’origine des différences observées sur les nuances
consolidées.

Cette différence de croissance des nano-oxydes dans la phase α et dans la phase γ

est parfaitement illustrée par la pointe SAT prélevée dans l’échantillon CF-9Cr dans la
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condition de recuit 1100℃. En effet, comme décrit dans la section précédente, ce volume

peut se diviser en deux parties, l’une étant certainement un grain α non transformé en γ

en température et l’autre un grain ayant suivi le chemin de transformation α → γ → α′,

comme la majorité des grains, et dénommé grain γ. La taille des nano-oxydes mesurés

par SAT sur ces deux régions se distingue par une différence d’un facteur proche de 2

(Fig. IV.19). Cette relation Rγ
m ≈ 2 × Rα

m est cohérente avec les mesures SAS réalisées

sur les nuances ferritiques (contenant majoritairement des grains α) et les nuances fer-

ritiques / martensitiques (contenant majoritairement des grains γ) (Fig. IV.21). De plus,

les densités numériques de précipités mesurés sur le grain γ par SAT montre un très bon

accord avec les valeurs issues de SAXS in-situ et de SANS. Cela tend à prouver que :

■ la fraction de phase γ est bien la phase majoritaire dans l’alliage ;
■ ce changement de phase en γ induit effectivement une modification des carac-
téristiques des nano-oxydes ;

■ les nano-oxydes à 1100℃ ont bien adopté une stœchiométrie et une structure
définie.

La chute de densité numérique des nano-oxydes et l’augmentation du rayon moyen

montrent une coalescence des nano-oxydes bien plus marquée sur la nuance Fe-9Cr
que sur la nuance Fe-14Cr. Cette coalescence semble effective dès la fin de la transfor-
mation de phase α → γ puisque le rayon moyen et la densité numérique de précipités

se trouvent déjà fortement modifiés à la fin de la rampe de température par rapport aux

mesures réalisées sur la nuance Fe-14Cr. Pour ce qui est de la morphologie, les images
MET prises sur la nuance CF-9Cr après un recuit de 1100℃ - 1 h semblent montrer des

nano-oxydes cuboïdaux (Fig. IV.1a). Cependant, la qualité du cliché rend difficile une

identification formelle de la forme des nano-oxydes.

Au-delà de la coalescence observée en température, il est possible que la fraction

volumique de précipités montre une seconde augmentation après la température AC3.

En effet, d’une part, une augmentation de l’intensité intégrée SAXS est visible sur la

figure IV.6 entre AC3 et 1100℃. Cette augmentation est absente des courbes d’intensité

intégrée de l’échantillonCF-14Cr (Fig. III.6 p. 92). Il est donc probable que cette remontée
d’intensité intégrée soit liée au changement de phase ayant lieu juste avant. D’autre part,

la composition de la matrice en Y semble légèrement plus faible dans le grain γ que dans

le grainα et sur les nuancesCF-14Cr. Effectivement, du fait du faible nombre d’atomes de
ce volume la composition a été déterminée comme étant entre la compositionDIAM (0,04

%at) et celle d’un cube placé ente les nano-oxydes (0,01%at). Cette baisse d’Y en solution

solide survenant grâce au changement de phase α → γ, est cohérente avec la hausse de

fraction volumique suspectée au même moment qui serait alors due à la croissance des
nano-oxydes existants ayant accès à une ressource en Y supplémentaire.

L’évolution des fractions volumiques sur l’échantillon CF-9Cr recuit in-situ à 30℃/-
min jusqu’à 1100℃ est représentée sur la figure IV.22. Pour les mesures SAXS, deux
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hypothèses ont été réalisées sur la nature des précipités : Y2Ti2O7 pyrochlore et Y2TiO5

orthorhombique. Une approximation de la fraction volumique non soumise à une hy-

pothèse sur la nature des nano-oxydes a été calculée grâce aux rayons moyens issus des

mesures SAXS et des densités numériques de précipités issues des mesures SAT. Cette

dernière mesure a une résolution temporelle très inférieure puisque seules trois condi-

tions de recuit ont été mesurées par SAT. Du fait de la difficulté d’obtenir un modèle

fiable pour des amas très petits (comme discuté dans le Chapitre précédent), cette me-

sure n’a pas été représentée pour la condition post-broyage.

A
C

A
C

Y₂Ti₂
O₇

Y₂TiO
₅

FiguRe IV.22 – Évolution de la fraction volumique de précipités apparente mesurée par
SAXS et estimation de la fraction volumique réelle calculée grâces aux rayons moyens
de précipités issues de SAXS et aux densités numériques de précipités issus de SAT, sur
l’échantillon CF-9Cr.

Nature des nano-oxydes

En fin de traitement thermique, la nature des nano-oxydes semble plus cohérente

avec des nano-oxydes Y2TiO5 orthorhombique, selon les analyses de SAXS anomales

et par comparaison de contrastes SAXS/SANS sur l’échantillon CF-9Cr. Une présence
simultanée des phases Y2TiO5 et Y2Ti2O7 reste toutefois possible et serait compatible

avec les valeurs des facteurs anomaux et ratios de contraste SAXS/SANS. Il peut égale-

ment être noté que la présence de Y2TiO5 est cohérente avec l’augmentation de la com-

position en Ti de la matrice à environ 0,25 %at pour le grain γ par rapport à celle dans le
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grain α et celles de la nuance CF-14Cr aux conditions de recuit 1100℃, 1100℃ - 1 h in-

diquant toutes une valeur d’environ ∼ 0,15 %at. La nature des nano-oxydes semble donc

différente (pour la phase majoritaire) à 1100℃, dès le début du maintien en température,

entre les nuances CF-14Cr et Fe-9Cr. En effet, sur la nuance CF-14Cr, les nano-oxydes
semblaient majoritairement constitués de Y2Ti2O7, bien que la présence simultanée de

Y2TiO5 restait aussi très probable, car cohérente avec les valeurs de facteurs anomaux et

ratios de contraste SAXS/SANS.

Cette différence de nature des nano-oxydes est peut-être due à une différence de
comportement du Ti dans la phase α et dans la phase γ. En effet, si ces deux phases

comportent une composition atomique en Y et en O très proche, la composition atomique

en Ti varie de façon plus importante (d’un facteur ∼ 1,5). De ce fait, une solubilité plus
importante du Ti dans la phase γ pourrait par exemple favoriser la phase Y2TiO5

par rapport à la phase Y2Ti2O7, plus riche en Ti. L’énergie d’interface des deux nano-
oxydes avec la matrice γ pourrait aussi faire basculer la phase la plus stable de Y2Ti2O7

dans la ferrite à Y2TiO5 dans l’austénite. Ces valeurs d’énergies d’interface étant très mal

connues (surtout dans la phase γ) il est difficile de vérifier cette hypothèse.

La littérature semble néanmoins cohérente avec ces différences dechimie. En effet,
Kim et al. en 2009 identifient par DRX des nano-oxydes Y2Ti2O7 et Y2TiO5 (avec un signal

significatif pour les deux phases) dans un alliage Fe-9Cr ferrititque / martensitique [127].

Plus tard, Oono et al. n’identifient en 2018 que des nano-oxydes Y2Ti2O7 par DRX sur un

alliage Fe-15Cr purement ferritique, ce qui n’exclut cependant pas la présence de Y2TiO5

en faible fraction volumique [128].

Enfin, la présence de Ti-O, potentiellement plus importante sur les nuances CF-9Cr,
puisque ces oxydes ont été trouvés dans toutes les pointes SAT réalisées (y compris la

condition post-broyage), pourrait rendre le Ti moins accessible pour les nano-oxydes

Y-Ti-O. Cependant, la présence de Ti-O en fraction volumique plus importante sur les

échantillons CF-9Cr par rapport aux échantillons CF-14Cr n’est pas démontrée, car le
volume sondé par la SAT reste trop restreint.

IV.3.2 Comportement de l’aluminium

Le volume SAT de la condition recuite à 1100℃ (Fig. IV.13) permet de voir la locali-

sation des atomes d’Al, principalement dans les nano-oxydes aux joints de grains (appa-

remment de même taille et morphologie que ceux présents dans le grain γ). A l’intérieur

du grain, l’Al est aussi présent et a été identifiée grâce aux fonctions de corrélation, mais

en concentration bien plus faible. Dans la condition de recuit 700℃, avant la transforma-

tion de phase de la matrice, de l’Al a été significativement trouvé dans les nano-oxydes

(Fig. IV.18 et IV.15). Il est donc possible que l’Al, contenu dans les nano-oxydes à 700℃
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diffuse vers les joints de grains à plus haute température. Une autre hypothèse serait
que l’Al aux joints de grains viendrait du passage des joints de grains d’austénite à tra-

vers les nano-oxydes contenant de l’Al. Ces joints de grains pourraient ainsi se charger

en Al laissant les nano-oxydes appauvris en Al. Ensuite, une fois à haute température,

l’Al se regrouperait sur les nano-oxydes présents aux joints de grains. Dans la nuance

Fe-14Cr, l’appauvrissement des nano-oxydes serait alors retardé du fait de l’ancrage des
joints de grains α par les nano-oxydes. Il est aussi possible que les nano-oxydes de la

condition de recuit 1100℃ sur l’échantillon CF-9Cr soient appauvris en Al précisément
à cause de leur proximité avec un joint de grain. En effet, les volumes SAT prélevés dans

la nuance CF-14Cr dans des conditions de recuit 1100℃ et 1100℃ - -1 h ne contenaient

pas de joint de grain.

IV.3.3 Conclusion

Finalement, toutes ces analyses indiquent que la cinétique de précipitation et les
évolutions de chimie des nano-oxydes sont plus ”rapides” dans la phase γ que dans
la phase α. De ce fait, les interactions nano-oxydes / matrice doivent être significative-

ment différentes dans la phase γ et dans la phase α. Cela pourrait donc concrètement se

traduire par une différence :

■ d’énergie d’interface nano-oxydes - matrices α ou γ ;

■ de solubilité de l’Y et / ou du Ti entre les matrices α et γ ;

■ de coefficients de diffusion de l’Y et / ou du Ti entre les matrices α et γ.

L’évolution de l’énergie d’interface entre les nano-oxydes et la matrice au changement

de phase peut être liée au changement de cristallographieα → γ de lamatrice, mais aussi

à une éventuelle perte des relations de cohérence ou semi-cohérence des nano-oxydes

avec la matrice ferrique. En effet, une perte de cohérence entraîne une augmentation de

l’énergie d’interface entraînant une coalescence plus rapide des nano-oxydes. Malheu-

reusement, les valeurs d’énergies d’interfaces et même de diffusion et solubilité ne sont

pas connues pour les couples nano-oxydes - matrice Fe-γ. Le Chapitre VI reprendra ces
analyses avec l’aide du modèle de simulation de précipitation PreciSo afin de tester

différents scénarios sur l’évolution de ces paramètres.
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RÉsumÉ de la section
Cette section a permis de reprendre les résultats précédemment présentés et
de définir plusieurs points essentiels pour la compréhension des mécanismes
de précipitation dans les ODS ferritiques / martensitiques :
■ Les différences observées sur les nano-oxydes des nuances ferritiques
/ martensitiques Fe-9Cr et Fe-11Cr et des nuances ferritiques Fe-14Cr sont
liées au changement de phase α → γ de la matrice.
■ Le changement de phase induit une augmentation importante de la taille
des nano-oxydes devenant ∼ 2 fois plus gros en fin de traitement thermique
que dans les nuances ferritiques. Cette différence est liée à une coalescence
plus rapide des nano-oxydes et potentiellement aussi à une seconde phase
de croissance survenant après AC3 provoquée par la mise à disposition de
l’Y pour les nano-oxydes dans la phase γ qui reste autrement en solution
solide dans la phase α.
■ L’aluminium, initialement en solution solide dans la condition post-
broyage, est incorporé aux nano-oxydes à 700℃. Ensuite, l’Al semble mi-
grer vers les nano-oxydes présents aux joints de grains dans la condition
de recuit 1100℃. Cette migration de l’Al peut être due à une diffusion vers les
joints de grains ou au passage des joints de grains d’austénite par les nano-
oxydes.
■ La nature des nano-oxydes dans les nuancesCF-9Cr etCF-11Cr à partir de
la condition 1100℃ semble être majoritairement Y2TiO5 orthorhombique,
probablement accompagné de nano-oxydes Y2Ti2O7.
■ Les changements importants des nano-oxydes lors du changement de
phase pourraient être dus à une énergie d’interface différente entre la ma-
trice et les nano-oxydes et/ou une différence de solubilité et coefficients de
diffusion de l’Y ou du Ti.

IV.4 Évolution de la microstructure granulaire

Cette section s’attache à la caractérisation de la microstructure granulaire sur les

nuances ferritiques / martensitiques. Sur ces nuances la transformation de phase en

température induit un renouvellement de la structure granulaire de l’alliage, recherché

notamment pour leur élaboration par filage (voir section I.2 p. 10 du Chapitre I). Des

différences sont donc attendues sur la microstructure granulaire par rapport au chapitre

précédent ayant décrit cette évolution pour un acier ODS purement ferritique. La métho-

dologie employée sera similaire à celle du Chapitre III section III.4 p. 123, avec un nombre

de mesures (cartographies EBSD et EPMA notamment) plus restreint. Cette section se

concentrera uniquement sur la nuance Fe-9Cr.

Des cartographies EBSD ont été réalisées sur des échantillonsCF-9Cr dans les condi-
tions de recuit 1100℃ et 1100℃ - 1 h uniquement (Fig. IV.23a et b). Comme pour les

nuances CF-14Cr, des histogrammes de tailles de grains ont été réalisés et sont présen-
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tés sous les cartographies correspondantes. Un seul grandissement est présenté pour ce

matériau, correspondant au fort grandissement étudié dans le chapitre précédent. Afin

de comparer les microstructures des alliages ferritiques / martensitiques et purement fer-

ritiques plus aisément, les cartographies et histogrammes présentés sur la figure III.30

du Chapitre III p. 125 ont été reportés sur la figure IV.23c et d.
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CF-14Cr - 1100℃ - 1hCF-14Cr - 1100℃
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FiguRe IV.23 – Cartographie EBSD d’orientation des grains sur les échantillons CF-9Cr
dans la condition de recuit 1100℃ (a), 1100℃ après 1 h de maintien (b), et sur les échan-
tillons CF-14Cr dans la condition de recuit 1100℃ (c), 1100℃ après 1 h de maintien (d)
avec les histogrammes de tailles de grains associés.
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Le nombre de conditions de recuit analysées ne permet pas d’avoir une estimation

de l’évolution des fractions surfaciques de petits et de gros grain pendant la montée en

température. Néanmoins, il est intéressant de remarquer qu’en comparaison des nuances

CF-14Cr la taille de grain sur les nuancesCF-9Cr est plus petite. Ces différences de tailles
de grain sont dues à la germination / croissance des grains de ferrite survenant pendant

le refroidissement de l’échantillon CF-9Cr et disposant de ce fait de moins de temps
pour croître, contrairement aux nuances Fe-14Cr où les grains évoluent tout au long du
traitement thermique (puisqu’il n’y a pas de changement de phase). Sur les échantillons

présentés (Fig. IV.23), une trempe à l’air a été appliquée, l’épaisseur de l’échantillon étant

de l’ordre du millimètre. Ainsi, la fraction de martensite formée doit être assez faible

par rapport à la fraction de ferrite. La condition de recuit 1100℃ - 1 h comporte une

fraction de gros grains légèrement plus importante que dans la condition 1100℃. En effet,

les histogrammes de ces deux conditions de recuit indiquent une hausse de la fraction

surfacique de grain de taille > 1 µm de ∼ 55 % à ∼ 70 %. Cette augmentation de la

proportion de gros grains pourrait être liée à l’évolution des nano-oxydes qui subissent

une augmentation de taille et une diminution de leur densité numérique.

Des mesures ont été réalisées en DRX in-situ sur un échantillon CF-9Cr recuit jus-
qu’à ∼ 940℃ (température pour laquelle le matériau est biphasé) une vitesse de chauffe

de ∼ 10℃/min. La figure IV.24 présente plusieurs images de diffraction prises à dif-

férentes températures du traitement thermique in-situ, centrées sur la diffraction des

plans {1, 1, 0} de la ferrite. Sur ces images, les plans {1, 1, 1} de l’austénite sont visibles

à haute température. Les premiers gros grains indiqués par la présence de spots de dif-

fraction semblent apparaître à∼ 530℃. Cette température d’apparition des premiers gros

grains est très proche de la température précédemment relevée dans le Chapitre III sur la

nuance CF-14Cr. En température (spécialement entre 800 et 900℃), les spots de diffrac-
tion montrent de multiples extinctions et apparitions. Ceci peut être dû à la croissance

de gros grains qui en absorbent d’autres, et au déplacement de la zone d’analyse (devant

être assez restreint), comme discuté dans le Chapitre III section III.4 p. 123. Pendant le

refroidissement, la formation des grains de ferrite dans la phase γ est visible.

Les figures de diffraction présentées précédemment ont été intégrées et les pics de

diffraction expérimentaux ont été ajustés par un modèle pseudo-Voigt comme expli-

qué dans le Chapitre II section II.3.6 p. 79. Les courbes d’intensité DRX sont présentées

sur la figure IV.25. Ces pics de diffraction ont été pris en compte pour les analyses de

Williamson-Hall présentées par la suite, à l’exception du pic correspondant au plan dif-

fractant {2, 2, 2} qui se trouve fortement convolué avec le pic d’austénite {3, 1, 1}, bien

visible à partir de 850℃.
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Post-broyage 350℃ 500℃ 520℃ 700℃
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Plan diffractant {110}
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FiguRe IV.24 – Images de DRX in-situ montrant l’évolution de la figure de diffraction du
plan {1, 1, 0} de la ferrite sur l’échantillon CF-9Cr recuit à ∼ 10℃/min, les niveaux de
gris étant directement comparables d’une figure à l’autre.
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γ {111}

FiguRe IV.25 – Évolution des pics de diffraction de la ferrite lors du traitement thermique
in-situ de l’échantillon CF-9Cr, l’intensité étant donnée en échelle logarithmique.

La figure IV.26 montre les résultats obtenus par la méthode de Williamson-Hall sur

l’échantillon CF-9Cr en termes de taille de cristallites et de densité de dislocations. L’ap-
parition des premiers petits grains autour de 500 - 550℃ est marquée par une hausse de

la taille de cristallites. Comme pour la nuance CF-14Cr (Fig. III.33 p. 130) cette hausse de
taille de cristallites est liée à l’apparition des premiers spots de diffraction sur l’image,

induisant aussi une hausse du bruit de mesure. Ces premiers spots sont aussi visibles

sur les évolutions de l’erreur Poissonienne du point le plus intense du pic {1, 1, 0} de

la ferrite (Fig. IV.26d). La taille de cristallite augmente très significativement autour de

700℃, marquant le début d’une croissance anormale des grains de ferrite. Les erreurs

sur le pic {1, 1, 0} de la ferrite n’augmentent cependant pas encore à cette température.

Effectivement, sur les images de diffraction (Fig. IV.24) dans la condition de recuit 700℃,

quelques spots très intenses sont apparus, pouvant significativement influencer la taille

de cristallite. Néanmoins, le nombre de spots reste limité et n’augmente significative-

ment qu’autour de 850℃, accompagné d’une augmentation conséquente du niveau de

l’erreur. La croissance anormale est donc très importante à partir de cette température de

850℃. La densité de dislocations montre une augmentation en début de traitement qui
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est très certainement une erreur liée à l’utilisation de la méthode de Williamson-Hall.

Malgré ces premiers points, l’allure générale de la courbe indique une stabilisation de la

densité de dislocations (bien visible sur l’insert montrant la courbe en échelle linéaire).

Cette allure est très proche de celle trouvée sur la nuance CF-14Cr. La stabilisation de

la densité de dislocations est liée à la présence des nano-oxydes, empêchant la restau-

ration observée sur la nuance sans renfort CF-14Cr-SsRft. Les derniers points de me-
sures montrent une chute brutale de la densité de dislocations. Cependant, ces points se

trouvent être associés à un coefficient R2 très bas (du fait de la croissance anormale de

grain très importante) et ne sont donc sans doute pas représentatifs de ce qui se passe

réellement dans le matériau. La taille de cristallite et la densité de dislocations sur les

grains d’austénite n’ont pas pu être extraites quantitativement. Cependant, les pics de

diffraction très étroits de cette phase indiquent des tailles de cristallites importantes et

une densité de dislocations certainement très faible comparée à celle de la ferrite.
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FiguRe IV.26 – Évolution pour l’échantillon CF-9Cr des tailles (diamètre) de cristallites
(a), densité de dislocations (b), coefficients R2 de la régression linéaire employés dans la
méthode de Williamson-Hall (c), et erreurs de Poisson calculées sur le point intense du
pic de diffraction {1, 1, 0} de la ferrite (d).
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RÉsumÉ de la section
Dans cette section l’évolution de la microstructure granulaire de l’échantillon
CF-9Cr a été analysée. Plusieurs points peuvent être déduits de cette analyse :
■ les premiers gros grains de ferrite apparaissent à 500- 550℃, la taille
de cristallite explose autour de 700℃ marquant le début de la croissance
anormale des grains, bien que cette croissance soit bien plus marquée après
∼ 850℃
■ La densité de dislocations se stabilise en température, les nano-oxydes
empêchant la restauration observée vers 550℃ sur la nuance non renforcée
Fe-14Cr.
■ La croissance des cristallites et l’évolution des densités de dislocations
sont assez semblables à celles observées sur la nuance CF-14Cr jusqu’au
maintien en température à ∼ 940℃ (température pour laquelle le matériau
est biphasé).
■ La microstructure finale se compose de grains plus fins sur la nuance CF-
9Cr que sur la nuance CF-14Cr due à la transformation γ → α survenant
au refroidissement dans un intervalle de temps court.

IV.5 Conclusion du Chapitre IV

Dans ce chapitre les cinétiques de précipitation de deux nuances ferritiques / mar-
tensitiques (Fe-9Cr et Fe-11Cr) ont été caractérisées. Une différence significative entre
la cinétique des alliages ferritiques / martensitiques et la cinétique des alliages purement

ferrtiques a été trouvée à partir de la fin de la transformation de phase α → γ (tempéra-

ture AC3). La croissance des nano-oxydes est plus importante dans la phase γ avec un

rayon moyen de nano-oxyde après un maintien à 1100℃ pendant 1 h de ∼ 2 nm pour

la nuance CF-9Cr et ∼ 2,4 nm pour la nuance CF-11Cr (deux fois plus important que
pour la nuanceCF-14Cr). Cette croissance exacerbée (par rapport aux nuances purement
ferritiques) s’accompagne d’une diminution de la densité numérique de précipités, indi-

quant un phénomène de coalescence des nano-oxydes. Une augmentation de la fraction
volumique de précipités est aussi observée entre AC3 et le début du maintien à 1100℃.

Cette augmentation pourrait être liée à la mise à disposition de l’Y autrement en solu-

tion solide dans la phase α (à hauteur de 0,05 %at) pour la croissance des nano-oxydes
dans la phase γ. Les caractéristiques des conditions de recuit avant la transformation de

phase sont néanmoins très similaires à celles observées dans la nuance purement ferri-

tique. Notamment, la présence d’amas riche en Y, O et Ti dans une moindre mesure dans
la condition post-broyage. De plus, les cinétiques de précipitation des nuances CF-9Cr
et CF-11Cr sont très similaires à celle de la nuance CF-14Cr avant la température AC3.

La nature des nano-oxydes dans les nuances CF-9Cr et CF-11Cr après traitement
thermique semble être majoritairement Y2TiO5 orthorhombique. Dans la nuance CF-
14Cr, la nature majoritaire des nano-oxydes était plutôt Y2Ti2O7 pyrochlore, certaine-

ment accompagné de Y2TiO5. Dans les nuances CF-9Cr, la présence simultanée de
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Y2TiO5 et de Y2Ti2O7 n’est pas exclue et serait même cohérente avec les valeurs de

facteur anomal et ratios de contraste SAXS/SANS. Cette différence de chimie des nano-

oxydes pourrait être expliquée par des différences de solubilité du Ti dans la phase α

et dans la phase γ. Il est aussi possible que lechangement d’énergie d’interface de ces
deux phases avec une matrice α ou γ favorise une stœchiométrie plutôt qu’une autre.

L’évolution de la microstructure granulaire a permis de discerner la croissance des
premiers domaines cohérents de diffraction dans la ferrite autour de 500 - 550℃. Le début

de la croissance anormale semblant se manifester autour de 700℃, avec un effet de

croissance anormale très marqué à partir de 850℃. La densité de dislocations semble elle
se stabiliser avec le traitement thermique, indiquant que les nano-oxydes empêchent la
restauration de l’alliage. Cette évolution des tailles de cristallite et densité de dislocations
reste assez proche de ce qui avait pu être observé sur la nuance CF-14Cr. Pendant la
phase de refroidissement de l’alliage, des grains de ferrite se forment dans les grains

d’austénite, et n’ont de ce fait certainement pas le temps de croître autant que ce qui

était observé dans la nuance CF-14Cr purement ferritique. La taille finale des grains est
donc globalement plus petite que celle de la nuance CF-14Cr.
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Chapitre V

Variations des propriétés des renforts :
aciers ODS ferritiques Fe-14Cr-1W

”- C’est pourtant pas compliqué comme question : qu’est ce qui fait que vous cherchez à
cet endroit-là, spécifiquement ?

- Eh bien, il faut bien commencer quelque part…
- Donc, vous allez creuser 3 pieds et demi sur toute la Bretagne jusqu’à ce que vous

tombiez sur le Graal ?
[en riant] - Ben j’espère qu’on tombera dessus avant hein !”

(Dialogue entre le roi Arthur, Perceval et Karadoc), Alexandre Astier, Kaamelott, Livre I
épisode 77 ”Le Forage” (2005).

Contenu du Chapitre
V.1 Les nuances à fort et faible taux de renforts . . . . . . . . . . . . . . 182

V.1.1 Cinétique de précipitation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 182

V.1.2 Évolution de la microstructure granulaire . . . . . . . . . . . 190

V.2 Les nuances avec des variations en yttrium, titane ou oxygène . . . 199

V.2.1 Cinétique de précipitation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 199

V.2.2 Évolution de la microstructure granulaire . . . . . . . . . . . 216

V.3 Conclusion du Chapitre V . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 227

Ce chapitre traite des nuances d’aciers ODS Fe-14Cr-1W avec des variations des pro-
priétés des renforts par rapport à la nuance CF/Filé/CIC-14Cr. L’objectif de ce chapitre
est de caractériser les cinétiques de précipitation sur ces nuances ainsi que l’évolution
de la microstructure granulaire. Dans le Chapitre précédent, des variations de composi-
tion de la matrice ont été analysées. Ces variations ont pour objectif de faciliter les étapes

de mise en forme des pièces et non pas d’optimiser les propriétés des nano-oxydes. Ici,

les différentes nuances élaborées dans le cadre de thèse de Mickael Dadé [38] (pour les
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nuances à différents taux de renforts) et de Shen-Yi Zhong [44] (pour les nuances en-

richies) sont plutôt exploratoires, afin de déterminer si l’une de ces nuances représente

une optimisation par rapport à la nuance de référence. De plus, au-delà d’une potentielle
optimisation des propriétés des nano-oxydes, ces nuances peuvent apporter un éclairage
sur le mécanisme de précipitation précédemment proposé dans le Chapitre III. Les ré-

sultats seront présentés dans deux sections traitant :

■ des aciers ODS avec différents taux de renforts. Pour ces nuances la quantité de
renforts ajoutée lors du broyage est différente de la nuance de référence (0,3%m

de Y2O3 et 0,3%m de TiH2), tout en concevant un ratio Y2O3 / TiH2 = 1 (en %m /

%m).

■ Des aciers ODS dont les renforts ont été enrichis en Y (métallique), Ti (métallique)
ou O (sous forme d’oxydes Fe2O3).

Les compositions chimiques de ces alliages sont données en détail dans le tableau

récapitulatif de toutes les nuances (Tab. II.1 p. 40 et 41).

V.1 Les nuances à fort et faible taux de renforts

Cette première section se concentre sur la présentation et l’analyse des résultats ob-

tenus sur les nuances CF/CIC-14Cr-Rft1% et CF/CIC-14Cr-Rft0,05%. Ces échantillons
seront systématiquement comparés à la nuance de référence CF/CIC-14Cr (contenant
0,3%m de renforts Y2O3 et 0,3%m de TiH2). Dans un premier temps, les résultats de ci-

nétique de précipitation, notamment analysés par SAXS in-situ, seront présentés. Dans

une deuxième sous-section, l’évolution de la microstructure granulaire, analysée princi-

palement par DRX in-situ sera présentée. Dans l’ensemble de cette section, la vitesse de

chauffe des échantillons recuits est de 10℃/min.

V.1.1 Cinétique de précipitation

Présentation des résultats

Afin d’observer les morphologies et les propriétés de la dispersion des nano-oxydes

dans la matrice des micrographies MET ont été réalisées. Ces micrographies sont présen-

tées en figure V.1 et ont été réalisées sur les échantillons CIC-14Cr-Rft0,05% (Fig. V.1a

et a’), CIC-14Cr-Rft1% (Fig. V.1c et c’), ainsi que sur la nuance CIC-14Cr (Fig. V.1b et b’)
pour comparaison. Sur ces micrographies, la répartition en taille des nano-oxydes des

nuances CF/CIC-14Cr-Rft0,05% et CF/CIC-14Cr-Rft1% apparait clairement plus disper-

sée. Les nano-oxydes observés semblent être en majorités cuboïdaux, bien que la mor-

phologie des nano-oxydes les plus petits soit difficilement discernable.
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FiguRe V.1 – Micrographies MET en champs clair des échantillons CIC-14Cr-Rft0,05%
(a et a’), CIC-14Cr (b et b’), et en champ sombre de l’échantillon CIC-14Cr-Rft1% (c et
c’).

Afin de confirmer les observations faites sur la répartition en taille des nano-oxydes,

des histogrammes de rayon moyen de précipités ont été extraits des micrographies MET

par la méthode d’analyse d’image présentée dans le Chapitre II section II.3.5 p. 76 et

présentés sur la figure V.2. Après ajustement des histogrammes à une fonction lognor-

male, les rayons moyens et dispersions peuvent être déterminés. La valeur de dispersion

des nuances CIC-14Cr-Rft1% et CIC-14Cr-Rft0,05% se trouvent effectivement plus éle-

vées, environ le double de la dispersion observée sur la nuance CIC-14Cr. Cette mesure
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de dispersion est intéressante car elle est complémentaire avec les mesures SAXS qui

ne peuvent pas déterminer la dispersion précisément. Ces observations sont cohérentes

avec celles réalisées par Mickael Dadé ayant mesuré les tailles de nano-oxydes sur ces

mêmes nuances grâce à des images MET [38] (p. 80-83 du manuscrit).

(a) (b) (c)

FiguRe V.2 – Histogrammes issus des analyses d’images MET sur les échantillons CIC-
14Cr-Rft0,05% (a), CIC-14Cr (b), et CIC-14Cr-Rft1% (c), avec un modèle de distribution
lognormale ajusté aux mesures expérimentales.

Afin de suivre les cinétiques de précipitation de la nuance CF-14Cr-Rft1% et CF-
14Cr-Rft0,05%, des mesures SAXS de laboratoire ont été réalisées pendant un chauffage
in-situ à 10℃/min jusqu’à 1100℃. Ces mesures ont aussi été complétées par des mesures

ex-situ, notamment pour la condition de recuit 1 h à 1100℃ (réalisées au synchrotron

PSI). En effet, les essais in-situ ont été le plus souvent réalisés sans maintien en tempéra-

ture afin d’économiser la durée de vie des résistances chauffantes. Les courbes d’intensité

SAXS pour ces échantillons sont présentées sur la figure V.3. La courbe d’intensité cor-

respondant à la nuance sans renforts CF-14Cr-SsRft dans la condition post-broyage a

aussi été reportée sur la figure V.3. Les courbes d’intensité SAXS ont été décalées ar-

tificiellement d’une décade pour une meilleure visualisation (à l’exception des courbes

dans la condition post-broyage pour une comparaison plus aisée avec la nuance CF-
14Cr-SsRft). Les courbes des échantillons CIC-14Cr-0,05Rft%, CIC-14Cr-1Rft% et CF-
14Cr-0,05Rft%, CF-14Cr-1Rft% dans la condition de recuit 1100℃ - 1 h ont été ajustées

avec deux valeurs de dispersion (s = 0.2 et s = 0.5), ce choix est justifié dans le pa-
ragraphe suivant (l’intensité SAXS ajustée est alors tracée en rouge, Fig. V.3c, d, e et

f).
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FiguRe V.3 – Courbes d’intensité SAXS à différentes températures in-situ sur l’échan-
tillonCF-14Cr-Rft0,05% (a), et sur l’échantillonCF-14Cr-Rft1% (b), mesurées après diffé-
rents traitements thermiques interrompus sur l’échantillon CF-14Cr-Rft0,05% (c), et sur
l’échantillon CF-14Cr-Rft1% (d), et sur les échantillons consolidés CIC-14Cr-Rft0,05%
(e) et CIC-14Cr-Rft1% (f).

Sur ces courbes, la différence d’intensité entre les contributions des nano-oxydes

présents dans les échantillons CF-14Cr-Rft0,05% (Fig. V.3a) et dans les échantillons CF-
14Cr-Rft1% (Fig. V.3b) est bien marquée avec une fraction volumique de précipités plus

importante pour la nuance CF-14Cr-Rft1%, en supposant une évolution chimique équi-
valente entre les deux nuances. La dispersion des nano-oxydes plus large peut en parti-

culier être vue sur l’échantillon CIC-14Cr-Rft1% (Fig. V.3f). Il peut aussi être remarqué

que la condition post-broyage des deux nuances semble contenir des amas, comme pour

la nuance CF-14Cr (voir Chapitre III section III.1 p. 84). Ce dernier point sera rediscuté
par la suite en présentant une comparaison des conditions post-broyage sur toutes les

nuances comportant des taux de renforts différents.

