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Introduction

Depuis mon recrutement au Laboratoire Léon Briloein 1995, faisant suite a un doctorat dans la
spécialité "Métallurgie Spéciale et Matériaux" eftede au Laboratoire des Solides Irradiés (CEA-
CNRS-Ecole Polytechnique) concernant I'étude depiécipitation du cuivre dans les alliages

ferritiques sous irradiation, j'exerce au laboraaine double activité.

- Mes compétences, acquises lors de mon travaihéke, m'ont permis de développer au LLB une
activité importante dans le domaine des évolutionisrostructurales de type précipitation ou

ségrégation, dans les matériaux métalliques étsidi@e Diffusion de Neutrons aux Petits Angles

(DNPA). Jai orienté en grande partie, ma rechergbes les matériaux d'intérét nucléaire en

particulier en abordant les problématiques licepla@nomeéne de vieillissement. La majorité de ces
travaux ont été réalisés en collaboration avec @g¢iNovion au LLB et avec des chercheurs du
Service de Recherches Métallurgiques AppliguéedViSRde la Direction des Etudes Nucléaires

(DEN) du CEA.

-En parallele, la responsabilité du diffractométdédié & la caractérisation des textures
cristallographiques, alors géré par une équipensfigie du Laboratoire de Physico-Chimie de I'Etat

Solide (LPCES) a Orsay, m'a été confiée avec corobjectif de valoriser cette technique et de

mettre en ceuvre des thématiques de recherche datmmaine. R. Penelle et T. Baudin du LPCES,
m’ont alors apporté leur soutien et leurs compéenc

Dés lors, j'ai exercé une activité scientifiquelirant I'accueil, la formation de chercheurs extérse

et I'encadrement d'étudiants, dans ces domainesedkerche. Dans ce manuscrit en vue de
I'obtention du dipléme d™habilitation a diriger derecherches”, la présentation de mes principaux
travaux de recherche, sera organisée en deuxgdisiinctes et indépendantes.

La premiére partie est dédiée a I'étude des évolutions microstrutgarpar Diffusion de Neutrons
aux Petits Angles, technique qui constitue un deslsoles plus puissants pour obtenir des
informations structurales a I'échelle nanomeétrique.

Je présenterai, tout d'abord, la technique puispamtie de mon activité liée a I'utilisation deD&IPA

pour comprendre les évolutions de phase, notamassaciées au vieillissement, dans des matériaux
d'intérét nucléaire. En effet, les matériaux cousts des réacteurs nucléaires, exposés au flux
neutronique et/ou a des températures élevées peteldres longues durées, peuvent présenter, dans
le temps, une dégradation de leurs propriétés nwees liée a une évolution microstructurale
(gonflement, fragilisation par précipitation d’um®uvelle phase, apparition d’amas de défauts
ponctuels engendrés par lirradiation,...). Il edbrs nécessaire de comprendre ces évolutions
microstructurales pour pouvoir prédire le compodahde ces matériaux en service.

Ces travaux réalisés en collaboration avec le SR porté principalement sur les aciers
martensitiques de type Fe9-12%Cr(Mo,W) envisagés s réacteurs du futur. Ces matériaux ont
fait 'objet d'une étude tres complete concernanssa bien les phénomenes observés dans des
microstructures instables (comme des matériauxs lfattrempe) que ceux se produisant dans des
matériaux stabilisés par un revenu. Dans les dess bobjectif des études est de comprendre
I'évolution microstructurale a long terme sous llissement thermique ou sous irradiation
neutronique. L'étude de plusieurs nuances d'a@ensermis de préciser certains phénomeénes
durcissants comme la formation de la phas@iche en Cr) par démixtion de la phase ferridiquu
I'apparition d'amas de défauts ponctuels induitd'ipaadiation. Ces évolutions ont été corréléesca

les propriétés mécaniques.

Par ailleurs, sélectionnés comme matériaux detanei@our les sources de spallation des réacteurs
hybrides et pour les réacteurs de fusion, les é@e9%Cr, sont susceptibles d’étre fragilisés par |



production d'importantes quantités d’hélium créépar réactions de transmutation. L’effet
potentiellement fragilisant de I'hélium qui, coriteanent a I'hydrogene, est retenu intégralement au
sein du matériau, est un sujet de préoccupatioeunal.es effets de I'hélium et de la formation de
bulles sur les propriétés mécaniques des aciergensiiqgues ont alors été étudiés grace a
l'implantation en hélium d’échantillons a l'aideuth cyclotron. La microstructure d’'implantation & ét
caractérisée par DNPA. La densité, la distributlentaille des bulles ainsi que la pression d’hélium
dans les bulles ont été évaluées pour différertesittons d'implantation (travail en collaboration
avec J. Henry, SRMA).

Enfin, le renforcement de ces mémes matériaux par dispersion fine d’oxydes,®; ouvre de
nombreuses perspectives d’'applications de cessa€&S (Oxide Dispersion Strengthening). Les
alliages ODS base Fe sont envisagés dans l'industrciéaire, pour toute structure soumise a un
dommage neutronique élevé a haute température/@QT). lls présentent une excellente résistance
au gonflement sous irradiation conférée par lacsire cubique centrée de la matrice ainsi qu’une
bonne résistance mécanique a haute températurawuenforcement par dispersion de particules
d'oxydes de dimension nanométrique. Ces systemesétaborés par mécanosynthese (mechanical
alloying). Ce procédé facilite la mise en solutjpartielle ou total des éléments d’addition ce qui
permet ensuite de contrbler la phase de précipitades particules durcissantes. La distribution de
taille des oxydes, déterminante pour les proprigtésaniques, dépend des conditions de broyage et
des traitements de consolidation ultérieurs. Qaltigse de mise au point du processus d’élaboration
fait I'objet de nombreuses études.

Dans ces différents sujets de recherche, ma catibiba consisté a identifier les mécanismes de
vieillissement et & préciser les cinétiques deipitétion.

Dans ce manuscrit, je présente également une éble fondamentale sur les matériaux
nanostructurés et le broyage a haute énergie. éctibgtait de comprendre l'influence des condision
de broyage (température et intensité) sur la namgdste obtenue dans le composé ternaire
Cugo(CorgFes0)20. Ce travail, réalisé en collaboration avec L. @oaf (Service de Recherches
Métallurgiques Physiques, CEA/Saclay), a constiwéhése de S. Galdéano que j'ai codirigé.
L’élaboration de ce composé nécessite dans un ereimps d’obtenir par broyage des solutions
solides binaires (Cu-Fe et Cu-Co) nanocristallanesc des éléments parfaitement non miscibles. Puis
la formation des nanoparticules magnétiques (FeSbjnitiée par un co-broyage " réactif " de ces
deux systemes, suivi d’'un traitement thermique faine évoluer la précipitation. L'analyse des £tat
broyés et la détermination de la répatrtition desas magnétiques dans la matrice de cuivre anété u
véritable défi qui a nécessité lutilisation de f@iéntes techniques complémentaires (DNPA,
diffraction, mesures magnétiques, EXAFS). Parmidesclusions de cette étude, citons la mise en
évidence de l'existence d’amas superparamagnétiqu@se dans les systémes binaires considérés
jusqu'ici comme solutions solides ! Cette étudesipamiantea priori indépendante des thématiques
liées aux matériaux nucléaires, m'a permis d’adqudes compétences dans le domaine de la
meécanosynthése et des matériaux broyés qui sotraoua et métastables. Pour ces raisons, elle est
présentée plus en détail en fin de premiére partie.

La seconde partiede ce manuscrit concerne un domaine de rechesicpeyavant totalement absent
au LLB, orienté sur I'analyse des textures crishphiques. Ainsi, j'ai développé au laboratoine u
activité scientifique dans ce domaine en assuréwmblution expérimentale et méthodologique des
expériences.

Jaborderai I'aspect technique en précisant lecibpiés de la diffraction neutronique et les
développements des mesures expérimentales. Ercybiarti j'ai ainsi mis au point un protocole
expérimental pour évaluer I'énergie stockée dasigiains, par orientation préférentielle a parér d
l'analyse des élargissements de pics de diffragtiolaboration avec T. Baudin, LPCES a Orsay).
Lors d'une déformation, I'énergie stockée sousdalmdislocations dans le réseau cristallin, ctuesti
en partie la force motrice du mécanisme de redisstion. Sa détermination expérimentale est alors
primordiale pour la compréhension et la simulaties évolutions de texture lors de la recristallisat
primaire. Les grains d'orientations cristallograptes différentes sont susceptibles de stocker des
quantités différentes d'énergie. Pour comprendredéeeloppement de certaines orientations



préférentielles durant la recristallisation, il @slispensable de connaitre la répartition de tgieede
déformation stockée en fonction de l'orientatioistatlographique des grains. Ce type de mesures a
été validé sur l'alliage FeNi50% dans le cadrerdwail postdoctoral de V. Branger (1998-2000). Puis
ces mesures ont été complétées et appliquées aluoaacier biphasé austéno-ferritique pour estimer
I'énergie stockée indépendamment dans chacunehdeseg (collaboration avec A.L. Etter, LPCES
Orsay).

Cette démarche a été tres fructueuse et les medérergie stockée, a présent, font partie intégran
des possibilités proposeées sur I'appareil.

J'ai initialement démarré une activité de recherehecollaboration avec T. Baudin et R. Penelle du
LPCES ainsi qu'avec J.L. Béchade du SRMA. Je ne isuestie dans différents thémes, qui m'ont
permis d'évaluer l'apport de la diffraction neuinole et de valoriser les capacités du diffractoeétr
Nous pouvons citer comme études les évolutions ed¢ure lors de la déformation et de la
recristallisation dans différents alliages, leslgses de texture et contraintes résiduelles dass de
matériaux géologiques, les textures dans des pobsreemi cristallisés, les évolutions de texture lo
de transformations de phases, ... Je me suis atéstdsée a de nombreux matériaux et procédés mais
la majeure partie de ma recherche a été dédiétudd du phénomeéne de recristallisation primaire qu
a nécessité I'estimation de I'énergie stockée dusadéformation ainsi que la réalisation de mesure
in situ en température. C'est cette thématique de reaharoh j'ai choisie de développer dans ce
memoire.

Les mécanismes de recristallisation dépendente emitres, de la structure cristallographique des
matériaux. Je me suis focalisée sur les alliagestrdeture cubique a faces centrées (c.f.c.). Elusi
matériaux ont été ainsi étudiés.

L’alliage Fe-50%Ni, utilisé dans l'industrie poues propriétés magnétiques (transformateurs), a
constitué une thématique importante menée en coliibn avec V. Branger (LLB), T. Baudin et
A.L. Etter (LPCES). Lors de la recristallisatione @et alliage, un comportement particulier est
observé selon le taux de laminage a froid impode@liement. En effet, si le taux de réduction est
inférieur & 60% environ, la texture de recristaliisn est similaire a celle de la déformation. ¢artre
pour des taux de réduction supérieurs, une fonepogante "Cube" {100}<001> se développe avec
une fraction volumique qui atteint 80% pour un taexréduction de 95%. Pour comprendre l'origine
de ce phénoméne, nous avons étudié précisémenistidbution de I'énergie stockée dans les
principales orientations préférentielles ainsi gueinétique de recristallisation lors de recuit.

Puis nous avons étudié cette problématique dansutlme pur et dans des alliages cuivreux qui
présentent des comportements différents.

Concernant le cuivre, une partie importante de mctivité a été consacrée, a la réalisation et a la
coordination, dans le cadre du réseau "MatériaBrocédés" de la Direction de la Technologie, du
projet de recherche concernant I'Optimisation descd¥lés d'Elaboration de Fils de Cuivre
"OPEFIC" . Ce projet incluait 3 laboratoires de recherch&B(lLLPCES a Orsay, LPMTM a
Villetaneuse), 2 industriels producteurs de filcdé/re (la Société de Coulée Continue du Cuivia et
Société Lensoise du Cuivre). La problématique itrikike a I'origine de ce projet était de comprendr
l'effet de la présence d’éléments résiduels sommadod’impuretés (S, Pb, ...) dans le cuivre sur les
propriétés mécaniques finales des fils aprés tnaites thermomécaniques. L’objectif de cette
collaboration a été de préciser linfluence de tamposition chimique sur les mécanismes de
déformation (évolution des sous-structures) eteaeigtallisation. Ce projet a fait I'objet de ladsk
menée au LLB, de Sa&d Jakani que j'ai co-dirigé aveaudin.

Chacune des deux parties sera finalisée par ubésgdes principaux travaux et par la présentation
des nouvelles thématiques que je souhaite aboatsrchacun des domaines scientifiques.






Partie 1 : Etude des évolutions microstructurales ar Diffusion de

Neutrons aux Petits Angles

Cette premiére partie concerne les études des tirdumicrostructurales dans les matériaux
métalliques abordéesa la technique de Diffusion de Neutrons aux Petitglas. Cette technique
permet d'appréhender les phénoménes de précipitioffrant une description des particules dés les
premiers stades de leur formation. Du fait de langlexité des systémes industriels et de
l'interprétation des données, cette technique myRtEée longtemps ou du moins, utilisée que derfag
marginale en métallurgie. A travers mes travauxedderche, je pense avoir contribué a promouvoir
cette technique en démontrant sa capacité de édsation dans des matériaux présentant des
microstructures complexes.