Les évolutions des rayons moyens de précipités sur les nuances à différents taux de

renforts sont présentées sur la figure V.4. Comme indiqué précédemment les résultats

pour les deux valeurs de dispersion sont précisés sur les graphiques. Il est à noter que

seules les valeurs de rayons moyens avec la même dispersion sont comparables. Sur ces

courbes, le bruit de mesure associé à l’échantillon CF-14Cr-0,05%Rft est nettement plus

élevé, ce qui provient de la baisse notable de l’intensité provenant de la contribution des

nano-oxydes sur cette nuance.
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s=0,5
s=0,5

(a) (b)

CIC-14Cr-Rft0,05%
CIC-14Cr-Rft1%

FiguRe V.4 – Évolution des rayons moyens des nano-oxydes sur la nuance CF-14Cr-
Rft1% (a), et sur la nuance CF-14Cr-Rft0,05% (b), lors d’une montée en température à
10℃/min, les deux nuances étant comparées aux résultats de la nuance CF-14Cr.

Sur ces courbes, il est possible de vérifier que la croissance des nano-oxydes est lé-

gèrement plus rapide sur les nuances CF-14Cr-Rft0,05% et CF-14Cr-Rft1%, par rapport
à la nuance CF-14Cr. Cette croissance plus rapide résulte en une taille finale de nano-

oxyde plus importante autour de 1,6 et 1,7 nm pour les nuances CF-14Cr-Rft0,05% et

CF-14Cr-Rft1% respectivement. Cette taille est très cohérente avec les tailles de précipi-

tés déterminées sur les nuances CIC.

Les fractions volumiques de précipités ont été représentées sur la figure V.5, en fai-

sant l’hypothèse de la présence de nano-oxydes Y2Ti2O7 pyrochlore. Ici, il est impossible

d’avoir une idée de l’évolution de la chimie de précipité, car seuls des résultats SAXS

non-anomale (mesures réalisées à une seule énergie) sont disponibles. La courbe cor-

respondant à l’échantillon CF-14Cr-Rft0,05% (Fig. V.5a) apparait très bruitée mais tend

vers une fraction volumique inférieure (∼ 6x inférieure pour les mesures in-situ). Les

mesures réalisées sur l’échantillon CF-14Cr-Rft1%, montrent au contraire une fraction
volumique supérieure (∼ 2x supérieure pour les mesures in-situ). Les écarts entre les

mesures in-situ CF-14Cr et ex-situ CF-14Cr-Rft0,05% ou CF-14Cr-Rft1% sont cepen-

dant différents, ces valeurs ex-situ étant systématiquement décalées vers les plus hautes

valeurs de fraction volumique.
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CF-14Cr-1%

CF-14Cr-0,05%

CF-14Cr
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~2x

~6x

(a) (b)

CIC-14Cr-Rft0,05%

CIC-14Cr-Rft1%

FiguRe V.5 – Évolution de la fraction volumique apparente des nano-oxydes (avec l’hy-
pothèse de nano-oxydes Y2Ti2O7 pyrochlore) sur les échantillons CF-14Cr-Rft0,05% (a),
et CF-14Cr-Rft1% (b), ces mesures étant comparées à celles de la nuance CF-14Cr.

Les densités numériques de précipités ont été calculées grâce au rayon moyen et à la

fraction volumique (N = 3fv/4πR3
m) et sont présentées sur la figure V.6. Sur ces courbes, la

densité numérique de précipités de la nuance CF-14Cr-Rft0,05% est plus faible que celle

de la nuance CF-14Cr. La densité numérique de la nuance CF-14Cr-Rft1% en revanche

semble très similaire à celle de la nuance CF-14Cr. Cette similitude s’explique par le
rayon moyen plus élevé de cette nuance qui contrebalance la fraction volumique plus

importante.
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CF-14Cr-0,05%

CF-14Cr-1%
CF-14Cr

CF-14Cr

(a) (b)

CIC-14Cr-Rft0,05%

CIC-14Cr-Rft1%

FiguRe V.6 – Évolution de la densité numérique apparente des nano-oxydes (avec l’hy-
pothèse de nano-oxydes Y2Ti2O7 pyrochlore) sur les échantillons CF-14Cr-Rft1% (a), et
CF-14Cr-Rft0,05% (b), ces mesures étant comparées à celles de la nuance CF-14Cr.

Discussion

Afin de comparer les états initiaux, et les propriétés des amas présents dans la condi-

tion post-broyage des nuances Fe-Cr avec un taux de renforts croissant, les courbes d’in-

tensité SAXS des échantillons CF-14Cr-SsRft, CF-14Cr-Rft0,05%, CF-14Cr et CF-14Cr-
Rft1% ont été superposées sur la figure V.7. Sur cette figure il apparaît très clairement

que l’intensité de la contribution des amas est croissante avec le taux de renfort. De plus,

une différence de taille semble se déceler sur les amas de la nuance CF-14Cr-Rft1% qui

apparaissent légèrement plus gros (voir le rayon moyen initial Fig. V.4a). Sur la nuance

faiblement renforcée CF-14Cr-Rft0,05%, l’intensité de la contribution des amas présents
dans la condition post-broyage est bien moins intense que celle de la nuance CF-14Cr,
mais reste non nulle. Cette augmentation graduelle de l’intensité de la contribution des

nano-oxydes avec le taux de renforts présenté ici laisse penser qu’une nuance broyée
sans renfort (matériau non disponible) n’aura effectivement aucun signal ressemblant
à une contribution de très petits amas.
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CF-14Cr-Rft1%

CF-14Cr

CF-14Cr-SsRft

CF-14Cr-0,05%

FiguRe V.7 – Courbes d’intensité SAXS dans la condition post-broyage pour les échan-
tillons CF-14Cr-SsRft, CF-14Cr-Rft0,05%, CF-14Cr, CF-14Cr-1%.

Dans des conditions de recuit plus avancées, la dispersion des rayons moyens a

été observée variable d’une nuance à l’autre. Pour les nuances CF/CIC-14Cr-Rft1% et

CF/CIC-14Cr-Rft0,05%, la dispersion en taille des nano-oxydes est identique et plus im-
portante que sur la nuance CF/CIC-14Cr. Ainsi, l’optimum sur la dispersion des tailles
de nano-oxydes semble atteint pour un taux de renforts de 0,3%m avec la nuance de

référence CF/CIC-14Cr. Il est possible que cet optimum soit simplement lié au choix des

paramètres du broyage, définis pour l’optimisation de nuances d’aciers ODS ayant des
taux de renforts proches de 0,3%m.

En s’intéressant aux propriétés de la matrice de ces aciers ODS, une autre piste est

envisageable pour expliquer les différences de tailles observées. En effet, Mickael Dadé

dans sa thèse a démontré par expérience de calorimétrie que la matrice (Fe-14Cr-1W)

de la nuance CIC-14Cr-Rft0,05%change de phase en température [38] (p. 62-70 du ma-
nuscrit). Ce changement de phase avait été observé dans tous les aciers ODS contenant

peu (ou pas) de Ti analysés par Mickaël Dadé. Dans notre étude, cela concerne donc les

échantillons CF-14Cr-SsRft, CF-14Cr-Rft0,05% et CF-14Cr-SsTi. La fraction de phase

d’austénite avait été estimée par comparaison des enthalpies de transformation α → γ

d’un acier ODS Fe-9Cr avec ces nuances à faible teneur en Ti, la fraction de phase du

matériau CF-14Cr-Rft0,05% étant estimée à ∼ 39%. Il est donc possible que la dispersion
plus grande observée au MET soit liée à des mesures réalisées à la fois dans des zones

ferritiques non transformées et dans des zones où la transformation α → γ s’est opérée

en température. Néanmoins, sur les micrographies, aucune distinction claire entre ces

deux zones n’a pu être établie. Sur la nuanceCIC-14Cr-Rft0,05%, la faible sursaturation
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de la matrice dans la condition post-broyage pourrait aussi être en cause. En effet, elle
pourrait entraîner une germination différente, à des points plus espacés (densité numé-
rique de germes plus faible). Cette dispersion de germes différents pourrait conduire à

une population de précipité plus dispersée en taille. Sur la nuance CF-14Cr-Rft1%, les
nano-oxydes étant au contraire très denses numériquement, les champs de diffusion
dans la matrice autour des nano-oxydes pourraient se superposer. Cet entremêlement
des champs de diffusion pourrait modifier la dynamique de coalescence, et conduire à
des dispersions en taille différentes.

V.1.2 Évolution de la microstructure granulaire

Cette section s’attache à la caractérisation de la microstructure granulaire en tem-

pérature des aciers ODS avec différents taux de renforts CF-14Cr-Rft0,05% et CF-14Cr-
Rft1%. Ces caractérisations seront principalement menées grâce à des mesures DRX in-

situ. Dans un premier temps, des cartographies EBSD d’orientation des grains ont été

réalisées sur les conditions de recuit 1100℃ - 1 h des échantillons CF-14Cr-Rft0,05% et

CF-14Cr-Rft1% (Fig. V.8). Sur cette figure, la cartographie de l’échantillon CF-14Cr dans
la même condition de recuit a été reportée pour faciliter la comparaison. La classe ”non

indexé” de l’histogramme contient la fraction surfacique de grain de taille inférieure à

1 µm et les zones non indexées (porosités, précipités grossiers …).
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FiguRe V.8 – Cartographie EBSD d’orientation des grains dans les échantillonsCF-14Cr-
Rft0,05% (a), CF-14Cr (b), et CF-14Cr-Rft1% (c), avec les histogrammes de taille (dia-
mètre) de grain en fraction surfacique et en nombre associés.

Sur ces figures, la fraction surfacique de petits grains est croissante avec le taux de

renfort. Cette tendance pourrait s’expliquer par l’évolution de la pression de Zener avec

le taux de renfort. Les valeurs de pression de Zener dans la condition de recuit 1100℃ sans

maintien en température et avec l’hypothèse de nano-oxydes Y2Ti2O7 ont été calculées

(voir Eq. III.1 p. 129 du Chapitre III) à partir des mesures in-situ des trois nuances et ont

été trouvées croissantes avec le taux de renfort (Tab. V.1). Les valeurs sont reportées dans

le tableau V.1, normalisées par l’énergie des joints de grains de ferrite (α - α). L’évolution

de la pression de Zener semble aussi jouer sur la taille des gros grains qui est décroissant

avec le taux de renfort (voir les histogrammes de taille de grain des trois nuances).
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Table V.1 – Estimation de la pression de Zener normalisée par l’énergie des joints de
grains de ferrites pour les échantillons CF-14Cr-Rft0,05%, CF-14Cr et CF-14Cr-Rft1%
dans la condition de recuit 1100℃.

Nuance CF-14Cr-Rft0,05% CF-14Cr CF-14Cr-Rft1%
Rayon moyen (nm) 1,60 1,25 1,51

Fraction
volumique (%)

0,12 % 0,55 % 1,01 %

Pression de Zener
(m−1) ×107

1,38 4,76 5,89

Température de
croissance

anormale (℃)

∼ 750 ∼ 850 ∼ 900

Afin de caractériser l’évolution de la taille de cristallites et de la densité de disloca-

tions, des mesures par DRX in-situ ont été réalisées en suivant le protocole décrit dans le

Chapitre II section II.3.6 p. 79. Un traitement thermique a été appliqué pendant la mesure

in-situ jusqu’à ∼ 950℃, avec une vitesse de chauffe de ∼ 10℃/min. La figure V.9 montre

les différentes figures de diffraction recueillies sur l’échantillonCF-14Cr-Rft0,05% à plu-

sieurs conditions de recuit. La figure V.10 montre les figures de diffraction de la nuance

CF-14Cr-Rft1%. Pendant la redescente en température, les mesures de températures sont
approximatives du fait de la vitesse de refroidissement rapide (∼ 60℃/min).

Sur ces figures, la présence du changement de phase pour la nuanceCF-14Cr-Rft0,05%
est confirmée. La fraction de phase à la température maximum atteinte in-situ n’a pas été

déterminée par une analyse type affinement de Rietveld. Cependant, la fraction d’aus-

ténite est visiblement non négligeable. L’apparition des premiers gros grains et / ou la

création de domaines cohérents due à la réorganisation des dislocations se fait entre 500

et 550℃ pour les deux nuances. Ces résultats sont cohérents avec les mesures précé-

demment effectuées sur les nuances CF-14Cr (voir section III.4 p. 123), et même CF-9Cr
(voir section IV.4 p. 171).

Une différence notable sur le nombre d’apparitions / disparitions des spots de diffrac-

tion peut être notée entre les nuances CF-14Cr-Rft0,05% et CF-14Cr-Rft1%. En effet, la
nuance CF-14Cr-Rft1% comporte moins de disparitions de spots par rapport aux autres

nuances (CF-14Cr-Rft0,05 mais aussi CF-14Cr). Ceci pourrait être lié à l’augmentation
de la pression de Zener induite par la fraction volumique de nano-oxydes plus grande

sur la nuance CF-14Cr-Rft1%.

Les courbes d’intensité DRX extraites des images précédemment présentées pour

l’échantillon CF-14Cr-Rft0,05% et CF-14Cr-Rft1% sont tracées sur la figure V.11. Ces

courbes ont été ajustées à des modèles de Pseudo-Voigt afin d’extraire les tailles de cris-

tallites et densités de dislocations grâce à une méthode de Williamson-Hall présentée
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Post-broyage 315℃ 500℃ 540℃ 700℃

800℃ 830℃ 850℃ 890℃

950℃ ~950℃ - 1 h ~950℃ - 2 h ~800℃ ~700℃ ~500℃

CF-14Cr-Rft0,05% - Plan diffractant {110}
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γ
{111}

Premiers 
gros grains

Faisceau

Zones 
d’analyse

Dilatation 
thermique

déplacement de la 
zone d’analyse

Croissance des gros grains
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Redescente en température (~60℃/min)

FiguRe V.9 – Images de DRX in-situ montrant l’évolution de la figure de diffraction du
plan {1, 1, 0} de la ferrite sur l’échantillonCF-14Cr-0,05% recuit à∼ 10℃/min, les niveaux
de gris étant directement comparables d’une figure à l’autre.
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CF-14Cr-Rft1% - Plan diffractant {110}
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800℃ 830℃ 850℃ 890℃

950℃ ~950℃ - 1 h ~950℃ - 2 h ~800℃ ~700℃ ~500℃
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FiguRe V.10 – Images de DRX in-situ montrant l’évolution de la figure de diffraction du
plan {1, 1, 0} de la ferrite sur l’échantillon CF-14Cr-1% recuit à ∼ 10℃/min, les niveaux
de gris étant directement comparables d’une figure à l’autre.
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dans le Chapitre II section II.3.6 p. 79. Pour cette méthode, le pic {2, 2, 2} de la ferrite n’a

pas été utilisé à cause de sa convolution avec le pic {3, 1, 1} de l’austénite. Le pic {1, 1, 1} de

l’austénite, qui indique le changement de phase partiel de la matrice est d’ailleurs visible

proche du pic {1, 1, 0} de la ferrite (autour de 850℃). La température maximale atteinte

dans cette expérience (∼ 950℃) ne permet malheureusement pas de quantifier la fraction

de ferrite non transformée, car il est probable qu’elle soit inférieure à la température de

fin de transformation. Pour l’échantillon CF-14Cr-Rft1%, le pic {2, 2, 2} de la ferrite n’a
pas été pris en compte, car un pic de forte intensité apparaît autour de 600℃ et disparaît

vers 850℃. Ce pic pourrait être lié à la présence de carbures M23C6 mais cette hypothèse

n’a pas été vérifiée par ajustement de Rietveld.
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FiguRe V.11 – Évolution des pics de diffraction de la ferrite lors du traitement thermique
in-situ de l’échantillon CF-14Cr-Rft0,05% et CF-14Cr-Rft1%, l’intensité étant donnée en
échelle logarithmique.
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Les évolutions de tailles moyennes de cristallites et de la densité de dislocations sont

représentées sur la figure V.12a, b, c et d pour la nuance CF-14Cr-Rft0,05% et sur la fi-

gure V.12e, f, g et h pour la nuance CF-14Cr-Rft1%. Sur les résultats de l’échantillon CF-
14Cr-Rft0,05%, le réarrangement des dislocations, réduisant la taille de cristallite semble
bien visible vers 500℃. Cette observation est plus claire sur cet échantillon, potentielle-

ment du fait de l’épinglage plus faible des dislocations par les nano-oxydes. Sur la nuance

CF-14Cr-Rft1%, ce réarrangement des dislocations / apparition des premiers gros grains
est aussi visible entre 500 et 550℃. À plus haute température, la croissance anormale des

grains semble retardée sur l’échantillon CF-14Cr-Rft1% par rapport à l’échantillon CF-
14Cr-Rft0,05%. En effet, la taille de cristallite de la nuance CF-14Cr-Rft0,05% explose

autour de 700 - 750℃ alors que celle de la nuance CF-14Cr-Rft1% augmente plus tard,

autour de 850 - 900℃ (Fig. V.12a et e). Cette différence est encore une fois très proba-

blement liée à un épinglage plus faible des joints de grains et des dislocations par les

nano-oxydes de la nuance CF-14Cr-Rft0,05% par rapport à la nuance CF-14Cr-Rft1%. Il
est intéressant de remarquer que la nuanceCF-14Cr exhibe une croissance anormale des
grains autour de 850℃ (voir Fig. III.33 p. 130 du Chapitre III section III.4). De ce fait, la

température de début de croissance anormale de l’échantillon CF-14Cr est plus proche
de celle de l’échantillon CF-14Cr-Rft1%. Ces écarts observés sur la température de dé-
but de croissance anormale semblent représentatifs des valeurs des pressions de Zener

normalisées exprimées dans le tableau V.1, où ces températures ont été reportées.
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FiguRe V.12 – Évolution pour l’échantillon CF-14Cr-Rft0,05% des tailles (diamètre) de
cristallites (a), densité de dislocations (b), coefficients R2 de la régression linéaire em-
ployés dans la méthode de Williamson-Hall (c), et erreurs de Poisson calculés sur le
point le plus intense du pic de diffraction {1, 1, 0} de la ferrite (d) et réciproquement pour
l’échantillon CF-14Cr-Rft1% (e, f, g, h).
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RÉsumÉ de la section
Cette section a permis de caractériser la cinétique de précipitation des nano-
oxydes sur les nuances à faible et fort taux de renforts, ainsi que l’évolution
de leur microstructure granulaire. De ces caractérisations, plusieurs points
sont à retenir :
■ Les rayons moyens des nano-oxydes sont plus importants sur les nuances
CF-14Cr-Rft0,05% et CF-14Cr-Rft1% (∼ 1,6 nm) que sur la nuance CF-14Cr
(∼ 1,3 nm).
■ La dispersion de taille des nano-oxydes est aussi plus grande sur les
nuances CF-14Cr-Rft0,05% et CF-14Cr-Rft1%.
■ La fraction volumique et la densité numérique de précipités de la nuance
CF-14Cr-Rft0,05% sont nettement plus faibles que la nuance CF-14Cr. Pour
la nuance CF-14Cr-Rft1%, la densité numérique de précipités semble proche
de la nuance CF-14Cr, bien que la fraction volumique soit plus importante
(ce qui s’explique par la différence de taille des nano-oxydes).
■ La température de réorganisation des dislocations et / ou l’apparition
des premiers domaines cohérents est d’environ 500 - 550℃ quelle que soit la
nuance observée.
■ La température de début de la croissance anormale est variable en fonction
du taux de renfort et est certainement liée à la pression de Zener croissante
avec le taux de renfort.

V.2 Les nuances avec des variations en yttrium, titane ou
oxygène

Cette deuxième section traite des nuances comportant des variations sur les propor-

tions des éléments constituant les renforts. Contrairement à la première section dans

laquelle le ratio de renfort Y2O3 / TiH2 avait été conservé égal à 1, l’objectif de cette

section est d’explorer les propriétés de nuances enrichies ou déplétées en un élément

constituant les nano-oxydes, modifiant donc les ratios Y-Ti-O. Ces variations de Ti, d’Y

et d’O sont comparées à la nuance de référence CF-14Cr (renforcée avec 0,3% de poudre

Y2O3 et 0,3% de poudre TiH2). Dans un premier temps, la cinétique de précipitation de

ces alliages sera analysée en suivant une méthodologie similaire à celle appliquée pour la

section précédente, principalement à l’aide de mesures SAXS. Dans un deuxième temps,

l’évolution de la microstructure granulaire sera étudiée, principalement grâce à des ex-

périences de DRX in-situ en température.

V.2.1 Cinétique de précipitation

Les caractérisations de la cinétique de précipitation des nuances de cette section ont

été séparées en trois parties distinctes permettant de traiter les nuances avec :
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■ des variations du taux de Ti avec une nuance réalisée sans apport de TiH2 lors

du broyage (ne contenant donc pas de Ti) et une nuance ayant un apport supplé-

mentaire de 1%m de Ti métallique lors du broyage (en plus des 0,3%m de TiH2

classiquement apporté).

■ Des variations du taux d’Y avec deux nuances enrichies en Ymétallique à hauteur
de 0,3%m et 1%m (en plus des 0,3%m de Y2O3 du broyage classique).

■ Des variations du taux d’O avec une nuance enrichie de 0,3%m d’O grâce à l’in-

troduction de 1%m de poudre Fe2O3 lors du broyage (en plus des 0,3%m de Y2O3

du broyage classique).

Ces nuances ont été élaborées dans le cadre de la thèse de Sheng-Yi Zhong dans

laquelle des caractérisations complémentaires sont disponibles, notamment des analyses

MET, SANS et de diffraction de neutrons sur des nuances filées.

Variations en Y

La cinétique de précipitation des nuances enrichies en Y a été caractérisée par SAXS

lors d’un traitement thermique in-situ réalisé jusqu’à 1100℃ avec une vitesse de chauffe

de 10℃/min. Ces expériences ont été réalisées grâce à une machine de laboratoire au

SIMaP. Les traitements thermiques des mesures in-situ ont été réalisés sans maintien en

température, afin d’économiser la durée de vie des résistances chauffantes, jusqu’à 700℃

pour la nuance CF-14Cr-Y+0,3% et jusqu’à 1100℃ pour la nuance CF-14Cr-Y+1%. De
ce fait, des mesures complémentaires ont été réalisées ex-situ au synchrotron PSI après

différents traitements thermiques interrompus. Les courbes d’intensité SAXS correspon-

dant à ces mesures in-situ et ex-situ sont représentées sur la figure V.13. Pour des raisons

de visibilité ces courbes ont été artificiellement décalées d’une décade.
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FiguRe V.13 – Courbes d’intensité SAXS à différentes températures in-situ sur l’échan-
tillon CF-14Cr-Y+0,3% (a), et sur l’échantillon CF-14Cr-Y+1% (b), mesurées après diffé-
rents traitements thermiques interrompus sur l’échantillon CF-14Cr-Y+0,3% (c), et sur
l’échantillon CF-14Cr-Y+1% (d).

Des amas de très petites tailles sont encore identifiés dans la condition post-broyage

sur les nuances CF-14Cr-Y+1% et CF-14Cr-Y+0,3%. Comme pour la section précédente,
un récapitulatif de toutes les intensités SAXS de la condition post-broyage sera présen-

tée dans la discussion. Sur la nuance CF-14Cr-Y+1% à partir d’environ 1000℃, la taille

moyenne des nano-oxydes semble assez conséquente et leur contribution sur les courbes

d’intensité SAXS sort de la plage de q observable en laboratoire (voir la courbe jaune à

1100℃ Fig. V.13b et d). De ce fait, la contribution de Porod sur ces mesures n’est plus

visible ce qui entraîne un mélange difficilement contrôlable de la contribution des nano-

oxydes avec la contribution de Porod, après ajustement par moindres carrés. Les valeurs

ajustées (rayons moyens et fractions volumiques) dans cet intervalle de température ne

sont donc pas fiable, et ont été retirées des courbes présentant les résultats. Les mesures

réalisées à PSI proposent cependant une gamme de q beaucoup plus étendue permet-

tant de visualiser à la fois la contribution des nano-oxydes et la contribution de Porod.

Ces mesures réalisées ex-situ pourront ainsi apporter une mesure plus fiable du rayon

moyen, de la fraction volumique (et donc de la densité numérique) de précipités.
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Le modèle de la dispersion de nano-oxydes (présenté dans le Chapitre II Eq. II.11

p. 64) a été ajusté aux courbes d’intensité SAXS des échantillons CF-14Cr-Y+0,3% et CF-
14Cr-Y+1% et les valeurs de rayons moyens extraites de ce modèle sont présentés sur la

figure V.14.

CF-14Cr-Y+0,3% CF-14Cr-Y+1%

(a) (b)

CF-14CrCF-14Cr CF-1
4C
r-Y

+1
%

CF-14C

r-Y
+0
,3%

FiguRe V.14 – Évolution des rayons moyens des nano-oxydes sur la nuance CF-14Cr-
Y+0,3% (a), et sur la nuance CF-14Cr-Y+1% (b), lors d’une montée en température à
10℃/min, les deux nuances étant comparées aux résultats de la nuance CF-14Cr.

Sur les deux nuances enrichies en Y, la valeur du rayon moyen de précipités est plus

importante que sur la nuance CF-14Cr. Les rayons moyens de la nuance CF-14Cr-Y+1%
semblent légèrement supérieurs à ceux de la nuance CF-14Cr-Y+0,3%, de 0,2 nm. L’al-
lure des deux courbes (CF-14Cr-Y+0,3% et CF-14Cr-Y+1%) reste cependant strictement
identique jusqu’à 1100℃. Après le maintien à 1100℃ pendant 1 h, les nano-oxydes de la

nuance CF-14Cr-Y+1% semblent montrer une croissance et / ou coalescence significa-

tive. Cette condition de recuit ne peut pas être comparée entre les deux nuances enrichies

en Y puisque la mesure pour l’échantillon CF-14Cr-Y+0,3% n’est pas disponible.

Les évolutions de fraction volumique sur ces nuances sont présentées sur la figureV.15.

Ces valeurs de fraction volumique ont été calculées en prenant l’hypothèse de nano-

oxydes Y2Ti2O7 pyrochlore. Sur ces courbes, il est possible de remarquer que la fraction

volumique globale semble augmenter proportionnellement à la quantité d’Y ajouté lors

du broyage. De plus, l’allure des trois courbes présentées (CF-14Cr, CF-14Cr-Y+0,3%
et CF-14Cr-Y+1%) est très proche, montrant une augmentation puis une diminution de
fraction volumique apparente de précipités.
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CF-14Cr-Y+0,3% CF-14Cr-Y+1%

(a) (b)

CF-14CrCF-14Cr

CF-14Cr-Y+0,3%

CF-14Cr-Y+1%

FiguRe V.15 – Évolution de la fraction volumique apparente des nano-oxydes (avec
l’hypothèse de nano-oxydes Y2Ti2O7 pyrochlore) sur la nuance CF-14Cr-Y+0,3% (a), et
sur la nuance CF-14Cr-Y+1% (b), lors d’une montée en température à 10℃/min, les deux
nuances étant comparées aux résultats de la nuance CF-14Cr.

Les évolutions de densité numérique de précipités sont représentées sur la figureV.16,

toujours sous la même hypothèse pour la nature des nano-oxydes (Y2Ti2O7 pyrochlore).

Sur ces courbes, les valeurs de densité numérique de précipités semblent assez similaires

avant ∼ 700℃ entre les nuances enrichies en Y et la nuance CF-14Cr. Dans la gamme de
température 700 - 900℃, les densités numériques divergent et semblent passer en des-

sous de celles de l’échantillonCF-14Cr, en raison de l’augmentation du rayonmoyen des
nano-oxydes par rapport à celui de l’échantillon CF-14Cr. Les densités numériques se
trouvent alors diminuées d’un facteur ∼ 2 après la rampe de température à 1100℃ pour

les deux échantillons (CF-14Cr-Y+0,3% et CF-14Cr-Y+1%) et ∼ 10 après un maintien

d’une heure à 1100℃ pour l’échantillon CF-14Cr-Y+1%.
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CF-14Cr-Y+0,3% CF-14Cr-Y+1%

(a) (b)

CF-14CrCF-14Cr

CF-14Cr-Y+0,3%
CF-14Cr-Y+1%

FiguRe V.16 – Évolution de la densité numérique apparente des nano-oxydes (avec
l’hypothèse de nano-oxydes Y2Ti2O7 pyrochlore) sur la nuance CF-14Cr-Y+0,3% (a), et
sur la nuance CF-14Cr-Y+1% (b), lors d’une montée en température à 10℃/min, les deux
nuances étant comparées aux résultats de la nuance CF-14Cr.

Variations en Ti

Les cinétiques de précipitation des nuances contenant des variations de Ti ont aussi

été caractérisées grâce à des mesures de SAXS in-situ lors d’un traitement thermique

jusqu’à 700℃ et complétées par des mesures ex-situ, toujours avec une vitesse de chauffe

de 10℃/min. Deux nuances, CF-14Cr-SsTi et CF-14Cr-Ti+1% ont été caractérisées. La

nuance CF-14Cr-SsTi a été réalisée sans ajout de Ti lors du broyage et a été élaborée

dans le cadre de la thèse de Mickael Dadé [38]. La nuance CF-14-Ti+1% a été réalisée

avec un ajout de Ti métallique à hauteur de 1%m lors du broyage. Cette nuance a été

élaborée dans le cadre de la thèse de Shen-Yi Zhong [44].

Les courbes d’intensité SAXS à différentes étapes du traitement thermique in-situ ou

à différentes conditions de recuit mesurées ex-situ (traitement thermique interrompu)

sont présentées sur la figure V.17 pour la nuance CF-14Cr-SsTi et CF-14Cr-Ti+1%.
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FiguRe V.17 – Courbes d’intensité SAXS mesurées à différentes températures in-situ sur
l’échantillonCF-14Cr-SsTi (a), et sur l’échantillonCF-14Cr-Ti+1% (b), et mesurées après
différents traitements thermiques interrompus sur l’échantillon CF-14Cr-SsTi (c), et sur
l’échantillon CF-14Cr-Ti+1% (d).

Sur ces nuances, une contribution d’amas de très petite taille est encore visible dans la

condition post-broyage. La contribution de ces amas est identique entre les deux nuances

observées (CF-14Cr-SsTi et CF-14Cr-Ti+1%). Pour l’échantillon CF-14Cr-Ti+1%, une
forte contribution de Porod a été observée tout au long du traitement thermique (Fig. V.17c).

La contribution de nano-oxydes a tout de même pu être extraite par l’ajustement du mo-

dèle, avec cependant un bruit sur son intensité plus important que la normale (corres-

pondant au paramètre ajustable ∆ρ2 × fv du modèle). L’origine de cette contribution

de Porod plus intense est inconnue, elle pourrait être liée à une porosité plus grande ou

bien la présence de précipités grossiers (Ti-O ou Ti(C,N) par exemple) en plus grande

fraction volumique.

Les intensités SAXS provenant de l’échantillon CF-14Cr-Ti+1% mesurées au syn-

chrotron PSI (pour lesquelles une large gamme de q est disponible) permettent d’identi-

fier une deuxième contribution de précipités visibles à plus petits q que les nano-oxydes.

Les courbes montrant cette deuxième contribution sont tracées sur la figure V.18 dans

les conditions de recuit 700℃ et 1100℃. Un effet anomal est observé sur cette deuxième
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contribution de précipités (qui se caractérise par une différence d’intensité de la contri-

bution de précipités suivant l’énergie). Cet effet anomal implique une fraction atomique

de Ti significative dans ces précipités. Le facteur anomal de cette contribution n’a pas été

déterminé. Néanmoins, il est probable que ces précipités correspondent à des phases Ti-

O ou Ti(C,N) qui ont déjà été identifiées sur la nuance CF-14Cr (voir Annexe A p. 257).

Le fait que ces précipités soient uniquement visibles sur cette nuance CF-14Cr-Ti+1%,
indiquerait une plus grande fraction volumique de ces précipités par rapport aux autres

nuances, ce qui est cohérent avec l’ajout de Ti. Pour la condition de recuit 700℃, les deux

contributions se superposent. Pour les mesures réalisées en laboratoire, cette superposi-

tion n’est pas visible du fait de la gamme de q observée plus restreinte.

(a) (b)
CF-14Cr-Ti+1% - 700℃ CF-14Cr-Ti+1% - 1100℃

FiguRe V.18 – Courbes d’intensité SAXS acquises au synchrotron PSI sur l’échantillon
CF-14Cr-SsTi dans la condition de recuit 700℃ (a), et 1100℃ (b), montrant l’évolution
d’une deuxième population de précipités, supposées Ti-O ou Ti(C,N), les courbes simu-
lées montrant les deux populations de précipités sont représentées en trait pointillé.