Je commencerai par présenter le principe de la DBiR# que le formalisme utilisé dans la majorité
des cas pour analyser les données expérimentalés.jé® présenterai une synthése des résultats
obtenus dans deux thématiques qui représenteserisl de ma recherche dans ce domaine. L'étude
du vieillissement dans des aciers martensitiquegldgpés pour lindustrie nucléaire est une
illustration de l'apport de la DNPA dans une protdéque industrielle. Ce sujet sera détaillé car il
concerne le développement des matériaux pour desendrs du futur. Divers aspects qui sont toujours
d'actualité, seront abordés.

La seconde thématique releve d'avantage du dordeitee recherche fondamentale; elle porte sur des
systemes métalliques nanostructurés obtenus paanogynthése. Ce sujet a nécessité la mise en
ceuvre de nombreuses techniques de caractérisaionng été exploitées jusqu'aux limites afin
d'apporter une description fine de I'hétérogéndéte solutions solides produites par un broyage tres
énergeétique.

Je terminerai ce chapitre par une synthése et uésemtation des thématiques que je souhaite
poursuivre ou développer dans ce domaine.

| Diffusion de Neutrons aux petits angles

La DNPA a trouvé de trés nombreuses applicationsceance des matériaux de la mise en évidence
d’évolutions structurales dans des alliages indistraux études fondamentales de séparation de
phases. Permettant la caractérisation d’hétérogénéie taille comprise entre quelques distances
interatomiques et prés deuin, cette technique représente un outil approprié pétude, dans des
matériaux inorganiques ou organiques, de finedcpées telles que les précipités, les agglomérats
d’atomes de soluté ou de défauts ponctuels, letutitions de densité ou de composition chimique, de
la microporosité ou encore des défauts linéairstohtions).

Le principe de cette méthode est plutdt simpleméssure consiste & envoyer un faisceau de neutrons
monochromatique sur I'échantillon et a recueiliintensité transmise et diffusée autour du faisceau
direct. Le formalisme et la démarche adoptée panalyse des intensités sont détaillés ci-dessous.



I.1 Principe

Nous rappellerons ici, uniquement le formalismdisdétipour analyser les mesures présentées dans ce
mémoire (Mathon, 1998).

Dans le cas le plus usuel en métallurgie d'un systeomposé de n particules & symétrie sphérique
homogénes, de composition chimique constante psedes interfaces abruptes avec la matrice,
lintensité diffusée, par unité de volume, peutste :

1dS . ol
vV o (@ =Ap"N, V FaS@@) (1)

ou N, est la densité d'objets diffusants et ¢ volume d'une particulAp est le contraste de densité
de longueur de diffusion défini par :

bP p™M
Ap=—-— (2)
m
Vig)t Vat
ol B'™ est la longueur de diffusion moyenne ‘egt’m est le volume atomique moyen dans les

précipités (p) ou dans la matrice (m). F(q) esatgeur de forme des particules. S(q) est le fadeu
structure résultant des interactions entre paggcul

Dans le cas des systemes dilués (fraction volumipseparticulesyf< 1% typiquement), S(q) est
proche de 1. L'intensité diffusée est alors unefion continGment décroissante de q.

La taille et la fraction volumique des particulesupent étre déduites facilement de I'étude duadign
diffusé, moyennant certaines hypotheses microstraiets :

1) la forme des patrticules :

La forme analytique du facteur de forme dépendaderme supposée des particules. Les particules de
trés petites tailles (1a& 10 nm) sont souvent sphés (exception : certaines zones de Guinier-Rresto
boucles de dislocations). Pour des tailles plusomamtes (~ qq 10 nm), elles peuvent étre
ellipsoidales voire parallélépipédiques (plaqwetteu batonnets). Les facteurs de forme
correspondants sont :

2

pour une spheére de rayonr : Fsph(q, r)= |:3 sin(qr) - qr3COS(qr )} @)
(ar)

pour une ellipsoide de révolution de demi-axesat r

ml2 2 1/ 2
F (qra)= j F h(q,r(r,a,a))sinada avecr(r,a,a)zr(sin2a+a coga)
o *P

pour un parallélépipéde de cbtés a,b,c :

F (qabc) _2 17 sm(qa_smacos,B) sm(qb_sma.sm,é’) sm(qccoscr)sinaOI adp
T 5 o gasina cosf gbsina sing gccosa

2) la distribution de taille :

Il est nécessaire de prendre en compte la polydis@een taille des objets diffusants. Nous avons
choisi d'imposer une forme de distribution h(R) émopie (gaussienne , log-normale,...) ou issue par
exemple des théories classiques de la précipitétidshitz-Slyosov, 1961 et Wagner, 1961). Dans ce
cas, I'’équation (1) devient :



1dx

Ap*f, [ h(R) V. Fa)R / | h(R) VZdR 4

Vo @=2e j() (q)d/j() @)

Il est délicat de séparer l'effet de la forme dadiqules de celui de la distribution de tailler t&
choix de la forme des amas a une grande incidemcka glistribution déduite des ajustements. Dans
les traitements de données, nous nous appuyongrdosmr des observations faites en Microscopie
Electronique en Transmission pour justifier la fermtenue des objets.

3) la nature chimique des particules :

Pour déterminer le nombre de particulgs M contraste doit étre connu, c'est a dire djpme la
composition chimique des amas donnant la longdeutiffusion moyenne et d'autre part le volume
atomique moyen § (ou la densité) dans les amas. Dans l'état dimstab,” est supposé
approximativement égal au volume atomique moyela @éructure cristallographique a I'équilibre des
amas, mais en fait les inclusions dans la maticg soumises a des contraintes internes (de tension
ou de compression), ayant pour effet de modifievalame atomique (donc le paramétre de maille
apparent).

Si le contraste ne peut pas étre calculé, il faotsale déterminer expérimentalement a partir de
mesures sur des échantillons de compositions isptep, ou bien dans le cas de matériaux
ferromagnétiques en séparant les contrastes nigléaimagnétique (voir exemple 81.2). L'intensité
diffusée par le systéme varie alors comhkpé tout en correspondant & une méme microstructtest (c
a dire a un méme facteur de forme).

Dans le cas de systemes concentrés, l'interpnétedée données nécessite de savoir si les particules
sont encore distinctes les unes des autres olesiferment un milieu bicontinu. Nous ne détailteso
que le premier cas.

Dans I'équation (1), le facteur de structure otefarcd'interférence n’est plus égal a 1 mais eshéo
par (Zernike et Prins, 1927) :

Slnqr4nr2dr (5)

S() = 1+Nj CIORY

L'intégrale est prise sur le volume V de I'échéonil G(R) est la fonction de distribution radiaBette
guantité donne la probabilité de trouver une apiaeticule a une distance r de la particule de
référence, r étant la distance entre les centrepalticules diffusantes. S(q) trouve peu d'exjwass
analytiques. Nous avons opté pour le formalisme@sé par Wertheim (1963) et Thiele (1963) qui
ont trouvé une solution analytique, pour un gasmleeres dures, a I'expression de la fonction toale
corrélation u(R) (égale a g(R)-1) proposée parueMevick. Pour r>2R, u(R)=0 et pour r<2R, u(R) a
une forme polynomiale :

ur)=—(a+pB s+y s°)

Avec s=r/2R, a =(1+20)2 1 (1-n)?*, B=-6n01+nl2%I(1-n*et y=nal2. n est la
fraction volumique de sphéres dures égale ariRV3.

1
X9 -negry @
1
Avec C(g, Ri) = ~4n2 R (a+ fy § ¥ I ds
0

Ce type de modele est couramment utilisé en mégadlyour I'étude des séparations de phases. En
fait, pour rendre compte des courbes expérimentiasyon des sphéeres dures, Rst pris comme



parametre ajustable indépendamment du rayon déisybes R. Dans la plupart des casgdRest
supérieur a R (Rsp/Ry=1,5 a 2). Dans des phénomenes de précipitationldaraliages métalliques,
ceci peut s'expliquer par un appauvrissement Ideala matrice en soluté autour des particules,
réduisant la probabilité de trouver dans cette aome deuxiéme particule. Les configurations ou les
particules sont en contact sont donc exclues.

[.2 Application dans le cas des matériaux magnéticgs

Dans le cas des matériaux ferromagnétiques, I$ittediffusée est la somme des deux contributions,
nucléaire et magnétique. Cette derniere est anjz®irar elle dépend de I'angle entre les directitans
vecteur de diffusion considéré et des moments nagres des atomes. L'intensité totale en termes de
section efficace de diffusion peut étre écrite o@m

s(@) = f,|Ap%,, + ApZ.,sin? o F2 (q,R) S(@,R)

fp est la fraction volumique précipitée.est I'angle entre les moments magnétiques etdeeue de
diffusiong.

Sous l'effet d’'un champ magnétique saturant, lememis magnétiques sont alignés dans la direction
du champ (perpendiculaire au faisceau de neutrmident). L'intensité magnétique diffusée est alors
nulle dans la direction du champ et maximale danglitection perpendiculaire. En considérant
séparément les intensités diffusées dans les deentidns (J et // aH), des précisions sur la nature
chimique des particules peuvent étre obtenues.

Pour des particules homogénes, le rapport dessités diffusées dans les deux directions appelé
"rapport A" ne dépend que des contrastes et attég

N LY Ry Y

_ (d%Q)/m Y i Y e

Ce rapport A varie fortement avec le type de pale® considéré : par exemple dans le cas d’'une
matrice de feo ferromagnétique, il est égal a 2 pour des amaesien Cr (95%Cr-5%Fe), a 3,5 pour
des carbures (G&sFe 35)23:Cs, OU encore 1.4 pour des amas de lacunes.

Inversement, pour une matrice non magnétique deesuiles amas ferromagnétiques de Fe ou de Co
donneront un rapport A respectivement de 12.7 aite

Enfin, dans le cas de particules non magnétiques dae matrice ferromagnétique ou inversement de
particules ferromagnétiques dans une matrice nognétmue, la différence des deux intensités
diffusées permet d’extraire uniquement la compasardgnétique. L'analyse de cette derniére permet
d’extraire une fraction volumique des objets diffuts en réduisant le nombre d’hypothéses sur la
nature chimique des particules.

I.3 Conditions expérimentales

Les expériences de DNPA présentées dans ce méomiggeé obtenues sur les spectrometres PAXY
et PAXE du LLB qui ont des détecteurs bidimensideinespectivement de 128x128 et 64x64
cellules. Les mesures sont réalisées a tempéramipgante et les échantillons présentant une phase
ferromagnétique sont soumis & un champ magnétigueasit d’environ 2 Teslas perpendiculaire au
faisceau incident (voir Figure 1).

Le domaine angulaire de q exploré est déterminélgpdongueur d’'onde et la distance détecteur-
échantillon. Dans la majorité des cas étudiés etalggie, les objets sont de taille comprise edtre

et 15 nm. Toutes les configurations ne sont pasriages car pour les trop petites§ (A) et trop
grandes & 9 A) longueurs d’onde, nous sommes confrontéssapti€nomenes respectivement de
diffraction de Bragg multiple et de diffusion mplé. La plupart des mesures sont réalisées awec un
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longueur d’onde de 6 A et une distance de 2m. Wnéiguration de D=5m et =9A a également été
utilisée pour caractériser les particules de ptasdg taille.

Concernant, le traitement des données, dans ledtese anisotropie due au magnétisme, des
regroupements sur des secteurs angulaires d’en2i@drsont considérés dans les deux directions
parallele et perpendiculaire au champ comme ilustir la Figure 2 En I'absence d’anisotropie, le
regroupement des cellules est effectué sur I'enechbdétecteur. Les données sont ensuite corrigées
et normalisées en utilisant la méthode explicitée @otton (1991). Les intensités diffusées extsaite
sont en valeurs absolues exprimées eh cm

——

‘Poids =600kg,

Passeur

d’échantillons

Echantillon

Figure 2 : Exemple de spectre brut d'iso-intensitélu signal de DNPA (multidétecteur de PAXY) obtenu
sur un échantillon de Cuo(Fep 4C0p 7)20 pUis recuit 4 h a 500°C. Les secteurs angulairesrcespondent a
des zones de 20° autour des directions parallelerpendiculaire au champ magnétique H.
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Les profils sont ensuite exploités aprés soustracibit de I'intensité diffusée par un échantillien
référence s'il existe (présentant une compositibimiue et une microstructure a I'exception des
objets a caractériser identiques a celles de lig#dian étudi€), ou soit d'un bruit de fond détermien
supposant un comportement asymptotique de Poroan@g angles. Les parametres microstructuraux
sont extraits de I'ajustement de ces profils eflisatit les formalismes explicités au paragraphe
précédent.

L’analyse des spectres permet de déterminer lekdisbn de taille des particules nanométriquest, le
nombre ainsi que d’obtenir des informations sur tmmposition chimique.

I.4 Complémentarité avec les autres techniques

La Diffusion de Neutrons aux Petits Angles s'es€lée étre une technique trés fructueuse pour la
caractérisation dinhomogénéités a I'échelle natriqmé dans divers matériaux, qu'ils soient simples
(alliages binaires, ...) ou complexes (alliagesigtdels).

Les avantages de la DNPA comparée aux techniguesiaentes (microscopie électronique, sonde
atomique, diffusion de rayons X aux petits angdesjt liés aux caractéristiques des neutrons edude |
interaction avec la matiére :

» elle permet une analyse non destructive et fodestdonnées quantitatives moyennées sur de
larges volumes de matiére de l'ordre de quelqued wette propriété est fort intéressante
pour les matériaux industriels trés hétérogénegeoant plusieurs phases,

» elle offre bien souvent un meilleur contraste qgeRX, en particulier pour I'étude des atomes
légers (C , N, O) présents dans la plupart des riaat€ métalliques, ainsi que pour les
matériaux composés d’atomes voisins dans le talpéaadique; I'étude de la précipitation du
Cu, du Cr ou de différents carbures ou nitrurespiofit de cette spécificité,

» elle permet une analyse séparée des inhomogéméagaétiques et chimiques dans les
matériaux ferromagnétiques (alliages a base deufee nickel),

> elle offre la possibilité d'utiliser les techniques substitution isotopique,

» c'est une technique plus “ simple ” et “ rapidasédes techniques d’observation directe.

Son principal inconvénient réside dans la diffiéudtinterprétation des sections efficaces de diffus

En effet, les analyses nécessitent un certain r@nmbhypotheses sur la morphologie des
hétérogénéités. A savoir pour des particules ispliedistribution de taille et leur forme sont des
parameétres étroitement liés. Par ailleurs, le ¢talaucontraste nécessite évidemment la connaissance
de la nature chimique. Le probleme peut devenis tremplexe si plusieurs populations d’amas
coexistent ou si la composition chimique évoluecdadaille.

Par conséquent, la DNPA gagne a étre couplée aveenéthode directe d'observation qui permet
d'obtenir des renseignements tres précis sur f'ofijeviduel alors que la DNPA offre une vision glu
statistique de I'ensemble des objets. Cette doapfgoche dans le réseau réel et dans le réseau
réciproque constitue un moyen tres puissant d'aaalgs phénoménes d'évolutions microstructurales.
Dans les travaux présentés dans ce mémoire, leariafions microstructurales indispensables a
'analyse des données de DNPA ont été déterminéess las techniques complémentaires adéquates
comme la microscopie €électronique, la sonde atoigudiffraction, 'EXAFS.
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Il Ma contribution a I'étude du vieillissement de atériaux d’intérét
nucléaire

L’industrie électronucléaire requiert le dévelopeatde matériaux a tres hautes caractéristiques. La
qualité des matériaux utilisés dans la constituties réacteurs est un élément de fiabilité es$elatse
centrales nucléaires. Tous les principaux éléménts réacteur, le gainage, la cuve, les interrees, |
générateur de vapeur, les tuyauteries ont nécdasitése au point de matériaux métalliques capables
de supporter les conditions de service des réactaimsi que des conditions accidentelles. Par
exemple, rappelons que dans les Réacteurs a Easi Boession (REP) actuellement en
fonctionnement, les structures internes sont sasni des sollicitations mécaniques importantes
(pression de 150 bars), thermiques (325°C), dliatawh neutronique et enfin chimiques (milieux
corrosifs). La durée de vie des réacteurs dépenid denue des matériaux en service. Il est donc
impératif de comprendre pour anticiper le vieikisent des matériaux.

[1.1 Vue d’ensemble des études

Par "vieillissement" d'un matériau, on entend toutaification de structure a long terme (formation
de précipités, de ségrégations, d'amas de défarnstyels, mise en ordre a longue distance,
amorphisation, apparition de contraintes interngsusceptible de dégrader ses propriétés meamiqu
ou physiques, ou ses caractéristigues dimensi@melbans le cas des réacteurs nucléaires, le
vieillissement des matériaux de structure, sout@s irradiation, souléve des problemes de sireté
(intégrité de la cuve et du circuit primaire) olécbnomie de la filiere (corrosion de la gaine du
combustible), auxquels la diffusion de neutrong p@porter une expertise clé.

Les principales études menées au CEA dans lesgieliee suis impliquée, concernent :

- 'étude des matériaux des Réacteurs a Eau s@ssiBn actuels et futyrpour lesquels les modéles
d’extrapolation du comportement a long terme (dane optique de prolongation de la durée de
vie) nécessitent une compréhension des cinétiqadeuwt évolution microstructurale. Par exemple,
lors de mes travaux de thése (Mathon, 1995) puis tiacadre d’'une collaboration avec A. Ulbricht
(Dresden), nous avons largement contribué, gréadesaexpériences de DNPA, a l'identification des
précipités d’éléments résiduels (Cu, Ni, Mn) etdééauts ponctuels responsables de la fragilisation
sous irradiation des aciers faiblement alliés (adaie cuve REP et VVER russes) (Ulbriehtl, 2002

et 2007).

Dans ce cadre, je me suis également intéresséealiages base zirconium utilisés pour les
assemblages et les gaines de combustible. Cesianatéle structure hexagonale compacte subissent
des évolutions structurales sous irradiation osi & transitoires en température. La formation d&am
de défauts ponctuels ainsi que la précipitationsdes nouveaux alliages (dont le déploiement
industriel s'effectue progressivement), d'une phadgge en niobium (BNb) sont en cours d'étude
(Doriot et al, 2005). De plus, I'évolution des textures cristgthphiques lors de transformation de
phasea - 3 et des traitements thermomécaniques de mise emefainsi que la distribution des
déformations résiduelles lors d’'une déformatiorsiidme, ont fait I'objet d’analyses par diffraction
des neutrons (Letouz# al, 2002). Cette thématique ne sera pas abordéecdananuscrit.

- 'étude des matériaux pour les réacteurs du f(aémération IV, spallation, fusionlpans ce cadre,
les travaux ont pour objectif de développer de Baux matériaux plus performants et d’assurer leur
qualification. Par exemple, les aciers martensitiga 7-12% de chrome ont été qualifiés pour les
Réacteurs a Neutrons Rapides et sont maintenaigagéé comme matériaux de structure interne
pour les sources de spallation des réacteurs lggeatdans les futurs réacteurs a fusion ou a haute
températures. Ces aciers évoluent vers des nuancestivation réduite », offrant des avantages au
niveau de la gestion des déchets, dans lesqueiddie®ents d'alliage usuels comme le molybdeéne, le
niobium, le nickel, sont remplacés par le tungsténele tantale. En vue de qualifier I'utilisation
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éventuelle de ces matériaux, il est nécessaireditleurs évolutions structurales en tempéragtire
sous irradiation neutronique. Ce sujet représengpartie importante de mon activité de recherche
depuis une dizaine d’année.

Ce travail est réalisé en collaboration avec Y.G#lan, A. Alamo et J. Henry du Service de
Recherches Métallurgiques Appliquées, C.H. de Noid B) et G. Geoffroy du Laboratoire des
Solides Irradiés.

Dans les cas d'utilisation des aciers martensiicued% Cr, dans les sources de spallation des
réacteurs hybrides et pour les réacteurs de fuslbmportantes quantités de gaz, hydrogéne et
hélium, sont créées par réactions de transmutdtieffet potentiellement fragilisant de I'héliumui
contrairement a I'hydrogene, est retenu intégralgmau sein du matériau, est un sujet de
préoccupation majeur. Les effets de I'hélium elad®rmation de bulles sur les propriétés mécarsque
de ces aciers ont alors été étudiés grace a I'mggian en hélium d’échantillons a I'aide d'un
cyclotron. La microstructure d’implantation a étractérisée par Diffusion de Neutrons aux Petits
angles (DNPA). La densité, la distribution de &ailles bulles ainsi que la pression d’hélium dass le
bulles ont été évaluées pour différentes conditibimaplantation. Ce travail mené en collaboration
avec J. Henry du SRMA, sera également présenté ici.

[I.2 Présentation des aciers martensitiques étudiés

Les aciers martensitiques conventionnels (Fe 7-12%8&-1%Mo) ou a activation réduite (Fe 7-
12%Cr 0.5-3%W, Ta) font I'objet de nombreuses &uda vue de diverses applications dans le
domaine nucléaire. lls présentent des propriétésanmgues satisfaisantes jusqu’a des températures
élevées (~ 600°C) ainsi qu’'une bonne stabilité dsmnnelle sous irradiation neutronique que leur
confére la structure cristallographique cubiqueréen

Ces aciers présentent, aprés un traitement d'atisédion suivi d’'un revenu, des propriétés
mécaniques et de mise en forme similaires dépempaantles substitutions chimiques.

En revanche, aprés un vieillissement, les proiété&caniques varient tres fortement avec la
composition de l'alliage et avec sa microstruct(kéamo et al, 1990). Il est alors nécessaire de
comprendre les évolutions microstructurales quaggipsent durant des vieillissements thermiques de
longues durées ou des irradiations neutroniques. &@ériences de DNPA, couplées avec des
observations en Microscopie Electronique en Trassiom, ont été mises en ceuvre pour déceler et
caractériser toutes les évolutions microstructsraiervenant sous vieillissement et de les carréle
avec I'évolution des propriétés mécaniques.

Les différentes applications nucléaires envisagépesentent une gamme de température de service
étendue entre 250 et 550°C, éventuellement coupldéee exposition a une irradiation neutronique.
Selon la température et I'alliage, différentes @tiohs microstructurales sont possibles comme par
exemple, la précipitation de nouvelles phasesstejie :

- lesphases de Laves BE&Vo,W) lors de longs vieillissements thermiques autous@@*C,
- la formation dgphasea’ riche en chrome par démixtion de la phase feudtm Ce
phénoméne a lieu a plus basse température (aweldaiC),

- la formation damas de défautsnduits par I'irradiation neutronique.

Remarque : Le dommage primaire induit par I'irradiation saduit principalement par la formation
de défauts ponctuels (paires lacunes-interstitiel®s neutrons d’énergie supérieure a 1MeV
engendrent des cascades de déplacements atomigossledquelles la répartition des paires de
Frenkel n'est pas homogéne. Le dommage créé peaadiation est caractérisé par le nombre de
déplacements par atome (dpa) induits aprés une alosme fluence donnée. Les défauts ponctuels
libres vont, soit s'agglomérer pour former des wmiavités ou des boucles de dislocations, soit migre
en favorisant le transport atomique des élémernisighes constitutifs du matériau irradié. Ainsisde
phénomenes de précipitation, de ségrégation ouiskes en ordre peuvent se produire. Les amas de
défauts ponctuels ainsi que les précipités sontotssacles au mouvement des dislocations avec
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comme conséquence un durcissement du matérialeffees issus du dommage primaire constituent
le dommage secondaire.

Dans le cadre de mes travaux, j'ai été amenéediaties évolutions microstructurales d'aciers dans
différents états métallurgiques, apres vieillissetmthermique et apres irradiation neutronique.
Depuis une dizaine d'années, la diversité deagd sélectionnés a permis de préciser le réle des
principaux éléments chimiques dans le vieillissemBour plus de clarté, les matériaux et les
traitements de vieillissements étudiés sont présem¢ maniere synthétique. Les principaux résultats
seront ensuite présenteés.

I1.2.1 Description des alliages choisis pour cetétide

Les aciers sélectionnés dans cette étude sontpéssitans le Tableau 1. lls se répartissent selox d
catégories :

- les alliages _conventionnelsindustriels (EM10 fabriqué par Aubert & Duval, HTf8oduit par
Sandvik, MANET Il, T91) et « modeles » (TO prodpidtr Imphy),

- les aciers martensitiquesagtivation réduite (alliages RA) « modeéles » (série LA produits par
AEA-Culham, RU) et industriels (JLF-1 et F82H diine japonaise produit par JAERI).

Alliage Cr w Mo | Ni Mn|{Ta |V [Si|C N Nb
Aciers RA

LA4Ta (CW) |11.0§0.72 0.740.07 [ 0.290.03[0.142[0.041
LA12LC (CW) [8.92] 0.73 1.10.01 | 0.3d 0.03[0.089]0.035
LA12TaLC CW)[8.80 | 0.73 1.180.10 | 0.3d0.03[0.090]0.019
LA12Ta (CW) [9.86] 0.84 0.89.10 | 0.240.03[0.155[0.043
LA13Ta (CW) [8.39] 2.79 0.79.09 | 0.240.04]0.179[0.048

F82H 7.47 1.96 0.02 0.20.023[0.15/0.10[0.087]0.006

JLF-1 8.70 | 1.96 0.52.08 | 0.140.05[0.106[0.028

Aciers conventionnels

TO 8.6 1 [ 0.08 0.5 0.35[0.1 [0.069

HT9 11.8 | 0.51 | 0.990.48 | 0.5 0.29/0.37[0.21 [ NA [<0.02
MANET II 10.37]- 0.58[0.65 | 0.76 0.21/0.18{0.10 | 0.032| 0.16
T91 (CW) 8.5 0.970.13 | 0.37 0.20[0.13[0.105[0.051 | 0.075
EM10 (N&T)* [8.76 | <0.00%1.05(/0.18|0.48 0.03[0.37/0.11 | 0.024| <0.00b
EM10 (CW)  [8.39 | <0.0050.99/0.54|0.52 0.02]0.33[0.107|0.0175| <0.005

Tableau 1 : Analyses chimiques des différents acker(% poids, la balance représente la teneur en rfa
3% pres) (a Non Analysé ; b les matériaux EM10 (N&T et EM10 (CW) sont issus de coulées différentes et
présentent une variation importante de la teneur e nickel).

Ces alliages ont tous subi un traitement d’homoigétién d’environ 40 minutes entre 980 et 1040°C
suivi d'un refroidissement a l'air puis un reverithdvers 750°C-800°C. Suite a ce traitement noté
N&T (Normalised and Tempered), certains alliagessubi un laminage a froid de 10% (CW, Cold
Working) en fin de traitement.

A l'état N&T, les observations en MET ainsi que laesalyses chimiques des précipités par
microanalyses X par dispersion d'énergie, réalisaeges répliques extractives au SRMA, ont montré
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la présence de carbures riches en CzWM(M=60%Cr-35%Fe-5%W-Mo) localisés principalement
aux anciens joints de grains d'austénite et le loeg lattes de ferrite. Ces carbures varient pen d’
alliage a un autre.