Les évolutions du rayon moyen de la contribution correspondant aux nano-oxydes

ont été tracées sur la figure V.19. La taille des nano-oxydes sur la nuance CF-14Cr-SsTi
suit assez bien le rayon moyen des nano-oxydes de la nuance CF-14Cr jusqu’à la condi-
tion 1100℃, pour laquelle le rayon moyen n’est que légèrement supérieur (1,5 nm pour

la nuanceCF-14Cr-SsTi contre 1,2 nm pour la nuanceCF-14Cr). La coalescence pendant
le maintien en température des nano-oxydes est cependant très nettement supérieure à

la nuance CF-14Cr. Le rayon moyen de la nuance après maintien d’une heure à 1100℃
CF-14Cr-SsTi est en effet de 4,7 nm, soit une augmentation de 3,2 nm/h contre une

augmentation quasiment nulle pour la nuance CF-14Cr. L’évolution de la taille de nano-
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oxydes sur l’échantillon CF-14Cr-Ti+1% en revanche, correspond parfaitement à celle

de la nuance CF-14Cr du début à la fin du traitement thermique, ce qui est en bon accord
avec les résultats de la thèse de Sheng-Ti Zhong [44], par observations SANS (p. 52 du

manuscrit) et MET (p. 57 du manuscrit).

CF-14Cr-SsTi CF-14Cr-Ti+1%

(a) (b)

FiguRe V.19 – Évolution des rayons moyens des nano-oxydes sur la nuance CF-14Cr-
SsTi (a), et sur la nuance CF-14Cr-Ti+1% (b), lors d’une montée en température à 10℃/-
min, les deux nuances étant comparées aux résultats de la nuance CF-14Cr.

L’évolution de la fraction volumique de précipités sur ces nuances avec variations

de Ti a été représentée sur la figure V.20. Ces courbes ont été calculées grâce à une

hypothèse sur la nature des nano-oxydes. Pour la nuance CF-14Cr-SsTi, ne contenant
pas de Ti, des précipités Y2O3 cubiques centrés ont été supposés. Pour la nuance CF-
14Cr-Ti+1%, l’hypothèse de nano-oxydes de nature Y2Ti2O7 pyrochlore a été faite. La

courbe de l’échantillon CF-14Cr tracée à titre de comparaison correspond toujours à

l’hypothèse de nano-oxydes Y2Ti2O7 pyrochlore. Pour toutes ces nuances, les évolutions

de fraction volumique des nano-oxydes ont été trouvées très similaires. Seule la fraction

volumique de la nuance CF-14Cr-Ti+1% dans la condition de recuit 1100℃ après 1 h de

maintien en température est légèrement plus importante que la fraction volumique de

l’échantillon CF-14Cr.
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CF-14Cr-SsTi CF-14Cr-Ti+1%

(a) (b)

FiguRe V.20 – Évolution de la fraction volumique apparente des nano-oxydes sur la
nuance CF-14Cr-SsTi (avec l’hypothèse de nano-oxydes Y2O3 cubique centré) (a), et sur
la nuance CF-14Cr-Ti+1% (avec l’hypothèse de nano-oxydes Y2Ti2O7 pyrochlore) (b),
lors d’une montée en température à 10℃/min, les deux nuances étant comparées aux
résultats de la nuance CF-14Cr.

Les densités numériques de précipités ont aussi été déterminées suivant les mêmes

hypothèses sur la nature des nano-oxydes que précédemment. Les évolutions de ces

densités numériques sont représentées sur la figure V.21. Les densités numériques de

nano-oxydes sur la nuance CF-14Cr-SsTi apparaissent assez similaires jusqu’à 1100℃.
Dans la condition de recuit 1100℃ - 1 h, la densité numérique chute significativement

jusqu’à environ 1022 m−3. Cette chute de densité à fraction volumique quasi constante

confirme la forte coalescence des nano-oxydes pendant le maintien en température. Pour

la nuanceCF-14Cr-Ti+1%, les évolutions de densités numériques suivent encore une fois
assez fidèlement celles observées sur la nuance CF-14Cr.
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CF-14Cr-SsTi CF-14Cr-Ti+1%

(a) (b)

FiguRe V.21 – Évolution de la densité numérique apparente des nano-oxydes sur la
nuance CF-14Cr-SsTi (avec l’hypothèse de nano-oxydes Y2O3 cubique centré) (a), et sur
la nuance CF-14Cr-Ti+1% (avec l’hypothèse de nano-oxydes Y2Ti2O7 pyrochlore) (b),
lors d’une montée en température à 10℃/min, les deux nuances étant comparées aux
résultats de la nuance CF-14Cr.

Variations en O

La cinétique des nuances comportant des variations en O a aussi été caractérisée.

Pour ces analyses, une seule nuance est disponible ayant été enrichie en O à hauteur de

0,3%m par l’ajout de 1%m de poudre de Fe2O3 lors du broyage. Pour cette nuance, une

mesure SAXS in-situ lors d’un traitement thermique jusqu’à 700℃ a été réalisée, avec

une vitesse de chauffe de 10℃/min. Cette mesure in-situ a ensuite été complétée par

des mesures ex-situ réalisées à différentes conditions de recuit (traitements thermiques

interrompus).

Les courbes d’intensité SAXS issues des mesures de l’échantillon CF-14Cr-O+0,3%
sont présentées sur la figure V.22. Sur cette figure, la contribution d’amas présents à

l’état post-broyage est très clairement visible. De plus, la dispersion en taille des amas

et nano-oxydes semble plus importante sur cette nuance. En effet, les ajustements réa-

lisés avec une dispersion s de 0,2 ne permettent pas de décrire parfaitement la courbe

expérimentale du début à la fin du traitement thermique). Sachant que la valeur exacte

de dispersion ne peut pas être trouvée par SAXS, la valeur de s = 0, 2 a été conservée,

car elle a l’avantage de permettre une comparaison facile de cette nuance avec celles

précédemment analysées.
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FiguRe V.22 – Courbes d’intensité SAXS mesurées sur l’échantillon CF-14Cr-O+0,3% à
différentes températures in-situ (a), et après différents traitements thermiques interrom-
pus (b).

L’évolution du rayon moyen des nano-oxydes de la nuance CF-14Cr-O+0,3% est re-

présentée sur la figure V.23. Le rayon moyen initial des amas semble plus important sur

cette nuance que sur la nuance CF-14Cr, comme pressenti grâce aux courbes d’inten-
sité SAXS présentées dans le paragraphe précédent. Après ∼ 500℃, le rayon moyen des

nano-oxydes s’accroît rapidement jusqu’à 700℃. Aucune mesure n’est disponible dans

la condition de recuit 1100℃ avant le maintien en température. Cependant, une mesure

réalisée au synchrotron PSI dans la condition 1100℃ - 1 h semble indiquer que la taille

des nano-oxydes se stabilise autour de 1,5 nm. Cette taille correspond à celles détectées à

700℃, ce qui semble indiquer que la taille des nano-oxydes est stable à cette température.
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CF-14Cr-O+0,3%

FiguRe V.23 – Évolution des rayons moyens des nano-oxydes sur la nuance CF-14Cr-
O+0,3% (a), lors d’une montée en température à 10℃/min, avec une comparaison aux
résultats de la nuance CF-14Cr.

L’évolution de la fraction volumique apparente des nano-oxydes a été déterminée

en se basant sur l’hypothèse de précipité Y2Ti2O7. Cette évolution est représentée sur

la figure V.24a pour l’échantillon CF-14Cr-O+0,3%. L’évolution de la densité numérique
de nano-oxydes a été représentée sur la figure V.24b, avec les mêmes hypothèses. La

fraction volumique apparente initiale est visiblement très importante par rapport à la

nuance CF-14Cr (∼ 2 fois plus élevée). Cette fraction volumique apparente augmente

d’abord, dans les mêmes proportions que la nuance CF-14Cr puis décrit une chute très
importante autour de 500℃. Dans la condition de recuit 700℃, la fraction volumique

apparente de nano-oxydes se trouve alors assez proche de celle des CF-14Cr, bien que

légèrement supérieure. Cette observation reste valide jusqu’à la condition 1100℃ - 1 h. La

courbe de densité numérique apparente de nano-oxydes semble en revanche très proche

de celle de la nuance CF-14Cr, bien que la diminution observée entre 500 et 1100℃ sur la

nuance CF-14Cr semble plus rapide sur la nuance CF-14Cr-O+0,3% (entre 500 et 700℃).
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CF-14Cr-O+0,3% CF-14Cr-O+0,3%

(a) (b)

FiguRe V.24 – Évolution de la fraction volumique apparente des nano-oxydes (avec
l’hypothèse de nano-oxydes Y2Ti2O7 pyrochlore) sur la nuance CF-14Cr-O+0,3% (a),
de la densité numérique apparente des nano-oxydes (avec la même hypothèse) sur
l’échantillon CF-14Cr-O+0,3% (b), lors d’une montée en température à 10℃/min, ces
mesures étant comparées aux résultats de la nuance CF-14Cr.

Discussion

Les cinétiques de précipitation des nano-oxydes ont pu être caractérisées grâce aux

mesures SAXS précédemment présentées sur les nuances à variation d’Y, de Ti et d’O.

L’ensemble de ces résultats sera discuté ici afin d’améliorer leur compréhension, notam-

ment grâce à des comparaisons avec d’autres nuances. De façon plus générale, cette ana-

lyse pourra aussi permettre d’éclaircir la cinétique de précipitation des nano-oxydes Y-

Ti-O, par rapport aux analyses déjà réalisées sur la nuance CF-14Cr dans le Chapitre III.

Parmi les cinétiques de précipitation présentées dans cette section, la nuance CF-
14Cr-Ti+1% semble être la plus proche de la nuance CF-14Cr. Les cinétiques de précipi-
tation des nano-oxydes des nuances CF-14Cr-Y+0,3%, CF-14Cr-Y+1% et CF-14Cr-SsTi
montrent des caractéristiques communes, bien qu’elles ne soient pas complètement iden-

tiques. En effet, en comparaison avec la nuance CF-14Cr, les nano-oxydes de ces trois
nuances montrent un rayon moyen globalement plus important et une forte coalescence

pendant le maintien en température. La nuance CF-14Cr-O+0,3% quant à elle semble

assez similaire à la nuance CF-14Cr (et donc aussi à la nuance CF-14Cr-Ti+1%) pendant
le maintien à 1100℃. En revanche, les premières étapes de formation / croissance des

amas devenant nano-oxydes, comportent des différences importantes.

Les cinétiques très proches entre les nuances CF-14Cr-Ti+1% et CF-14Cr montrent
que l’ajout d’une quantité supplémentaire de Ti n’influe pas sur les propriétés des
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nano-oxydes. En revanche cet ajout crée une deuxième famille de précipités en fraction
volumique significative (assez pour être observée en SAXS). Ces précipités, a priori Ti-O

et Ti(C,N), ne semblent pas être les plus défavorables pour les propriétés mécaniques

(fluage thermique, ductilité …) par rapport aux carbures plus grossiers et moins stables

M23C6 ou M7C3 (voir Annexe A p. 257). Cependant, il est probable que de meilleures

propriétés mécaniques soient atteintes lorsque les nano-oxydes constituent la seule fa-

mille de précipités présente dans l’alliage. Comme l’ajout de Ti en excédent ne participe

pas à changer les propriétés des nano-oxydes (en particulier en termes de fraction volu-

mique) et induit l’augmentation significative de la fraction volumique d’une deuxième

famille de précipités riche en Ti (Ti-O ou Ti(C,N)), le Ti n’est pas un élément limitant

dans la formation des nano-oxydes Y-Ti-O (pour la composition de référence ainsi que

pour des teneurs en Ti plus importantes), même pour la nuance CF-14Cr (de référence).
Sur le plan chimique, il reste toutefois possible que le Ti joue un rôle sur la nature des

nano-oxydes : Y2Ti2O7 ou Y2TiO5. En effet, la différence majeure entre ces deux phases

est la différence de fraction atomique de Ti (les fractions atomiques d’O et d’Y restant

très proches). Les très probables mélanges Y2Ti2O7 + Y2TiO5 observés sur les nuances

CF-14Cr et les nuances CF-9Cr pourraient ainsi très bien être dus à une disponibilité
différente du Ti suivant :

■ les zones de l’alliage, où la teneur en Ti pourrait être influencée par la proximité
d’anciens joints de poudres ou de précipités grossiers riches en Ti, voire de joints

de grains avec des ségrégations de Ti

■ La nature de la matrice (ferritique ou austénitique), pouvant présenter des solu-
bilités / coefficients de diffusion du Ti différents.

D’ailleurs les facteurs anomaux au seuil du titane mesurés sur la nuance CF-14Cr-
Ti+1% dans les conditions de recuit 1100℃ (fA = −61, 0) et 1100℃ - 1 h (fA = −74, 3)
sont cohérents avec la présence trèsmajoritaire de nano-oxydes Y2Ti2O7 (fA = −68, 0).
Le tableau donnant la liste exhaustive des valeurs de facteurs anomaux théoriques est

donné en Tab. III.1 p. 94 du Chapitre III.

La similitude des cinétiques observées sur les nuances CF-14Cr-Y+0,3%, CF-14Cr-
Y+1% etCF-14Cr-SsTi pourrait être liée à la présence de nano-oxydes similaires. En effet,
la nature des nano-oxydes sur la nuance CF-14Cr-SsTi est vraisemblablement Y2O3,

l’alliage ne contenant pas de Ti. Ce résultat est d’ailleurs cohérent avec l’absence totale

de signal anomal sur la contribution des nano-oxydes de la nuance CF-14Cr-SsTi (non
présenté dans les courbes de cette section). De plus, ces nano-oxydes sont bien connus

pour montrer une coalescence plus importante que les nano-oxydes Y-Ti-O [31, 69, 70,

82-84, 86]. Pour les nuances CF-14Cr-Y+0,3% et CF-14Cr-Y+1%, l’ajout d’Y pourrait
favoriser l’apparition d’oxydes Y2O3. Il est néanmoins probable que des nano-oxydes
Y-Ti-O se forment également en parallèle. La population de nano-oxydes Y-Ti-O est

peut-être simplement masquée par les Y2O3 plus gros, si leur fraction volumique est
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suffisante. En effet, jusqu’à 1100℃ le faible écart devant exister entre les deux populations

ne devrait pas permettre de les discerner l’une de l’autre sur les courbes d’intensité SAXS.

Après le maintien en température, il est tout à fait possible que les nano-oxydes les plus

fins soient cachés par la contribution de Porod des nano-oxydes Y2O3 plus grossiers.

Cette hypothèse semble confirmée par les observation MET de la thèse de Sheng-Yi
Zhong montrant une double population de précipités sur cette nuance consolidé par

filage [44] (p. 57 du manuscrit).

Les différences observées sur la nuance CF-14Cr-O+0,3% depuis la condition post-

broyage jusqu’à la condition de recuit 1100℃ environ semblent indiquer une différence
fondamentale sur les amas présents dans la condition post-broyage. En effet, la fraction
volumique apparente, déjà significativement plus haute que celle de la nuance CF-14Cr
dans la condition post-broyage, augmente très fortement au début du traitement ther-

mique. Ensuite, cette fraction volumique apparente diminue jusqu’à être assez proche

de la fraction volumique de l’échantillon CF-14Cr. Plusieurs hypothèses peuvent être
avancées expliquant cette évolution :

■ un taux d’O plus important dans les amas induisant une augmentation de la frac-
tion volumique apparente (par effet de contraste de densité électronique).

■ La création d’amas de nature différente, provenant potentiellement de résidus
de broyage de la poudre Fe2O3.

Dans des conditions de recuit plus avancées, la stabilisation de la taille des nano-
oxydes autour de 700℃ n’a été observée que dans cette nuance (sur la nuance CF-14Cr,
cette stabilisation intervient plutôt autour de 1000 - 1100℃). Avec les données recueillies

sur cette nuance, il semble difficile de pouvoir expliquer ce comportement, ce qui néces-

siterait au moins l’analyse de l’évolution chimique des nano-oxydes. Aussi, la réalisation

d’échantillons supplémentaires (surtout dans la condition 1100℃ - 1 h) pourrait être in-

téressante afin de valider la reproductibilité de ce résultat.

Finalement, la figure V.25 représente les intensités SAXS dans la condition post-

broyage de ces nuances. Trois catégories semble se discerner selon l’augmentation de

l’intensité SAXS. La nuance CF-14Cr-Ti+1% est très similaire a celle de la nuance CF-
14Cr. Les intensités SAXS des nuanceCF-14Cr-Y+0,3% etCF-14Cr-SsTi sont légèrement
plus hautes. Enfin, les nuance CF-14Cr-Y+1% CF-14Cr-O+0,3% sont significativement

plus haute en intensité. Ces augmentation d’intensité pourraient provenir soit d’une aug-

mentation de la fraction volumique d’amas, soit d’une variation de la chimie des amas.

Cette variation chimique doit alors coïncider avec un enrichissement en éléments légers

(par exemple l’O) ou un appauvrissement en éléments lourds (par exemple l’Y), pour

occasionner une augmentation du contraste électronique.
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CF-14Cr-ssRft

CF-14Cr-Y+1%      CF-14Cr-O+0,3%   

CF-14Cr-SsTi

CF-14Cr-Y+0,3%CF-14Cr

CF-14Cr-Ti+1%

FiguRe V.25 – Courbes d’intensité SAXS dans la condition post-broyage des nuancesCF-
14Cr-ssRft, CF-14Cr, CF-14Cr-Y+0,3%, CF-14Cr-Y+1%, CF-14Cr-SsTi, CF-14Cr-Ti+1%
et CF-14Cr-O+0,3%.

RÉsumÉ de la cinÉtique de pRÉcipitation des nuances avec vaRia-
tions de RenfoRts
Les analyses réalisées dans cette sous-section ont permis une meilleure com-
préhension de la cinétique de précipitation des nuances avec variations d’Y,
de Ti et d’O. Les conclusions principales de cette étude sont :
■ Une différence sur l’évolution de la taille des nano-oxydes, observée sur les
nuances CF-14Cr-Y+0,3%, CF-14Cr-Y+1% et CF-14Cr-SsTi. Cette différence
pourrait provenir de la précipitation de phase Y2O3 à la place (pour la nuance
CF-14Cr-SsTi) ou occultant (pour les nuances CF-14Cr-Y+0,3% et CF-14Cr-
Y+1%) les nano-oxydes Y-Ti-O.
■ Une cinétique de précipitation identique entre les nuance CF-14Cr-Ti+1%
et CF-14Cr. Le Ti ne semble donc pas être l’élément limitant dans la forma-
tion des nano-oxydes.
■ Une coinétique de précipitation plus rapide pour la nuance CF-14Cr-
O+0,3%, se stabilisant vers 700 ℃, avec très frote résistance à la coalescence
(similaires à la nuance CF-14Cr).
■ La modification des amas présents dans la condition post-broyage sui-
vant la nuance avec (par rapport a la nuance CF-14Cr) une augmentation de
l’intensité SAXS importante pour les nuances CF-14Cr-Y+1% et CF-14Cr-
O+0,3% : modéré pour CF-14Cr-SsTi et CF-14Cr-Y+0,3% ; nulle pour CF-
14Cr-Ti+1% (intensités identiques).
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V.2.2 Évolution de la microstructure granulaire

L’évolution de la microstructure granulaire a été caractérisée pendant le traitement

thermique de consolidation des aciers ODS par des mesures DRX in-situ, et par carto-

graphie EBSD dans la condition 1100℃ - 1 h. L’échantillon CF-14Cr-O+0,3% n’a pas été

mesuré par DRX in-situ, ainsi seule la cartographie EBSD correspondante est présentée

ici. Ces mesures de DRX in-situ sont présentées dans 2 sous-parties correspondant pre-

mièrement aux nuances avec des variations en Y, et deuxièmement aux nuances avec

des variations de Ti. Avant la présentation de ces résultats in-situ, les cartographies de

l’ensemble des nuances avec variations de renforts sont présentées sur la figure V.26

(à l’exception de la nuance CF-14Cr-Y+0,3%, qui n’a pas été analysée). Par rapport aux
analyses effectuées dans le Chapitre III, seules les cartographies à faible grandissement

ont été réalisées. Ces cartographies sont aussi accompagnées d’histogrammes de la taille

(diamètre) des grains normalisée donnée en fraction surfacique et en nombre. Sur les

histogrammes surfaciques la classe ”non indexés” correspond à la fraction surfacique de

grains plus petits que 1 µm et aux porosités / précipités grossiers.
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CF-14Cr-Y+1% CF-14Cr-SsTi

CF-14Cr-Ti+1%CF-14Cr-O+0,3%
(a) (b)

(c) (d)

50 µm 50 µm 

Taille de grain (µm) Taille de grain (µm)

50 µm 50 µm 

Taille de grain (µm) Taille de grain (µm)

100

111

101

(a) (b)

(c) (d)

FiguRe V.26 – Cartographies d’orientation des grains des nuances CF-14Cr-O+0,3% (a),
CF-14Cr-Ti+1% (b), CF-14Cr-Y+1% (c), CF-14Cr-SsTi% (d).
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Sur cette figure, les microstructures granulaires apparaissent différentes suivant les

variations en éléments de renforts. De toutes les variations présentées, c’est la micro-

structure de l’échantillon CF-14Cr-O+0,3% qui semble la plus proche de la nuance de

référence CF-14Cr, avec une fraction surfacique de petits grains un peu plus élevée

(∼ 15% au lieu de ∼ 8%, voir Fig. III.29 p. 124). Sur la nuance CF-14Cr-SsTi, les îlots de
petits grains semblent de morphologie assez proche de celle de la nuance CF-14Cr. La
fraction surfacique de ces îlots (∼ 5%) est aussi assez proche de la nuanceCF-14Cr. En re-
vanche, les gros grains sont significativement plus gros que ceux présents dans la nuance

de référence CF-14Cr. De façon surprenante, la nuance CF-14Cr-Ti+1% ne semble pas

contenir d’îlot de petits grains, bien que les propriétés des nano-oxydes de cette nuance

soient très proches de celles de la nuance CF-14Cr (voir section précédente V.2.1). La

taille des grains de cette nuance ne semble pas bimodale sur les histogrammes de taille en

fraction surfacique, mais plutôt monomodale avec une assez grande distribution en taille

(Fig. V.26b). Cette microstructure conduit certainement à des propriétés mécaniques plus

homogènes à l’échelle micrométrique, potentiellement favorables au comportement ma-

croscopique. Enfin, la nuance CF-14Cr-Y+1% montre des joints de poudre très marqués

par rapport aux autres nuances. En effet, une large zone autour de ce qui est très pro-

bablement des anciens joints de poudres n’a pas pu être indexée. Cette zone pourrait

correspondre à des résidus du broyage qui ont déjà été trouvés aux joints de poudres sur

d’autres nuances (voir Chapitre II section II.1.3 p. 45), ou à des zones à très petits grains.

Variations en Y

Les nuances contenant des variations d’Y ont été caractérisées par DRX in-situ pen-

dant un traitement thermique allant jusqu’à environ 940℃ avec une vitesse de chauffe

proche de 10℃/min. Suivant le même schéma que pour les analyses réalisées dans les

chapitres précédents, quelques figures de diffraction seront d’abord présentées pour

chaque nuance. Puis, les courbes d’intensité DRX et les dépouillements réalisés par la

méthode de Williamson-Hall seront analysés.

Les images de DRX prises à différents stades du traitement thermique, pendant la

montée et le maintien en température, sont représentées sur la figure V.27. Certaines

images ne sont pas disponibles à cause de problèmes techniques survenus pendant la

mesure : arrêt du bras robot permettant la rotation du détecteur autour de l’échantillon

CF-14Cr-Y+0,3% et une coupure du faisceau de rayons-X pour l’échantillon CF-14Cr-
Y+1%, qui a repris à la fin du traitement thermique. Sur ces images, la température mar-
quant le réarrangement des dislocations créant des domaines cohérents de diffraction

et / ou la formation des premiers gros grains se situe entre 450 et 500℃. Ensuite, pour

les deux nuances, une très bonne stabilité des grains présents au début du maintien en

température est observée avec très peu de disparition / apparition de gros grains.
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Nuances avec variations en Y - Plan diffractant {110}
Post-broyage 480℃ 700℃ 920℃ 940℃ - 1h non mesuré

Premiers 
gros grains

Post-broyage 490℃ 700℃ 930℃ non mesuré 940℃ - 1h

C
F-

14
C

r-
Y+

0,
3%

C
F-

14
C

r-
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FiguRe V.27 – Images de DRX in-situ montrant l’évolution de la figure de diffraction
du plan {1, 1, 0} de la ferrite sur l’échantillon CF-14Cr-Y+0,3% et CF-14Cr-Y+1% recuit
à ∼ 10℃/min, les niveaux de gris étant directement comparables d’une figure à l’autre
pour le même échantillon.

Les courbes d’intensité DRX ayant servi pour les analyses de taille de cristallites

et densités de dislocations extraites par méthode de Williamson-Hall (présentées par

la suite) sont tracées sur la figure V.28 pour les nuances CF-14Cr-Y+0,3% et CF-14Cr-
Y+1%. Les pics de diffraction non pris en compte dans la méthode de Williamson-Hall

sont indiqués sur les courbes. Ces pics ont été écartés à cause de la présence de pics

parasites (provenant de carbures ou d’oxydes inconnus).
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CF-14Cr-Y+0,3%

CF-14Cr-Y+1%

2θ (degré) 

2θ (degré) 

2θ (degré) 

2θ (degré) 

2θ (degré) 

2θ (degré) 

2θ (degré) 

2θ (degré) 

2θ (degré) 

2θ (degré) 

2θ (degré) 

2θ (degré) 

{3, 1, 0} - non exploité

{1, 1, 0} {2, 1, 1} {2, 2, 0}

{3, 2, 1}{2, 2, 2}

{3, 1, 0}

{1, 1, 0} {2, 1, 1} {2, 2, 0}

{3, 2, 1} - non exploité{2, 2, 2} - non exploité

FiguRe V.28 – Évolution des pics de diffraction de la ferrite lors du traitement thermique
in-situ des échantillons CF-14Cr-Y+0,3% et CF-14Cr-Y+1%, l’intensité étant donnée en
échelle logarithmique.
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Les évolutions de taille de cristallites et de densité de dislocations sont présentées

sur la figure V.29. Pour l’échantillon CF-14Cr-Y+0,3%, le coefficient R2 de la régression

linéaire utilisée pour la méthode de Williamson-Hall est très bas par rapport à ceux

d’autres nuances analysées, à partir de 300℃ environ. Ce mauvais coefficient de régres-

sion d’origine inconnue doit diminuer la précision des résultats de façon importante.

Pour l’échantillon CF-14Cr-Y+1%, où le coefficient R2 est bien meilleur, une hausse du

niveau de bruit sur les mesures de taille de cristallites est visible autour de 400 - 450℃,

suivie d’une hausse de la taille moyenne de cristallite. Cette étape est probablement liée

à la formation des premiers domaines cohérents de taille plus importante que les pe-

tits grains (soit par réarrangement des dislocations soit par croissance des premiers pe-

tits grains). La croissance anomale intervient ensuite aux alentours de 550 - 600℃. Sur

l’échantillon CF-14Cr-Y+0,3%, la croissance anormale semble se produire bien plus tard,
à l’arrivée au maintien en température à ∼ 950℃. Cependant, la valeur du coefficient R2

ne permet pas d’être décisif sur ce point.

CF-14Cr-Y+0,3% CF-14Cr-Y+1%

~400-450℃

Croissance 
anormale

Croissance 
anormale
~950℃

Faible R²

Faible R²

550 - 600℃

FiguRe V.29 – Évolution pour l’échantillon CF-14Cr-Y+0,3% des tailles (diamètre) de
cristallites (a), densité de dislocations (b), coefficients R2 de la régression linéaire em-
ployés dans la méthode de Williamson-Hall (c), et erreurs de Poisson calculées sur le
point le plus intense du pic de diffraction {1, 1, 0} de la ferrite (d), et réciproquement
pour l’échantillon CF-14Cr-Y+1% (e, f, g, h).

221



CHAPITRE V. VARIATIONS DES RENFORTS : TAUX ET ENRICHISSEMENTS Y, TI, O

Variations en Ti

Des caractérisations similaires ont été réalisées sur les nuances d’aciers ODS avec

des variations de Ti par DRX in-situ jusqu’à environ 950℃. Les images de diffraction

prises à différents stades du traitement thermique sont présentées sur la figure V.30. Sur

ces images, la température d’apparition des premiers domaines cohérents de diffraction

de taille significative se situe entre 550 et 600℃ pour la nuance CF-14Cr-SsTi (ce qui est
plus proche de la température trouvée sur la nuance CF-14Cr de 550℃). La température
d’apparition de ces premiers domaines cohérents sur la nuance CF-14Cr-Ti+1%, se si-
tue entre 400 et 450℃. Pendant le maintien en température (après l’apparition des gros

grains), le halo caractéristique de la présence d’une population de très petits grains n’est

plus visible. Cette observation est cohérente avec les mesures EBSD ne montrant aucun

îlot de petits grains. C’est la seule nuance purement ferritique pour laquelle cette obser-

vation a été faite (à l’exception de la nuance sans renforts CF-14Cr-SsRft). Les images
de diffraction sur l’échantillon CF-14Cr-SsTimontrent l’apparition d’un pic d’austénite
(correspondant au plan {1, 1, 1}) en température, ce qui confirme les observations faites

par Mickaël Dadé [38].
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Nuances avec variations en Ti - Plan diffractant {110}
Post-broyage 580℃ 710℃ 940℃ 940℃ - 1h 940℃ - 2h

Post-broyage 420℃ 690℃ 960℃ 960℃ - 1h 960℃ - 2h
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FiguRe V.30 – Images de DRX in-situ montrant l’évolution de la figure de diffraction
du plan {1, 1, 0} de la ferrite sur l’échantillon CF-14Cr-SsTi et CF-14Cr-Ti+1% recuit
à ∼ 10℃/min, les niveaux de gris étant directement comparables d’une figure à l’autre
pour le même échantillon.

Les courbes d’intensité DRX extraites des images de diffraction présentées précé-

demment ont été tracées sur la figure V.31 pour l’échantillon CF-14Cr-SsTi et CF-14Cr-
Ti+1%. Le pic de diffraction correspondant au plan {2, 2, 2} de la ferrite de l’échantillon
CF-14Cr-SsTi n’a pas été pris en compte pour les analyses de Williamson-Hall présen-

tées par la suite à cause de la superposition du pic de ferrite avec un pic d’austénite.
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FiguRe V.31 – Évolution des pics de diffraction de la ferrite lors du traitement ther-
mique in-situ de l’échantillon CF-14Cr-SsTi et CF-14Cr-Ti+1%, l’intensité étant donnée
en échelle logarithmique.
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Les tailles de cristallites et les densités de dislocations ont été déterminées grâce à

l’ajustement des courbes précédemment présentées à un modèle Pseudo-Voigt et l’ap-

plication d’une méthode de Williamson-Hall comme expliqué dans le Chapitre II sec-

tion II.3.6 p. 79. Sur l’échantillon CF-14Cr-SsTi, l’apparition des premiers domaines co-
hérents de taille significative semble marquée par une augmentation du bruit de mesure

autour de 550 - 600℃. La croissance anormale des grains semble alors importante au-

tour de 800 - 900℃. Sur l’échantillon CF-14Cr-Ti+1%, cette croissance anormale a lieu
plus tôt, autour de 600 - 650℃. L’apparition des premiers domaines cohérents de tailles

significatives ne semble pas être visible sur l’évolution de la taille de cristallites de cette

nuance.

CF-14Cr-SsTi CF-14Cr-Ti+1%

Croissance 
anormale

Croissance 
anormale

800 - 900℃ 600 - 650℃

FiguRe V.32 – Évolution pour l’échantillon CF-14Cr-SsTi des tailles (diamètre) de cris-
tallites (a), densité de dislocations (b), coefficients R2 de la régression linéaire employés
dans la méthode de Williamson-Hall (c), et erreurs de Poisson calculées sur le point in-
tense du pic de diffraction {1, 1, 0} de la ferrite (d), et réciproquement pour l’échantillon
CF-14Cr-Ti+1% (e, f, g, h).

Discussion

Un récapitulatif des températures d’apparition des premiers domaines cohérents de

diffraction de taille significative et du début de la croissance anormale des grains est
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donné dans le tableau V.2. Toutes les températures d’apparition des premiers domaines

cohérents sont assez proches et sont enmoyenne à 500℃. Cette température est celle à la-

quelle la taille de grain de la nuance non renforcéeCF-14Cr-SsRft explose (voir Fig. III.33
p. 130 du Chapitre III). La température de croissance anormale en revanche, varie de fa-

çon assez significative d’une nuance à l’autre.

Table V.2 – Températures d’apparition des premiers domaines cohérents de diffraction
de taille significative et du début de la croissance anormale pour les nuances avec varia-
tions d’Y et de Ti et de la nuance CF-14Cr (la nuance CF-14Cr-O+0,3% n’ayant pas été
analysée).

Nuances CF-14Cr CF-14Cr-Y+0,3% CF-14Cr-Y+1% CF-14Cr-SsTi CF-14Cr-Ti+1%
1er domaines cohérents (℃) 500-550 450-500 400-500 550-600 400-450
Croissance anormale (℃) 800-850 950* 550-600 800-900 600-650

*valeurs peu fiables car R2 de la méthode Williamson-Hal très faible

C’est la nuance CF-14Cr-SsTi qui montre la température de croissance anormale
la plus proche de celle de la nuance CF-14Cr. Ce résultat parait étonnant, car c’est la
nuance qui présente le plus de différences en terme de nano-précipitation dans la condi-

tion consolidée (nano-oxydes Y2O3). Néanmoins, l’étude de cinétique de précipitation a

permis de démontrer que la croissance des nano-oxydes de l’échantillon CF-14Cr-SsTi
est très proche de celle de la nuance CF-14Cr jusqu’à l’arrivée à 1100℃. A cette tempé-

rature, les nano-oxydes coalescent significativement, ce qui est cohérent avec les diffé-

rences observées sur la microstructure de la condition 1100℃ - 1 h en EBSD (Fig. V.26c et

Fig. V.8b). Enfin, il ne faut pas oublier que cette nuance est biphasée et que, de ce fait, sa

comparaison avec une nuance purement ferritique Fe-14Cr (ou même Fe-9Cr presque
entièrement austénitique à haute température) est délicate.