1200
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1 ! ! 1
0 20 40 60 80 100
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Figure 3 : Diagramme de phase binaire Fe-Cr calculavec le logiciel MTDATA a partir de données
thermodynamiques disponibles a hautes températures

Cette sélection d’'aciers représente une gammeebdante de teneurs en chrome et en éléments
d’alliages (Tableau 1). En effet, la teneur en oieovarie de 7.5% (F82H) a 12% (HT9), ce qui
correspond a des concentrations proches de laelidatsolubilité du Cr dans le Ferévaluée, aux
températures étudiées, par des calculs thermodguasi(voir Figure 3). D’autre part, les effets ae |
teneur en tungsténe, de I'ajout de tantale ainsicguix d’un écrouissage pourront étre analyseés.

11.2.2 Vieillissements et irradiations neutroniguse

Généralement les aciers martensitiques sont wiis€état normalisé et revenu N&T. Néanmoins,
pour certaines applications comme le soudage, desstructures brutes de trempe peuvent étre
considérées. Nous avons par conséquent été ameéndgier différentes configurations. Trois grands
exemples d'études seront présentés :

1) Les recuits isothermes vers 450°C et 500°C dewttures brutes de trempe.Dans ce cas, des
phénoménes de durcissements secondaires sont fr&scon

2) Les vieillissements thermiques des aciers N&T
lls ont été réalisés sous vide a des températamaprises entre 250°C et 550°C pendant différentes
durées allant jusqu'a 22000 heures (voir Tableau 2)

3) Les irradiations neutroniques

Tous les alliages excepté le LA12TaLC ont été iémdans le réacteur OSIRIS du CEA Saclay a une
température de 325°C et a des doses moyennes,d 8.8 et 5.5 dpa (déplacements par atome). Ces
irradiations ont été réalisées dans le cadre dgraname Alexandre (Brachet al, 2001).

Les alliages LA12TaLC et LA12LC ont été irradiénslde réacteur HFR a Petten a des températures
de 250°C et 400°C et jusqu'a une dose de 2.4 dpa

Le Tableau 2 donnent une description des traitesriaittaux et de vieillissement de chacun des
échantillons étudiés.

Les comportements observés seront présentés de dggthétique en abordant séparément et dans un

premier temps, le phénoméne de durcissement sdoendRuis dans un deuxieme temps, le
vieillissement thermique et induit par l'irradiatieera détaillé.

16



Acier Austénitisation Revenu EcrouissageVieillissement thermique Irradiation
neutronique

F82H 40 min. - 1040°C 1 h-750°C - 2000 h -13500h 0.7, 3.4 et 5.5lpa 32
250 - 350 - 400 - 550°C

F82H 40 min. - 1040°C - - 1h, 5h, 24h, 100h et 5008.7 et 3.4 dpa 325°C
a 500°C

JLF-1 1 h-1050°C 1h-780°C - 2000 h -13500h -
250 - 350 - 400 - 550°C

LA12TaLC 40 min.-1030°C 1 h-750°C 10% 5000 h 2.4dpa a 250°C
250 - 400 - 450 - 550°C 2.4dpa a 400°C

LA12LC 40 min. - 1030°C 1 h-740°C 10% 5000 h 0.7 et 5.5 dpa 825°(
250 - 400 - 450 - 550°C 2.4dpa a 250°C

2.4dpa a 400°C

LA12Ta 40 min. - 1030°C 1 h-770°C 10% 2000 h -10000 h -
250 - 350 - 400 - 550°C

LA13Ta 40 min. - 1030°C 1 h-800°C 10% 2000 h -10000 h 0.7 dpa a 325°C
250 - 350 - 400 - 550°C

LA4Ta 40 min. - 1030°C 1 h-770°C 10% 2000 h -10000 h 0.7,29et5.5dpa:
250 - 350 - 400 - 550°C

EM10 30 min. - 980°C 0.5h-760°C - 15000 h 0.7 et 3.4 dpa a 32¢
400-450-500°C

EM10 30 min. - 980°C 0.5h-760°C 10% - 0.7 dpa a g825°

HT9 30 min. - 1050°C 2.5h-780°C - 22000 h 0.7 dpa a 325°C
400-450-500°C

MANET Il 30 min. - 1075°C  2h- 700°C - - 0.7 dpa a 325°C

T91 60 min. - 1050°C  1h- 760°C 10% - 0.7 dpa a 325°C

Tableau 2 : Description des traitements thermiqueitiaux et des vieillissements thermiques ou
irradiations neutroniques réalisés sur les acierstédiés.

[1.3 Durcissement secondaire

Dans des matériaux bruts de trempe, et soumis eedeis a des températures comprises entre 450°C
et 550°C, traitement simulant par exemple ce querrpit subir un matériau dans une zone
thermiquement affectée aux abords d'une soudure,aumgmentation non négligeable de la dureté
(voir Figure 4) a été observée dés les premiedestdu recuit (Brachet al, 1991). Ce phénoméne
appelé « durcissement secondaire », résulte dineepfécipitation intragranulaire, dans les latles
martensite, de carbures ou carbonitrures du typé (M=Fe, Cr, Mo, X=C ou N.). Du fait de leur
faible taille, ces précipités n’ont pu étre obserga Microscopie Electronique en Transmission (MET)
gu’a partir de durées de vieillissement importaiftdd0h & T=500°C) lorsque la taille moyenne des
particules avoisine 10 a 20 nm. Par ailleurs, lagnmaux dopés en azote présentant une augmentation
de dureté plus importante, la formation de nitr@edors été envisagée.

Quatre matériaux ont été analysés : un acier caiovael TO (_Fe8.6Cr 1Mo) et trois aciers a
activation réduite F82H (F&5Cr 2W), LA12Ta (F®.8Cr 0.8W) et LA13Ta (F8.0Cr 3W), apres un
traitement d'homogénéisation de 1h a 1000°C puigcuit a 500°C d'une durée comprise entre 1h et
1000h. Les mesures de DNPA, un exemple est préfegiée 5, ont montré clairement I'apparition
aux grands anglésle diffusion, d’'une contribution engendrée par fine précipitation dés 1h de
recuit. Par ailleurs, le signal de DNPA est semsibla présence des gros carburg€ kiches en fer

! Dans la configuration de mesure adoptée ici et ftype de systémes étudiés, une augmentatiotensité

diffusée aux grands angles traduit généralemertllifon de phases dont la taille est de I'ordrendoometre,

alors qu'aux petits angles, elle est due a de giosses particules. Si la taille de ces derniéstsle quelques
dizaines de nanometres, I'évolution du signaluitadlors une variation de la surface totale desrfaces

particules/matrice.

17



présents aprés la trempe. Leur évolution chimicgsd@ée a un enrichissement en chrome, vers la
stoechiométrie MiCs atteinte apres 24h de recuit, engendre égalenmentvariation du signal diffusé
aux tres petits angles.
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Figure 4 : Evolution de la dureté (Dureté Vickers sus 5kg HV5) dans l'alliage TO (Brachet, 1991) dal
martensite a I'état trempé en fonction de la duréele revenu a 500°C.
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Figure 5: Intensités diffusées parallélement au clmap magnétique mesurées sur l'alliage F82H aprés un
traitement thermique a 500°C d’'une durée compriserdre 0 et 500h.

Concernant les petites particules de typXMes principaux résultats obtenus sont les sué/an

Pour l'alliage TO, le diametre moyen et le nombeepdirticules de BK déduits des intensités de
DNPA sont présentés sur la Figure 6. A temps cqudb), les tailles sont faibles (1 & 2 nm) et le
nombre N augmente, en accord avec la phase de germinatens. 5h de recuit, Net la dureté
atteignent des valeurs maximales, ce qui montrd’gnerage des dislocations par les petits préspit
est alors optimal. A plus long temps de recuj,ella dureté diminuent fortement alors que ldetail
moyenne augmente d’'un ordre de grandeur, conforméavec le stade de coalescence.

Le facteur de forme déduit des ajustements dedesute DNPA montre clairement que les particules
sont sphériques dans les premiers temps de lappedicin (t<100 h) puis deviennent ellipsoidales
avec un rapport 3 entre les axes court et longr Resu précipités caractérisés aprés 1000 h, les
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résultats de DNPA (taille et forme des particukes)t en trés bon accord avec les observations en
MET.

O W

M = 60% Fe, 40% Cr M =91% Cr, 9% Mo
20 N 10"
L e * ]

= . e --#-- 1p 500°C

= ' ’ Z
= I . <
RNt st 2
‘;i r ] '..\ {}_," 4 1018 FLD
7 HV max. o : o
5 - =
E 10 _.-’ I'-‘l*:
-.5.' I N H_L;
o N J107 &
= rr— I-' B ] P
= 5 L | ® DNPA =
£ G MET ¢ =
= R >

0 I BT N B 1) L
1 10 100 1000 10*
Temps ()

Figure 6 : Evolution de la taille moyenne présentéen diametre équivalent d’'une sphére (soit égal a

Ya’c dans le cas d’une ellipse de révolution de petixa a et grand axe ¢ au dela de 24h de recuit) et du

nombre de précipités MC déterminés par MET et DNPA dans l'alliage TO. Ldigne verticale représente

la frontiére au dela de laquelle, la forme des carres évolue vers une ellipse et la composition chigue
est dominée par la teneur en Cr.

A grands angles, le rapport des intensités diffaiggrpendiculairement et parallelement au champ
magnétique A(qg) décroit fortement avec le tempsididissement (de 6.6 a 2.4 environ). Ce résultat
s’explique par un enrichissement progressif ené3rmtécipités en assumant que I'élément inteistitie
est essentiellement du carbone et non de I'azofertAemps de recuit, la faible valeur du rapport
est compatible avec la présence de 9% de Mo mesorBHT.

Pour les alliages a plus faible teneur en Cr, eXeme I'acier industriel F82H, la fraction volumigu
précipitée maximale est deux fois plus faible qaasdl’alliage TO (0.7% au lieu de 1.5%), en accord
avec un durcissement moindre. Dans le F82H, lesragies de DNPA sont compatibles avec une
composition chimique du type 80%Cr-20%V (at. %)ggdrant que le tungsténe, contrairement au
molybdéne, ne rentre pas dans la composition desures MC. Par ailleurs, la cinétique de
précipitation, varie avec les alliages; plus rapides I'alliage LA12Ta que dans l'alliage LA13Ta,
elle dépend apparemment de la teneur en W.

L'alliage F82H a été irradié a 325°C a I'état trémpis caractérisé aprés 0.8 et 3 dpa. L'évoluen

la composition chimique des gros carbures est ggaleobservée aprés 0.8 dpa et apres 3 dpa, les
contrastes de DNPA correspondent & une stoechiemg@ioche de GgCe. L'irradiation engendre
également la précipitation des,Klavec les mémes caractéristiques que sous traitetimermique a
500°C : enrichissement en Cr et changement de fdererécipités entre 0.8 et 3 dpa.
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1.4 Vieillissement des aciers martensitiques Fe-I2Cr

Les effets de vieillissement concernent les maigrsabilisés (N&T). Dans un premier temps, nous
nous sommes intéressés aux effets induits par i@Bisgements thermiques a des températures
comprises entre 250 et 550°C. Les premieres étpdesDNPA ont été réalisées sur les aciers
conventionnels EM10 et HT9 utilisés ou envisagas pes Tubes Hexagonaux (TH) des Réacteurs a
Neutrons Rapides vieillis a des températures téaligour cette application, soit entre 400 et 550°C
Ces matériaux avaient été caractérisés par MET ldacedre de la these de J.C. Brachet (1991). Ces
investigations ont été ensuite étendues aux aatness conventionnels et de nouvelles générations
avec d'autres gammes de température de vieilligggrhes faibles (jusqu'a 250°C).

Les évolutions microstructurales attendues en desde 600°C responsables du durcissement de la
matrice sont de deux types :

- la formation de nouvelles phases telles queliesgs de Laves,

- la démixtiona/a’.

La décomposition de la solution solide FeCr decstine cubique centrée, en 2 phases isomorphes une
riche en fer @) et l'autre riche en Cno() apparait a I'échelle nanométrique par la préatipn de fines
particules de phasg' ou sous forme d'un enchevétrement de deux pltasgmues (microstructure
issue de la décomposition spinodale) pour de foetesurs en chrome (Cr>20%).

Dans le type dalliages étudiés, la formation dpHasea' n'a été observée par MET, que pour des
teneurs en Cr élevées de I'ordre de 13% (Dubuisisahn1993 et de Gellest al. 1984)) ainsi que dans
l'alliage MANET (11% Cir) irradié a trés haute d@@éanderkaet al. 1996). Ces observations en MET
sont trés difficiles du fait du faible contrastererle Fer et le Cr et les expériences de DNPAose s
révélées plus appropriées pour étudier ce phénofBdeny 1992, Jacquet 2000).

11.4.1 Vieillissements thermiques

Dans les aciers conventionnels, les mesures de DdRAonfirmé la stabilité des carbures:G}
présents initialement durant le traitement de gsitment.

Dans l'acier EM10 (Fe-9Cr-1Mo), apres traitemeetitique a 500°C, le signal diffusé correspond a
la présence de phase de Laves (le comportemenpsstjgue de Porod (I A/q®) est caractéristique
des grandes tailles) avec un rapport A égal apetible avec la composition Mo déterminée par
MET. En revanche, a 400°C et 450°C, les intensitifissées correspondent a des fines particules de 3
nm de rayon. D'aprés le rapport A de 3.5, des casbde composition BC (M(% at.)= 83Cr, 12Fe,
5Mo) ou VC peuvent étre considérés.

L'acier HT9 plus riche en Cr présente un comportegrdéférent. La phase de Laves est visible aprés
des vieillissements a 450 et 500°C (Figure 7). i@sye rapport A (3.5), elle est enrichie en tuegst
Fe(Mo,W). A basse température, le signal est clairgnieduit par des fines particules de 1 nm
environ associées a un rapport A de @.4, valeur attendue pour la phaseonstituée de 95% Cr et
5% Fe. Ce résultat est important puisque aucun&etleuphase n'avait été observée par MET a
400°C.

Dans les matériaux a activation réduite, I'enserdbiemesures (voir Tableau 2) permet de déduire les
conclusions suivantes :

> La microstructure développée aprés revenu (encpéidr les carbures pCe) est stable sous
traitement thermique jusqu'a 13500h de recuit e2fifeet 550°C.

> Les alliages ayant une teneur en Cr inférieure58Me présentent pas d'évolution de la
précipitation sous traitement quelle que soit lmpgérature (excepté le LA13Ta riche en W). Une
illustration est donnée Figure 8, ou les intensitésurées sur l'alliage F82H sont identiques pows t
les vieillissements.
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Figure 7 : Intensités diffusées perpendiculairemendau champ magnétique aprés soustraction de l'inteiié
diffusée par le matériau non vieilli sur le matérias HT9 vieilli 22000h a différentes températures
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Figure 8 : Intensités diffusées, sans champ magngtie, mesurées sur des échantillons de F82H avant et
aprés un vieillissement thermique de 13400h a difentes températures.

> A haute température (550°C), uniqguement dans ténmaa LA13Ta, ayant une teneur proche
de 0,8% at. en tungsténe, la formation de la ptladeaves est détectée des 2000h. La composition de
cette phase observée en MET apres 10000h a 558%Hgl 25%Cr 2%V 25%W %at.) est compatible
avec le rapport A obtenu en DNPA (égal a 5). Congne de la faible solubilité du W et du Mo dans

le fer, la formation de phase de Laves(M®,W) était attendue dans tous ces alliages. Gelted
montre que la cinétique de précipitation de celtesp dépend de la nature de I'élément d'alliaga. Ce
confirme les résultats de Tamugtal. (1988) montrant que la présence de tungstenetjrihuis le
diagramme TTT, un décalage de la précipitatioradghlase de Laves vers les hautes températures par
comparaison avec les aciers contenant du molybdéne.

> Enfin, la phase' a été détectée et caractérisée aprés un traitehemique a 400°C dans les
alliages présentant une teneur initiale en chrommains de 9.5 % at. (LA12LC et LA4Ta présenté
Figure 9). Apreés 10000h a 400°C, dans le LA4Taplégipités sont sphériques de rayon égal a 1.5
nm avec une fraction volumique de 0.1 a 0.2%.
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Figure 9 : Intensités diffusées perpendiculairemendau champ magnétique mesurées sur des échantillons
de LA4Ta vieillis 0, 2000 et 10 000 h a 400°C.

Pour interpréter ces résultats et affiner la cotraéion d'équilibre en Cr dans le fer, nous avasisre

la teneur en Cr restant en solution solide avagilligsement. Elle est différente de la teneur nai@
puisque le chrome est en partie précipité dansddsures MsCs. Deux méthodes ont été utilisées :

- une estimation a été obtenue avec le logiciecERMIOCALC utilisant la base de données
thermodynamiques SGTE (Sundman, 1985) qui permegbtbeler le diagramme de phase ainsi que
les compositions chimiques de chaque phase. Uesirgaobtenues sont données dans le Tableau 3.
La concentration de carbone restant en solutiddesapreés le traitement de revenu est de l'ordfs0de

a 130 ppm at.

- la deuxieme estimation repose sur le calcul dealetion de Cr précipitée lors du revenu dans les
carbures. Nous avons considéré d'une part quéetocarbone précipité est sous forme dg@det que
seulement 100 ppm restent en solution solide. gdrt, la composition chimique des carbures est
supposée étre GM'sCs avec M' = Fe, V, W ou Mo. La teneur de Cr non ipié&e apres le traitement
de revenu estimée par ce calcul est trés prockellteobtenue avec THERMOCALC.

La confrontation des résultats de DNPA avec cesmatbns montre que& 400°C la teneur minimale
en Cr pour observéa formation de la phasea’ est de I'ordre de 8.8 % at

11.4.2 Irradiations neutroniques

Les expériences de DNPA montrent clairement queidribution des carbures §Cs n'évolue pas
sous irradiation. En revanche, a grands angleplulgart des échantillons, a I'exception des aciers
F82H et LA13Ta ne contenant pas plus de 7% de Gokition solide, présentent une augmentation
de l'intensité diffusée signe de la formation déggts de taille nanométrique. La Figure 10 montre u
exemple d'intensités diffusées mesurées sur lerimaté AdTa riche en Cr. Le signal diffusé
augmente nettement avec la dose d'irradiation étepte un renforcement typique des corrélations
spatiales entre précipités. Ce renforcement se siws g= 1.1 nrh pour 0.7 dpa (ce qui peut se
traduire par une distance inter particule d'envii2mq ~ 5-6 nm) et se déplace vers les petits angles
pour les doses d'irradiation plus élevées. Dansase les intensités mesurées ont été ajustées en
supposant une distribution de taille de partic@pkériques et une interférence entre les centres de
masses des particules décrites par le modéle dgesptures avec un rayon de sphere dure compris
entre le rayon moyen des précipitég & 2R, qui peut étre interprété par l'existence d'uneezon
appauvrie en Cr autour des précipités. Un exenipgjesiement est donné Figure 11.
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Figure 10: Intensités diffusées perpendiculairemerdu champ magnétique, mesurées sur I'acier LA4Ta
irradiés 0, 0.7, 2.9 et 5.5 dpa a 325°C.
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Figure 11 : Exemple de traitement des données etajluistement réalisé sur le signal diffusé apres 2dpa et
apres soustraction de l'intensité diffusée par I'égantillon non irradié. L'ajustement a été réalisé a

prenant en compte d'une distribution gaussienne drille de précipités sphériques dans un modele de
spheres dures de rayon égal au rayon moyen des pigites.

L'ensemble des observations a permis de précisemkcanismes de formation de la phase
d'explorer les effets des éléments d'addition ajus de mettre en évidence la formations sous
irradiation des amas de défauts ponctuels. Celtatsssont détaillés ci-dessous:

1/ Effet de la teneur en Cr sur la séparation desgi-a'.

Pour l'acier LA4Ta, le rapport A ne laisse aucundiguité, il est parfaitement compatible avec la
phasea'. Des études antérieures sur des systéemes bif@r€s ont montré qu'en dessous de 20% de
Cr, le systéme démixé pouvait étre modélisé pampdeticules indépendanteBI¢y et al, 1992). Au
deld, les phases percolent et la description deyiers difficile proche de celle de la décompositio
spinodale.

Les ajustements ont montré qu'entre 0.7 et 5.5 Tlaleau 3), le rayon n‘augmente que faiblement de
1 a 1.5 nm mais la fraction volumique précipitéeitcfortement de 0.8% a 3.4%. Aprés 5.5 dpa, le
régime de coalescence est atteint, le nombre dés diminue.

Dans les autres alliages de teneur en Cr plusefailalis supérieure a 7%, la formation de plasst
détectée. Dans le cas du LA12LC (teneur initial®%Cr), la fraction de phase est trés faible (0.05%
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apres 0.7 dpa puis augmente d'un facteur 10 agsédpa. Dans tous les alliages, le rayon moyen des
particules est de l'ordre de 1.5 nm méme aprésites doses d'irradiation.
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Figure 12 : Fraction volumique de phaser’ déduite des données de SANS apres irradiation ngonique
de 0.7 dpa a 325°C en fonction de la teneur en Cn solution solide dans la ferrite.

La Figure 12 présente, pour chaque acier irradiépa a 325°C, la fraction de phasesn fonction

de la teneur en Cr restant dans la matrice aviamaidiation (déduite de THERMOCALC). Excepté
pour l'acier EM10, cette fraction croit avec laei@nen Cr. En supposant que la fraction volumique
précipitée ait atteint sa valeur d'équilibre dan&A4Ta aprés 5.5 dpéa limite de solubilité du Cr
dans le fer a 325°C est estimée a environ 7.2% dEette valeur ainsi que celle déduite des
vieillissements thermiques & 400°C sont en tresdmmord avec les prévisions de THERMOCALC
pour le systéme Fe-Cr (Voir Figure 13). Les fratsiovolumiques obtenues apres les irradiations a
400°C dans les alliages LA12TaLC et LA12LC sontiégent concordantes avec une teneur seuil de
8.3 % at. a 400°C.
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Figure 13: Diagramme de phase binaire Fe-Cr calculé partir de données thermodynamiques par
THERMOCALC. Comparaison avec les valeurs « seuil ge teneur en Cr pour la formation de la phase
o', déduites d’expériences de DNPA dans des aciersadiés & 325°C ou vieillis thermiquement & 400°C.

Les résultats ci-dessus mettent clairement en Be&que la cinétique de précipitation est plusdepi
sous irradiation que sous vieillissement thermiddens le cas de ces matériaux €C20 % pds), la
phasea' se forme par germination croissance. Deux meég@sspeuvent étre avancés : (i) un
phénomeéne d'accélération de la précipitation dii@aursaturation de défauts ponctuels qui permet
d'atteindre I'état d'équilibre plus rapidement dpoes irradiation a une méme température; (i) un
mécanisme de précipitation induite par lirradiatguand les couplages entre les défauts ponctuels

24



mobiles et les atomes de soluté peuvent donnerlien état hors équilibre. Bien que I'existence de
faibles interactions lacunes — atomes de Cr &@gnimises en évidence dans des solutions solides Fe
Cr, nos observations montrant que la limite delstité du Cr dans la ferrite sous irradiation njeas
significativement différente de la valeur prévueshradiation par les modélisations du diagramme
de phase Fe-Cr, suggéerent que la décompositiogsiérse est dominée par un simple mécanisme de
précipitation accélérée sous irradiation.

2/ Effet des autres éléments d'addition

Dans les alliages a activation réduite (série Ls®)lle la précipitation de la phasea été observée.
Aucun effet du tantale n'a été observé avec ceditomms d'irradiation. Par contre les matériaux
conventionnels riches en Mo et Ni présentent despootements un peu différents. Pour les aciers
HT9 et MANET II, le rapport A mesuré est en faipéueur a la valeur attendue pour la phase
dans le cas de T91 et EM10, la fraction volumigiéeipitée est supérieure a ce que I'on peut agendr
d'apres la Figure 12. Ces variations peuvent étes doit a la précipitation d'une deuxiéme phase no
identifiée, soit a un effet du Mo sur la limite si@ubilité du Cr.

3/ Formation des amas de défauts

L'acier F82H ne contenant que 7.5% nominal de Césgnte une évolution microstructurale
observable en DNPA a partir de 3.4 dpa qui s'aceeaprées 5.5 dpa. L'augmentation de lintensité
diffusée traduit la formation d'amas de 1.1 nmaj®n. Le rapport A associé est égal a 1.2, valeur n
pouvant pas étre attribuée priori qu'a des amas lacunaires. Avec cette hypothestadéon
volumique est de 0.1 et 0.25% respectivement apri@set 5.5 dpa. Le nombre d'amas est alors
respectivement de 2 ¥om?® et 4.5 16° m*. L'absence de phase est en accord avec les travaux de
Kohno et al(1992) et de Schaubliaet al(2000). Concernant la formation de défauts lacesailes
informations obtenues par MET contenues dans liobilaphie sont contradictoires. Kohebal. ont
également observé des cavités et des bulles dfhélwes des irradiations a hautes températures (365
et 405°C).

~ Boucles de
~ dislocations

Figure 14 : Black dots et boucles de dislocationdservés en MET dans l'alliage LA12LC
irradié 0.9 dpa & 325°C
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Maternaet al. (2000) ont observé des cavités et des bouclesstications apres des irradiations a
450°C mais pas a 250°C. Schalldiral. n‘ont pas observé de cavités a 250°C et 310°Cs Das cas

tres favorables, ils ont vu des "black dots". Paneple, dans le F82H aprés une irradiation de geb d

a 250°C, la taille moyenne est de 4.4 nm et laitede 7 16 m3, ce qui est du méme ordre de
grandeur que nos résultats obtenus sur cet acaatiér2.9 dpa a 325°C. Lors du traitement des
données, si les objets sont supposés étre desebaleldislocations (facteur de forme différent)r le
nombre est alors de 2.2%0n° ce qui est trés supérieur aux observations. Dédps2modélisations

de S. Dudarev (Communication personnebepyriori, en dessous de 1 a 2 nm, seules les cavités sont
stables.

Remarque : Cette contribution induite par l'irradiation exigirobablement dans tous les autres aciers.
En effet, nous avons observé en MET dans le LA1P&xistence de black dots et de boucles aprés
0.7 dpa a 325°C (Figure 14). Dans le cas du LA4bas avons supposé que la contribution due aux
black dots était la méme que dans le F82H et raléala fraction de phase' apres correction du
signal de DNPA. La fraction est alors de 3.2% au lle 3.4% aprés 2.9 dpa. Cette correction montre
que la contribution des amas de défauts dansnhealsig DNPA, est tres faible devant celle de laspha

a.