Les nuances CF-14Cr-Ti+1% et CF-14Cr-Y+1% présentent une température de crois-

sance anormale plus faible d’environ 200℃ comparée celle de la nuance CF-14Cr. Pour
la nuance CF-14Cr-Ti+1% il est peu probable que ce décalage soit liée aux nano-oxydes,

car leur cinétique est identique à celle de la nuanceCF-14Cr. De plus, cette nuance est la
seule à être dépourvue d’ilots de petits grains dans la condition 1100℃ - 1 h (Fig. V.26).
L’évolution de la taille de grain sur cette nuance reste donc assez peu comprise. Certains

joints de grains de la nuance CF-14Cr et CF-9Cr ont été trouvés enrichis en Ti dans les
analyses du Chapitre III et IV (résultat non illustré). Il n’est donc pas impossible que le Ti

en solution solide est un effet sur l’évolution des grains, bien que cela ne soit absolument

pas prouvé pour l’instant.

Sur la nuance CF-14Cr-Y+1%, la présence d’une double population de nano-oxydes
Y-Ti-O fins et de nano-oxydes plus grossiers (certainement Y2O3) est fortement suspec-

tée. Néanmoins, les propriétés des nano-oxydes les plus fins (s’ils existent effectivement)

sont masquées par la population d’Y2O3 plus grossiers. De ce fait, il est difficile de dé-
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terminer la pression de Zener, qui est potentiellement plus faible que celle de la nuance

CF-14Cr, ce qui expliquerait la température de croissance anormale moins élevée.

RÉsumÉ des Évolutions micRostRuctuRales des nuances avec vaRia-
tions de RenfoRts
Les évolutions de la microstructure granulaire ont été caractérisées pour les
différentes nuances à variation de renforts en Y, Ti et O. Ces analyses ont
permis d’identifier :
■ La température d’apparition des premiers domaines de diffraction de taille
significative en moyenne à 500℃ pour toutes les nuances.
■ une température de croissance anormale des grains similaire entre la
nuance CF-14Cr-SsTi et CF-14Cr (800-900℃), ce qui serait expliqué par une
cinétique de précipitation des nano-oxydes proche jusqu’à 1100℃.
■ Une température de croissance anormale des grains inférieure d’envi-
ron 200℃ pour les nuances CF-14Cr-Ti+1% et CF-14Cr-Y+1% par rapport
à l’échantillon CF-14Cr. Cet écart reste inexpliqué sur la nuance CF-14Cr-
Ti+1% (hypothétique effet du Ti en solution solide), et pourrait être lié à une
différence de propriétés des nano-oxydes les plus fins présents sur la nuance
CF-14Cr-Y+1%.
■ L’absence d’îlots de petits grains sur la nuance CF-14Cr-Ti+1% (visible
en EBSD et DRX in-situ), cette nuance montrant une taille de grain plutôt
monomodale largement dispersée.

V.3 Conclusion du Chapitre V

Dans ce chapitre, les variations en termes de cinétique de précipitation des nano-

oxydes et d’évolution de la microstructure granulaire dans diverses nuances faisant va-
rier le taux de renforts d’une part et les proportions des éléments constituant les ren-
forts d’autre part ont été caractérisées.

Les nuances à différents taux de renforts comportent des nano-oxydes avec un rayon
moyen plus gros et une dispersion en taille plus importante. Cette différence pourrait
provenir d’unmanque d’optimisation du procédé de broyage, du changement de phase de

la matrice sur la nuance CF-14Cr-Rft0,05% ou des différences de densités numériques

de nano-oxydes impliquant des flux d’atomes différents dans la matrice. Les fractions

volumiques de nano-oxydes montrent des variations cohérentes avec les quantités de

renforts utilisées. La microstructure granulaire de ces alliages montre une température

de croissance anormale des grains croissante avec le taux de renforts, ce qui est pro-
bablement lié aux évolutions de pression de Zener.

Les nuances enrichies en Y (CF-14Cr-Y+0,3% et CF-14Cr-Y+1%), comportent aussi
des nano-oxydes plus grosmontrant une coalescence significative pendant lemaintien
à 1100℃ (pour la nuance CF-14Cr-Y+1% au moins, la nuance CF-14Cr-Y+0,3% n’ayant
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pas été mesurée après maintien). Cette différence de cinétique pourrait être liée à la pré-
sence d’oxydes Y2O3, connus pour avoir une coalescence plus importante à 1100℃ que

les Y-Ti-O. Ces oxydes Y2O3 occulteraient alors le signal des petits nano-oxydes Y-Ti-O.

Cette hypothèse est cohérente avec les observations faites sur la nuance CF-14Cr-SsTi
montrant une cinétique de précipitation très similaire et pour laquelle les nano-oxydes

sont forcément de nature Y2O3. L’évolution des microstructures granulaires de la nuance

CF-14Cr-Y+1% montre l’apparition de premiers domaines cohérents de diffraction au-

tour de 400 - 450℃, avec une température de croissance anormale importante à 550
- 600℃. La nuance CF-14Cr-Y+0,3% montrant un coefficients R2 assez faible pour le

traitement des données par méthode de Williamson-Hall, il est difficile de juger de sa

température de croissance anormale. Sur la nuance CF-14Cr-SsTi, la température d’ap-
parition des premiers domaines cohérents de diffraction et la température de croissance

anormale des grains semble plus élevée (respectivement ∼ 580 et 850 - 900℃).

La nuance avec ajout de 1%m de Ti CF-14Cr-Ti+1%, montre une cinétique de pré-
cipitation des nano-oxydes très proche de celle de la nuance CF-14Cr. Une deuxième
population de précipités a pu être observée en SAXS, et correspond certainement à des
phases Ti-O et/ou Ti(C,N). Ces observations tendent à prouver que le Ti n’est pas un
élément limitant dans la formation des nano-oxydes Y-Ti-O. La microstructure granu-
laire de cette nuance est néanmoins différente, avec une taille de grain plus homogène,
dépourvue d’îlot de très petits grains (visible en DRX in-situ et en EBSD, sur deux

échantillons différents). Cette microstructure pourrait représenter une voie d’optimisa-

tion, du fait de la meilleure homogénéité des propriétés mécanique à l’échelle micromé-

trique. Cette microstructure granulaire différente des autres nuances reste inexpliquée.

Néanmoins, il peut être avancé que cette différence ne provient pas d’un changement
sur les nano-oxydes puisqu’ils semblent en tout point identiques à ceux de la nuance

CF-14Cr. L’analyse de Sheng-Yi Zhong par diffraction de neutrons a permis de mon-

trer que les évolutions de texture sur ce matériaux filé sont très proche de celles d’une

nuance similaire à notre CF-14Cr. Cela dit, le filage a une influence très marquée sur
la microstructure (grains colonnaires, texture très importante …). Il serait intéressant
de caractériser cette nuance par CIC (qui se rapproche plus du procédé de CF), afin

de vérifier la reproductibilité de ces résultats sur un procédé classique de compaction à

chaud.

La condition post-broyage de la nuance enrichie en O CF-14Cr-O+0,3%, montre des
amas en fraction volumique plus grande ou avec une composition plus importe d’O. Cette

observation avait aussi été faite sur la nuance CF-14Cr-Y+1% (de façon équivalente), et

les nuances CF-14Cr-Y+0,3% et CF-14Cr-SsTi dans une moindre mesure. La cinétique
de précipitation des nano-oxydes sur la nuance CF-14Cr-O+0,3% semble plus rapide
avec une stabilisation des nano-oxydes en taille autour de 700℃. Cette observation
manque cependant un peu de statistique, puisqu’un seul échantillon a été préparé dans
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la condition 1100℃ - 1 h. La microstructure granulaire de cette nuance n’a pas pu être

observée in-situ. Néanmoins, la mesure EBSD faite dans la condition 1100℃ - 1 h semble

montrer une microstructure assez similaire à celle de la nuance CF-14Cr, avec une frac-
tion de petits grains légèrement supérieure.
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Chapitre VI

Simulation de la cinétique de
précipitation des nano-oxydes

”There is no cause of more common error than the search for absolute truth.”
Samuel Butler, Carnets (1936).
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Ce chapitre s’attache à comparer les résultats issus de simulations de précipitation
avec les résultats expérimentaux obtenus dans les chapitres précédents. L’objectif n’est
pas d’obtenir un modèle prédictif qui pourrait être utilisé pour l’élaboration de nou-

veaux aciers ODS, mais d’acquérir une compréhension plus poussée des mécanismes
de précipitation. Notamment, grâce à l’identification de paramètres ayant un impact

important sur la cinétique de précipitation. Ainsi, plusieurs scénarios sont explorés en

faisant varier certains paramètres autour de valeurs raisonnables. Pour cela, le modèle

de simulation en champ moyen PreciSo est utilisé (PreciSo V3.0). Ce modèle permet de
générer de façon itérative des classes d’un histogramme en taille de précipités, pouvant

germer, croitre, décroitre ou se dissoudre, suivant la situation rencontrée par le modèle.

Le modèle dispose d’un pas de temps adaptatif ce qui explique que les courbes présentées
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par la suite ne se composent pas toujours de points linéairement répartis dans le temps.

Le chapitre comporte deux parties suivant le matériau étudié :

■ un acier ODS purement ferritique Fe-14Cr ;
■ un acier ODS ferritique / martensitique Fe-9Cr.
Quel que soit le matériau analysé, les chapitres précédents ont permis de montrer

que les étapes de germination croissance sortent radicalement du cadre de la théorie

classique de précipitation supposant comme état initial une solution solide sursaturée.

De plus, il a été prouvé que la chimie et la structure des amas présents dans la condi-

tion post-broyage évoluent de façon importante en température. Ces évolutions ne sont

d’ailleurs pas entièrement comprises, même après les caractérisations détaillées présen-

tées dans ce manuscrit. Ainsi, les premières conditions de recuit n’ont volontairement

pas été modélisées. Seul le maintien en température à 1100℃ a donc été comparé à la
simulation. En effet, dans la condition de recuit 1100℃, la nature et la taille des nano-

oxydes semblent bien mieux définies, ce qui permet d’avoir une plus grande confiance

sur la plupart des paramètres du modèle. De ce fait, les écarts entre le modèle et les résul-

tats expérimentaux peuvent plus facilement être reliés aux quelques paramètres restant

incertains.

Afin de définir le point de départ des simulations, une population de précipités
(distribution lognormale) a été définie à partir des données SAXS dans la condition de
recuit 1100℃ (rayon moyen et dispersion s = 0, 2). La fraction volumique de cette po-

pulation de précipités a été fixée en fonction des paramètres d’entrée de la simulation

(définis par la suite) afin d’obtenir un rayon critique pour la simulation identique au

rayon moyen expérimental (R∗ = Rm). Ceci permet d’éviter une croissance / dissolu-

tion brutale des précipités au départ de la simulation du fait d’un écart initial avec la

position d’équilibre. Ce calcul a été réalisé grâce à la prise en compte de l’effet Gibbs-

Thomson (effet de la courbure de l’interface explicité par l’Eq. I.6 p. I.6 du Chapitre I).

Les détails de la méthode, des équations et du programme permettant de reproduire ces

distributions initiales sont donnés en Annexe E (section E.2 p. 312). De plus, en faisant

l’hypothèse raisonnable que l’étape de germination se produit bien avant la condition de

recuit 1100℃, la germination de nouveaux précipités a été bloquée dans le modèle.

Toutes les modélisations prennent en compte des précipités Y2Ti2O7 pyrochlore de
forme sphérique. La composition de la matrice en Cr, W, Y et Ti a été définie suivant

les compositions nominales de l’alliage Fe-14Cr-1W ou Fe-9Cr-1W avec une addition de

0,3 %m de poudre Y2O3 et de 0,3 %m de poudre TiH2. Cette hypothèse semble raisonnable

pour ces éléments, néanmoins la composition nominale en O est plus discutable. En effet,

le procédé d’élaboration est connu pour apporter une pollution en O très difficilement

contrôlable (voir Chapitre I section I.2 p. 10). De ce fait, la composition en O a été l’un

des trois paramètres variables dans nos simulations.
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Le deuxième paramètre est la valeur de l’énergie d’interface entre les nano-oxydes
Y2Ti2O7 et la matrice. En effet, les quelques valeurs disponibles dans la littérature sont

très dispersées (voir Tab. I.3 p. I.3 du Chapitre I). Pour des précipités semi-cohérents

l’énergie d’interface est en général entre 0,3 et 2,5 J.m−2 [152]. Comme les Y2Ti2O7 py-

rochlores ont souvent été observés semi-cohérents ou cohérents avec la matrice [96-100],

l’énergie d’interface a été prise variable dans un intervalle de 0,1 à 1,2 J.m−2. Les coef-

ficients de diffusion de l’Y, du Ti et de l’O dans une matrice ferrique ont été extraits de

la littérature. Les valeurs de ces coefficients dans une matrice austénitique n’ont pas été

trouvées (pour un alliage Fe-Cr) et donc les mêmes valeurs ont été utilisées.

Le dernier paramètre le plus sujet à discussion est alors le produit de solubilité Ks,

faisant partie de l’expression de la force motrice chimique (voir Chapitre I Eq. I.4 de la

section I.6.1 p. 24). Pour un précipité Y2Ti2O7 de taille infinie (R → ∞), donnant une

courbure négligeable de l’interface, le produit de solubilité s’exprime sous la forme :

K∞
s = X2

Y,eqX
2
T i,eqX

7
O,eq (VI.1)

Avec XY,eq, XT i,eq et XO,eq les concentrations à l’équilibre thermodynamique de la

matrice à l’interface du précipité en Y, Ti et O respectivement. La dépendance en tem-

pérature de ce produit de solubilité s’exprime sous la forme :

log10(K∞
s ) = −A

T
+ B (VI.2)

AvecA et B des constantes dépendant du couplematrice - précipité (liées à l’enthalpie

et à l’entropie de formation respectivement) et T la température. Ces constantes sont

mal connues pour des précipités d’oxydes dans une matrice d’acier [141]. Le traitement

thermique appliqué aux simulations est isotherme, de ce fait, la variation de l’une au

l’autre des constantes est équivalente pour nos simulations. Ainsi, le choix a été fait de

faire varier la constante B de B = −15 à B = −35, autour de celle définie par Boulnat
et al. (B = −25) [141]. La constante A, a été fixée à la même valeur que celle de Boulnat
et al. A = 19000.

Le modèle ne prend pas en compte l’énergie élastique∆gel (voir Eq. I.2 p. 24 du Cha-

pitre I) provenant de la déformation élastique de la matrice autour des précipités. Cette

contribution ne doit cependant pas être totalement négligeable dans le cas de précipités

cohérents ou semi-cohérent, ce qui est le cas ici (pour la nuance Fe-14Cr-1W au moins).

Indirectement, le produit de solubilité peut prendre en compte l’énergie élastique s’il est

ajusté sur les données expérimentale, de sorte que : ∆gch,model̀e = ∆gch,reél + ∆gel,reél.

Un récapitulatif des paramètres utilisés pour les simulations du chapitre est donné

dans le tableau VI.1, certains paramètres étant différents suivant le matériau (Fe-14Cr-
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1W ou Fe-9Cr-1W). Les valeurs utilisées pour les paramètres variables ont été mises en

évidence dans le tableau (avec les valeurs issues de la littérature soulignées).

Table VI.1 – Récapitulatif des paramètres utilisés dans le modèle de précipitation Pre-
ciSo, les paramètres variables ont été mis en évidence (en rouge) avec les valeurs des
paramètres variables issues de la littérature soulignées.

Composition matrice (hors précipité) Fe-14Cr-1W | Fe-9Cr-1W
Composition totale en Y 0,15 %at (0,24 %m)
Composition totale en Ti 0,34 %at (0,29 %m)
Composition totale en O [0,35 ; 0,42 ; 0,48 ; 0,52 ; 0,54 ; 0,55 ; 0,57 ;

0,59 ; 0,61 ; 0,62 ; 0,66 ; 0,69] %at
(0,1 à 0,2 %m)
Volume atomique moyen de la matrice vat,α = 11, 697 Å3 | vat,γ = 12, 257 Å3

Nature des précipités Y2Ti2O7 pyrochlore
Forme des précipités sphériques
Volume atomique moyen des précipités 11.689 Å3

Produit de solubilité −19000
T

+([-15 ; -20 ; - 25 ; -30 ; -35] ) [141]
Énergie d’interface [0,1 ; 0,26 ; 0,48 ; 0,7 ; 0,9 ; 1,1 ; 1,2] J.m−2

[96, 141, 149]
Diffusion Y - Fe D0 = 1 × 10−7 m2.s−1

& Q = 260 kJ.mol−1 [141]
Diffusion Ti - Fe D0 = 0, 21 m2.s−1

& Q = 293 kJ.mol−1 [153]
Diffusion O - Fe D0 = 15, 999 × 10−3 m2.s−1

& Q = 167 kJ.mol−1 [155]

L’Annexe E p 307 présente l’ensemble des paramètres et des programmes (Python et

Matlab) permettant de reproduire les simulations de ce chapitre.

VI.1 Simulation sur un acier purement ferritique

Dans cette section, les simulations réalisées sur la nuance Fe-14Cr-1W sont pré-

sentées. Dans un premier temps, l’impact des variations de composition en oxygène est

analysé. Pour cette partie, l’énergie d’interface a été fixée à γmat−ppt = 0, 48 J.m−2, la va-

leur de Boulnat et al. [141]. Cette valeur a en effet l’avantage d’être placée entre les deux

autres valeurs de la littérature (0,26 et 1,2 J.m−2), et d’avoir déjà été utilisée avec le même

modèle de simulation. Dans un deuxième temps, l’effet des variations d’énergie d’inter-

face est observé. Pour cette deuxième partie, la composition en O a été fixée à 0,1 %m,

0,15 %m ou 0,2 %m (suivant les courbes). Dans ces deux premières parties, le facteur B

du produit de solubilité a été fixé à −25, la valeur utilisée par Boulnat et al. [141]. Enfin,
dans un troisième temps, l’effet des variations du produit de solubilité sera observé, avec

234



CHAPITRE VI. SIMULATION DE LA CINÉTIQUE DE PRÉCIPITATION

trois conditions d’énergie d’interface et de composition en O, choisies grâce aux deux

parties précédentes.

VI.1.1 Variations du taux d’oxygène

Les évolutions du rayon moyen, de la fraction volumique et de la densité numérique

de précipités issues de la simulation sont représentées sur la figure VI.1 et sont super-

posées aux mesures expérimentales acquises par SAXS in-situ. La composition en O est

donnée par la couleur des courbes issues de la simulation (concentration croissante du

bleu au rouge). Sur ces courbes, l’influence de la composition en O sur la coalescence des

nano-oxydes semble importante. En effet, les rayons, fractions et densités pour la simu-

lation à 0,2 %m n’évoluent presque pas de leur point initial, alors que le rayon moyen de

la nuance avec 0,1 %m d’O augmente fortement dès le début du traitement thermique,

accompagné d’une chute de densité numérique.
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FiguRe VI.1 – Évolutions simulées sur un acier ODS Fe-14Cr-1W du rayonmoyen (a), de
la fraction volumique (b) et de la densité numérique (c) de nano-oxydes avec γmat−ppt =
0, 48 J.m−2 et B = −25, confrontées aux données expérimentales de l’échantillon CF-
14Cr recuit à 10℃/min et mesuré en SAXS in-situ à l’ESRF.

Sur la figure VI.2, l’évolution des compositions atomiques de la matrice est représen-

tée pour deux simulations avec γmat−ppt = 0, 48 J.m−2, B = −25, et une composition en
O de 0,15 %m (Fig. VI.2a) et 0,2 %m (Fig. VI.2b). La première composition a été choisie

car elle coïncide avec la composition mesurée sur la poudre post-broyage par fusion ré-

ductrice (voir II.1 p. 40 du Chapitre II). La deuxième composition de 0,2 %m en O a été

retenue car elle semble assez bien correspondre avec la très faible coalescence observée

expérimentalement.
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FiguRe VI.2 – Évolution des compositions chimiques de la matrice en Y, Ti et O issues
de la simulation sur un acier ODS Fe-14Cr-1W pour une teneur en O de 0,15 %m (a)
et 0,2 %m (b), confrontées aux résultats expérimentaux SAT de composition de matrice
extraits par la méthode DIAM sur des échantillons CF-14Cr recuits.

Sur cette figure, il est possible d’observer que la composition en Y est très faible pour

XO = 0, 15 %m (Fig. VI.2a), et s’annule pratiquement pour XO = 0, 2 %m (Fig. VI.2b).

Cette très faible concentration en Y n’est pas en accord avec les résultats expérimentaux

qui montrent une composition en Y constante pendant le maintien à environ 0,04 %at.

Il peut aussi être remarqué que la composition de Ti est systématiquement plus haute

que les mesures expérimentales. Cet écart peut s’expliquer par la précipitation de phases

Ti(C, N) ou Ti-O dans le matériau réel, non pris en compte dans le modèle.

VI.1.2 Variations de l’énergie d’interface

L’évolution du rayon moyen des précipités a été tracée sur la figure VI.3 pour une

composition de 0,1 %m d’O (Fig. VI.3a), de 0,15 %m d’O (Fig. VI.3b), et de 0,2 %m d’O

(Fig. VI.3c). Sur ces figures, l’énergie d’interface des nano-oxydes est représentée par

une échelle de couleur (croissante du bleu au rouge de 0,1 à 1,2 J.m−2). Il apparaît très

clair sur ces courbes qu’une valeur d’énergie d’interface faible permet unmeilleur accord

entre les tendances simulées et expérimentales, en diminuant la coalescence des nano-

oxydes. Pour une composition de 0,15 %m d’O, la diminution de l’énergie d’interface de

0,48 J.m−2 (présenté dans la section précédente) à 0,1 J.m−2 ne semble pas diminuer la

coalescence de manière entièrement satisfaisante. Pour la composition en O de 0,1 %m

d’O (se rapprochant le plus de la composition nominale), la diminution de l’énergie d’in-

terface, même à 0,1 J.m−2, ne permet clairement pas d’expliquer la très faible coalescence

observée expérimentalement (Fig. VI.3a). À la composition maximale en O (0,2 %m), les
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énergies de 0,1 J.m−2 à 0,48 J.m−2 semblent très bien décrire les données expérimentales

(Fig. VI.3c).
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FiguRe VI.3 – Évolution du rayon moyen des nano-oxydes simulée avec B = −25 et
une énergie d’interface variable sur un acier ODS Fe-14Cr-1W avec une teneur d’O de
0,1 %m (a), de 0,15 %m (b) et de de 0,2 %m (c), confrontée aux données expérimentales de
l’échantillon CF-14Cr mesuré en SAXS in-situ à l’ESRF.

Les évolutions de fraction volumique et de densité de précipités pour une composi-

tion de 0,15 %m d’O sont tracées sur la figure VI.4. Il est possible d’observer une légère

augmentation de fraction volumique pour les énergies d’interface importantes, indiquant

une phase de croissance au début du maintien en température (Fig. VI.4a). Dans tous les

cas, la fraction volumique se stabilise sur une valeur cohérente avec une quantité d’Y en

solution solide très faible après 1 h de maintien à 1100℃. L’évolution de la densité nu-

238



CHAPITRE VI. SIMULATION DE LA CINÉTIQUE DE PRÉCIPITATION

mérique indique une coalescence plus importante que celle observée expérimentalement

(Fig. VI.4b).
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FiguRe VI.4 – Évolutions simulées avec B = −25, une teneur d’O de 0,15 %m, et énergie
d’interface variable sur un acier ODS Fe-14Cr-1W de la fraction volumique (a), et de
la densité numérique de nano-oxydes (b), confrontées aux données expérimentales de
l’échantillon CF-14Cr mesuré en SAXS in-situ à l’ESRF.

VI.1.3 Variations du produit de solubilité

L’effet des variations du produit de solubilité via le paramètre B (voir Eq. VI.2) sur

l’évolution du rayonmoyen est représenté sur la figureVI.5. Sur cette figure, trois courbes

ont été tracées pour différentes énergies d’interface et compositions en O. Les couleurs

des courbes correspondent aux valeurs de B (dans l’ordre croissant du bleu au rouge). Il

apparait clairement que diminuer la valeur du produit de solubilité diminue la coales-

cence des nano-oxydes. En particulier, abaisser le produit de solubilité de B = −25 à B

= −35 permet d’obtenir une coalescence très proche des données expérimentales pour
une composition en O de 0,15 %m, avec une énergie d’interface de γmat−ppt = 0, 48 J.m−2

(ou inférieure).

239



CHAPITRE VI. SIMULATION DE LA CINÉTIQUE DE PRÉCIPITATION

B=-15

B=-1
5

B
=-
15

B=-20

B=-20
B=-2

0

B=-25
B=-25

B=-25

B=-30 B=-35 B=-30

B=-30

B=-35

B=-35

Fe-14Cr - Expérimental

γmat-ppt = 0,48
XO = 0,2 %m

γmat-ppt = 0,1
XO = 0,2 %m

γmat-ppt = 0,48
XO = 0,15 %m

(a) (b)Données expérimentales (SAXS)
Modèles

Données expérimentales (SAXS)
Modèles

Données expérimentales (SAXS)
Modèles

(c)

FiguRe VI.5 – Évolution du rayon moyen de précipités simulé avec un produit de solu-
bilité (facteur B) variable sur un acier ODS Fe-14Cr-1W avec une teneur d’O et éner-
gie d’interface de 0,2 %m et 0,1 J.m−2 (a), de 0,2 %m et 0,48 J.m−2 (b), et de 0,15 %m et
0,48 J.m−2 (c), confrontée aux données expérimentales de l’échantillon CF-14Crmesuré
en SAXS in-situ à l’ESRF.

Enfin, l’évolution de la composition de la matrice en Y, Ti et O pour une composition

de 0,15%m en O a été tracée sur la figure VI.6, pour des valeurs de produit de solubilité

décroissantes (à partir de B= −25). Sur ces courbes, il est possible d’observer que réduire
le produit de solubilité entraine une diminution de la composition en Y, O et Ti de la

matrice.
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FiguRe VI.6 – Évolution des compositions de la matrice en Y, Ti et O pour une énergie
d’interface de 0,48 J.m−2, une composition en O de 0,15 %m et un facteur B = −25 (a), B
= −30 (b), et B = −35 (c), comparée aux données expérimentales SAT.

VI.1.4 Discussion

Une très forte influence de la composition en O sur la coalescence des nano-oxydes

a été trouvée dans les simulations. De plus, abaisser uniquement l’énergie d’interface

ne permet pas d’expliquer la coalescence extrêmement faible observée expérimentale-
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ment. La composition en oxygène (au moins) doit donc avoir un rôle important dans

ce phénomène. Le produit de solubilité semble aussi avoir une influence significative

sur la coalescence. Un graphique donnant le rayon moyen des nano-oxydes après 1 h

de maintien à 1100℃ en fonction de l’énergie d’interface et du taux d’O (en échelle de

couleurs) est représenté sur la figure VI.7 pour B = −20 à B = −30, afin d’appuyer ces
observations.
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FiguRe VI.7 – Évolution du rayon moyen simulé des nano-oxydes d’un acier ODS Fe-
14Cr-1W après un maintien de 1 h à 1100℃ en fonction de l’énergie d’interface et pour
différentes teneurs en O, comparée aux données expérimentales de l’échantillon CF-
14Cr (représentées par une droite horizontale) pour un facteur B = −25 (a), B = −20
(b), et B = −30 (c).

Dans nos alliages, la composition nominale en O est de 0,064%m (donné par l’ajout

de 0,3 %m de poudre Y2O3). Cependant, cette composition est incompatible avec le fait

que seulement 0,05 %at d’Y soit présent dans la matrice. Effectivement, avec l’hypothèse

de nano-oxydes Y2Ti2O7 ou Y2TiO5, cette composition en Y impliquerait une composi-
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tion négative en O. Ceci démontre donc que la composition en O réelle est nettement
supérieure à la composition nominale. Ceci semble d’ailleurs confirmé par la mesure
réalisée par fusion réductrice sur la poudre post-broyage de 0,15 %m en O (∼ 3 fois su-

périeure à la composition nominale). Cet apport supplémentaire d’oxygène a déjà été

observé dans la littérature et provient essentiellement des étapes du procédé de fabrica-

tion (voir Chapitre I section I.2 p. 10), et d’une pollution déjà présente dans la poudre

d’acier Fe-Cr atomisée. De fait, Williams et al. montrent que même sans introduire vo-

lontairement de l’O dans la phase de broyage (réalisée sans ajout de poudre Y2O3), des

nano-oxydes Y-Ti-O se forment après consolidation [94].

L’augmentation de la composition en O de l’alliage a comme effet direct de diminuer

la concentration résiduelle en Y de la matrice (solution solide). Ce comportement est bien

visible sur les courbes montrant l’évolution de la composition en Y, Ti et O dans la ma-

trice pour une composition d’O de 0,15 %m et 0,2%m (Fig. VI.2). Comme la composition

en Y est globalement plus basse, les gradients de composition en Y dans la matrice autour

des précipités sont diminués proportionnellement. De ce fait, les flux d’atomes d’Y sont

diminués, or ce sont les atomes qui diffusent le plus lentement par rapport au Ti et à l’O

(voir Fig. III.26 p. 118 du Chapitre III.26 montrant les longueurs caractéristiques de ces

éléments en température). De ce fait, il est normal que la coalescence soit ralentie par
cette diminution de la composition en Y dans la matrice.

Une autre incohérence entre les résultats expérimentaux et les simulations pourrait

aussi éclairer la cinétique de précipitation des nano-oxydes. En effet, la fraction volu-

mique apparente en fin de maintien (bien que certainement un peu décalée par des effets

de compositions et de structures moyennes des nano-oxydes) semble bien confirmer que

la matrice a une composition en Y proche de 0,05 %at, comme observé en SAT. Cette

quantité d’Y résiduelle dans la matrice n’est cependant pas en accord avec la simula-

tion, dans laquelle la composition en Y est significativement plus basse, voire nulle. La

seule solution pour retrouver ∼ 0,05 %at d’Y dans la matrice est de lancer la simulation

avec un taux d’O limitant, autour de 0,1 %m d’O. Or, cette faible composition en O a été

écartée par l’analyse du paragraphe précédent. De ce fait, l’augmentation de la compo-

sition en O seule, ne semble pas non plus être une explication satisfaisante pour décrire

la coalescence des nano-oxydes.

La diminution du produit de solubilité permet, elle aussi, de réduire la coalescence

de façon significative en passant de B = −25 à B = −30 ou −35. Étant donné que le
produit de solubilité des oxydes dans une matrice d’acier reste mal défini, il est pos-

sible que sa valeur réelle soit effectivement plus basse que celle fixée par Boulnat et al.

[141]. Néanmoins, la diminution de la coalescence grâce au produit de solubilité se fait

au détriment de l’Y présent en solution solide, ce qui n’est encore une fois pas en accord

avec les résultats expérimentaux. Une dernière hypothèse serait une imprécision sur les
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coefficients de diffusion. En effet, les valeurs de ces coefficients manquent de données

expérimentales, en particulier pour l’Y (aucune donnée expérimentale), qui est l’élément

le plus lent et donc le plus important pour déterminer la vitesse de coalescence. En parti-

culier, la diffusion croisée d’Y en présence d’O, de Ti et de lacunes pourrait se faire avec

une cinétique très différente de la diffusion lacunaire de Y seul dans Fe.

RÉsumÉ de la section
Cette section a confronté les cinétiques de précipitation des nano-oxydes si-
mulées avec des variations de la composition d’O, de l’énergie d’interface et
du produit de solubilité aux données expérimentales, sur un acier ODS Fe-
14Cr-1W. Ces observations ont permis de montrer :
■ que les variations d’énergie d’interface seules (pour une composition d’O
proche de la composition nominale) ne suffisent pas à expliquer la très faible
coalescence observée expérimentalement sur les nano-oxydes à 1100℃.
■ Qu’une teneur importante en O (de l’ordre de 0,15 à 0,2 %m) permettrait de
réduire fortement la coalescence des nano-oxydes, certainement grâce à la
diminution de l’Y en solution solide (proche de 0). Cependant, la concentra-
tion expérimentale en Y n’est pas nulle, l’augmentation enO seule ne permet
donc pas d’expliquer le comportement expérimental des nano-oxydes.
■ Que la diminution du produit de solubilité permet aussi de réduire la coa-
lescence des nano-oxydes, mais ceci se produit encore une fois au détriment
de la teneur en Y dans la matrice.
■ Que les valeurs les plus faibles d’énergie d’interface (entre 0,1 et 0,48)
et de produit de solubilité (B = −35) diminuent les écarts entre les courbes
issues des simulations et des mesures SAXS.
■ Que les coefficients de diffusion issus de la litérature (particulièrement ce-
lui de l’Y qui estmal défini) pourraient être surestimés, induisant des vitesses
de diffusion trop élevées, ce qui expliquerait potentiellement les écarts entre
les valeurs simulées et expérimentales, sans avoir à trop diminuer la quantité
d’Y en solution solide.

VI.2 Simulation sur un acier ferritique / martensitique

Dans cette section, les simulations réalisées sur la nuance Fe-9Cr-1W sont présen-

tées. Cette nuance est ferritique / martensitique et comporte donc un changement de

phase autour de 850 - 950℃. À 1100℃, cette transformation devrait donc être complète

(matrice 100% austénitique). Le Chapitre IV a montré que cette transformation est très

probablement incomplète, avec cependant avec une fraction de ferrite non transformée à

haute température vraisemblablement faible. De ce fait, les simulations ont été réalisées

avec l’hypothèse d’une matrice purement austénitique à 1100℃.