. Cr Cr Irradiation ou )

Alliage O[A) agt. &) a]t. conditions de A R (nm) b N (m 3) bo (MP,a?
apres vieillissement M3e255uorce: a
revenu

Aciers AR
10 000 h - 400°C| 2.0+0.2 1.5 | 0.0015| 1.1x10¢?
LA4Ta 11.8 10.2 0.7dpa-325°C | 1.9+0.2 | 1.15 | 0.008 | 1.3x10* 100
2.9dpa-325°C | 2.0+0.1 | 1.20 | 0.034| 3.4x10* 160
5.5 dpa - 325°C 1.5 0.03 260
8.5 0.7 dpa-325°C | 1.6+0.3 1.4 | 0.0005| 5.0x 107 100
LA12LC 9.5 2.4dpa-250°C | 1.9+03 | 1.2 0.006 | 6.6x 107 210
2.4dpa-400°C | 1.9+03 | 0.9 0.001 | 3.6x 10
2.9 dpa - 325°C 1.4 0.005
5.5 dpa - 325°C 200
10 000h 400°C
LAL2TalC )| 9.4 84 " 24dpa-250°C | 1.8202 | 1.25 | 0.0075| 6.8x 107
2.4 dpa - 400°C N.D. 0.8 0.00051.3x10°
LA13Ta 9.1 7.0 0.7 dpa - 325°C - - 0 0 100
0.7 dpa - 325°C - - 0 0 120
F82H 8.1 71 3.4 dga - 325°C 1.2 (%) 1 0.001 275
5.5 dpa - 325°C 1.2 (%) 1 0.0025 320
Aciers Conventionnels
HT9 12.5 10.2 22 000h 400°C
0.7 dpa - 325°C 3 1.2|=0.008| 1.0x10* 260
MANET Il | 11.15 9.2 0.7dpa-325°C| 2.8+0.3 | 1.2 |=0.003| 3.1x10® 240
To1 9.1 8.0 0.7dpa-325°C| 1.8+0.3 | 1.3 0.001 | 9.0x 10 130
EM10 9.3 8.2 N&ng;gpa - 1.8 1.0 0.003| 6.0x 107 145
0.7 dpa - 325°C N.D. 1.5 0.002 1.4x 103
N&T 3.4 dpa - 1.5 | 0.0045 270
325°C

Tableau 3 : Caractérisation par DNPA de la précipiation de la phasen' excepté pour I'alliage F82H pour
lequel la fraction volumique précipitée a été évalte en supposant des amas lacunaires. Comparaisoreav
'augmentation de la limite élastique.
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[1.4.3 Corrélation avec I'évolution des propriétésécaniques.

Les matériaux a forte teneur en chrome présentanat haisse de ductilité aprés vieillissement
thermique a 400°C. Cette évolution peut étre dir@ent corrélée avec la formation de la plseéen
effet, la décomposition-a’ est connue pour induire un durcissement sigrificke la solution solide
Fe-Cr. Une étude sur des alliages Fe-Cr a monteéleuurcissement induit par un vieillissement
thermique dans une matrice martensitique pouva# éstimé en supposant un mécanisme de
cisaillement des précipités isolés de phaggar les dislocations (Triki 1990).

Pour les alliages a forte teneur en W ou en Mo tagahi des traitements thermiques a plus haute
température (vers 450-550°C), la formation de phi#esd.aves engendre également une perte de
ductilité ainsi qu'une augmentation de la tempéeatie transition ductile-fragile. Pour ces matéjau

la dégradation des propriétés mécaniques est uneutedue a la formation de ces différentes phases.
Concernant les irradiations neutroniques, tous d#ilages présentent, aprés irradiation, une
augmentation trés nette de la limite d'élasticitéree 100 et 300 MPa. Des exemples d'essais de
traction réalisés sur l'acier conventionnel EM10set I'alliage a faible activation LA12LC sont
présentés sur la Figure 15.

1000 1000
9 dpa EM10-T irradiated and tested at 325°C| LA12LC-CW irradiated
5,5 dpa and tested at 325°C

= 800 35d : = 800 +
o o 9 dpa
= = 5.5 dpa
w 2 dpa @ 3.5 dpa
g o0y g 600 L dpa 2 dpa
= //’_\0,8 dpa H
g \ 2
L 400 S 400 -
2 Unirradiated g : .
G = Unirradiated
| =
w200 & 200 4

0 . ‘ ‘ . 0 : :

0% 5% 10% 15% 20% 25% 0% 5% 10% 159,

Engineering strain (%) Engineering strain (%)

Figure 15 : Courbes de tractiona (MPa) - € (%) obtenues a 325°C sur les aciers EM10 et LA12L @prés
différentes irradiations neutroniques comprises ent 0 et 9 dpa.

600 --0--LA12LC-CW
--A--LA4Ta
500 -
~>— LA13Ta
400 ~
~~
© --®--F82H
o
E 300
—><— MANET Il
N—r
o
q 200 —e—T91
100 + —¥—HT9
—4&— EM10
0 | | | |
0 2 4 6 8 10 12

Dose (dpa)

Figure 16 : Evolution de la variation de la limited’élasticité entre I'état initial et I'état irradié en fonction
de la dose d’irradiation neutronique dans les difféents aciers martensitiques.
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Ces mesures montrent que lirradiation neutronigquaduit, dans tous les cas, un durcissement
important qui augmente avec la dose jusqu’'a dessdélevées de 6 a 9 dpa pour lesquelles un effet de
saturation apparait. La diminution du domaine fast est encore plus importante dans le cas de
matériaux écrouis. Considérons le durcissementatation de la limite élastigudo (MPa) entre
I'état non irradié et aprés irradiation, est tras@ela Figure 16 en fonction de la dose et posr le
différents matériaux.

L'augmentation de la limite d'élasticité varie ém@ment entre les différents alliages et aucune
corrélation simple avec la compaosition chimique augc I'évolution microstructurale détectée par
DNPA n’apparait. La teneur en chrome n’est apparentrpas le parameétre le plus pertinent : les
deux aciers HT9 et LA4Ta les plus chargés en Csgmé&nt un durcissement radicalement différent
alors que la teneur en Cr initialement en solut&nl’état de précipitation apres 0.7 dpa sont
identiques.

En considérant, les fractions volumiques et leomaydes précipités déduits des expériences de
DNPA, la contribution de la phase au durcissement sous irradiatidw;, peut étre estimée en
suivant I'approche de Triki entre 10-20 et 100 Meatte valeur est bien inférieure aux variations de
la limite d’élasticité mesurées mais héanmoins pepitésenter pour certains matériaux riches en Cr,
une partie non négligeable. Par exemple, elle gghée a environ 60-65 MPa apres une irradiation
de 0.7 dpa a 325°C pour les aciers HT9 et LA4Ta poe variation totale respectivement de 260 et
100 MPa. Le matériau F82H exempt de précipitatignsubit un durcissement tres important sous
irradiation a 325°C, corrélé avec la formation desas de défauts ponctuels détectés en DNPA. Cette
contribution est clairement prépondérante dans é&camisme de durcissement des aciers sous
irradiations.

I1.4.4 Synthese des résultats

En résumé, I'étude par DNPA que j'ai réalisée'suosémble de ces matériaux a nettement contribué a
déterminer les conditions de formation et les dérigtiques de la phase et a identifier les autres
types de précipitation. Les points forts de cetiel@ sont :

1. La limite de solubilité du chrome dans la fermteau dessus de laquelle il y a formation de la
phase riche en Qr' a été estimée a 7.2 %at. et 8.3 %at. respectivein825°C et a 400°C. Ces
valeurs sont en trés bon accord avec les prévisibteiues avec des calculs thermodynamiques a
partir de données expérimentales a hautes tempgsatu

2. La précipitation de phase a clairement été identifiée aprés irradiation m&nbasse température
(250°C) et sous vieillissement thermique a 400°@sdas matériaux suffisamment riches en Cr.
Les précipités sont dans tous les cas de petitest@ayon de I'ordre de 1.3 nm) mais la fraction
volumique augmente avec la durée de l'irradiation,

3. La cinétigue de précipitation sous irradiation esthérente avec un simple mécanisme
d'accélération par sursaturation de défauts polsctGe point ouvre des perspectives importantes
pour la modélisation de la précipitation sous ilaadn.

4. Dans les alliages a basse teneur en chrome, desdsntefauts induits par l'irradiation ont été mis
en évidence. lls correspondent aux "black dots'entds par MET. L'accord entre les deux
techniques sur la densité de ces objets est ssaisfasi on considere le facteur de forme d'une
cavité lacunaire. Cette contribution doit étre prée dans tous les autres matériaux mais masquée
par le fort signal induit par la précipitation deggea’.

5. Enfin, nous n'avons pas pu établir de corrélationpk entre le durcissement induit par
l'irradiation dans les aciers étudiés, leur contpmsichimique et leur microstructure. Néanmoins,
la précipitation de la phasg' contribue au durcissement mais il semble queolatribution
majoritaire soit due aux amas de défauts ponctuels.

L'effet des éléments d'addition tels que le nickelmolybdéne, le tantale n'a pas été clairement
identifié. D'aprés les résultats obtenus sur léagals EM10, MANET II, la formation d'une autre
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phase peut étre envisagée. Ces matériaux demastteeai priorité a étre observés par microscopie
électronique en transmission. De méme, le rble darouissage en fin de traitement initial nécessite
des études plus approfondies. Ces travaux devtmntémplétés par les analyses en DNPA d'aciers
tres irradiés (10 dpa) indispensables pour dédareinétique de précipitation de la phaseet
I'évolution des amas lacunaires.

[1.5 Etude de la formation de bulles d'hélium dandes aciers conventionnels

Les aciers martensitiques a 9% Cr ont été séles®eomme matériaux de structure candidats pour
les sources de spallation des réacteurs hybridesuetles réacteurs de fusion. Dans les deux ess, |
conditions de fonctionnement seront particulierensiveres puisque, outre 'endommagement par
déplacements atomiques, d'importantes quantitégale hydrogene et hélium, sont créées par
réactions de transmutation. L'effet potentiellemdratgilisant de I'hélium, qui, contrairement a
I’hydrogene, est retenu intégralement au sein diémaal, est un sujet de préoccupation majeur.tC’'es
pourquoi, une étude des effets de I'hélium sumplepriétés mécaniques des aciers martensitiques a
été réalisée grace a I'implantation en hélium dei#prouvettes de traction a I'aide d’un cyclot(én
Junget al. 2003). Des échantillons de EM10 (9Cr-1Mo) et dd T9Cr-1Mo NbV) ont été ainsi
implantés & 250 ou 550°C a une teneur de 5000 ppd*halium. La microstructure d'implantation a
été caractérisée par Diffusion de Neutrons auxtPatigles (DNPA) sous champ magnétique (J.
Henryet al.2003) et par microscopie électronique en transariss

Dans le cas des échantillons implantés a 550°Créleditats obtenus par les deux techniques sont
concordants; ils montrent clairement la présencbulles d'hélium de 2 a 3 nm de rayon. En ce qui
concerne les échantillons implantés a 250°C, lesners par MET indiquent la présence de petits
amas de défauts ponctuels (petites boucles decdigla). Cependant, la population de petites baucle
ne contribue que de facon marginale a l'intensiffuge, qui est principalement due a une forte
densité de bulles d’hélium de 1 nm environ de ray@s distributions de taille de particules obtenue
par DNPA ainsi que les caractérisations par MET poésentées sur la Figure 17.

L'analyse des contrastes dans les intensités édfugn DNPA, a travers le rapport A, a permis,
connaissant déja la nature chimique des objetaddiffts, de déterminer le volume atomique dans les
bulles. Ainsi, nous avons montré que la pressidiinéérieur des bulles est plus faible dans les
échantillons implantés a haute température, c'dgteapour les tailles de bulles plus grandes. En
outre, la pression dans les bulles est proche geedssion d’équilibre thermodynamique (équilibre
entre la pression a l'intérieur des bulles et teiten de surface).

= I -
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C e -1
 distiibution (nm’)

e

o=

-]
1

bubble radius (nm)

Figure 17 : Micrographie obtenue par MET sur l'acie EM10 implanté a 550°C révélant la répartition des
bulles d'hélium (a). Distributions de tailles de biles dans les échantillons implantés déterminéespa
DNPA (b).
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Les résultats des essais mécaniques ont montréimpéantation & 250°C provoque dans les deux
matériaux EM10 et T91 un durcissement et une feagibn trés importants (rupture fragile de type
intergranulaire), alors que la fragilisation esal®oup plus modérée aprés implantation a 550°C. La
caractérisation par DNPA couplée aux examens en,MEJermis de proposer un mécanisme pour
rendre compte du mode de rupture observé a basg®tature: la forte densité de petites bulles
détectée par les expériences de DNPA est a I'aridin durcissement trés prononcé des matériaux
implantés a 250°C. Ce durcissement, associé arimudlion de I'énergie de cohésion des joints de
grain liée a la présence d’hélium, induit une rogpiatergranulaire fragile.

Ce travail a été complété tres récemment, par e éur des échantillons irradiés au sein debla ci
de spallation solide du Paul Scherrer Institut (PSlisse), c'est-a-dire dans des conditions
d’irradiation représentatives de celles des matgrike structure de futures cibles de spallatiorégéam
liquide. Des essais de traction sur éprouvettescear martensitique 9Cr-1Mo (acier EM10) ont mis
en évidence une fragilisation importante (ruptuaeslle domaine élastique) des échantillons les plus
irradiés (environ 20 dpa et une teneur accumulBélidm de 0,2 % atomique pour une température
d’irradiation proche de 350°C). Des mesures de DNRRAété réalisées (non encore exploitées) pour
analyser la microstructure et comparer les mécasshe fragilisation par I'hélium entre les
expériences d’implantation et les irradiations pectre de spallation.