La modélisation de la cinétique de précipitation des nano-oxydes Y2Ti2O7 dans une
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matrice austénitique d’une nuance d’acier ferritique /martensitique n’a, semble-t-il d’après

la littérature, jamais été réalisée. Plusieurs paramètres (énergie d’interface, coefficients

de diffusion …) ne sont donc pas disponibles. Cette section reste donc très exploratoire,

et se concentrera sur la variation de l’énergie d’interface. L’objectif de ces simulations est

alors de vérifier si une variation de l’énergie d’interface pourrait effectivement entraî-

ner le changement de cinétique des nano-oxydes observé lors du changement de phase

α → γ. Un changement d’énergie d’interface semble en effet l’une des causes les plus

probables pour expliquer ce changement de cinétique [106] (voir section I.3.2 p. 17 du

Chapitre I et le Chapitre IV).

VI.2.1 Variations de l’énergie d’interface

La figure VI.8 montre les évolutions de rayon moyen, de fraction volumique et de

densité numérique de précipités simulées, comparées aux données expérimentales SAXS

de l’échantillonCF-9Crmesuré in-situ à l’ESRF. La composition en O a été fixée à 0,2 %m,

et les différentes valeurs d’énergies d’interfaces sont représentées en échelle de couleurs

(croissante du bleu au rouge, identique à la section précédente). Sur cette figure, la valeur

d’énergie d’interface qui correspond le mieux aux données expérimentales est nettement

plus élevée que pour la nuance Fe-14Cr-1W. En effet, l’allure de la courbe expérimentale

de rayon moyen correspond mieux à une énergie d’interface située entre 0,9 et 1,2 J.m2

(Fig. VI.8a). Il peut aussi être remarqué que la fraction volumique finale de l’échantillon

CF-9Cr est légèrement plus haute que celle de l’échantillon CF-14Cr (Fig. VI.8b).
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FiguRe VI.8 – Évolutions simulées à une teneur d’O de 0,2 %m et une énergie d’interface
variable sur un acier ODS Fe-9Cr-1W du rayon moyen (a), de la fraction volumique (b)
et de la densité numérique (c) de nano-oxydes, confrontées aux données expérimentales
de l’échantillon CF-9Cr mesuré en SAXS in-situ à l’ESRF.

VI.2.2 Discussion

Lors du changement de phase, l’énergie d’interface entre les nano-oxydes et la ma-

trice varie forcément, cela à cause :

■ du changement de cristallographie de la matrice ;
■ de la perte de cohérence des nano-oxydes avec la matrice (fortement soupçon-
née) ;

■ du potentiel changement de cristallographie des nano-oxydes qui serait majo-
ritairement de nature Y2TiO5 orthorhombique dans la phase γ et majoritaire-
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ment Y2Ti2O7 pyrochlore dans la phase α (les simulations présentées ici ayant

été conservées avec des nano-oxydes Y2Ti2O7 pyrochlores).

La figure VI.9 présente le rayon moyen des nano-oxydes après 1 h de maintien à

1100℃ en fonction de l’énergie d’interface, du taux d’O (en échelle de couleur), et pour

trois valeurs du facteur B du produit de solubilité, afin d’appuyer ces observations, de

façon similaire à la section précédente.
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FiguRe VI.9 – Évolution du rayon moyen simulé de nano-oxydes d’un ODS Fe-9Cr-1W
après un maintien de 1 h à 1100℃ en fonction de l’énergie d’interface et pour différentes
teneurs en O pour B = −25 (a), B = −20 (b), et B = −30 (c), comparée aux données
expérimentales de l’échantillon CF-9Cr (représentées par une droite horizontale).

Il est difficile de définir l’énergie d’interface pour une matrice austénitique avec cer-

titude puisque les variations de composition en O ont un effet très proche des variations

d’énergie d’interface. Néanmoins, cette analyse a permis de conclure qu’une hausse de

l’énergie d’interface matrice / précipités semble effectivement cohérente avec le chan-

gement de cinétique des nano-oxydes. A composition en O constante (0,2 %m), un chan-
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gement d’énergie d’interface de l’ordre d’un facteur ∼ 2 a été déterminé.

La légère hausse de fraction volumique observée par rapport à la nuance CF-14Cr
pourrait être expliquée par la deuxième croissance observée expérimentalement sur la

nuance CF-9Cr conduisant à une composition en Y dans la matrice entre 0,04 et 0,01 %at,
légèrement plus faible que pour l’échantillon CF-14Cr (suivant une hypothèse soulevée
dans le Chapitre IV). Il faut aussi souligner que les données expérimentales représentées

sur la figure VI.8b ont été déterminées avec l’hypothèse de nano-oxydes Y2Ti2O7 (pour

correspondre aux simulations). Cependant, si les nano-oxydes de la nuanceCF-9Cr sont
bien de nature Y2TiO5, la fraction volumique se retrouve augmentée d’un facteur ∼ 1,2.

Il peut aussi être avancé que la quantité d’Y dans la matrice pourrait être légèrement

inférieure à 0,15 %at (pour la nuanceCF-14Cr etCF-9Cr). En effet, l’analyse de la poudre
dans la condition post-broyage, réalisée dans le Chapitre II (section II.1.3 p. 45), montre

que des résidus de broyage sont présents sur la nuance Fe-14Cr sous forme de particules

micrométriques et sous-micrométriques riches en Y (des particules riches en Ti ayant

aussi été trouvées). De ce fait, la totalité de l’Y ne s’est pas incorporée à l’acier Fe-Cr.

Ceci semble d’ailleurs cohérent avec les mesures de composition globale SAT (matrice +

précipités) indiquant une composition légèrement inférieure à 0,15 %at (voir Chapitre III

Fig. III.19 p. 106 pour la nuance Fe-14Cr-1W et Chapitre IV Fig. IV.16 p. 156 pour la

nuance Fe-9Cr-1W). Cette composition en Y inférieure abaisse les valeurs de fractions

volumiques théoriques calculées pour une composition d’Y dans la matrice de 0 %at et

0,05 %at. De ce fait, la fraction volumiques théorique à 0,05 %at d’Y dans la matrice se

retrouverait très proche de la fraction volumique apparente SAXS de l’échantillon CF-
14Cr (dans la condition 1100℃ - 1 h), celle de l’échantillonCF-9Cr étant légèrement plus
élevée (en particulier avec une hypothèse de nano-oxydes Y2TiO5).

RÉsumÉ de la section
Cette section a permis d’explorer l’effet d’un changement d’énergie d’inter-
face sur la cinétique de précipitation des nano-oxydes sur un acier ODS Fe-
9Cr-1W, elle montre alors :
■ qu’une augmentation de l’énergie d’interface (d’un facteur environ 2) per-
met un meilleur accord entre la simulation et les résultats expérimentaux,
pour une composition en O de 0,2 %m.
■ Que la fraction volumique finale de nano-oxydes pour la nuance CF-9Cr
est légèrement supérieure à celle de la nuance CF-14Cr. Ceci est cohérent
avec la deuxième phase de croissance survenant après le changement de
phase α → γ et la diminution présumée de la teneur en Y de la matrice
observée dans le Chapitre IV.
■ La possibilité que la composition totale en Y (matrice + précipités) soit
légèrement inférieure à la composition nominale du fait de l’incorporation
partielle de l’Y dans la matrice lors de la phase de broyage. Ceci est mis en évi-
dence par les résidus d’Y sous forme de particules trouvés dans le Chapitre II,
dans la condition post-broyage.
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VI.3 Conclusion du Chapitre VI

Ce chapitre a permis d’observer l’impact des variations de la composition en O,
de l’énergie d’interface et du produit de solubilité sur la cinétique simulée des nano-
oxydes et de la comparer aux mesures expérimentales (SAXS et SAT). Ces analyses ont

été menées lors du maintien en température à 1100℃ sur deux nuances d’aciers ODS :

Fe-14Cr-1W (matrice ferritique) et Fe-9Cr-1W (matrice austénitique à 1100℃).

Sur les deux nuances, l’augmentation de la composition enO appliquée aux simula-
tions entraîne une forte diminution de la coalescence des nano-oxydes. La composition
en O réelle est sans aucun doute plus importante que la composition nominale, du fait de

la pollution en O apportée lors du procédé de fabrication et des impuretés de la poudre

Fe-Cr. La diminution de la coalescence avec le taux d’O dans le modèle est très certaine-

ment liée à la diminution de la quantité d’Y en solution solide, diminuant les gradients de

concentration dans la matrice et donc la coalescence. Néanmoins, la composition de la

matrice a été trouvée non nulle expérimentalement (dans cette thèse et dans la littérature

[141]). De ce fait, la diminution de l’O seule ne semble pas être une hypothèse satis-
faisante pour expliquer la faible coalescence des nano-oxydes. De plus, la diminution
d’énergie d’interface seule (pour une composition en O proche de la composition nomi-

nale), ne semble pas non plus permettre de diminuer suffisamment la coalescence pour

s’approcher des données expérimentales. Enfin, bien que la diminution du produit de
solubilité permette de réduire la coalescence, celle-ci se fait au détriment de la compo-
sition en Y, ce qui n’est encore une fois pas entièrement satisfaisant. Ainsi, il est possible
que la modification des coefficients de diffusion, en particulier celui de l’Y, puisse être

à l’origine des écarts observés entre la simulation et les mesures expérimentales (écarts

de coalescence et de composition résiduelle en Y dans la matrice).

Sur la nuance Fe-9Cr-1W, une augmentation d’énergie d’interface (approximative-
ment d’un facteur 2) pourrait expliquer l’augmentation de la coalescence observée ex-
périmentalement (à une composition en O donnée). Cette augmentation d’énergie d’in-

terface est cohérente avec la potentielle perte de cohérence des nano-oxydes avec la
matrice au changement de phase α → γ.

En perspective, il serait intéressant d’explorer l’effet duchangement des coefficients
de diffusion, au moins ceux de l’Y. Cette étude permettrait peut-être de statuer sur la

possibilité de retrouver une coalescence restreinte avec une composition en Y non nulle

dans la matrice. Cependant, réaliser une telle étude nécessiterait d’ajouter aumoins deux

paramètres variables (D0 et Q du coefficient de diffusion de l’Y) ce qui augmente signi-

ficativement le nombre de simulations à réaliser (pour ce Chapitre, 600 simulations par

nuance ont déjà été réalisées).
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Conclusion générale

Ce travail de thèse s’inscrit dans le contexte du développement des aciers renforcés
par dispersion d’oxydes (ODS en anglais) pour leur utilisation comme gainage du com-
bustible des réacteurs à neutrons rapides pour des centrales nucléaires de génération
IV. L’objectif principal était de caractériser l’évolution de la nano-précipitation dans ces
alliages lors du procédé de fabrication. Le procédé de fabrication passe par la métal-
lurgie des poudres où une poudre d’acier Fe-Cr est broyée avec une poudre d’oxydes

d’yttrium et d’hydrure de titane puis consolidée à chaud jusqu’à 1100℃. Les quelques
données expérimentales disponibles ne permettent pas de décrire entièrement ces évo-

lutions, très difficiles à observer depuis la condition post-broyage jusqu’à 1100℃. Ces

informations expérimentales sont néanmoins cruciales pour la compréhension des mé-

canismes complexes de précipitation des nano-oxydes, dans l’objectif d’optimiser leur
gamme de fabrication et de constituer un support aux modèles existants permettant la

simulation de précipitation. Un second objectif était la caractérisation de l’évolution de la

microstructure granulaire des aciers ODS, qui est intrinsèquement liée à l’évolution des
nano-oxydes agissant (suivant leurs taille et densités numériques) comme points d’an-

crages pour les joints de grains et les dislocations. La compréhension et la maitrise de

ces microstructures sont de ce fait capitales pour optimiser les propriétés mécaniques

des gaines de combustible.

Des échantillons de poudres d’aciers ODS dans la condition post-broyage ont été

compactés à froid, afin de ne pas induire de précipitation. Ces échantillons ont en-

suite été observés par différentes techniques de caractérisation depuis la condition post-
broyage jusqu’à la condition de recuit 1100℃ - 1 h. La cinétique de précipitation des

nano-oxydes a été principalement caractérisée par diffusion des rayons-X aux petits

angles (SAXS en anglais) réalisée in-situ lors du traitement thermique. Lesmesures SAXS
ont permis de déterminer le rayonmoyen, la fraction volumique (avec une hypothèse sur

la nature des nano-oxydes) et la densité numérique des nano-oxydes tout au long du trai-

tement thermique. Des observations directes des nano-oxydes ont été réalisées ex-situ

par Microscopie Électronique en Transmission (MET) afin de conforter les observations

SAXS. Les évolutions de chimie des nano-oxydes ont été caractérisées par SAXS anomale

(au seuil de l’Y et du Ti), par comparaison entre les données de diffusion de rayons-X

et de neutrons aux petits angles (SANS en anglais), et enfin par Sonde Atomique To-

mographique (SAT), permettant de coupler les analyses chimiques et strcuturales. Les
évolutions de la microstructure granulaire ont été observées par Diffraction des Rayons-

X (DRX) in-situ pendant le traitement thermique, permettant d’observer l’évolution de
la taille de cristallites et les densités de dislocations pendant la chauffe. Ces observations

ont été étayées par des images en EBSD (Electron BackScattering Difraction) prises dans

différentes conditions de recuit.

249



CONCLUSION GÉNÉRALE

Pour les aciers ODS purements ferritiques Fe-14Cr-1W, les caractérisations réali-

sées dans la condition post-broyage ont révélé la présence d’inhomogénéités chimiques

de très petites tailles. Ces fluctuations chimique sont assimilables à des amas, riches en
Y, en O et en Ti dans une moindre mesure. La croissance de ces amas démarre environ
à 450℃, cette température de début de croissance des amas a d’ailleurs été retrouvée

sur toutes les autres nuances étudiées. La cinétique de précipitation des nano-oxydes

est similaire quelle que soit la vitesse de chauffe (10℃/min ou 30℃/min) ou le procédé
de broyage (LTMEx ou PLANSEE). Pendant la montée en température, la chimie et la
structure des amas évoluent de façon importante. Ces changements ont été mis en évi-
dence par le croisement de différentes techniques (SAXS anomale au seuil de l’Y et du

Ti, SANS et SAT), sans pour autant parvenir à décrire complètement ces évolutions.

A 1100℃, les nano-oxydes deviennent stœchiométriques et montrent une excellente

résistance à la coalescence conservant un rayon moyen d’environ 1,3 nm. Les ana-

lyses de diffusion aux petits angles indiquent que les nano-oxydes sont majoritairement

de phase Y2Ti2O7 pyrochlore, contenant probablement aussi une proportion de phase

Y2TiO5 orthorhombique. Des simulations de précipitation ont été réalisées sur ce ma-

tériau, afin d’explorer l’effet de variations de la composition initiale en O, de l’énergie

d’interface des nano-oxydes avec la matrice et de leur produit de solubilité pendant le

maintien à 1100℃. Ces simulations montrent qu’il est difficile de retrouver une coales-

cence aussi faible que celle observée expérimentalement tout en concervant de l’Y en
solution solide (environ 0,05 %at), conformément aux observations expérimentales de
cette thèse et de la littérature. Néanmoins, les cinétiques de précipitation simulées les

plus conformes aux expériences sont celle avec :

■ une composition en oxygène plus importante que la composition nominale (au-
tour de 0,15 %m voire supérieure).

■ Les énergies d’interface les plus faibles (entre 0,1 et 0,48 J.m2).

■ Un produit de solubilité faible (facteur B = −35, B = −30 ou B = −25, voir
Eq. VI.2 p. 233 du Chapitre VI).

Du point de vue de la microstructure granulaire, l’influence des nano-oxydes sur

la croissance des grains et sur la densité de dislocations a été démontrée. En effet, la

comparaison avec la nuance non renforcée montre que les nano-oxydes empêchent l’ex-

plosion de la taille de grain et la restauration de la microstructure qui devrait survenir

à 500 - 550℃ sans renforts. Les premiers domaines cohérents de diffraction d’une taille

significative apparaissent néanmoins dans cette gamme de températures. La croissance
anormale des grains survient alors autour de 800℃, conduisant à une répartition bimo-
dale de la taille de grain après refroidissement.

Pour les nuances d’aciers ODS ferritiques / martensitiques Fe-9Cr-1W et Fe-11Cr,
unchangement de la cinétique des nano-oxydes a été observé auchangement de phase
α → γ de la matrice. Ce changement de phase survenant entre 890 et 950℃ environ en-
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traine une augmentation importante de la vitesse de croissance des nano-oxydes et de

la coalescence lors du maintien à 1100℃. De plus, au changement de phase, une pos-

sible mise à disposition de l’Y présent en solution solide dans la phase α pour les nano-

oxydes entraine une deuxième phase de croissance absente des nuances Fe-14Cr. Ces
différences de cinétique de précipitation des nano-oxydes dans la matrice austénitique

conduisent à un rayon moyen environ deux fois plus élevé dans les nuances Fe-9Cr
(∼ 2 nm) et Fe-11Cr (∼ 2,4 nm) que dans les nuances Fe-14Cr (∼ 1,3 nm). Les résultats
de simulation ont permis de montrer que ces changements de cinétique sont cohérents

avec une augmentation de l’énergie d’interface des nano-oxydes avec la matrice (ap-
proximativement d’un facteur 2 ou 3) par rapport à celle de la nuance purement ferrique

Fe-14Cr.

Les analyses de diffusion aux petits angles révèlent que la chimie des nano-oxydes

de cette nuance, après le maintien à 1100℃ pendant 1 h, pourrait être majoritairement

Y2TiO5 orthorhombique au lieu de Y2Ti2O7 pyrochlore (la présence simultanée des deux

phases étant ici aussi probable). Ce résultat semble en accord avec la littérature sur un

acier ODS Fe-9Cr [127] et sur un acier ODS Fe-15Cr [128]. Cette différence de nature des

nano-oxydes pourrait s’expliquer par une différence de solubilité du Ti dans la phase γ

par rapport à la phase α (la phase Y2Ti2O7 étant plus riche en Ti que Y2TiO5). Il est aussi

possible qu’un changement d’énergie d’interface matrice - précipités favorise une phase

plutôt qu’une autre. Avant la transformation de phase, les propriétés et les évolutions des

nano-oxydes sont très similaires à celles de la nuance Fe-14Cr, avec la présence d’amas
riche en Y, O et Ti (dans une moindre mesure) dès la condition post-broyage montrant un

début de croissance à 450℃. L’évolution de la microstructure granulaire de la ferrite est

similaire à celle de la nuance Fe-14Cr. Au refroidissement, la transformation de phase

γ → α conduit à la formation de petits grains de ferrite.

Des nuances d’aciers ODS réalisées avec un taux de renforts plus (1 %m - CF-14Cr-
Rft1%) et moins (0,05 %m - CF-14Cr-Rft0,05%) important que la nuance Fe-14Cr de réfé-
rence (0,3 %m), en conservant un ratio Y2O3/TiH2 = 1, ont été analysées. Le rayonmoyen
et la dispersion en tailles sur ces nuances sont plus importants que sur la nuance de réfé-
rence Fe-14Cr. De plus, les températures de croissance anormale des grains sont crois-
santes avec les valeurs de pression de Zener calculées sur les trois nuances CF-14Cr,
CF-14Cr-Rft0,05% et CF-14Cr-Rft1%.

Sur les nuances enrichies en Y CF-14Cr-Y+0,3% et CF-14Cr-Y+1%, des nano-oxydes
plus gros et montrant une forte coalescence pendant le maintien ont été mesurés. Ces

nano-oxydes pourraient correspondre à des Y2O3 du fait de la similitude de leur cinétique

de croissance avec l’échantillon CF-14Cr-SsTi, élaboré sans Ti et donc très certainement
avec des précipités de nature Y2O3. Il est cependant probable qu’une double population
de nano-oxydes Y-Ti-O et Y2O3 soit présente dans ces alliages enrichis en Y (CF-14Cr-
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Y+0,3% et CF-14Cr-Y+1%), les Y2O3 plus gros masquant les Y-Ti-O plus fins (ce qui serait

cohérent avec les observations MET de la thèse de Sheng-Yi Zhong [44]). La nuance

CF-14Cr-Y+1% présente une croissance anormale de grain à une température de 550 à

600℃, ce qui est 200℃ plus bas que celle de la nuance CF-14Cr. La nuance CF-14Cr-
SsTi en revanche, montre une évolution de microstructure granulaire assez similaire à

la nuance Fe-14Cr. Cependant, la taille de grain finale plus importante laisse supposer

une évolution différente pendant le maintien à 1100℃.

La cinétique de précipitation des nano-oxydes de la nuance enrichie en Ti CF-14Cr-
Ti+1% est très similaire à celle de la nuance CF-14Cr. En revanche, la répartition des

tailles de grains de cette nuance est plus homogène que dans les autres nuances, et est

dépourvue d’îlots de petits grains (observé par EBSD et DRX). Ces ilots ont pourtant

été observés sur tous les autres échantillons. Cette microstructure, non corrélée à une

différence sur les nano-oxydes (puisqu’ils sont identiques à la nuanceCF-14Cr), pourrait
représenter une voie d’optimisation permettant une meilleure homogénéité des proprié-

tés mécaniques à l’échelle micrométrique.

Sur la nuanceCF-14Cr-O+0,3%, la cinétique de précipitation des nano-oxydes semble
plus rapide avec une stabilisation des nano-oxydes vers 700℃ (contre 1000 à 1100℃

pour les autres nuances). Le rayon moyen resterait ensuite quasi constant jusqu’à la

condition de recuit 1100℃ - 1 h. Cette observation manque cependant de statistique

puisque seul un échantillon a été observé dans la condition 1100℃ - 1 h, sans mesure

intermédiaires entre 700℃ et 1100℃ - 1 h. La microstructure granulaire finale de cette

nuance semble assez similaire à celle de la nuance CF-14Cr.
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Perspectives

Afin de compléter les travaux réalisés dans cette thèse, plusieurs axes d’études sont

possibles, suivant le matériau, toujours dans un objectif de caractérisation et d’optimi-

sation de la gamme de fabrication des aciers ODS.

Amas dès les premières conditions de recuit

De façon générale, les amas présents dans les premières étapes du traitement ther-

mique depuis la condition post-broyage jusqu’à la condition de recuit 700℃ gardent une

part d’inconnu. En particulier, la comparaison des densités numériques d’amas mesurées

en SAXS et en sonde atomique ne semble pas permettre de définir une évolution satis-

faisante de chimie et de fraction de lacunes (diminuant le volume atomique moyen des

amas). En effet, pour faire coïncider ces deux mesures dans la condition post-broyage, la

fraction de lacunes serait bien trop importante pour être réaliste. Cela soulève plusieurs

questions : y aurait-il un phénomène permettant d’expliquer ce décalage qui n’aurait

pas été abordé dans cette étude? Ou bien : est ce que les résultats de densité numériques

d’amas extraite des ajustements du modèle SAXS et de la méthode de séparation maxi-

male SAT sont directement comparables pour des amas comportant quelques dizaines

d’atomes seulement? Ces questions sont délicates ; pour répondre à la seconde, il serait

envisageable de comparer les résultats de plusieurs modèles SAXS différents permet-

tant d’obtenir une densité d’amas. Par exemple, Ivanov et al. ont utilisé un modèle de

fluctuation de composition, probablement plus adapté a la caractérisation d’amas [206].

Néanmoins, cette méthode ne permet pas d’obtenir des densités numériques d’amas, et

d’autres paramètre de comparaison avec la SAT devraient être utilisés. Il serait aussi pos-

sible d’utiliser des méthodes d’ajustement de Monte Carlo, qui permettent l’ajuster des

courbes de diffusion sans faire de supposition sur la forme de la distribution en taille de

précipités (lognormale …) [191, 223], appliqué par exemple par Oono et al. sur des aciers

ODS [128].

Coquilles de chrome

La question des coquilles de chrome retrouvées dans la littérature autour des nano-

oxydes, ainsi que la coquille de Ti-O trouvée par Badjeck et al. [95], garde aussi une part

importante de mystère. Dans cette étude, il n’a pas été possible de déterminer la tempé-

rature de formation de ces coquilles (de Cr et de Ti-O), bien que les observations SAT sur

la nuance CF-14Cr pourraient peut-être indiquer la détection d’une coquille de Cr entre
900 et 1100℃, mais cela reste très incertain au vu de la difficulté des analyses chimiques

sur les nano-oxydes en SAT. L’éventuel rôle de ces coquilles est aussi inconnu, mais
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pourrait être significatif. Il est suggéré dans le Chapitre III que la diffusion des atomes

d’Y pourrait être gênée par cette coquille, ce qui pourrait être une piste pour la compré-

hension de la quantité non négligeable d’Y trouvée en solution solide, même après un

recuit de 1100℃ - 1 h. Il serait particulièrement intéressant de vérifier si cette coquille

est aussi présente sur des aciers ODS ferritiques / martensitique, ce qui n’a encore jamais

été étudié à ce jour (à notre connaissance).

Nuances feritiques / martensitiques

Plusieurs questions restent ouvertes sur les nuances ferritiques / martensitiques.
L’influence des nano-oxydes sur la transformation de phase α → γ de la matrice, bien

que démontrée par la modification des températures de début et fin de transformation

(AC1 et AC3) [105, 106], reste mal comprise. De plus, les mécanismes mis en œuvre par

l’ajout de Ti sur les changements de phase de la matrice reste non démontrés (piège de

C par précipitation de phase TiC …), et ont pourtant un très fort impact, pouvant induire

une transformation de phase sur des nuances Fe-14Cr (avec une fraction d’austénite de

l’ordre de 50 %, comme observé par Mickael Dadé [38]). Dans les alliages biphasés (Fe-
11/12/13Cr comprenant des fractions de phase α et γ non négligeables), l’influence des

deux populations de nano-oxydes se formant respectivement dans ces deux phases sur

les propriétés de l’alliage (notamment mécaniques) reste très peu documentée. La thèse

d’Anthony Durand est en cours au CEA Saclay laboratoire LTMEx afin d’étudier ces

aspects.

Simulation de précipitation

Il pourrait être intéressant de pousser plus loin les simulations de précipitation réa-

lisées dans ce manuscrit, en particulier en faisant varier les coefficients de diffusion des

éléments (au moins ceux de l’Y). Sur les nuances Fe-9Cr, il serait aussi intéressant de
pouvoir estimer les énergies d’interface des précipités avec une matrice austénitique,

peut-être de façon similaire au travail de Ribis et al. [96].

Recristallisation

La recristallisation et restauration de la microstructure granulaire dans les acier ODS

est un point important pour leur mise en forme. Il serait donc intéressant de pousser plus

loin les caractérisations réalisées dans ce manuscrit avec l’étude des évolutions de mi-

crostructure granulaire au-delà de 1100℃, en particulier pour la nuance CF-14Cr-Ti+1%
qui semble avoir des mécanismes d’évolution de la taille de grains différents. Sur ce sujet,

la thèse de Freddy Salliot vient de se lancer au laboratoire LA2M du CEA Saclay. De plus,
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il est prévu de développer plus en détails les analyses de DRX in-situ réalisées en juin

2020 au synchrotron SOLEIL dans le cadre d’un futur contrat de post-doc lancé en par-

tenariat entre le CEA Saclay et le laboratoire SIMaP. En effet, il est possible de réaliser la

détection et le masquage des spots de diffraction correspondant aux gros grains, pertur-

bant l’analyse des petits grains à haute température. Ces spots, une fois isolés, peuvent

aussi donner une information sur l’évolution des gros grains (comme l’ont fait Salez et

al. [41]).

Précipitation de carbonitrures et oxydes grossiers

Finalement, les caractérisations amorcées en annexes de ce manuscrit sur la précipi-

tation grossière dans les aciers ODS mériteraient d’être plus développées. En effet, cet

aspect des aciers ODS n’a été que très peu étudiés et représentent une source d’amélio-

ration de ces alliages, en particulier maintenant que la nano-précipitation a été déjà lar-

gement optimisée. Une étude de l’évolution de ces précipités pour différents traitements

thermiques bien choisis pourrait permettre d’optimiser ces précipités (par modification

de la nature des précipités, de leur taille et de leur morphologie) pour l’amélioration des

propriétés mécaniques de l’alliage (en particulier en fluage thermique). Suivant la nature

purement ferritique ou ferritique / martensitique de l’acier ODS, les stratégies pour l’éla-

boration de ces traitements thermiques devront certainement être adaptées. A terme, il

pourrait être envisagé de réaliser des simulations de cinétique de précipitation de ces

précipités grossiers avec un modèle comme PreciSo. Par rapport aux nano-oxydes, ces

précipités sont en effet bien plus en adéquation avec la théorie classique de la précipita-

tion.

Et ils vécurent heureux et eurent beaucoup d’enfants 1 (les atomes d’Y, d’O et de Ti

bien sûr … pleins de tous petits Y2Ti2O7.)

Fin.

1. d’après l’idée originale d’Isabelle Mouton
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Highlights 

 Cr-carbides, Ti(C,N) and Ti-O were found in Oxide Dispersion Strengthened steels. 

 Fe-14Cr grades display both M23C6 and M7C3 where Fe-9Cr grades display only M23C6. 

 Cr-carbide are elongated in extruded alloys and Ti(C,N) are globular. 

 Ti-O are mostly located at the prior particles boundaries. 

 At ~700°C, M7C3→M23C6 transformation is likely and not suitable for industrial use. 
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Abstract 

Oxide Dispersion Strengthened (ODS) steels are candidate materials for both fission and fusion 

nuclear reactors. In this study, the microstructure of ferritic (Fe-14Cr-1W) and ferritic / 

martensitic (Fe-9Cr-1W) ODS steels has been characterized after two different processing 

routes: Hot Extrusion (HE) and Hot Isostatic Pressing (HIP). Transmission Kikuchi Diffraction 

(TKD) revealed the presence of Ti-rich precipitates on every specimen. They are identified by 

X-ray Diffraction (XRD) as Ti(C,N) and Ti-O (Ti2O3 or TiO2). Intergranular M7C3 and M23C6 

have been observed on most Fe-14Cr ODS steels except one, where no Cr-carbides have been 

found. In Fe-9Cr ODS, intergranular Cr-rich M23C6 carbides have been found. This absence of 

M7C3 on Fe-9Cr ODS is possibly linked to the matrix phase transformation, not occurring in 

the Fe-14Cr ODS. Cr-carbides display highly elongated shapes for the Fe-14Cr HE specimens 

that could be detrimental to the mechanical behavior of the material. 

1. Introduction 

Oxide Dispersion Strengthened (ODS) steels are among the most promising candidates for an 

application as cladding materials in generation IV nuclear power plants [1], as well as first wall 

and breeder blanket structural materials in fusion nuclear power plants [2]. Fe-Cr ODS steels 

strengthened by Y-Ti-O nano-oxides are processed by powder metallurgy involving a 

mechanical alloying step where an atomized Fe-Cr steel powder is mixed together with an oxide 

powder. This milling step, so called Mechanical Alloying (MA) is followed by a consolidation 

step of Hot Extrusion (HE) or Hot Isostatic Pressing (HIP) both performed at high temperature. 

This process leads to a dense material and the formation of distinct precipitates: 

 Y-Ti-O nano-oxides deliberately included, with a typical number density of 1023 to 1024 

precipitates per m-3 and diameter of a few nanometers [3]–[6]; 

 coarse oxides, generally titanium oxides, mainly found as globular particles with size 

varying from a few tens to hundreds of nm [5]–[7]; 

 carbides precipitation, in many cases composed of intergranular M23C6. This 

precipitation is induced by the C impurities present into the atomized steel powder, 

increased by the subsequent fabrication process, especially the milling step [8], [9]. 

This precipitation is detrimental to the mechanical properties of the ODS alloys [6], 

[10]–[12], especially by decreasing their creep resistance [13]. 

The composition in Cr of the atomized steel powder will define if the alloy is purely ferritic (Cr 

content >12wt%) or ferritic / martensitic (Cr content <12wt%). Purely ferritic steels exhibit a 

good corrosion resistance but are more complex to process and display anisotropic behavior. 

The processing of ferritic / martensitic grades is easier due to the phase transformation, which 

induces a structural recovery. Nevertheless, the corrosion resistance of these grades is lower, 
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which is prejudicial to the fuel reprocessing process involving the immersion of the cladding 

into a nitric acid solution. Moreover, the phase transformation from ferrite (α) to austenite (γ) 

could be detrimental to their application above 850°C. 

The mechanical properties of ODS steels at high temperature originate mainly from the 

dispersion of nano-oxides, which act as pinning points for both grain boundaries (GB) and 

dislocations. These nano-oxides are very stable until 1200°C, which is much higher than the 

maximum service temperature potentially encountered in fast neutron reactors (i.e. 650°C) [14], 

[15]. Thanks to these properties, the dispersion of nano-oxides proves to be a very efficient way 

to prevent thermal creep by significantly increasing the creep rupture time. Therefore, previous 

studies on ODS steels have been mainly focused on the nanoscale precipitation. Nowadays, the 

outstanding properties of the nano-oxide dispersion in terms of number density, mean size and 

thermal stability make any improvement challenging without a disruptive innovation. However, 

an optimization of the coarse precipitation can be achieved using thermal or thermomechanical 

treatments. Indeed, Klimiankou et al. demonstrated the possibility to transform the morphology 

of chromium carbides (Cr-carbides) in EUROFER-97 ODS steel by different 

thermomechanical treatments [16]. Klimiankou et al. linked this change in Cr-carbides 

morphology to an improvement in tensile ductility as well as a decrease of the ductile to brittle 

transition temperature. Later, Zhao et al. succeeded to transform M23C6 type carbides into finer 

and globular TiC carbides in a Fe-14Cr-2W grade ODS by applying a thermal treatment, once 

again improving the tensile properties of the alloy [17]. Thus, mastering the coarse precipitation 

seems to be a promising way to improve the control on the complex microstructure of ODS 

steels and potentially enhance their mechanical behavior. 