Remarque: Les expériences de DNPA sur ce type de maténadié& sont trés délicates du fait de
l'activité des échantillons. Afin de minimiser lelume de matieére a manipuler, nous avons adopté la
géométrie des échantillons MET (disques de diangtne et de 100m d'épaisseur). Les mesures de
DNPA sont alors longues et délicates du fait drildlesse du signal diffusé (importance des bulsts
fond).

En résumé, la combinaison des observations en M&Mmgttant de localiser la précipitation
(intragranulaire, joints de grains, interfaces caie matrice, ...) dans les aciers implantés a haute
température, avec la description des distributiates tailles de bulles d'hélium permet d'expliquer

I'évolution du comportement mécanique de ces naabérill reste a vérifier si ces résultats sont
représentatifs d'une irradiation en spectre a sat@bin.

[1.6 Conclusions

Nous avons montré les capacités de la techniqudiffission de neutrons aux petits angles, sous
champ magnétique saturant, pour l'analyse de laigitation de différentes phases a I'échelle
nanométrique dans des aciers ferromagnétiques mediteles. En utilisant la complémentarité de la
Microscopie Electronique en Transmission, les isités diffusées en DNPA mesurées sur ces aciers
peuvent étre interprétées en séparant les contnitsutles différentes phases en présence. Ainsi, la
formation de particules de phase d'amas de défauts sous irradiation ou de bdlledium de taille
nanométrique est détectée des les premiers stadagpdecipitation. Le signal mesuré en DNPA étant
tres sensible a I'évolution de cette précipitatam cours du vieillissement, toute variation
microstructurale de la population d'amas (taillemposition chimique ou fraction volumique) sera

détectée.

En résumé, la DNPA appliquée a des matériaux inéistcomplexes permet, en poussant les
interprétations des données au maximum de leusshilites, de fournir des informations uniques sur
les évolutions de précipitations tres fines maispguvent avoir des répercutions importantes sur le
propriétés mécaniques des matériaux quel que agitéitat microstructural (bruts de trempe, vieillis
thermiquement ou irradiés). A présent, cette teplmifait partie du panel d'expériences identifiées
pour étudier des matériaux d'intérét nucléaire, @reoit pour mettre au point la phase d'élabaratio
ou pour identifier les mécanismes de vieillissement
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[l Matériaux nanostructurés obtenus par mécanosyrgse

Depuis une trentaine d'années, les matériaux nacbstes (ou nanomatériaux) connaissent un intérét
grandissant, en raison des propriétés physico-goiesi particuliéres que leur conférent la taille
nanométrique des cristallites et limportant voludimterfaces (jusqu'a 50 %). En parallele, de
nouveaux procédés de synthese tels que le broyhgeata énergie ont été développés pour optimiser
I'élaboration de ces matériaux. La mécanosynthesbroyage a haute énergie, permet d’élaborer
directement a I'état cristallin des solutions sedichors d’équilibre. En métallurgie, cette techaiqu
surtout permis la production de matrices métalsquenforcées par des nanoparticules (insertion
d’'oxydes dans les superalliages, Benjamin 1970y pauaméliorer les propriétés mécaniques. Puis
cette technique a été étendue a la fabricatioradematériaux, dont la taille des grains se sittiedn

et 100 nm et dont la microstructure est impossibéibtenir par les voix classiques d’élaboration. En
effet, le broyage a haute énergie offre la posabi’amorphiser des alliages, d’obtenir des sohgi
solides sursaturées a partir d'éléments immisciblequilibre thermodynamique, des alliages
métalliques désordonnés,...

Dans ce domaine de recherche, je me suis implidage deux grandes études :

- une étude fondamentale menée en collaboratiec av Chaffron (SRMP, CEA/Saclay)
spécialiste en mécanosynthése, sur le compose(CorFesg)0 qui présente des propriétés de
magnétorésistance géante. Cette thématique atoéeste travail de these de S. Galdéano (soutenue
en décembre 2001) que j'ai dirigée au LLB. L'obfed¢ cette étude était de comprendre I'influence
des conditions de broyage (température et intgnsité la nanostructure obtenue dans le composé
Cugo(CorgFes)20.

- la mise au point de nouvelles nuances d'aciars-nenforcés, pour des applications
nucléaires a hautes températures. C'est en péaitie § I'expérience acquise lors de I'étude prétéde
sur des systemes broyés, que la DNPA a été intégm&eprogrammes de recherche du CEA
concernant les aciers ODS (Oxide Distribution Sjteaning). Cette thématique, démarrée il y a 4 ans
environ, prend de plus en plus d'ampleur avec ésgihs de l'industrie nucléaire. Elle fait I'obg
collaborations avec le SRMA (Y. de Carlan, P. @Jlia. Alamo) et le SRMP (L. Chaffron, F.
Legendre) du CEA Saclay.

[11.1 Le systéme Cuo(Fep 3C0 7)20 & magneétorésistance géante : analyse d'une solutisolide...

Sous l'action de chocs répétés, les solides brpgésent développer une structure d'équilibre
métastable dépendant, outre de la composition dériaa, de la température et de l'intensité de la
sollicitation. Appliqué aux matériaux magnétiquiesbroyage a haute énergie permet |'élaboration de
matériaux constitués de trés fines particules magres (de I'ordre du nanometre) insérées dans une
matrice non magnétique nanométrique (cristalli$atdre de quelques dizaines de nhanométres). Ce
type de nanostructure confere au matériau desiptéprde magnétorésistance géante.

La magnétorésistance géante (MRG), découverte demsmulticouches magnétiques, a été
ultérieurement observée dans des matériaux mageétigétérogenes, tels que le composg,Cuy
constitué de nano-particules de cobalt répartieseaud'une matrice de cuivre (Berkowdtzal.,1992;

Xiao et al.,1992). Il a été montré que cette MRG, due a lasiifin dépendante du spin des électrons
de conduction par les interfaces entre les deusgshadépend de la taille des particules et de la
distance entre elles (Xiorgg al.,1992).

Le broyage a haute énergie permet de stabiliseyoat d'un certain temps de broyage, un état
stationnaire comprenant des phases métastabletadoitdrostructure est caractérisée par une tadlle
grains nanométrique et la présence de nombreuxtdéfaet état stationnaire résulte de la compatitio
de deux mécanismes : d'une part, le cisaillemenigdsns induit par les collisions des billes alec
poudre, I'énergie apportée par le broyage étatieppament stockée sous forme de défauts crisgallin
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(lacunes, dislocations); d'autre part, la restaamahermique entre deux chocs, d'autant plusaféc
que la température de broyage est élevée. Pltenkité de broyage augmente, plus I'état statiomnai
s'éloigne de son état d'équilibre thermodynamicoms d'effet des chocs balistiques, et plus la
température de broyage augmente, plus ['état statie tend vers son état d'équilibre
thermodynamique. On assiste donc a une compéttitne ces deux parametres pendant le broyage.
La durée de broyage pour atteindre cet état staiom et la micro(nano)structure correspondante
dépendent des deux paramétres : la températgjee{T'intensité effective §) de broyage dont la
définition dépend de la cinématique du broyeur.Dlancas d'un broyeur a vibrations verticalesgecett
derniere est définie comme la quantité de mouvetnansmise a l'unité de masse de poudre par unité
de temps :d=f Vmax My / My, 0U f est la fréquence d'impact,/la vitesse maximale de la bille,m
et M, les masses respectives de la bille et de la pq@drenet al, 1993).

La synthése du composé e :Coy7)20 Nécessite deux étapes. Dans un premier temps, deux
solutions solides (métastables) fortement sursasumde composition GgFe, et Cy,Cog sont
élaborées par broyage a haute énergie a partiroddrgs élémentaires d'éléments non miscibles
(Cu+Fe et Cu+Co). Puis la deuxieme étape consiséaliser un co-broyage, supposé réactif, de ces
deux systemes binaires, afin d'engendrer la foomatde trés fines particules, stables
thermodynamiquement, de stoechiométrigCe..

La finalité de I'étude était de comprendre les &ations existant entre la répartition spatiale des
atomes magnétiques dans la matrice de cuivre ebleditions de broyage, ainsi que ses conséquences
sur I'évolution de la précipitation sous recuit tdm®yage. L'association de plusieurs technigues
expérimentales de caractérisation a permis d'agponie description précise, a la fois de la magtice
des particules magnétiques : la diffraction de mest, qui permet de séparer les contributions des
trois éléments, Cu, Co et Fe, voisins dans le saabfgriodique, la diffusion de neutrons aux petits
angles (DNPA), qui permet, par l'utilisation dedidfusion magnétique du neutron, de caractériser
finement les petites particules ferromagnétiquasmignétométrie, et l'absorption des rayons X
(XANES et EXAFS).

[11.1.1 Technigues expérimentales

Synthése des matériaux

Vanne d'isolement

Joint torique

Cordon chauffant

Bande ¢lastiqudi
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Pieds a
ressorts

Figure 18 : Schéma du broyeur instrumenté Pulverigée 0 (P0)
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Les expériences de broyage a haute énergie oaffétduées dans un broyeur (Figure 18) a vibrations
verticales instrumenté "Pulverisette 0" (Fritsch ikt ou la température de broyagge @eut varier
entre 30 et 200°C, et l'intensité de broyagertre 1000 et 4500 ni/gPochetet al1995) en faisant
varier la masse de la bille de broyage (acier oy \WCmasse de la poudre ou encore I'amplitude de
vibration de I'enceinte.

Le composé ternaire GdiFeysCoy7)0 @ été élaboré par broyage d'un mélange de deutiossu
solides sursaturées métastables;sfy, et Cy,Coyg, préparées préalablement par alliage mécanique
(170 h a 30°C et 1000 M)sdes poudres élémentaires. Une étude prélimimapermis d'évaluer le
temps nécessaire pour obtenir I'état stationnainmmeé semaine de broyage a 30°C. Des recuits
ultérieurs (15 min & 1 semaine, a 500°C sous videgté effectués sur les matériaux bruts de beyag
pour faire précipiter et évoluer les petites patés magnétiques d'alliage €0, au sein de la
matrice de cuivre.

Mesures physiques

Les spectres de diffraction de neutrons sur poudntté mesurés au Laboratoire Léon Brillouin
(LLB, CEA-CNRS, Saclay, France) sur G4.1 et 3T2atalyse des données effectuée avec la
collaboration de G. André et a l'aide du progranfuliprof. Ces expériences ont permis de suivre (i)
les concentrations en fer et/ou en cobalt en swiublide dans le cuivre a partir du paramétre de
maille de la matrice c.f.c., (ii) la nature et fadtion volumique des précipités, et (iii) la stire de
défauts et la taille des cristallites a partir dasfils des pics de Bragg.

Les expériences de DNPA ont été effectuées supdetmmetre PAXY sous champ magnétique
saturant de 2 Teslas. Tous les échantillons mantremmportant signal de DNPA qui peut étre di a
plusieurs types d'hétérogénéités structuralesctudtions locales dans la répartition (Co,Fe)/Cu,
nanoporosités, fluctuations d'aimantation,...

Les mesures magnétiques ont été effectuées a daidanagnétometre SQUID Cryogenic S600X en

collaboration avec E. Vincent (SPEC, CEA). L'ainagioin M est mesurée soit en fonction du champ

magnétique a 5 ou a 300 K, soit en fonction destapérature dans un champ magnétique de 50 G
apres refroidissement sous champ (FC) ou en chai@ZRC).

Les mesures d'absorption de rayons X ont été affesta température ambiante & LURE avec A.

Traverse (Orsay, France), sur XAS13/D42 par déedes électrons Auger et secondaires émis apres
l'absorption. L'épaisseur sondée est de I'ordré0flenm. L'amplitude et la phase de référence pour

l'analyse du signal d'EXAFS sont ceux d'une feuilecobalt de structure hexagonale.

111.1.2 Résultats

Les systemes binaires et le composé ternaire dnt'dhjet de caractérisations tres fines et les
conclusions qui ont été dégagées résultent de daplémentarité des différentes techniques. Par
conséquent, nous ne détaillerons ni les mesurisééani les traitements des données qui sonitslécr
précisément dans le manuscrit de Sophie Galdéaaldé¢eno, 2001). Les résultats sont présentés de
maniére synthétique en dégageant les caractéastimicrostructurales de chacun des composés.

Structure fine des composés binaires &fee;, et Cy.Coyg bruts de broyage dans I'état stationnaire
D’aprés les observations en MEB, les poudres obtemont constituées d’'agrégats de  BOGUX

mémes constitués de cristallites d’environ 20 arBQun exemple est donné sur la Figure 19).
Les deux composés binaires different sur deux point
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- Cu4Co, est un mélange de deux métaux de structure (ctibique a faces centrées), alors
que Cy.,Fe est le mélange d'un métal c.f.c. avec un métalcubique centré);

- la concentration de cobalt dans.£0,3 est supérieure, et celle de fer danssEmi,
inférieure, a la concentration de percolation pbétablissement d'un ordre magnétigue a grande
distance par interaction d'échange entre atomesigre voisins (2/12 = 0,166 pour un métal c.f.c.).