Prior to a potential optimization, a careful characterization of the coarse precipitates population 

in various ODS grades obtained by different processing routes is needed. For this purpose, we 

performed systematic multi-scale observations using Electron Probe Micro Analysis (EPMA), 

Transmission Kikuchi Diffraction (TKD) and X-Ray Diffraction (XRD) to identify the nature 

and morphology of the coarse precipitation on several Fe-14Cr-1W and Fe-9Cr-1W ODS steels 

processed by means of HE or HIP. 

2. Materials and methods 

Two grades of ODS steels with two different chromium contents have been investigated in this 

study: a Fe-14Cr-1W purely ferritic grade and a Fe-9Cr-1W ferritic / martensitic grade, which 

exhibits a phase transformation around 850°C from ferrite (α) to austenite (γ) [18]–[20]. Two 

processing batches of HE and one of HIP were performed for the 14Cr ODS grades (named 

respectively HE-14Cr, HE-14Cr-PMill and HIP-14Cr) and for the 9Cr ODS grades (named 

respectively HE-9Cr, HE-9Cr-PMill and HIP-9Cr).  



 

4 

 

Except for HE-14Cr-PMill and HE-9Cr-PMill all the alloys were Mechanically Alloyed (MA) 

at the CEA using attrition milling for 10 hours from an atomized Fe-Cr steel, together with 

Y2O3 and TiH2 powders under high purity argon (99.9999%Ar). HIP and HE were then 

prepared from the same powders, milled separately following the same process. HE-14Cr-PMill 

and HE-9Cr-PMill were mechanically alloyed by PLANSEE (PMill then states for PLANSEE 

Milling) following slightly different milling parameters with a similar milling time.  

Irrespective of their milling, as-MA powders were outgassed at temperatures varying from 400 

to 500°C for 4 to 8 hours under vacuum at 10-6 mbar and sealed into low carbon steel cans. 

Before HE processing, the filled cans were placed in a furnace at 1100°C, the milled powder 

following then a heating ramp at ~40°C/min until 1100°C followed by ~1h isothermal. Then, 

the heated cans of diameter approximatively 75 mm were hot extruded under a load of 575 tons 

inducing a downstream motion of 25mm/s of the steel cans into a circular die producing a 

section reduction of around 12 times. HE were then followed by air-cooling of the extruded bar. 

Hot Isostatic Pressing (HIP) involved a heating ramp of the steel can at around 4°C/min until 

1100°C with a simultaneous increase of the pressure up to 1.9×108 Pa followed by 2 hours 

isothermal and a cooling at around -4°C/min. For the elaboration of HE-14Cr and HIP-14Cr the 

base powders (atomized Fe-Cr, Y2O3 and TiH2) were used but coming from two different 

batches of milling, as well as for HE-9Cr and HIP-9Cr. 

The different processes and chemical composition of all the specimens used in this study are 

reported in Tab. 1. Additionally to these elements, a composition of around ~0.3Mn, ~0.3Si and 

~0.2Ni in weight percent are present in every ODS grades, as well as ~100 to 500 ppm of Al as 

impurities coming from the MA process. 
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Tab. 1. Chemical compositions and processing routes of studied ODS steels expressed in 

weight percent. 

Name Process Fe Cr W C N Ti* Y
2
O

3

* 

HE-14Cr 

HE 

+ 

1050°C 1h 

Bal. 14.2 0.95 0.045 0.071 0.3 0.3 

HE-14Cr-

PMill 

HE 

+ 

1050°C 1h 

Bal. ~14 ~1 <0.05 <0.1 0.3 0.25 

HIP-14Cr HIP Bal. 14.5 0.93 0.028 0.039 0.3 0.3 

HE-9Cr 

HE 

+ 

1050°C 1h 

Bal. ~9 ~1 ~0.1 <0.1 0.3 0.3 

HE-9Cr-

PMill 
HE Bal. ~9 ~1 ~0.1 <0.1 0.3 0.25 

HIP-9Cr HIP Bal. ~9 ~1 ~0.1 <0.1 0.3 0.3 

* Amount of strengthening media added to the mechanical alloying step 

After HE, three specimens followed an additional heat treatment at 1050°C for 1 hour in order 

to release the internal stresses induced by the severe deformation of the extrusion process (HE-

14Cr, HE-14Cr-PMill and HE-9Cr).  

Scanning Electron Microscopy (SEM) were performed on a JEOL 7001-FLV instrument using 

Energy Dispersive Spectroscopy (EDS) coupled with Transmission Kikuchi Diffraction (TKD) 

methods performed on a Bruker QUANTAX system (Esprit software). The operating voltage 

was set to 30 kV with a working distance of about 5 mm achieving a spatial resolution of around 

20 nm. For the phase identification of TKD measurements PDF4+ database was used. For our 

study, the distinction between TKD identification of Ti2O3 and TiO2 phases was not considered 

as relevant enough. Therefore, the two phases have been treated as a single one named “Ti-O”. 

M6C and M23C6 carbides both have a similar face centered cubic structure with a lattice 

parameters of 11 Å and 10.65 Å respectively [21], [22]. Therefore, these phases could not be 

distinguished by single TKD indexing but could be easily distinguished using comparison of 

TKD and EDS results. Indeed, M23C6 is generally found to be rich in Cr and Fe with a little W 

and M6C is found to be rich in Fe and W with a little Cr and a stoichiometry close to Fe3W3C 

[23]. Ferrite Fe-α, Cr7C3 orthorhombic and Ti(C,N) phases were successfully distinguished and 

identified. TKD orientation maps displayed in this study only show the ferrite phase orientation 

with the corresponding orientation to colors given on Fig. 2c. Specimens were mechanically 

grinded into thin foils of 100 µm in thickness and electro-polished using an etchant solution of 

10% perchloric acid (HClO4) with 90% ethanol (C2H6O) at -10°C using a Struers TenuPol 

device. On three EDS map (Fig. 2a', Fig. 9a and Fig. 11a) parallel lines with a slight contrast 

appear. Those lines should not be taken into account, as they are present on all elemental maps 
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and had been attributed to a detector deficiency. TKD measurements were performed on at least 

three separated areas of each specimen, generally taken on the same thin foil. 

Electron Probe Micro Analyses (EPMA) were performed, using a SX 100 CAMECA device to 

probe the presence of C, O, Ti, Cr, Mn, Fe, Y, and W. The acceleration voltage was set to 15 

kV, with a step size of 1 µm or 0.5 µm depending on the magnification used. 

Approximately 28.5 g of each HE-14Cr-PMill and HE-9Cr-PMill followed an electrolytic 

selective dissolution process in a solution of methanol and chloridric (HCl) acid at a dissolution 

rate of around 1.5 g.h-1. Subsequently, the solution was filtrated using a Buchner membrane 

with a porosity of 220 nm. Obtained powder was then dried at 60°C for 24 hours. This matrix 

dissolution allowed to enhance the intensity of secondary phases over the suppressed ferrite. 

Moreover, it can also provide an approximation of the massic fraction of precipitates by 

weighting before and after dissolution. However, due to the size of the filter pores, Y-Ti-O 

nano-precipitates may not be gathered in totality. Then, reflection X-Ray Diffraction (XRD) 

measurements were performed on a laboratory D8 diffractometer using a Cu anode at the K-α 

edge (wavelength of 1.54 Å). Powders were placed on a rotating specimen holder (at 15 

rotations per second), a 3 seconds counting time was applied with an angular step of 0.0187° 

on a 2θ angle ranging from 13° to 140°. 

On the HE-14Cr, HIP-14Cr and HE-9Cr materials, transmission XRD measurements were 

performed at the MARS beamline of the SOLEIL synchrotron (Saint Aubin, France) [24]. A 

bi-dimensional imaging-plate detector MAR345 (marXpert GmbH) with an incoming energy 

of 12.51 keV and a sample to detector distance of 258 mm was used. Ten 2D images per sample 

were acquired with a counting time ranging from 600 to 3600 sec, averaged and azimuthally 

integrated.  

On both synchrotron and laboratory X-ray sources, diffraction patterns were background 

subtracted and corrected using a LaB6 sample (NIST SRM 660b) as a standard. Intensity has 

been normalized by the most intense pic. The Le Bail Full Pattern Matching Method was 

performed with the MAUD v2.91 software [25], [26] for fitting lattice parameters of phases 

assuming an isotropic size (Gaussian contribution) – strain (Lorentzian contribution) model 

considering a Pseudo-Voigt line profile-function with axial divergence [27], [28].  

In order to predict the equilibrium phases, thermodynamic calculations were performed using 

ThermoCalc software with the database TCFe_8 [29]. For each grade (Fe-14Cr and Fe-9Cr) the 

phase diagram was simulated, considering an amount of 1wt% of W, 0.3wt% of Ti and 0.07wt% 

of N. One simulation was made with an additional amount of 0.2wt% O that represents a 

reasonable maximum value of the oxygen added by the addition of 0.3wt% of Y2O3 and by the 

processing steps. Some simulations were performed by suspending the precipitation of M23C6 

in order to evaluate the evolution of the M7C3 stability domain. 
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3. Results 

The results are separated into two sections: purely ferritic ODS steel containing 14wt% of Cr 

and ferritic / martensitic steel with 9wt% of Cr. 

3.1. Fe-14Cr-1W purely ferritic ODS steels 

EPMA results on purely ferritic Fe-14Cr ODS steels show a homogeneous repartition of Cr, W 

and Y at large scale, exempt of coarse precipitates with size larger than 5 µm. However, Ti and 

O tend to segregate at the interphases of domains with size and morphologies relevant to prior 

powder particles (Fig. 1). Similar observations were also reported for various ODS steels 

processed by HE [30], by hot uniaxial compression [31] and by spark plasma sintering [32]. 

All Fe-14Cr microstructures exhibit a wide range of grain sizes with a strong dependence on 

the fabrication process. As a result of the severe deformation, HE alloys present columnar 

shaped grains, with a possible <110> texture along the extrusion direction (Fig. 2 and Fig. 3). 

HIP processed grades present equiaxed grains with an apparently random texture (Fig. 4). As 

the number of grains counted in high magnified TKD measurement is limited, our observations 

do not allow to be decisive. The measured average grain size was determined considering an 

elliptical shape in the plane parallel to the extrusion direction for the HE-14Cr-PMill grade and 

determined to be 2.6x0.5 µm. It should be noted that whereas the minor axis of the elongated 

grain size shows a relatively low dispersion, the major axis exhibits a significant dispersion 

with standard deviation of the measurements as high as 200% of the mean value. This value 

was calculated over several EBSD maps offering wide field of view (maps not presented here). 

According to Dadé et al. who made a similar analysis, the grain size of the HE-14Cr is 1.2x0.4 

µm and the HIP-14Cr grade shows an average grain size of 6.5 µm [33]. 
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Fig. 1. EPMA maps of the HE-14Cr-PMill specimen at Ti and O K-α wavelengths showing a 

cross-section parallel and perpendicular to the extrusion direction. 

On each Fe-14Cr alloys, regardless to their fabrication route, titanium rich particles were found 

on the EDS map (Fig. 2a, a’, Fig. 3a, a’ and Fig. 4a). Due to their very small size, Ti-rich 

precipitates identification using the TKD technique was challenging and rarely successful. 

Indeed, TKD identification is very sensitive to Kikuchi patterns overlapping originating from 

the successive scattering of superposed phases along the specimen’s thickness. Such 

overlapping considerably lowers the pattern clarity and thus the ability to identify the phase. 

Nevertheless, EDS maps revealed that Ti-rich particles exhibit globular shapes. These Ti-rich 

particles appear to be intergranular by considering the superposition of EDS map (resolving the 

Ti-rich precipitates) to TKD map (displaying the GBs). This superposition should be considered 

with caution, keeping in mind the difference of probed volume by EDS and TKD. Indeed, EDS 

probes the element presence in the whole thickness of the TEM foil, with a more intense signal 

at the top surface while TKD is more sensitive to the GBs at the bottom surface.  

The phase mapping on the HE-14Cr-PMill specimen succeeded to identify few Ti(C,N) small 

precipitates of diameter about 100 nm (Fig. 2b and b'). On this figure, few pixels were also 

identified as Ti-oxides but this identification was not considered as relevant regarding the size 

of the domains indexed. On the HE-14Cr and HIP-14Cr grades, the Cr7C3 structure was 

identified, and matching with area enriched in Cr in EDS mapping. This carbide was absent of 

the HE-14Cr-PMill material (Fig. 2b, b’, Fig. 3b, b’ and Fig. 4b). These carbides are likely to 

contain Fe and Cr in agreement with our Thermocalc simulations (see below), and thus will be 

labeled M7C3 in the following. M7C3 carbides are always intergranular with a morphology that 
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follows the shapes of GBs. In particular, the HE-14Cr specimen (Fig. 3) clearly displays 

elongated Cr-carbides in the extrusion direction following the path of GBs. 

 

Fig. 2. HE-14Cr-PMill specimen showing EDS map for Cr and Ti (a), TKD phase map 

showing the presence of Ti carbides (b), TKD orientation map (c), parallel to the HE 

direction, and respectively for the perpendicular direction (a’), (b’), (c’). 
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Fig. 3. HE-14Cr specimen showing EDS Cr-Ti map (a), TKD phase identification displaying 

M7C3 (b), TKD orientation map (c), parallel to the HE direction, and respectively for the 

perpendicular direction (a’), (b’), (c’). 
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Fig. 4. HIP-14Cr specimen showing EDS Cr-Ti map (a), TKD phase map with intergranular 

M7C3 identification (b), and TKD orientation map (c). 

XRD measurements have been performed on the selective dissolution of HE-14Cr-PMill 

specimen using laboratory source (Fig. 5), and on the bulk material for the HE-14Cr and HIP-

14Cr materials using synchrotron source (Fig. 6). 

On the HE-14Cr-PMill the Ti(C,N) phase was clearly identified and exhibits a high relative 

volume fraction, confirming the TKD measurements with a higher statistical reliability. The 

cell parameter was refined to 4.256 Å which is consistent with that of the Ti(Cx,N1-x) with x ≈ 

0 phase (2.245 Å) [34]. Moreover, the peak intensity ratio had been found consistent with a 

high content of N over C, refined as approximately Ti(C0.05,N0.95). Ti2O3 and Y2Ti2O7 phases 

were also identified with a lower relative volume fraction. The total mass fraction of precipitates 

in the HE-14Cr-PMill was estimated at ~1% thanks to the selective dissolution weighted mass 

ratio. 

In the HE-14Cr and HIP-14Cr materials, Ti(C,N) with both M7C3 and M23C6 carbides were 

found, demonstrating the presence of M23C6 and Ti(C,N) in these grades in addition to the M7C3 

observed by TKD. In these specimens, the N to C ratio could not be refined with a good 

reliability due to the difficulty to fit the overlapping and very intense Fe peak with a high 

accuracy. However, the Ti(C,N) cell parameter was once again in good agreement with N rich 

precipitate phase (Tab. 2). As for the presence of oxides, contrary to HE-14Cr-PMill sample, 

only TiO2 were found in the bulk sample diffraction patterns, nevertheless, the low volume 

fraction of Ti-oxides do not allow to exclude the presence of Ti2O3 in these grades as well. 
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Fig. 5. Laboratory XRD spectrum of the selective dissolution of HE-14Cr-PMill specimen 

showing Ti(C0.05,N0.95), Ti2O3 and Y2Ti2O7 phase identification.  

 

Fig. 6. Synchrotron XRD spectrum of the HE-14Cr and HIP-14Cr specimens showing Cr7C3 

structure, Cr23C6 structure, Ti(C,N), TiO2 phase identification.  
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Tab. 2. Fe-14Cr-1W ODS phases parameters after refinements with estimated errors, 

reference phases used are completed with space groups and corresponding references. 

Phase name Specimen 
Volume 

fraction 

Refined cell 

parameters (Å) 

Reference  

Phase 

HE-14Cr 

M7C3 0.29 % 

a = 4.493 

(±0.006) 

b = 7.008 

(±0.015) 

c = 12.068 

(±0.024) 

Cr7C3 

Pnma 

 [35] 

M23C6 0.10 % 
a = 10.585 

(±0.005) 

Cr23C6 

Fm-3m 

 [21] 

Ti(C,N) 0.28 % 
a = 4.219 

(±0.004) 

Ti(C,N) 

Fm-3m 

[34] 

TiO2 0.05 % 

a = 5.141 

(±0.047) 

b = 9.210 

(±0.355) 

c = 5.504 

(±0.175) 

TiO2 

Pbca 

[36] 

α-Fe 99.28% 
a=2.865 

(neglectable) 

α-Fe 

Im-3m 

[37] 

HE-14Cr-PMill 

Ti(C0.05,N0.95) 66.0 % 
a = 4.256 

(±0.0003) 

Ti(C,N) 

Fm-3m 

[34] 

Ti2O3 17.9 % 

a = 5.132 

(±0.002) 

b = 13.652 

(±0.008) 

Ti2O3 

R-3cH 

[38] 

Y2Ti2O7 16.0 %* 
 a = 10.133 

(±0.006) 

Y2Ti2O7 

Fd-3m 

[39] 

HIP-14Cr 

M7C3 0.26 % 

a = 4.488 

(±0.006) 

b = 6.987 

(±0.014) 

c = 12.014 

(±0.020) 

Cr7C3 

Pnma 

[35] 

M23C6 0.08 % 
a = 10.556 

(±0.004) 

Cr23C6 

Fm-3m 

[21] 

Ti(C,N) 0.18 % a = 4.214 Ti(C,N) 
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(±0.003) Fm-3m 

[34] 

TiO2 0.05 % 

a = 9.209 

(±0.244) 

b = 5.496 

(±0.113) 

c = 5.136 

(±0.056) 

TiO2 

Pbca 

[36] 

 α-Fe 99.51% 
a = 2.861 

(neglectable) 

α-Fe 

Im-3m 

[37] 

* Relative volume fraction of Y2Ti2O7 is probably underestimated as the smaller precipitates were possibly not 

gathered by the filter. 

As expressed in section 2, phase diagrams have been calculated using the Thermocalc software. 

Results have been computed for a Fe-14Cr-1W-0.3Ti-0.07N steel with and without 

precipitation of M23C6 and on a Fe-14Cr-1W-0.3Ti-0.07N-0.2O without M23C6 precipitation 

(Fig. 7). These diagrams indicate the presence of Ti(Cx,N1-x) precipitates more enriched in N 

than in C for all temperatures and all carbon contents. The x value in Ti(Cx,N1-x) could then 

achieve 0.8 on the two first diagrams (without O) and 0.9 for the last diagram with 0.2wt% of 

O. By suspending the M23C6 precipitation, the stability domain of M7C3 extend to much lower 

C content, previously occupied by M23C6. The M7C3 stability domain extend even more to lower 

carbon content when O is introduced. Finally, our observations showing the absence of M6C 

precipitates is coherent with Thermocalc diagrams where this phase is only stable for high 

amount of C (around 1wt%) far above the 0.1wt% expected, in the simulation containing 

oxygen. On the diagram containing oxygen (Ti,Cr)2O3 is the only Ti-O phase predicted, 

irrespective of the C content and until high temperature > 1100°C. 

 



 

15 

 

 

Fig. 7. Simulated phase diagrams of Fe-14Cr-1W-0.3Ti-0.07N(-0.2O) steels computed by 

Thermocalc software displaying several scenarios with and without M23C6 precipitation. 

3.2. Fe-9Cr-1W ferritic / martensitic ODS steels 

In the 9Cr grades, EPMA analyses do not display a significant Ti segregation at Prior Particles 

Boundaries (PPB) like on the 14Cr grades. However, precipitates enriched in Cr, C, possibly 

W and depleted in Fe can be identified, even if their sizes were near the spatial resolution limit 

of the measurement (Fig. 8). In addition, Ti and O rich spots appear to be correlated (and 

independent of the Cr and C). However, their even smaller size makes any conclusion at this 

scale challenging. 

Each of the observed Fe-9Cr ferritic / martensitic ODS steels appears to be without marked 

texture even when processed by HE but keeps a wide range of grain sizes. However, as our 

TKD observations allow only the distinction of few grains we could not exclude the presence 



 

16 

 

of a slight texture. The measured average grain size is 1.6 µm for the HE-9Cr-PMill material 

based on a wide view given by EBSD mapping (not presented here).  

 

Fig. 8. EPMA maps of the HE-9Cr-PMill specimen. 

EDS maps show Ti-rich globular precipitates, probably intergranular, similar to those observed 

on the 14Cr ODS steels (Fig. 9a, Fig. 10a and Fig. 11a). On the HE-9Cr specimen, one Ti-O 

precipitate was identified with an approximate diameter of 0.3 µm (Fig. 10c). However, the 

majority of the Ti-rich precipitates could not be identified using TKD maps. The Cr-carbides 

identification achieved a significantly higher success rate and demonstrates the presence of Cr-

rich M23C6 type carbides in each of the 9Cr alloys (Fig. 9c, Fig. 10c and Fig. 11c). The M23C6 

carbides, systematically intergranular, exhibit a shape following the GB in HE-9Cr-PMill and 

HIP-9Cr alloys and rather globular shapes in the HE-9Cr specimen. In addition, a W enrichment 

was found in many M23C6 precipitates which was absent of the previously observed M7C3 

carbides embedded in the Fe-14Cr alloys. 
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Fig. 9. HE-9Cr-PMill specimen showing EDS Cr-Ti map (a) and W map (b), TKD phase map 

with grain boundaries shaped Cr23C6 structure identification (c), and TKD orientation map 

(d). 

 

 

Fig. 10. HE-9Cr specimen showing EDS Cr-Ti map (a) and W map (b), TKD phase map with 

rather globular Cr23C6 and Ti-O structure identification (c), and TKD orientation map (d). 
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Fig. 11. HIP-9Cr specimen showing EDS Cr-Ti map (a) and W map (b), TKD phase map with 

grain boundaries shaped Cr23C6 structure identification (c), and TKD orientation map (d). 

XRD measurements were performed on the selective dissolution of HE-9Cr-PMill specimen 

using a laboratory source (Fig. 12) and on HE-9Cr bulk specimen using a synchrotron source 

(Fig. 13). On the two samples, the M23C6 phases were identified, without any noticeable 

precipitation of M7C3. On the HE-9Cr-PMill the M23C6 composition could be estimated to 

(Cr14Fe8W1)C6 thanks to their high relative volume fraction and the rotating specimen holder 

suppressing the texture contribution. In the bulk HE-9Cr sample, M23C6 appeared textured, as 

the intensities calculated from isotropic assumption did not match with the experimental ones, 

even though Fe and W were introduced into the phase model (Fig. 13). Besides, Ti(C,N) 

carbides were identified in both specimens with a cell parameter matching again with a high 

amount of N over C (see Tab. 3). A low volume fraction of TiO2 was also detected on the HE-

9Cr specimen. In the selective dissolution specimen (HE-9Cr-PMill), Y2Ti2O7 could also be 

identified, however no Ti-O phases were observed.  

The selective dissolution revealed for this grade a total mass fraction of precipitates of 

approximatively 2.5%. This larger value compared to the Fe-14Cr alloy is consistent with the 

increment of carbon content, roughly twice larger in the Fe-9Cr than in the Fe-14Cr ODS steels. 



 

19 

 

 

Fig. 12. XRD spectrum of the selective dissolution of HE-9Cr-1 specimen showing Cr23C6 

structure, Ti(C,N) and Y2Ti2O7 phase identification, showing a magnified view of the region 

between 35° and 45° of 2θ. 

 

Fig. 13. XRD spectrum of the HE-9Cr-2 specimen showing textured Cr23C6 structure, Ti(C,N) 

and TiO2 phase identification. 
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Tab. 3. Fe-9Cr-1W ODS phases parameters after refinements with estimated errors, reference 

phases used are completed with space groups and corresponding references. 

Phase name Specimen 
Volume 

fraction 

Refined cell 

parameters (Å) 
Phase name 

HE-9Cr 

M23C6 0.84% 
a = 10,600 

(±0.001) 

Cr23C6 

Fm-3m 

[21] 

Ti(C,N) 0.13% 
a = 4.220 

(±0.007) 

Ti(C,N) 

Fm-3m 

[34] 

TiO2 0.45% 

a = 5.223 

(±0.014) 

b = 9.190 

(±0.017) 

c = 5.353 

(±0.013) 

TiO2 

Pbca 

[36] 

α-Fe 99.04% 
a = 2.865 

(neglectable) 

α-Fe 

Im-3m 

[37] 

HE-9Cr-PMill 

M23C6 80.1% 
a = 10,573 

(neglectable) 

Cr23C6 

Fm-3m 

[21] 

Ti(C,N) 5.2% 
a = 4.239 

(neglectable) 

Ti(C,N) 

Fm-3m 

[34] 

Y2Ti2O7 14.6%* 
a = 10.068 

(±0.002) 

Y2Ti2O7 

Fd-3m 

[39] 

* Relative volume fraction of Y2Ti2O7 is probably underestimated as the smaller precipitates were possibly not 

gathered by the filter. 

Phase diagram calculations using Thermocalc software Fe-14Cr, Fe-C have been performed on 

the Fe-9Cr grades (Fig. 14).  As expected, the matrix is fully austenitic above ~850°C. The 

nature of phases are shown similar to the Fe-14Cr steel (Fig. 7). Ones again Ti(C,N) are present 

in all regions of the diagrams and is composed by a high amount of N over C. Without 

suspending the M23C6, the M7C3 stability region is extended to lowest value of C content 

compare with Fe-14Cr. With the oxygen addition (Ti,Cr)2O3 is the only Ti-O phase predicted 

by Thermocalc. 
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Fig. 14. Simulated phase diagrams of Fe-9Cr-1W-0.3Ti-0.07N(-0.2O) steels computed by 

Thermocalc software displaying several scenarios with and without M23C6 precipitation. 

4. Discussion 

The general microstructure of the different ODS grades studied displays common and specific 

properties mainly related to the fabrication process. The wide grain size observed in every 

specimens is a common observation in ODS steels where precipitates act as strong pinning 

points the grain boundaries [40]–[43]. A difference in grain morphology between HE-14Cr and 

HE-9Cr steels has been observed on each specimen, consistently with previous observations. 

In each HE-14Cr (Fig. 2c, c’ and Fig. 3c, c’) the grain shape is columnar, following the 

extrusion direction and a potential <110> texture parallel to the extrusion direction could be 

present. This texture information cannot be firmly stated with the available results but is 

consistent with many studies performed on similar materials and linked to the nano-

precipitation preventing recovery and recrystallization [1], [44], [45]. In the HE-9Cr, the phase 

transformation from ferrite to austenite leads to a renewal of the ferrite grain structure, resulting 

in equiaxed grains with a more random texture (Fig. 9d, Fig. 10d and Fig. 11d) [18], [46].  

Three major points can be stated from the observation of coarse precipitation: 
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- The nature of the chromium carbides differs from 14Cr grades to 9Cr grades. In 14Cr 

ODS grades, M7C3 together with M23C6 carbides has been identified (Fig. 3, Fig. 4 and 

Fig. 6) whereas only M23C6 Cr-carbides have been found in each of the 9Cr ODS grades 

(Fig. 9, Fig. 10, Fig. 11, Fig. 12 and Fig. 13). 

- Ti(C,N) precipitates were found in both 14Cr and 9Cr grades. Their cell parameters 

tends to indicate a predominance of N over C which was confirmed on the HE-14Cr-

PMill refinement of the peak intensities resulting in Ti(C0.05,N0.95) (Fig. 5). 

- Ti2O3 and/or TiO2 have also been observed on several grades, but not systematically as 

shown in the different XRD results (Fig. 5, Fig. 6, Fig. 12 and Fig. 13).  

- Y2Ti2O7 precipitates were found by XRD on the selective dissolution specimens even if 

their size are much smaller than the pores of the filter used.  

The following table summarizes the different results in terms of coarse precipitation obtained 

on each of the ODS steels investigated (Tab. 4). 

Tab. 4 : Summary of the coarse precipitation results obtained on the 14Cr and 9Cr ODS 

steels. 

Specimens Precipitates Observation techniques 
Morphologies 

(seen by TKD/EDS) 

HE-14Cr-

PMill 

Ti(C0.05,N0.95) TKD+EDS and XRD Spherical 

Ti2O3 EPMA*, XRD Unknown 

Y2Ti2O7 XRD Unknown 

HE-14Cr 

M7C3 TKD+EDS and XRD Elongated following GBs 

M
23

C
6
 XRD Unknown 

Ti(C,N) XRD Spherical (by EDS observations) 

TiO2 XRD Unknown 

HIP-14Cr 

M7C3 TKD+EDS and XRD Complex shapes following GBs 

M
23

C
6
 XRD Unknown 

Ti(C,N) XRD Spherical (by EDS observations) 

TiO2 XRD Unknown 

HE-9Cr-

PMill 

M
23

C
6
 EPMA*, TKD+EDS and XRD Following GBs 

Ti(C,N) XRD Spherical (by EDS observations) 

Y2Ti2O7 XRD Unknown 

HE-9Cr 

M
23

C
6
 TKD+EDS and XRD Globular 

Ti(C,N) XRD Spherical (by EDS observations) 
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TiO
2 / Ti-O TKD+EDS and XRD Globular 

HIP-9Cr 

M
23

C
6
 TKD+EDS, XRD Following GBs 

Ti-rich EDS Spherical 

* Limit of the spatial resolution of EPMA 

At large scale, EPMA results show a Ti and O segregation at PPBs, which could originate from 

the presence of O at the powder particles surface. Indeed, even if the powder is degassed during 

the process and milled under high purity argon atmosphere, a residual amount of adsorbed 

oxygen at the powder surface cannot be excluded. Moreover, as the steel powder contain a high 

enough amount of chromium (9 to 14 wt%), a chromium oxide passivation layer is very likely 

to be generated at any contact with the air atmosphere [8], [47]. As a matter of fact, Williams 

et al. demonstrated the formation of Y-Ti-O particles during the milling stage without 

intentional introduction of oxygen (no introduction of Y2O3 powder) [48]. It is therefore not 

surprising to find O-rich layers at the powder particles boundaries after milling. Oxygen could 

combine with Ti (also introduced in powder form) as they exhibit a high affinity for each other 

[49]–[51]. In particular, for Ti-O of large size displayed in the HE-9Cr specimen (Fig. 10c) it 

cannot be excluded that the TKD maps were acquired on the pathway of a PPB.  

According to ThermoCalc calculations, Ti(C,N) carbonitrides are stable in 14Cr or 9Cr ODS 

grades (containing ~0.05wt%C and ~0.1wt%C respectively) until temperature above 1100°C 

(Fig. 7). M23C6 carbides are stable until ~900°C for the Fe-14Cr ODS and ~850°C for the Fe-

9Cr ODS (Fig. 14). Therefore, the precipitation of M23C6 carbides could occur during the 

cooling from 1100°C after HE or HIP. Subsequently, the annealing at 1050°C for 1 hour applied 

on most of HE specimens should dissolve the M23C6 (in part at least) but these phases would 

precipitate similarly way during the cooling from 1050°C. 

However in 14Cr ODS, TKD and XRD measurements indicate the presence of M7C3 carbides 

together with M23C6. The M7C3 phases are probably metastable carbides originating from the 

air-cooling from 1100°C or 1050°C. Similar metastable M7C3 had been reported by Wieczerzak 

et al. on a Fe-25Cr-0.79C ferritic steel and attributed to the high cooling rate at solidification 

(30°C/s) and solid state fast cooling [52]. The same author also showed the enhancement of the 

M7C3 formation over M23C6 during the rapid cooling at the solidification front, attributed to 

both segregations and lower redistribution of carbides elements [53]. In our alloys, the 

suspension of M23C6 in Thermocalc calculations leads to a stabilization of M7C3 at low carbon 

content (very similar to the previous M23C6 stability limit). Moreover, a local enrichment in Cr 

could stabilize the M7C3 over M23C6 as well as a local enrichment in C even though less likely 

to occur because the diffusion of Cr in Fe [54] is slower than C in Fe [55]. This stabilization of 

M7C3 can even be achieved at almost any C concentration when oxygen is introduced in the 

simulation with M23C6 suspended, which preferentially combines with Ti rather than with 

carbon to form (Ti,Cr)2O3 (Fig. 7).  
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In the 9Cr ODS steels, only M23C6 carbides were found despite the higher C and lower Cr 

content as compared to the 14Cr ODS steels, which tends to stabilize M7C3 over M23C6 (Fig. 

14). An enrichment of M23C6 with W has not been found (and is absent of M7C3) which is in 

good agreement with Inoue et al. observations [56] and ThermoCalc calculations. This presence 

of only M23C6 in the Fe-9Cr materials occurred irrespective of the thermal pathway of the 

alloys, either after HE/HIP or after annealing at 1050°C for 1h. This difference in terms of Cr-

carbides could possibly be explained by the γ → α phase transformation occurring on the Fe-

9Cr grades during cooling which could trigger the transition to the more stable M23C6.  

Metastable M7C3 precipitates present in Fe-14Cr alloys are very likely to transform into M23C6 

at the service temperature, which reaches up to 650°C in a generation IV Sodium-cooled Fast 

neutron Reactor (SRF). Indeed, Inoue and Matsumoto achieved on a Fe-18.6Cr-3.4W-3.6C 

(and others) steel the M7C3 → M23C6 transformation, competed after 10 h at 700°C [56]. 

Wieczerzak et al. observed the transformation M7C3 → M23C6 from 500 to 600°C by in-situ 

XRD measurements during a heating ramp on a Fe-24.5Cr-0.79C [52]. This M7C3 → M23C6 

transformation was also reported elsewhere in a 10.5Cr by TEM observation and simulations 

[57], in a 13Cr steel [58], and the mechanism was determined to be the growth of a M23C6 shell 

surrounding a M7C3 core by experimental observations and thermomechanical simulation [56], 

[57], [59], [60], [61]. Therefore, in order to trigger the M7C3 → M23C6 transformation before it 

could occur in service, a thermal treatment at temperature around 700°C could be applied to 

Fe-14Cr ODS grades. 

The shape of Cr-carbides also varies with the consolidation process. In the HIPed specimens, 

Cr-carbides are mainly present among the grains of smallest size and exhibit complex shapes 

and various sizes. HE-14Cr and HE-9Cr-PMill alloys display Cr-carbides following the shapes 

of the GBs. On the HE-14Cr the columnar grain shape leads to very elongated Cr-carbides. 

Such elongated shapes of Cr-carbides are likely to increase the anisotropic mechanical behavior 

of the material [16], [62], already symptomatic of the highly textured columnar grain [63] and 

could even represent preferential crack initiation sites [64]. In the HE-9Cr material, M23C6 

carbides tend to be more globular, which could be explained by the 1050°C-1h annealing which 

should not be long enough to completely dissolve the M23C6 [17] but would allow the 

occurrence of a spheroidisation process [16], [52]. These observations are also in favor of 

performing a thermal treatment below the dissolution temperature of M23C6, at least on HE 

specimens, in order to remove the detrimental effect of elongated Cr-carbides. 

During the lifetime (i.e. several years) and temperature range (i.e. maximum 650°C) of cladding 

tubes in SFR, Cr-carbides are known to exhibit significant coarsening [65], [66],[57] that could 

decrease even more the toughness and ductility of the alloy over the time [67], [68]. In 

particular, as Cr-carbides are intergranular, the coarsening rate of these precipitates can be 

greatly enhanced by the diffusion along the GBs. Moreover, higher temperature (in accidental 
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condition or in the range of fusion nuclear power plants) could cause the dissolution of the Cr-

carbides and lead to a local Cr and C enrichment of the matrix [23]. Therefore, rather than 

optimizing the Cr-carbides population by precipitation of stable M23C6 and spheroidization, a 

straightforward approach would consist in suppressing Cr-carbides in favor of a more stable 

precipitation. 

In every alloy, Ti(C,N) precipitates have been identified (except on HIP-9Cr where Ti(C,N) is 

only suspected) with a high ratio of N/C content according to their cell parameters. N can be 

introduced during the milling and subsequent HE step (when HE was applied) [8]. In the HE-

14Cr-PMill sample, no Cr-carbides where found, and Ti(C0.05,N0.95) precipitates where 

identified by XRD and some were also visible on TKD phase maps. The absence of any carbide 

in HE-14Cr-PMill is surprising as at least few hundred ppm of C is expected from the atomized 

powder impurities. However, due to the size of the filter pores (220 nm) C-rich Ti(C,N) with 

small size and volume fraction could be present on the alloy but been removed from the XRD 

measurements. Nevertheless, absence of Cr-carbide certainly due to the lower carbon 

contamination of the steel, highlights that an optimization of the carbides precipitation can be 

achieved by controlling the impurities addition at the milling step.   

Ti(C,N) displays a fine precipitation and should be resistant to coarsening at high temperatures 

and therefore should not be detrimental to the alloy strength. However, their potential 

contribution in improving the yield strength in a similar way as in similar non-ODS steel grades 

[69] is unclear as a high strength already arises from the extremely fine and dense Y-Ti-O nano-

oxides of ODS alloys.  

It is interesting to notice that no C-rich Ti(C,N) were identified in any of our ODS grades. As 

Ti(C,N) is the only carbon containing phase stable above 800 - 900°C (Fig. 7 and Fig. 14), a 

thermal treatment above this temperature should enhance their formation over Cr-carbides. 

Indeed, Zhao et al. succeeded to completely suppress the M23C6 precipitation with a thermal 

treatment of 1200°C for 5 h [17]. The heat treatment for one hour at 1050°C applied in the 

present study did not demonstrate any efficiency to precipitate, C-rich Ti(C,N) possibly because 

the holding time or temperature were not sufficient or because the amount of Ti was available 

in solid solution is not sufficient. Ti(C,N) precipitation is generally thinner, well dispersed and 

more resistant to thermal coarsening than M23C6 [17], [69]. Thus, inducing the precipitation of 

C-rich Ti(C,N) at the expense of Cr-carbides would allow to get rid of the drawbacks involved 

by the Cr-carbides population presence mentioned previously, particularly the harmful 

evolution of the mechanical properties during thermal aging. Thus, further investigations on the 

effect a thermal treatment performed at different temperatures and holding times would be of 

great interest. Such experiments would require careful microstructural characterizations as at 

the high temperature required (i.e. in the range of 1200°C) existing Ti(C,N) precipitates, grain 
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size and/or morphologies or even nano-oxide precipitation size (especially for the Fe-9Cr alloys 

[70], [71]) could also evolve significantly.  

So far, the presence of TiO2 or Ti2O3 in ODS steels is still poorly understood and has been 

shown to be elusive as no Ti oxides were observed in the HE-9Cr-PMill specimen. EPMA 

results demonstrate that Ti-oxides location at the PPB is highly probable, especially in Fe-14Cr 

specimens. It can be noted that Ti-O formation should be preferential over Ti(C,N) accordingly 

to their respective formation enthalpies [72], [73]. However, the precipitation of Ti-O phases 

are driven by the amount of oxygen available in solid solution, which should be already 

consumed by the formation of Y-Ti-O nano-precipitates, the most stable oxide phase. The 

precipitation of Ti-O seems therefore to be linked with several intricated factors: Ti(C,N), Y-

Ti-O precipitation and the local availability of oxygen in solid solution, particularly at the 

vicinity of the PPB where it may be higher, which make the understanding of their formation 

mechanism difficult. A summary of the different features observed in this study as well as the 

different chemical competition between the precipitates and rough estimates of their sizes are 

given in the Fig. 15. 

 

Fig. 15. Scheme showing the nano-oxides and different coarse precipitates encountered in this 

study, showing their morphologies as well as a rough estimate of their size. 

5. Conclusions 

Several ODS steels have been observed by means of EPMA, TKD and XRD measurements. 

Cr-carbides, Ti-carbonitrides and Ti-oxides have been found and present different 

characteristics depending on the ODS grades. 

In purely ferritic steels (Fe-14Cr), both Cr-rich M23C6 and metastable M7C3 carbides have been 

found whereas ferritic / martensitic (Fe-9Cr) steels show only Cr-rich M23C6 carbides also 
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enriched in W. This difference in Cr-carbides nature could be linked to the austenite-ferrite 

phase transformation. The presence of metastable precipitates are not suitable for industrial use 

as they are likely to transform at the working temperature of sodium cooled fast reactors into 

M23C6, changing the mechanical behavior of the material in an unknown way.  

In Fe-14Cr HE alloys, Cr-carbides exhibit elongated shapes that could increase the anisotropy 

of the material and represent preferential sites of fracture initiation.  

The application of a thermal treatment after elaboration at temperature close to 700°C for few 

hours could induce a spheroidisation of Cr-carbides (as shown on the HE-9Cr specimen) and 

the M7C3 → M23C6 transformation before the introduction of the cladding to the SFR. In HIP 

specimens, Cr-carbides exhibit complex shapes and tend to be located among the small grains 

of the bimodal distribution. In all cases, Cr-carbides were found to be intergranular. 

Besides, all ODS grades display Ti-rich globular precipitates. Ti(C,N) displaying high amount 

of N over C has been identified in all samples except in the HIP-9Cr where Ti(C,N) were not 

clearly identified but suspected. Ti oxides were also found, particularly in the PPB, where a 

higher than average composition in oxygen is presumed after milling (as-MA state). The 

location of Ti-rich precipitates is ambiguous as few have been identified by TKD. Yet, these 

precipitates also seem to be mainly located at GBs.  
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Annexe C

Étude du spectre de masse de sonde
atomique tomographique

Cette annexe a pour objectif de faire une analyse des identifications faites sur les

spectres de masse de Sonde Atomique Tomographique (SAT). Deux nuances d’aciers

ODS ont été mesurées : la nuance de référence CF-14Cr et la nuance CF-9Cr, les deux
nuances ayant été mesuré à différents états de recuit. Ces deux nuances ont cependant les

mêmes compositions chimiques en dehors d’un taux de chrome et de carbone différent

(Tab. II.1 page 40).Quatre sessions expérimentales de sonde atomiques ont été réalisées,

trois au CEA de Saclay et une au laboratoire GPM Rouen dans le cadre d’une proposition

d’expériences METSA. Pour ces quatre expérimentations (et donc pour les deux nuances

d’ODS), les ions identifiés sont les mêmes. Des changements mineurs d’une mesure à

l’autre ont été réalisés sur les bornes d’identification des pics, mais rien de très signifi-

catif. De ce fait, un seul spectre de masse a été traité dans cette annexe (correspondant à

l’échantillon CF-14Cr 700℃) et est présenté figure C.1.

C.0.1 Superpositions de pics

Du fait de la multitude d’éléments chimiques dans les aciers ODS, de nombreuses

convolutions de pics peuvent apparaître. Connaître ces convolutions est important, car

elles vont directement jouer sur les compositions mesurées (pointe, matrice, clusters

…). De plus, il n’est pas toujours possible de les déconvoluer grâce aux abondances na-

turelles des différents isotopes afin de corriger la composition. De plus, bien qu’une dé-

convolution permette de retrouver la composition, la position des atomes est perdue. Par

exemple, si l’on estime par déconvolution qu’environ 40% du pic 54Fe+ correspond en fait

à du 54Cr+, il est possible de recalculer la composition de Fe et de Cr, mais la position

des 54Cr+ sera inconnue, et ils seront en plus identifiés comme du Fe. Finalement, l’étude

précise d’un spectre de masse étant très rarement publiée dans la littérature, cette sous-
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FiguRe C.1 – Spectre de masse de l’échantillon CF-14Cr 700℃.
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section pourra être utilisée comme une aide pour l’identification de pics sur un spectre

de masse d’un acier ODS ressemblant.

Les ions ayant des problèmes liés aux convolutions de pics sont :

■ Le titane, qui est cas très complexe comportant de nombreuses convolutions avec
d’autres éléments, qui sont particulièrement importants pour ces ions molécu-

laires.

□ Tout d’abord, le Ti+ se superpose à ses ions moléculaires Ti2+
2 TiH+ (voir la

sous-section C.0.3 ci-après) et TiC+. Tous ces pics ont été identifiés comme Ti+

ce qui devrait avoir une très faible influence sur la composition de Ti (seule-

ment dans le cas où des Ti2+
2 seraient substitués à des Ti+). L’influence sur la

composition de C doit être faible, car les pics potentiellement associés à TiC+

comportent un très petit nombre d’atomes.

□ Le Ti2+ est l’état d’ionisation le plus évaporé et seul un pic minoritaire 50Ti2+

se confond avec un pic du Cr et a donc été négligé, ce qui devrait avoir une

influence assez minime.

□ Le pic majoritaire 48Ti3+ se confond avec l’oxygène 16O+. Comme les autres

pics correspondant aux isotopes de Ti3+ sont très faibles sur le spectre de

masse, ce pic sera négligé. La proportion d’atomes de 48Ti3+ présents dans

le pic 16O+ est estimée à environ 10%. Néanmoins, l’erreur commise sur le Ti

doit être faible, car comparer au Ti2+ et Ti+ la quantité d’atomes de Ti3+ est

faible.

□ Les ions moléculaires 62TiO+ et 63TiO+ se confondent avec les pics du 62Ni+ et
62Ni+ (qui sont trèsminoritaires), et aussi potentiellement avec du TiC. Les TiO

ont été retenus et une surestimation des TiO+ a été évaluée à environ +10%.

Les pics 62TiO2+ et 63TiO2+ se confondent aussi avec le Ni et la surestimation

de TiO2+ a aussi été évaluée à environ +10%. Aucun TiO3+ n’a été identifié.

Les ions moléculaires TiO sont aussi potentiellement confondus avec du CrC

(tous les pics, quelques soit l’état d’ionisation), et pourraient donc être encore

un peu plus surestimé.

□ Les ions TiO2 sont bien décorrélés des autres pics.

□ Les TiC n’ont pas été pris en compte, car ils ne comportent aucun pic non

corrélé avec d’autres (Ni, Fe, Ti, TiO et Si).

En résumé, la concentration du Ti devrait être surestimée, car les ions TiO sont

les plus abondants

■ Le fer, les ions 54Fe+ et 54Fe2+ sont bien connus pour se superposer aux pics 54Cr+

et 54Cr2+ respectivement. Dans cette étude, ces pics ne sont pas pris en compte

(identifiés ni comme Fe ni comme Cr). Les pics potentiels de FeC (FeC+ et FeC2+)

se confondent avec les pics de CrO et ont été identifiés comme CrO. L’erreur

commise sur le Fe devrait être négligeable, mais potentiellement significative sur
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le C. Le pic 70FeO+ se confond avec le 70CrO+, comme l’erreur sur le Fe ou le

Cr doit être négligeable et que les deux ions moléculaires contiennent la même

quantité d’O, l’erreur sur cette identification est de toute façon négligeable, ce pic

a été identifié comme CrO. Enfin, la quantité de CrO pourrait être légèrement

surestimée par la présence de 69Ga+ et 69Ga2+. Cependant, la quantité de Ga dans

les volumes de sonde ont toujours été très faibles (quelques ppm seulement).

■ Lechrome, comme dit juste au-dessus les pics 54Cr+ et 54Cr2+ se confondent avec
54Fe+ et 54Fe2+ respectivement, et n’ont pas été identifiés. Les ions moléculaires

CrC sont parfaitement confondus avec TiO et ont donc été négligés.

■ L’oxygène, l’ion identifié comme 16O+ se confond avec le pic majoritaire du titane
48Ti3+. De façon générale, la quantification de l’oxygène en sonde atomique est

toujours complexe et généralement imprécise.

■ Le manganèse 55Mn+ et 55Mn2+ (qui n’a qu’un seul isotope naturel) se confond

avec le 55CrH, il a été compté comme Mn car l’erreur associé à cette superpo-

sition doit être minime. En effet, la quantité de 55CrH provenant de l’isotope le

plus minoritaire du Cr (54) doit être faible. Néanmoins, comme le Mn n’a qu’un

seul isotope et que le CrH n’a aucun pic isolé il est impossible d’estimer l’erreur

commise.

■ Le nickel doit être très sous-évalué. Le pic majoritaire 58Ni est négligé, car il se

confond avec le pic du fer 58Fe. De plus, le pic 62Ni+ et tous les pics de l’état d’io-

nisation 2+ sont négligés (sauf le pic très minoritaire 61Ni2+) car ils se confondent

avec des pics comportant plus d’atomes (Fe, TiO et Si).

■ Le silicium 28Si+ et 29Si+ se confondent avec les isotopes du Fe ils seront donc

négligés. Le pic 30Si+ ainsi que tous les pics Si2+ restent bien identifié donc la

composition de ne devrait être que légèrement sous-estimé.

■ L’aluminium 27Al+ se confond avec le 54Fe2+ (et le 54Cr+). Le pic 27Al+ a été

négligé et seul les pics 27Al2+ et 27Al3+ ont été pris en compte, l’erreur induite sur

la composition d’Al devrait être mineure.

Nous pourrons remarquer que les ions Y et YO, qui sont l’une des espèces les plus

intéressantes de cette étude ne sont convolués avec aucun autre pic.

C.0.2 Traînes thermiques

Dans nos expérimentations nous avons utilisé le mode laser afin de pouvoir analy-

ser un volume le plus grand possible. L’utilisation du laser crée cependant des traînes

thermiques dues au temps nécessaire à l’échantillon pour se refroidir pendant lequel

l’évaporation des ions reste possible, après l’impulsion laser. Principalement, ces traînes

thermiques concernent le Fe et le Cr qui sont de loin les espèces majoritaires de l’al-

liage en fraction atomique (quasiment 99% atomique pour ces deux espèces). Il est donc
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FiguRe C.2 – Spectre de masse montrant les traînes thermiques autour des pics du Fe2+

et du Fe+ avec une estimation du bruit de fond (hors traînes thermiques) tracé en rouge.

intéressant de regarder quels ions sont proches des pics de Fe et de Cr dans le spectre

de masse et d’estimer l’erreur commise par ces traînes thermiques. Placé dans les pics

de Fe2+ et de Cr2+ se trouve notamment l’Y, le Mn, le Si et le Ti. La fraction d’atomes

provenant des traînes thermiques se situe entre le bruit de fond estimé (ligne rouge) et la

base des pics (Fig. C.2). Pour visualiser l’effet de ces traînes thermiques, il est intéressant

de regarder à la fois les courbes en échelle logarithmique (montrant toute l’étendue du

pic) et linéaire (plus facile à interpréter) (Fig. C.2)). On peut estimer la fraction du pic

provenant des traînes thermiques comme étant l’aire entre la base du pic et la courbe de

bruit de fond divisé par le nombre total d’ions identifiés dans par le pic. Pour l’yttrium
89Y3+ cette fraction est d’environ 0.4%, pour le 28Si+ 1.1%, pour le 55Mn2+ 0.07%. Finale-

ment, ces valeurs sont assez faibles comparé à celles dues aux convolutions de pics (sauf

pour l’Y qui n’a pas de superposition, mais pour laquelle l’erreur reste faible). Proche des

pics de Fe+ et de Cr+, les traînes thermiques sont négligeables (Fig. C.2).
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C.0.3 Cas particuliers

Dus à la présence d’hydrogène dans la chambre d’analyse, des ions moléculaires

contenant de l’hydrogène ont été trouvés dans le spectre de masse. Ces ions molécu-

laires (FeH, CrH, TiH et WH) ont été indexés par l’ion métallique associé Fe, Cr, Ti et

W respectivement. L’ion moléculaire OH n’a pas été indexé, car il n’a pas été possible

de vérifier que l’O de cet ion provenait bien de l’échantillon (tout comme H2O qui pro-

vient certainement de l’enceinte). Le gallium provient de la préparation de l’échantillon

par FIB. Cet ion a été indexé pour estimer sa concentration dans l’alliage et sa réparti-

tion dans la pointe. La concentration de Ga (très faible, quelques ppm) n’est pas prise en

compte dans les calculs de compositions donnés dans le manuscrit, car le Ga ne provient

pas de l’échantillon.

C.0.4 Quelques données supplémentaires

La totalité des ions identifiés dans ces expériences est reportée dans le tableau C.1.

Table C.1 – Récapitulatif des ions indexés

Fe Cr W Y Ti O Mn Ni Si C Al P Ga
- - W2 - Ti2 - - - - - - - -

FeO CrO WO YO TiO - - - SiO - AlO - -
- - - - TiO2 - - - - - - - -
- - WC - - - - - - - - - -
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Annexe D

Contrôle de la précipitation par
modification du traitement thermique

Comme nous l’avons vu dans la section III.2 et III.3 du Chapitre III, la chimie des pré-

cipités évolue pendant le traitement thermique, ce qui pourrait jouer un rôle dans leur

excellente résistance à la coalescence à 1100℃. Partant de ce constat, cette section s’at-

tache à caractériser un traitement thermique alternatif qui a pour objectif de stabiliser la

chimie des précipités par l’application d’un palier à plus basse température avec un long

temps de maintien. Un palier de 5 h à 700℃ a donc été appliqué à des échantillons CF-
14Cr. Le choix de cette température a été fixé juste avant la transformation chimique /
structurelle des nano-oxydes conduisant à une population de Y2Ti2O7 pyrochlore comme

observé précédemment (section III.3 p. 112 du Chapitre III). De plus, cette température

se situe juste avant l’apparition des premiers gros grains (voir section précédente III.4).

Une stabilisation de la précipitation à cette température pourrait résulter en un meilleur

ancrage des joints de grains, et donc l’application de ce traitement thermique pourrait

aussi être bénéfique pour la microstructure granulaire en favorisant la population de pe-

tits grains par rapport aux plus gros. Industriellement, ce traitement pourrait avoir lieu

lors de l’étape de dégazage de la poudre généralement effectué à température plus basse

(i.e. 400 à 500℃) et pour des durées similaires (voir section I.2 p. 12 du Chapitre I). Ce

palier à 700℃ est suivi d’une montée à 1100℃, qui est la température de consolidation

par CIC ou filage des aciers ODS, et donc une étape nécessaire à leur fabrication. Tous

les traitements thermiques avec palier ont été réalisés avec une vitesse de chauffe de

10℃/min. Cette section présente les résultats de SAXS et SAT effectuées sur cet échan-

tillon, avec une méthodologie similaire à celle des premières sections ayant caractérisé

le traitement thermique classiquement utilisé, mais de façon plus synthétique.

La figure D.1 présente les évolutions des rayons moyens et des densités de précipités

sur les nuances CF-14Cr élaborées par traitement classique et par traitement avec palier
à 700℃ pendant 5 h. Sur ces courbes les mesures SAT à 700℃ ont été effectuées après un
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traitement thermique avec une vitesse de chauffe de 30℃/min au lieu de 10℃/min comme

les autres mesures. Ce point a été reporté sur la courbe, car l’influence de la vitesse

de chauffe entre 30 et 10℃/min sur cette nuance a été déterminée comme négligeable

(voir section III.1 p. 84 et III.2 p. 90 du Chapitre III). Malgré un premier résultat acquis

en SAXS de laboratoire prometteur, indiquant un rayon moyen inférieur de 0,2 nm en

fin de traitement thermique avec palier comparé au traitement sans palier, les résultats

provenant du synchrotron PSI semble infirmer l’effet de ce traitement sur la taille et

la densité de précipités. En effet, sur les données de taille de précipité (Fig. D.1a), les

valeurs des deux échantillons CF-14Cr mesurées après un traitement thermique avec

palier à 700℃ sont identiques aux rayons moyens mesurés après un traitement classique

avec une montée de 1100℃ - 1 h, en prenant en compte l’écart systématique de 0,1 nm

observé sur les mesures réalisées à PSI. De plus, l’évolution des densités numériques de

précipités apparentes calculées à partir des données du synchrotron PSI n’indique pas un

changement de nature des précipités pendant le palier à 700℃, où la densité apparente

est quasiment constante. Si la nature des précipités avait évolué pour se rapprocher de

celle de Y2Ti2O7, la densité apparente aurait diminué pendant le palier pour rejoindre

celle de la sonde atomique avant la montée à 1100℃, ce qui n’est pas le cas.

(a) (b)

FiguRe D.1 – Évolutions mesurées sur l’échantillon CF-14Cr du rayon moyen des nano-
oxydes (a), et de la densité numérique apparente de précipités pour les mesures de SAS
et mesurée par sonde atomique tomographique (b), lors d’un traitement thermique avec
palier de 5 h à 700℃ et une montée en température de 10℃/min.

La chimie de la matrice a aussi été déterminée suivant la méthode DIAM (voir Cha-

pitre II section II.3.4 p. 74). L’évolution chimique nemontre aucune différence entre l’état

700℃ et 700℃- 5h (Fig. D.2), ce qui semble confirmer l’absence de modification de la chi-

mie lors de ce palier. Il est intéressant de remarquer que l’Al suit le même comportement

que dans les nuances avec un traitement thermique classique. D’abord en solution solide

il s’insère dans les nano-oxydes jusqu’à la condition de recuit à 1100℃ - 1 h, où la pointe
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analysée ne contient plus d’Al. Le fait que l’Al soit encore une fois absent de l’état final

tend à valider l’hypothèse suivant laquelle l’Al sortirait des nano-oxydes pour s’inclure

dans des précipités plus gros.

Finalement, l’application d’un palier de température à 700℃ ne semble pas avoir per-

mis de stabiliser la chimie et la structure des précipités avant la montée en température

à 1100℃. Cependant, il n’est pas exclu qu’un traitement à plus haute température (800

ou 900℃) puisse réussir cette stabilisation des nano-oxydes. De plus, ces mesures ont

permis de démontrer que, même si la nature des nano-oxydes n’est pas encore stabilisée,

un maintien en température à 700℃ pendants 5 h n’a qu’une influence très minime sur la

croissance des précipités, montrant une différence de moins de 0,1 nm entre l’état 700℃

et 700℃ - 5 h (Fig. D.1a).
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Précipités Précipités

Précipités

Précipités

Solution solide Solution solide

Solution solide

Solution solide

Solution solide

Solution solide

Y Ti

O

CCr

Al

Composition pointe (sans JdG)

Composition pointe (sans JdG)

Composition pointe (sans JdG)

Composition matrice seule

Composition matrice seule

Composition matrice seule

Composition pointe (sans JdG)

Composition matrice seule

FiguRe D.2 – Évolution de la chimie de la matrice déterminée par la méthode DIAM à
partir de mesures SAT sur l’échantillon CF-14Crmontrant l’évolution de la composition
de la pointe sans joints de grains (trait continu) et de la composition de la matrice seule,
sans précipités (en trait pointillé).
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Annexe E

Paramétrage des simulations de
précipitation

Cette annexe présente le paramétrage utilisé pour les simulations de précipitation

utilisant PreciSo V3.0. L’objectif est de fournir l’ensemble des éléments permettant de

reproduire les résultats de simulation du Chapitre VI, ainsi que de permettre une com-

préhension plus approfondie de la méthode utilisée afin de générer ces paramètres d’en-

trée du modèle. Il faut rappeler que le modèle ne prend implicitement pas en compte
l’énergie élastique ∆gel (voir Eq. I.2 p. 24 du Chapitre I) provenant de la déformation

élastique de la matrice autour des précipités.

E.1 paramètres d’entrée du modèle PreciSo

E.1.1 Format des paramètres d’entrée

PreciSo V3.0 est programmé en langage C, mais dispose d’une interface python qui

permet de réaliser le paramétrage et de lancer les simulations. Le paramétrage se fait par

la création d’un fichier texte regroupant tous les paramètres d’entrée du modèle et qui

sera lu par le programme en langage C. Afin de réaliser une série de simulations avec

plusieurs paramètres d’entrée, plusieurs fichiers .ini ont été générés grâces au code pré-

senté dans la section suivante. Ce code présente aussi certains paramètres de simulation

propre au modèle PreciSo qui n’ont pas été explicités dans le Chapitre VI.

E.1.2 Programme

Ce programme écrit en python 3 peut être adapté pour générer différents sets de

fichiers d’entrée .ini, suivant les paramètres variables désirés.
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# -*- coding: utf-8 -*-
"""
Created on Mon Oct 14 15:19:34 2019
@author: GS608321
"""

#%% Libraries
# =========================
import preciso
from pathlib import Path
import numpy as np
import os
from astropy.io import ascii
from astropy.table import Table

#%% Paths
# =========================
# Ici, les différents chemins de fichiers / dossier sont définie :
# Nom du dossier des fichiers .ini (le même nom sera utiliser pour lancer les simulations une fois

les .ini crées)
fit_name = 'Nom_Des_Simulations'
# Chemin du dossier du projet (optionnel, permet d'être plus robuste en cas de changement de

répertoire de travail)
path_proj = Path('..', 'Simulation', 'preciso', 'notebooks')
# Chemin du dossiers des fichiers d'inputs à créer
path_input = Path(path_proj, 'input_files', fit_name)
# Creation du dossier fit_name input
if not(path_input.exists()):

try:
os.mkdir(path_input)

except OSError:
print ("Creation of the input directory failed (%s) " % path_input)

else:
print ("Input directory successfully created (%s) " % path_input)

else:
print("Input directory already exist (%s)" % path_input)

#%% Useful values
# =========================
M_Fe = 55.847; # g/mol
M_Cr = 51.9961; # g/mol
M_W = 183.85; # g/mol

M_Y = 88.90585; # g/mol
M_Ti = 47.88; # g/mol
M_O = 15.999; # g/mol

M_Mn = 54.93805; # g/mol
M_Ni = 58.6934; # g/mol
M_Si = 28.0855; # g/mol

M_C = 12.011; # g/mol
M_Al = 26.981539; # g/mol
M_V = 50.9415; # g/mol

#%% Creating the inputs files
# =========================
# Nom du fichier .ini a sauvegarder (à la fin)
name = fit_name
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# Cette variable va permettre d'enregistrer le fichier .ini contenant tous les paramètres d'entés du
modèle. Certains paramètre sont directements inscrit dans le fichiers. D'autres sont inscrit

sous forme de variable {{ Variable }} (ex: {{ M_matrice }} la masse molaire de la matrice et {{
D0_Y }} le coeff. de diffusion de l'Y). Ces variables seront complétés dans la suite du

programme
input_template = """###########################################################################
# 6351 - PreciSo input file #
###########################################################################

# Matrix name latticeParameter[m] atomicVolume[m3] molarMass[Kg/mol]
matrix Fe_alpha 2.86e-10 11.6968e-30 {{ M_matrice }}

# "chimistryArray" is writen is the order of elements
# Element name content[wt_pct] molarMass[Kg/mol] diffusion_D0[m2/s] diffusion_Q[J/mol]
element Y {{ content_Y }} 88.90585e-3 {{ D0_Y }} 260e3
element Ti {{ content_Ti }} 47.88e-3 0.21 293e3
element O {{ content_O }} 15.999e-3 4e-5 167e3
#element O {{ content_O }} 15.999e-3 3e-5 139e3

# Precipitate name atomiqueVolume[m3] surfaceEnergy[J/m2] solubilityProduct_A solubilityProduct_B
precipitateShapes (aspectRatio if not sphere) nucleationtype(+ nothing if homogeneous, +
heterogeneousNucleationCoeffcient, number of nucleation sites if heterogeneous) Element1
ChemistryCoefficient1 Element2 ChemistryCoefficient2...

precipitate Y2Ti2O7 11.6895e-30 {{ gamma_Y2Ti2O7 }} {{ D_Force_A }} {{D_Force_B}} sphere
heterogeneous {{ CoeffNuc }} 0 Y 2 Ti 2 O 7

# Pour bloquer la germination, la précipitation est définie comme hétérogène avec un coefficient de
germination "CoeffNuc" de 1 (100% hétérogène) et 0 site de germination "heterogeneous {{
CoeffNuc }} 0"

# Chemin vers le fichier de la distribtution initiale de précipités (/!\ le format Windows des
séparateurs est '\\' (le premier \ pour échaper le second), le format Mac/Linux est simplement
'/')

initialDistrib Y2Ti2O7 E:\\Data\\Simulation\\preciso\\data\\UP20_1100_Y2Ti2O7\\UP20_1100_Y2Ti2O7_{{
N_simu }}.txt

# Parametre de sauvegarde (fréquence, noms des fichiers ...) des fichiers de thermodynamique Preciso
(distribution de précipités etc.)

savethermodynamics results-{{ name_res }} 10
classManagementType lin
targetClassNumber 200
savedistribution distribution-{{ name_res }} 100

# temperatureProfile temps_initial(s) Temperature_initiale(K) temps_final(s) Temperature_finale(K)
# Rampe + maintien
# temperatureProfile 0.001 {{ temperature1 }} {{ temps2 }} {{ temperature2 }} {{ temps3 }} {{

temperature3 }}
# Maintien seul
temperatureProfile 0.001 {{ temperature1 }} {{ temps2 }} {{ temperature2 }}

# Noeud pour le calcul (ini 1 seul)
nodes 1

# Limite basse de taille de précipités pour la dissolution
minDissolutionLimit 0.5e-10
# Limite haute de taille de précipités pour la dissolution
maxDissolutionLimit 1e-10

# Critère pour l'évolution des tailles, germination et dissolution (l'autre possibilité etant "
criterion solContent")

criterion rstar
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"""

#%% Completion des fichiers .ini et enregistrement des fichiers
# =========================
# Composition de la matrice : Fe-14Cr-1W
# ----------------------------
wt_Cr = 14 / 100 # fraction massique
wt_W = 1 / 100 # fraction massique
wt_Fe = 1 - wt_Cr - wt_W # fraction massique
# Calcul de la masse molaire de la matrice
M_matrice = wt_Fe * M_Fe + wt_Cr * M_Cr + wt_W * M_W # g/mol
M_matrice = M_matrice / 1000 # kg/mol

# Composition des renforts : 0.3%wt de Y2O3 et 0.3%wt de TiH2 (je néglige l'H)
# ----------------------------
at_Y = 2/5 # fraction atomique (Y2O3)
at_O = 3/5 # fraction atomique (Y2O3)
# Conversion en fraction massique
wt_Y = M_Y * at_Y / (M_Y * at_Y + M_O * at_O)
wt_O = 1-wt_Y
# Composition induite dans la matrice sursaturée
taux_renfort = 0.3 # %massique - Pour les Y2O3 et TiH2
content_Y = taux_renfort * wt_Y # %massique
content_Ti = taux_renfort # %massique
content_O = taux_renfort * wt_O # %massique

# Traitement thermique
# ----------------------------
# (isotherme 1100°C-2h)
Temp1 = 1100+273 # K
Temp2 = 1100+273 # K
t2 = 2*3600 # sec
# Coefficient D0 de l'Yttrium (ici gardé constant)
D0_Y = 1e-7
# Coefficient de nucléation hétérogène ici =1 i.e. 100% hétérogène
# La densité de sites disponible étant de 0, la germination est bloquée
CoeffNuc = 1

# Paramètres variables
# ----------------------------
# Composition en O
content_O = [0.1, 0.12, 0.14, 0.15, 0.155, 0.16, 0.165, 0.17, 0.175, 0.18, 0.19, 0.2]
# Produit de solubilité
D_Force_A = 19000 # Boulnat et al. (2016) Characterization, Acta Mater.
D_Force_B = [-15, -20, -25, -30, -35]
# Énergie d'interface (gamma de Y2Ti2O7)
gamma_Y2Ti2O7 = [0.1, 0.26, 0.48, 0.7, 0.9, 1.1, 1.2, 1.5, 2, 2.5]

# Completion des fichiers.ini avec les variables définies précédemment, et enregistrement des
fichiers

# ----------------------------
KK = 0 # Utile pour sélectionner la bonne distribution de précipités initiale
Nb_it = len(content_O) * len(gamma_Y2Ti2O7) * len(D_Force_B)
print("Nombre de Simulations à générer : %s" % Nb_it)
# J'initialise un fichier d'index, pour pouvoir traiter les résultats de la simulation
# Il contiendra tous les paramètres de simulation utiles pour savoir quel résultats correspond à

quelles paramètries
Index_table = np.zeros((Nb_it, 7))
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# Boucle sur la composition en O
for i_O in range(0, len(content_O)):

# Boucle sur l'énergie d'interface
for i_gamma in range(0, len(gamma_Y2Ti2O7)):

# Boucle sur le produit de solubilité
for i_DForce in range(0, len(D_Force_B)):

# Nom du fichier .ini (name est défini plus haut)
input_filename = name + "_" + str(KK) + ".in"
path_save = Path(path_input, input_filename)

values = {"temperature1":Temp1,
"temps2": t2,
"temperature2":Temp2,
"M_matrice": M_matrice,
"content_Y": content_Y,
"content_Ti": content_Ti,
"content_O": content_O[i_O],
"CoeffNuc": CoeffNuc,
"gamma_Y2Ti2O7": gamma_Y2Ti2O7[i_gamma],
"D0_Y": D0_Y,
"D_Force_A": D_Force_A,
"D_Force_B": D_Force_B[i_DForce],
"name_res": input_filename,
"N_simu":KK}

# fill the template
input_file = preciso.fillTemplate(input_template, values)

# save the template
with open(path_save, 'w') as f:

f.write(input_file)

print(path_save)

# Puis on remplis le fichier Index
Index_table[KK,0] = int(KK)
Index_table[KK,1] = CoeffNuc
Index_table[KK,2] = gamma_Y2Ti2O7[i_gamma]
Index_table[KK,3] = D0_Y
Index_table[KK,4] = content_O[i_O]
Index_table[KK,5] = D_Force_A
Index_table[KK,6] = D_Force_B[i_DForce]

KK = KK + 1

# Save du template - afin de garder une trace du fichier "tel quel"
path_save = Path(path_input, fit_name + '_Template.txt')
with open(path_save, 'w') as f:

f.write(input_template)
print("Template file saved (%s)" % path_save)

# Save du fichier d'index
data = Table(Index_table, names=['i', 'CoeffNuc', 'gamma_Y2Ti2O7', 'D0_Y', 'content_O', 'D_Force_A',

'D_Force_B'])
saving_path = Path(path_input, 'Index.csv')

ascii.write(data, saving_path, format='csv', fast_writer=False, overwrite=True)
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print(saving_path)
print("Input files saved ...")

E.2 Création de la distribution initiale de précipités

La principale difficulté pour la création des fichiers est le calcul de la fraction volu-

mique dite de Gibbs-Thomson, pour laquelle Rm(t = 0) = R∗(t = 0). Il est cependant
indispensable de satisfaire cette condition pour ne pas occasionner de dissolution / crois-

sance brutale au début de la simulation, du à cet écart. Cette section va dans un premier

temps développer les étapes du calcul de cette fraction volumique dénommée fGT
v . Dans

un second temps, le programme Matlab réalisé pour générer les fichiers de distribution

de précipité est présenté.

E.2.1 Méthode

La première étape est de calculerK∞
s , ne prenant pas en compte l’effet Gibbs-Thomson :

K∞
s = 10− A

T
+B (E.1)

A et B étant deux constantes et T la température (1100℃).

Ensuite, il faut calculer le produit de solubilité corrigé de l’effet Gibbs-Thomson, pour

cela une constante homogène à une longueur appelée R0 est définie comme :

R0 = 2 × (2 + 2 + 7) γmat−Y2T i2O7 vat,Y2T i2O7

kBT
(E.2)

Ainsi :

Ks(R) = K∞
s exp

(
R0

R

)
(E.3)

A l’équilibre, il faut alors résoudre l’équation :

Xmat,eq2

Y Xmat,eq2

T i Xma,eq7

O = Ks(R = R∗) (E.4)

Par définition,Xmat,eq
i = X0,eq

i −Xppt,eq
i , avecX0,eq

i la teneur de l’alliage en élément i

(connus comme paramètres d’entrée de la simulation) etXppt,eq
i la fraction de la solution

solide sursaturée de l’atome i qui a été incluse dans le précipité, et qui est inconnue.

De ce fait :

(
X0,eq

Y − Xppt,eq
Y

)2 (
X0,eq

T i − Xppt,eq
T i

)2 (
X0,eq

O − Xppt,eq
O

)7
= Ks(R = R∗) (E.5)
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L’hypothèse de précipité pseudo-binaire permet alors d’écrire :Xppt,eq
Y = Xppt,eq

T i

Xppt,eq
Y = 7

2Xppt,eq
O

(E.6)

De ce fait, il est possible d’exprimer l’équation E.5 en fonction de Xppt,eq
Y . De plus,

comme l’objectif est de fixer R∗ = Rm, il suffit de résoudre :

(
X0,eq

Y − Xppt,eq
Y

)2 (
X0,eq

T i − Xppt,eq
Y

)2
(

X0,eq
O − 7

2
Xppt,eq

Y

)7
= Ks(Rm) = K∞

s exp
(

R0

Rm

)
(E.7)

Ce système polynomial a été résolu numériquement grâce à une fonction Matlab,

afin d’obtenir la seule inconnue restante de l’équation : Xppt,eq
Y . Le système comporte

plusieurs solutions, mais dans l’ensemble des cas de figures rencontrés dans nos simu-

lation une seule était comprise entre 0 et X0,eq
Y . Parfois, aucune solution n’a été trouvée

dans cet intervalle, la simulation n’a alors pas été effectuée. Grâce à la connaissance de

Xppt,eq
Y , il est possible de calculer la fraction volumique de Gibbs-Thomson :

fGT
v = vat,Y2T i2O7

vat,mat

(
X0

Y − Xmat
Y

2/11 − Xmat
Y

)
= vat,Y2T i2O7

vat,mat

 Xppt,eq
Y

2/11 −
(
X0

Y − Xppt,eq
Y

)
 (E.8)

E.2.2 Programme

Ce programme a été écrit en Matlab (au moins compatible version 2018a et supé-

rieures) et permet d’enregistrer des fichiers contenant les distributions initiales désirées

pour la simulation.
%% Chemin de fichiers / dossiers
% ======================================================
% Pour sauvegarder ou non les fichiers de distributions initiaux
toSave = true;

% Le nom des fichiers commencera par :
Base_saveName_file = 'Nom_des_fichiers_DistribIni';

% Chemin de sauvegarde des fichiers (un dossier avec le nom compris dans la variable '
Base_saveName_file' doit exister pour etre sauvegarde)

save_Path = fullfile('..', 'Simulation', 'preciso', 'data', Base_saveName_file);

% Parametres de la distribution
% ======================================================
% Parametres de la distribution experimentale, cette partie a ete simplifiee afin d'etre

reproductible (normalement un fichier de donnees est chargee, et la valeur a la temperature T =
1100¡C est selectionnee)

% ----------------------
Rm = 1.2487e-09; % m (Fe-14Cr : 1.2487e-09 | Fe-9Cr : 1.6070e-09)
s = 0.2; % sans unite

% Proprietes de la matrice
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% ----------------------
nature_mat = 'ferrite'; % ferrite | austenite

Vmaille_Fe_alpha = 2.86^3; %A3 (Tables Pearson #1521681 - Fernandez Guillermet A. et al., Phys. Rev
. B: Condens. Matter. (1993), vol.49 p.11685-11691)

Vmaille_Fe_gamma = 3.66^3; %A3 Raju Subramanian et al. (2015) Journal of Nuclear Materials Volume
459, April 2015, Pages 150-158

Vatm_matrice_alpha = Vmaille_Fe_alpha/2; % V_maille / (nb_at/maille)
Vatm_matrice_gamma = Vmaille_Fe_gamma/4; % V_maille / (nb_at/maille)

% fraction at d'atomes (T, Ti et O) total (solution solide sursature sans precipites). Ces valeurs
sont normalement calculees par une sous fonction, et insseres ici sous format numerique

if strcmpi(nature_mat, 'ferrite')
X_Y_tot = [0.00150027010538947 0.0014995109522517 0.001498752567005 0.00149837366197681
0.00149818428129789 0.00149799494848488 0.00149780566351963 0.00149761642638401
0.0014974272370599 0.00149723809552917 0.00149685995577544 0.00149648200697808];
X_Ti_tot = [0.00353774062392293 0.00353595048834292 0.00353416216350316 0.00353326867925253
0.00353282210651953 0.00353237564665765 0.00353192929962411 0.00353148306537615
0.00353103694387101 0.00353059093506597 0.00352969925538544 0.00352880802599322];
X_O_tot = [0.00352911684216576 0.00423279728437675 0.00493576594670383 0.00528698369781271
0.00546252598731671 0.0056380239085599 0.00581347747836124 0.00598888671353119
0.00616425163087175 0.0063395722471764 0.0066900806438095 0.00704041203760882];

elseif strcmpi(nature_mat, 'austenite')
X_Y_tot = [0.00150533101694498 0.00150456571365815 0.00150380118812918 0.00150341921665348
0.00150322830367309 0.00150303743917304 0.00150284662313487 0.00150265585554013
0.00150246513637035 0.00150227446560712 0.00150189326922659 0.00150151226625121];
X_Ti_tot = [0.0035496746032375 0.00354786996518086 0.00354606716113101 0.00354516644598517
0.00354471625997938 0.00354426618829359 0.00354381623088425 0.00354336638770785
0.00354291665872089 0.0035424670438799 0.00354156815646204 0.00354066972510693];
X_O_tot = [0.00354102173058757 0.00424706578993336 0.00495239231503915 0.00530478684398306
0.00548091698477217 0.00565700239916651 0.00583304310420062 0.00600903911690039
0.00618499045428304 0.00636089713335719 0.00671257658457122 0.00706407760643872];

end

% Proprietes des precipites
% ----------------------
nature_ppt = 'Y2Ti2O7';

% Volumes atomiques de precipites
vat_Y2O3 = 14.9050; % A^3
vat_Y2Ti2O7 = 11.6895; % A^3
vat_Y2TiO5 = 13.3556; % A^3

% Proprietes de l'histogramme :
% ----------------------
% Nombre de classes :
Nb = 100; % En realite il y en aura Nb+1

% Bornes
Rmin = 1*1e-10; % m
Rmax = 30*1e-10; % m

% Variables du modele (doit etre les meme que celles du programme python) [La robustesse de cette
etape pourrait etre amelioree par la lecture du fichier Index.csv]

% ------------------------------
content_O = [0.1, 0.12, 0.14, 0.15, 0.155, 0.16, 0.165, 0.17, 0.175, 0.18, 0.19, 0.2]; % %m

attention !!!
D_Force_A = 19000; % Boulnat et al. Acta Mater. 2016
D_Force_B = [-15, -20, -25, -30, -35];
gamma_Y2Ti2O7 = [0.1, 0.26, 0.48, 0.7, 0.9, 1.1, 1.2, 1.5, 2, 2.5];
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Nb_Simulations = length(content_O) * length(D_Force_A) * length(D_Force_B) * length(gamma_Y2Ti2O7);

% Un tres leger decallage a ete trouve entre Rm et R* a la fin des calculs (difference de 0,05nm
environ), il est possible que ce decallage soit dus a ceraintes imprecisions / erreurs mineures
dans le calculs. Un coefficient a ete applique au R0 permettant de corriger ce leger ecart.

% ----------------
% B = -15 -20 -25 -30 -35
Coeff_R0 = 1.03*[1 1 1 1 1 ];

% Calcul de la fraction volumique de Gibbs-Thomson :
% ======================================================
% On defini quelques valeurs utiles
kB = 1.380649e-23; % J.K^-1 - constante de Boltzman
T = 1100 + 273; %K - temperature du palier
X_Y_ppt = 2/11; % Fraction atomique d'Y dans un precipite Y2Ti2O7
% ------
h_wtb = waitbar(0);

KK = 1;
% /!\
% /!\ Ces boucles for doivent etre DANS LE MEME ORDRE QUE DANS LE FICHIER CREATE_INPUTS.PY (utilise

pour generer les fichier .ini des simulations)
% /!\
for i_O = 1:length(content_O)

for i_gamma = 1:length(gamma_Y2Ti2O7)
for i_DForce = 1:length(D_Force_B)

if strcmpi(nature_ppt, 'Y2Ti2O7')

if strcmpi(nature_mat, 'ferrite')
alpha = vat_Y2Ti2O7/Vatm_matrice_alpha;

elseif strcmpi(nature_mat, 'austenite')
alpha = vat_Y2Ti2O7/Vatm_matrice_gamma;

end

% On commence par calculer Ks_infini (le Ks qui ne prend pas en compte l'effet Gibbs
-Thomson, pour lequel le rayon peut etre considerre comme infini --> interfaces planes)

Ks_infini = 10^( -(D_Force_A/T) + D_Force_B(i_DForce) );

% Calcul de R0
R0 = Coeff_R0(i_DForce) .* (2*gamma_Y2Ti2O7(i_gamma)*11*vat_Y2Ti2O7*1e-30)/(kB * T);

% m

% Enssuite on calcul Ks(R) qui prend en compte l'effet Gibbs-Thomson
Ks = Ks_infini * exp(R0/Rm);

% Je cherche a avoir R* = Rm, j'utilise donc la relation R* = R0/ln(X_Y_mat / Xeq_Y)
Pour trouver X_Y_mat, grace auquel je pourrai deduire fv. Pour ne pas avoir a tous developper

analytiquement je vais faire resoudre mon polynome de degre 11 par Matlab
x0_Y = X_Y_tot(i_O);
x0_Ti = X_Ti_tot(i_O);
x0_O = X_O_tot(i_O);
syms xppt_Y
eqn = (x0_Y - xppt_Y)^2 * (x0_Ti - xppt_Y)^2 * (x0_O - (7/2)*xppt_Y)^7 == Ks;

% Pour diminuer le temps de calcul j'utilise un solveur numerique (peut se faire
avec un solveur symbolique). Clairement, xppt_Y doit etre inclus entre 0 et X_Y_tot

S = vpasolve(eqn, xppt_Y, [0 X_Y_tot(i_O)]);
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if isempty(S) % Si le solveur n'a pas trouve de solution, il n'y en a pas
fv(KK) = -1; % je mets -1 pour pouvoir l'exclure ensuite
disp(['%O ' num2str(content_O(i_O)) ' K = ' int2str(KK) ' | Rejete (polynome Ks

sans solution)'])
elseif length(double(S)) > 1

fv(KK) = -1; % je mets -1 pour pouvoir l'exclure ensuite
warning(['%O ' num2str(content_O(i_O)) ' K = ' int2str(KK) ' | Rejete (polynome

Ks avec plus d''une slution)'])
else

X_Y_ppt = double(S);
X_Y_mat = X_Y_tot(i_O) - double(S);

% J'en deduit fv :
fv(KK) = alpha * ( (X_Y_tot(i_O) - X_Y_mat) / ((2/11) - X_Y_mat) );

end

% Iteration suivante ...
KK = KK+1;
waitbar(KK/Nb_Simulations, h_wtb, ['Calculating Gibbs-Thomson fv (' int2str(KK) '/'

int2str(Nb_Simulations) ')'])
% ---------------
else

error('Non implemente') % Le choix d'autre precipite que Y2Ti2O7 n'est pas possible
end
% ---------------

end
end

end
% -----------------------------------------------------
close(h_wtb)

% Pour les valeurs de fv tres faible, je remet fv a -2 pour les filtrer facilement enssuite (Preciso
ne fera pas la simulation si fv est trop faible)

fv(fv < 1e-12) = -2;

% Construction de l'histogramme pour Preciso
% ----------------------------------------------
BornesClass = linspace(Rmin,Rmax,Nb+1);
Class = zeros(length(BornesClass)-1, 1);
for i = 1:length(BornesClass)-1

Class(i) = (BornesClass(i) + BornesClass(i+1))/2;
end

% Fonction de densite de probabilite (lognormale)
fd =@(x) 1./(sqrt(2*pi)*s*x) .* exp((-1/2) * ((log(x./(Rm + Rm*0.06)) / s).^2));
% J'ajoute Rm*0.06 a Rm pour corriger le fait que Rm doit etre la medianne pas la moyenne (ceci est

une valeur tout a fait empirique et ne sera pas vrai quelque soit le Rm, mais pour les Rm des
Fe-14Cr et Fe-9Cr cela semble bien fonctionner)

% Histogramme normalise
NiPrime = fd(BornesClass);
NiPrime = NiPrime./sum(NiPrime);

% Boucle pour l'enregistrement des fichiers multiples :
% -------------------------------------------------------------
for kk = 1:Nb_Simulations

clear N D Res1 Res2 Res3 Res
% Prise en compte de la fraction volumique de Gibbs-THomson
% -------
% Histogramme de densite numerique de precipite
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N = NiPrime .* (fv(kk) ./ (4/3 * pi * (BornesClass).^3));

% Densite numerique normalisee par la largeur des classes
D = N./((Rmax-Rmin)/Nb); % Dans mon cas la largeur est fixee

% Il peut etre interessant de re-calculer fv comme le fait PRECISO pour comparer ...
fv_PRECISO_classes = (4/3)*pi*BornesClass.^3.*N;
fv_PRECISO(kk) = sum(fv_PRECISO_classes);

% On remplis un fichier de donnees distribution
% ----------------------------------------------------
% Format de fichier :
% | Rmoy BornesClass
% | 0.001(=t0) N
% | 0.001(=t0) D
Res1 = [Rm BornesClass];
Res2 = [0.001 N];
Res3 = [0.001 D];

% Les valeurs trop basses cree un bog dans Preciso,
% je les mets a 1e-12 qui est deja tout a fait negligeable
Res2(Res2<1e-12) = 1e-12;
Res3(Res3<1e-12) = 1e-12;

% Array a sauver
Res = [Res1; Res2; Res3];
% ----------------------------------------------------

% Saving :
% ----------
if toSave

Save_fullName = fullfile(save_Path, [Base_saveName_file '_' int2str(kk-1) '.txt']);

% Il est important de respecter le format du fichier a sauvegarder :
dlmwrite(Save_fullName, Res, 'delimiter', ' ', 'precision', '%.14d')
disp([Save_fullName ' OK...'])

else
disp('(not saved)')

end
% ----------

end

% Post-corrections :
% ====================
% Suivant les fraction volumique, certaines simulations ne sont pas possible car X_O < 0 ! Dans les

ligne suivante, je cree un fichier qui permet de filtrer les simulations impossible par la
suite

% On cherche a determiner fv_min pour laquelle X_O_mat = 0
% /!\
% /!\ Ces boucles for doivent etre DANS LE MEME ORDRE QUE DANS LE FICHIER CREATE_INPUTS.PY (utilise

pour generer les fichier .ini des simulations)
% /!\
KK = 1;
for i_O = 1:length(content_O)

for i_gamma = 1:length(gamma_Y2Ti2O7)
for i_DForce = 1:length(D_Force_B)

fv_min(KK) = (11/7) * alpha * (X_O_tot(i_O));
X_O_visu(KK) = content_O(i_O);
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% Par la meme ocasion je calcul la fraction volumique de
% precipite pour laquelle X_Y_mat = 0
fv_max_Y(KK) = (11/2) * alpha * (X_Y_tot(i_O));
KK = KK+1;

end
end

end

% Si mon fv_min est superieur a fv_max_Y, dans ce cas l'Y est limitant et le calcul devient idiot...
Y_limitant = fv_min > fv_max_Y;
% Et dans ce cas, la simulation est possible, je met artificiellement fv_min a 1e16 pour qu'il soit

valide enssuite
fv_min(Y_limitant) = 1e16;

% On calcul les cas ou l'O est trop bas :
is_OTooLow = fv > (fv_min - 1e-5); % Je mets une petite marge supplementaire

% On en deduit les cas ou la simulation est possible (1 = possible)
Simu_possible = (~is_OTooLow & fv > 0)';

% Un dernier probleme !! il y a des fv tres proche de fv_max_Y qui sont consideres trop important
par preciso et font passer la compo en Y negative

fv_limit = (fv > fv_max_Y - 1e-6) & (fv < fv_max_Y + 1e-3); % j'acorde une marge un peu plus
importante au dessus de fv_max

% C'est valeurs la je les mets artificiellement juste en dessous de fv_max_Y pour ne pas induire un
bog dans Preciso

fv(fv_limit' & Simu_possible) = fv_max_Y(fv_limit' & Simu_possible)-1e-5;

disp(['Nombre de simulations possibles = ' int2str(sum(Simu_possible))])

% J'enregistre le listing des simulations possibles
if toSave

Save_fullName = fullfile(save_Path, [Base_saveName_file '_Possible.csv']);

writetable(table(Simu_possible), Save_fullName, 'delimiter', ',')
disp([Save_fullName ' OK...'])

else
disp('possibilites (not saved)')

end

E.3 Programme pour le lancement des simulations Pre-
ciSo

Le lancement des simulations est alors assez simple, le programme (Python 3) per-

mettant de lancer les simulations préparées précédemment est retranscrit ici :

# -*- coding: utf-8 -*-
"""
Created on Mon Oct 14 14:12:51 2019
@author: Gabriel Spartacus
"""

#%% Libraries
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# ====================================================
import preciso
from pathlib import Path
from os import listdir
from os.path import isfile, join
import os
import numpy as np
from astropy.io import ascii
from astropy.table import Table
from tqdm import tqdm
from itertools import compress
import datetime as dt
import time

#%% Paths
# ====================================================
# Nom du fit
fit_name = 'Nom_Des_Simulations' # Comme définie dans le code de création des .ini

# Chemin vers le fichier listant les simulations possible ou non (ce fichier n'a pas à exister pour
que le code fonctionne, si le fichier est absent, toutes les simulations sont lancées)

path_Possibilities = Path('..', 'Simulation', 'preciso', 'data', 'Nom_des_fichiers_DistribIni', '
Nom_des_fichiers_DistribIni_Possible.csv')

# Path du projet (optionnel, permet d'être plus robuste en cas de changement de répertoire de
travail)

path_proj = Path('..', 'Simulation', 'preciso', 'notebooks')
# Dossiers des fichiers d'input (optionnel, permet d'être plus robuste en cas de changement de

répertoire de travail)
path_input = Path(path_proj, 'input_files', fit_name)
# Dossiers de résultats
path_result = Path(path_proj, 'results', fit_name)

# Creation du dossier fit_name result
if not(path_result.exists()):

try:
os.mkdir(path_result)

except OSError:
print ("Creation of the result directory failed (%s) " % path_result)

else:
print ("Result directory successfully created (%s) " % path_result)

else:
print("Result directory already exist (%s)" % path_result)

#%% Functions
# ====================================================
import re

def atoi(text):
return int(text) if text.isdigit() else text

# Pour classer les fichiers dans l'ordre naturel (8,9,10,11 pas 10,8,9,11)
def natural_keys(text):

'''
alist.sort(key=natural_keys) sorts in human order
http://nedbatchelder.com/blog/200712/human_sorting.html
(See Toothy's implementation in the comments)
'''
return [ atoi(c) for c in re.split(r'(\d+)', text) ]
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from os import listdir
# Pour aller chercher des fichiers d'un certain format (éventuellement avec certain un préfix)
def files_search( path_to_dir, suffix=".csv", prefix='', sorting_key=False):

filenames = listdir(path_to_dir)
Results_files = [ filename for filename in filenames if (filename.endswith( suffix ) and
filename.startswith( prefix )) ]
if sorting_key != False:

Results_files.sort(key=sorting_key)
return Results_files

#%% Listing existing input files on the directory
# ====================================================
available_files = files_search(path_input, suffix = '.in', prefix = fit_name, sorting_key =

natural_keys)
print("Available input files:\n---------------------")
print(*available_files, sep = "\n - ")

#%% Run preciso simulation and saving data
# ====================================================
# Fichier pour vérifier si la simulation est possible dispo (a passer sur False si aucun fichier

listant les possibilités n'est disponible)
Check_Posibility = True

# Nature des précipités simulées : permettait de choisir les éléments (en accord avec les fichiers .
ini) pour ce code cette fonction est obsolète (mais ne doit pas être supprimé tel quel)

is_Y2O3 = False
is_Y2Ti2O7 = True

# Suppression des simulations impossible (si Check_Posibility = True)
# ----------------------------------
i_list = list(range(0,len(available_files)))

if Check_Posibility:
Simu_possible_table = ascii.read(Path(path_Possibilities))
Simu_possible_array = np.array(Simu_possible_table)
Simu_possible = np.zeros((len(Simu_possible_array), 1), dtype=bool)

for ii in range(0, len(Simu_possible_array)):
if Simu_possible_array[ii][0] == 1:

Simu_possible[ii] = True

#Simu_possible[0:200] = False
i_list_old = i_list
del i_list
i_list_prev = np.array(i_list_old)
i_list = i_list_prev[Simu_possible[:,0]]

# Il est possible de supprimer manuellement les sets de parametres qui ne marche pas avec la
simulation (bog ou trop long) :

#i_list = [e for e in i_list if e not in (64, 72, 73, 81, 82, 99, 100, 189, 190, 198, 199, 207, 208)
]

# Début de la boucle des simulations !
# ----------------------------------
for i in tqdm(i_list[0:len(i_list)]):

# On choisi le fichier de preciso
file_name = available_files[i]
input_filename = Path(path_input) / file_name
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print(input_filename)

# On lance la simulation
start_time = time.time()
print("Starting Simulation ... || " + str(dt.datetime.now().hour) + ":" + str(dt.datetime.now
().minute) + ":" + str(dt.datetime.now().second))
results = preciso.runSimulation(input_filename, temp=False)
print("Simulation OK ... (enlapsed time: %.1f s)" % (time.time() - start_time))

#print 'Execution time max: %.3f, average: %.3f' % (max_time, avg_time)
# Under the hood, PreciSo just :
# - Created a temporary directory (in `/tmp` on POSIX systems, `C:\TEMP` on Windows) (il est
pratique de désactiver cette fonction pour récupérer les fichiers de distribution de précipités
...)
# - Executed PreciSo and checked its exitcode
# - Opened and read all files generated by PreciSo during its run

# On récupere les données du run de simulation dans 'df'
df = results.precipitation[0]

# On met tout en variables (j'ai trouvé cette option plus pratique)
if is_Y2O3:

R_YO = df["rmean_Y2O3[m]"] * 1e10; # A
R_star_YO = df["r*_Y2O3[m]"] * 1e10; # A
fv_YO = df["fv_Y2O3"]
N_YO = df["N_Y2O3"] # m-3
X_Y = df["X_Y"] # fraction atomique
X_O = df["X_O"] # fraction atomique

if is_Y2Ti2O7:
R_YTiO = df["rmean_Y2Ti2O7[m]"] * 1e10; # A
R_star_YTiO = df["r*_Y2Ti2O7[m]"] * 1e10; # A
fv_YTiO = df["fv_Y2Ti2O7"]
N_YTiO = df["N_Y2Ti2O7"] # m-3
X_Y = df["X_Y"] # fraction atomique
X_O = df["X_O"] # fraction atomique
X_Ti = df["X_Ti"] # fraction atomique

temps = df["t[s]"] / 60 # min
T = df["T[K]"] - 273 # °C

# sauvegarde des résultats
# ----------
saving_path = Path(path_result, file_name[0:len(file_name)-3] + '.csv')

if is_Y2O3 and not(is_Y2Ti2O7):
data = Table([temps, T, R_YO, R_star_YO, fv_YO, N_YO, X_Y, X_O], names=['temps', 'T', 'R_YO'

, 'R_star_YO', 'fv_YO', 'N_YO', 'X_Y', 'X_O'])
ascii.write(data, saving_path, format='csv', fast_writer=False, overwrite=True)

if not(is_Y2O3) and is_Y2Ti2O7:
data = Table([temps, T, R_YTiO, R_star_YTiO, fv_YTiO, N_YTiO, X_Y, X_O, X_Ti], names=['temps

', 'T', 'R_YTiO', 'R_star_YTiO', 'fv_YTiO', 'N_YTiO', 'X_Y', 'X_O', 'X_Ti'])
ascii.write(data, saving_path, format='csv', fast_writer=False, overwrite=True)

if is_Y2O3 and is_Y2Ti2O7:
data = Table([temps, T, R_YO, R_YTiO, R_star_YO, R_star_YTiO, fv_YO, fv_YTiO, N_YO, N_YTiO,

X_Y, X_O, X_Ti], names=['temps', 'T', 'R_YO', 'R_YTiO', 'R_star_YO', 'R_star_YTiO', 'fv_YO', '
fv_YTiO', 'N_YO', 'N_YTiO', 'X_Y', 'X_O', 'X_Ti'])
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ascii.write(data, saving_path, format='csv', fast_writer=False, overwrite=True)

print('Data saved ... (' + file_name[0:len(file_name)-3] + ')')
print('\n')

E.4 Programme simple d’exploitation des courbes

Un exemple simple pour l’affichage des courbes sous Matlab (au moins compatible

version 2018a et supérieures) est donné ici, étant donnée que, vu la quantité de simu-

lations réalisées, il peut paraitre compliqué de sélectionner les courbes voulues (com-

position en oxygène variable, B et γmat−ppt constants par exemple). En réalité, grâce au

fichier ”Index.csv” cela est très simple. Ce code est écrit en Matlab mais pourrait être

adaptée en Python.

%% Chemin vers les fichiers / dossiers :
% =========================================
path_Simu_res = fullfile('..', 'Simulation', 'preciso', 'notebooks', 'results');
path_Simu_ini = fullfile('..', 'Simulation', 'preciso', 'notebooks', 'input_files'); % Pour le

fichier Index.csv

% Chemin vers le fichier resultat (pour l'ecriture des images)
% -----------------------------
path_result = fullfile('Chemin_vers_le_dossier_d''images', filesep);

%% Figure type : Rayon moyen | B = constant - Gamma constant - Oxygene variable
% =========================================
% Si on souhaite sauvegarder la figure
saving = false;
SaveFile_name = 'Ma_super_courbe.tiff'; % nom de l'image

% Quel energie d'interface / produit de solubilite tracer ?
gamma = 0.48;
D_force_B = -25;
% ----------------

% Taille des polices de la figure
Taille_police = 12;

% Permet decider si on lit toutes les donnees de la simulation (s'il y en a beaucoup, cela prend du
temps mettre cette variable sur "false" permet de ne charger les donnees d'une seule fois si l'
on souhaite modifier et re-tracer la figure)

read_data = true;

% Chargement des donnees simulees
% -----------------------------------------------------------
% Nom de la simulation a charger
nomSimu = 'These_UP20_Y2Ti2O7_O_gamma_GT';
path_ech_res = fullfile(path_Simu_res, nomSimu);
path_ech_ini = fullfile(path_Simu_ini, nomSimu);

if read_data
clear data bdd
% read bdd
bdd = readtable(fullfile(path_ech_ini, 'Index.csv'));
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% read data
disp('Reading files ...')
for ii = 0:length(bdd.i)-1

if exist(fullfile(path_ech_res, sprintf('%s_%d.csv', nomSimu, ii)), 'file')
data(ii+1).curve = readtable(fullfile(path_ech_res, sprintf('%s_%d.csv', nomSimu, ii)));
data(ii+1).exist = true;
bdd.exist(ii+1) = true;
fprintf('%s_%d.csv - Present\n', nomSimu, ii)

else
data(ii+1).exist = false;
bdd.exist(ii+1) = false;
fprintf('%s_%d.csv - !!!! Abscent !!!!\n', nomSimu, ii)

end
data(ii+1).i = bdd.i(ii+1);

end
end

% Selection des donnees a tracer
% -------------------------------------
ID = ismember(round(10000*(bdd.gamma_Y2Ti2O7)), round(10000*gamma)) & ismember(round((bdd.D_Force_B)

), round(D_force_B)) & bdd.exist;
Ind = find(ID);

% Definition de la colorbar
% -------------------------------------
Unique_var = unique(bdd.content_O);
Unique_var_presents = unique(bdd.content_O(Ind));
ID_colorbar = ismember(Unique_var, Unique_var_presents);
colBar = jet(length(Unique_var))/1.1;
colBar = colBar(ID_colorbar,:);

% Affichage
% =========================================
% Options d'affichage
Ymin = 0; Ymax = 3;
Xmin = 0; Xmax = 60;
% ---------------------
fig = figure(1);
clf
set(fig, 'Color', [1 1 1], 'defaultTextFontSize', Taille_police, 'defaultAxesFontSize',

Taille_police, 'defaultAxesColorOrder', [[0 0 0]; [0 0 0]]);
% ======================================================
hold on
for kk = 1:1:length(Ind)

plot(data(Ind(kk)).curve.temps, data(Ind(kk)).curve.R_YTiO/10, '.-', 'Color', colBar(kk,:), '
LineWidth', 2., 'markerSize', 14)

end
hold off
xlabel('Temps de maintien (min)')
ylabel('Rayon moyen (nm)')
ylim([Ymin Ymax])
xlim([Xmin Xmax])

% Saving
% =========================================
if saving

SaveFile = fullfile(path_result, SaveFile_name);
saveas(fig, SaveFile)
disp(SaveFile)

else
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warning('figure non sauvegardee')
end
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