EHT = 5.00 kv Signal A= SE2  Date :14 May 2001 200nm EHT = 5.00 kv Signal A =InLens  Date :14 May 2001
WD= 11mm Photo No. = 1582  Time :10:14:51 Mag=20000KX }—— WD= 11mm Photo No. = 1587  Time :10:54:07

FigUre 9 : image (obenues aec un MEB a émisside champ sur un échantillon de CgiFey, brut de
broyage (température ambiante, 1000 m/s?). Les édhes sont respectivement de 200 um et 200 nm susle
photographies de gauche et de droite.

L'analyse des résultats obtenus montre que les slami&gmes binaires dans I'état brut de broyage sont
en premiere approximation monophasés, c'est-afalineent des solutions solides c.f.c. métastables.
Néanmoins ils different du point de vue structetainagnétique en plusieurs aspects :

- Dans Cw.Coy, les deux types d'atomes sont distribués au hasartes noeuds d'un réseau c.f.c.
avec une coordinance de 12. L'alliage est plus tqo® du point de vue magnétique: la
concentration de cobalt étant élevée, les atomemétigues Co percolent a travers le cristalles
interactions entre premiers voisins, et forment Uplgase" ferromagnétique entourant des régions
paramagnétiques. La différence entre la fractiorofeagnétique déduite des mesures d'aimantation
(14 % a 300 K) et celle déduite des courbes de DE&US champ magnétique @,4 %), provient de

ce que cette derniére technique ne détecte quitutdsations de densité d'aimantation a I'échelle
nanometrique, par rapport a une valeur moyenneasagpique.

- Au contraire, CgsFer» est en dessous de la concentration critique dmlagion, et, globalement, est
paramagnétique a 300 K. Une proportion élevé8 ¢ sur 12 %) des atomes de fer est en solution
solide c.f.c. et forme un verre de spin de tempéeatie gel 39 K. L'alliage contient quelques amas
ferromagnétiques riches en fén CuoFey). Les autres atomes de fer forment de trés pafitas
super-paramagnétiques, apparemment incohérentslawveatrice c.f.c. riche en cuivre (au vu des
spectres de XANES et d'EXAFS au seuil du fer).

Nous avons étudié succinctement le systemgQoy, aprés broyage et nous avons ainsi vérifié que
les systeme€u-Fe et Cu-Coprésentent un comportement similageus broyage a concentration
équivalent en atomes magnétiques

Structure fine du composé ternaire GgiFey :Cay 7)o brut de broyage dans I'état stationnaire

Le composé ternaire GyiFey C oy 7)20 €laboré dans des conditions standard (broyé 4 @@®00 K et
1000 m/§), est en premiére approximation monophasé c.fec ales pics de diffraction élargis,
comme les deux composeés binaires bruts de brogage,une taille moyenne de cristallites (domaines
de diffraction cohérents) de 24,5 nm, et une camaton élevée de fautes d'empilement.
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L'analyse des mesures magnétiques montre qu'uge fleaction des atomes magnétiques Fe et Co
(environ 8 % sur 20 %) sont en solution solide dan®matrice de cuivre c.f.c. et forment un verre de
spin, les autres atomes de Fe et Co formant des snpgr-paramagnétiques avec une température de
blocage d'environ 100 K.

Les expériences d'EXAFS montrent que les atomeslo@t sont dans un environnement c.f.c. A cette
étape de I'élaboration, les amas d'alliage culigu&é Fe,Co, ne sont pas formés.

Influence des conditions de broyage sur I'état gsanaire brut de broyage

Comme discuté dans l'introduction, on prévoit quargl la température de broyage augmente, le
systéme se rapproche de I'état d'équilibre thermendigue, c'est-a-dire une augmentation de la
précipitation de FgCo, c.c. (pour le ternaire) dans la matrice de cumfec. Inversement, quand
lintensité de broyage augmente, le systéme desddigner de I'état d'équilibre et tendre vers un
solution solide plus homogene.

Dans le cas du composé ternaire, la variationinter'sité de broyage dans le domaine accessible
expérimentalement sur notre dispositif (1000 a 450&) n'a que peu d'effet. Par contre, la
nanostructure du matériau est trés sensible anpé&mture de broyage; Entre 30 et 200°C.

Dans les échantillons broyés a 200°C, il y a foromatd'une seconde phase de structure c.c.: le
composé intermétallique prévu eo,. La taille des particules de FeCo est#5 nm, et leur
fraction volumique totale entre 3 et 5 % selontdinsité de broyage. La fraction ferromagnétique a
300K est trois fois plus importante. Les courbe3 Mesurées au chauffage dans les conditions FC et
ZFC sont montrées sur la Figure 20 pour deux éditlaaus préparés par broyage dans des conditions
différentes (1000 mfsa 30 et 200°C). On observe que les courbes FE@tdifferent profondément

au dessus de la température de blocage des amapa@magnétiques poug F 200°C, alors
gu'elles coincident pratiquement pow = 30°C. Ceci suggére gque dans le cas d'un bray@§9°C,

les échantillons contiennent de gros amas ferrogtagres a température ambiante. D'autre part, la
forme de la courbe ZFC est fortement modifiée,cefrpes conditions de broyage 200°C - 1000°m/s
montre un seul maximum large vers 60 K. Cette désance de la température de blocage moyenne
des particules superparamagnétiques quand on ateytactempérature de broyagg dst en accord
avec la diminution de leur taille.

A 200°C, la coprécipitation des atomes de cobaltiest atomes de fer pour former des particules
d'alliage Fe-Co de structure cubique centrée edirowee par les mesures EXAFS.
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210"+ u, : 210° 1
L " 30°C - 1000 m/s? o ]
=) . ] = I 200°C - 1000 m/s?
D 6| 00000 o (o)) 6
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= 110°}8 en 1 < o[ T, ]
= [e °n s 1107r it TN ‘e, B
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Figure 20 : Variation des courbes d'aimantation M(T) mesurées sous 50 G, suivant les procédures FC et
ZFC, sur des échantillons de Cu80(Fe0.3C00.7)20 ly&s dans différentes conditions : (a) 30°C, 1000 2/,

(b) 200°C, 1000 m/s2. Les maxima indiqués par ddéches sur les courbes ZFC correspondent soit a la

température de blocage des amas superparamagnétiqu€l03 K dans la figure (a) et 60 K dans la figure
(b), soit a la température de gel du verre de spifl9 K, figure (a)).
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En résumé, l'intensité de broyage lors du co-breydgs composés binaires pré-broyés a un effet
négligeable. En revanche, la température joue Ua miportant dans I'état stationnaire en facilitant
la précipitation du fer et du cobalt, sans effetaide sur la matrice. Un accroissement simultané de
I'intensité et de la température de broyage, ingiisine diffusion thermique facilitée par une densi
accrue de défauts ponctuels, entraine une acc@@rancore plus importante de la précipitation.

Evolution de la nanostructure du composé ternairaubde broyage sous recuit thermique

Les résultats expérimentaux montrent que, quellessgient les conditions de broyage, les atomes de
fer et de cobalt (co-)précipitent tres rapidemeamdant les recuits sous forme de deux populatiens d
tailles de particules : d'une part des grossedcpls (20-30 nm) caractérisées par diffraction et
DNPA, dont la taille augmente avec la durée deitede stoechiométrie proche de celle attendue
(FesoCoyg), et qui proviennent vraisemblablement des germhégs présents dans I'état brut de broyage;
d'autre part des petites particulé$s 3 nm) observées et caractérisées uniquement p&ADNui
proviennent de la formation de nouveaux germesloat la fraction volumique est reportée sur la
Figure 21(a) en fonction de la durée des recuits.|& Figure 21(b), sont reportées la somme des
fractions volumiques déduites par diffraction et palPA.

14 ; . . a0

30°C - 1000 rmrs®

s 30°C-1000mis .
120 & 30°C-2500mis ] 4 30°C- 2500 mis®

30°C - 4500 mJs® 5F w a00c- 4500 mis ]
10[ + 100°C-1000mis ] ¢ 100°C- 1000 mis?

¥ 200°C- 1000 mis? ol T e - ]
gl = 200°C- 4500 mis ] A

£ (diffr. + DNPA) (%)

P

_____

Durée du recuit (h) Duree du recuit (h)

Figure 21 : Evolution, en fonction du temps de redtia 500°C, de la fraction volumique des petites
particules ferromagnétiques déduites des expériensele DNPA seules (figure de gauche) et additionnées
celles déduites des expériences de diffraction qitectent les grosses particules réalisées sur les
échantillons de Cyy(Fey3C0g 7)o broyés dans différentes conditions.

La cinétique de précipitation des particules magués est fortement dépendante des conditions de
broyage : lorsque l'intensité augmente, la préatipit est accélérée dans les premiers stades di rec
(Figure 21). Cette accélération peut étre due,edpart, a une fraction de défauts plus importante
apres broyage, favorisant la mobilité atomiqueau tdébut du recuit, d'autre part, a une densité de
sites de précipitation hétérogene plus élevée.

En revanche, un accroissement de la températurbralgage entraine un ralentissement de la
précipitation, visible sur la fraction de grossestigules caractérisées par diffraction. Ce phémame
peut étre expliqué par un taux de germination baguglus important apres le co-broyage (germes
superparamagnétiques non observables par DNPA)nduirait alors une cinétique de coalescence
durant le recuit.
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Evolution du composé ternaire réalisé en une seétape

Les résultats obtenus par co-broyage des systemgisel; et Cuy,Cog N'ont pas montré clairement
l'aspect réactif de la méthode : en effet, unetiracrelativement importante d’atomes de fer et de
cobalt est en solution solide dans la matriceestgarticules formées n'‘ont majoritairement pas la
stcechiométrie attendue. Pour comprendre l'effet dimsx étapes de broyage, un échantillon de
composition Cph(Fey 3Cn7)20, Préparé en une seule étap@artir des trois poudres élémentaires de
cuivre, de fer et de cobalt, a été étudié. Il akiteyé dans les conditions standard pendant deux
semaines, durée correspondant a la somme des die®dsux étapes conventionnelles.

En fait, I'état stationnaire obtenu apres broyagecamposé CGy(Fe, :Co 7)o €laboré en une seule
étape présente peu de différences avec celui oleterdeux étapes. Le nombre d'atomes en solution
solide est Iégérement plus élevé et la taille detiqules superparamagnétiques formées est un peu
plus faible. Ultérieurement, sous recuit a 500%Liles la DNPA a révélé une différence entre les deux
type de préparation : la précipitation des peti@gicules ferromagnétiques est Iégerement aceéléré
lorsque le broyage a lieu en une seule étape.

Nous pouvons conclure que dans les conditions atdrdke broyage, I'état initial avant le co-broyage
(poudres élémentaires ou alliages binaires prédsigpue un rbéle peu important sur I'état statioena
du composé ternaire obtenu et donc sur la prétgitaltérieure. Ce phénoméne est évidemment a
vérifier pour les conditions de broyage plus exgém

111.1.3 Conclusions

Ce travail avait pour but de déterminer le plusig@ment possible les nanostructures des composés
obtenus apres broyage. En particulier nous avongidgiloyer un grand nombre d’expériences
complémentaires pour décrire au mieux la répantitien solution solide et/ou sous forme de
précipités) des atomes magnétiqgues dans la maidhe en cuivre. Par exemple, la diffraction
neutronique sur poudre utilisée seule peut inéiteonclure a I'existence d'une solution solidegioes

les raies d'une unique structure c.f.c. sont ptésemlors que des particules superparamagnétiques,
caractérisables par mesures daimantation, sonterdgat présentes. De méme, les mesures
d'aimantation utilisées seules permettent diffioidat de distinguer entre ferromagnétisme homogene
ou de précipités : des expériences de diffusionadgrons aux petits angles sous champ magnétique
sont alors nécessaires.

Par ce travail, nous avons montré que la microstrecest bien plus complexe qu’il n’est en général
pensé. Nous avons en effet mis en évidence desopéteités structurales a I'échelle nanométrique.
Apres broyage, la matrice, dans les trois typesodeposés étudiés, est constituée de cristallitesd'
taille de l'ordre de 20 & 30 nm, contenant desadigfiormations et une densité importante de fautes
d'empilement que nous avons évaluées en diffradésmeutrons.

Concernant la répartition des atomes magnétiquesmnigcibles dans le cuivre, aprés un broyage dans
les conditions "standard" (température ambiant®@01®/s2), la majeure partie d'entre eux (2/3 dans
les composés binaires, 2/5 dans le ternaire) essoéution solide dans la matrice. Nous avons
démontré l'existence de particules superparamapgmsti (représentant 1/3 des atomes dans les

composeés binaires, 1/2 des atomes dans le terdaistjucture c.f.c.

Cette étude a ouvert des perspectives pour affsmetompréhension des corrélations entre les
conditions de broyage et la hanostructure obteDaas un premier temps, il faudrait étudier l'impact
de conditions plus extrémes pour accentuer lessedtevérifier la non-dépendance de I'état ingiad

la nanostructure de I'état stationnaire obtenu,ésapbroyage. Concernant, les techniques
expérimentales mises en ceuvre, il serait enrichigbatiliser I'effet Méssbauer pour affiner enctae
caractérisation de la structure et du magnétisice Bol'échelle de la coordination atomique.

Enfin, la perspective finale est de corréler lesatmns de la nanostructure obtenues par lesrdifté
broyages et recuits avec les propriétés de magaéistance.
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[11.2 Alliages renforcés par dispersion d’'oxydes O[3 (Oxide Dispersion Strengthened Alloys)

Dans le cadre des applications nucléaires, certainstituants comme les gaines de combustible dans
les réacteurs a neutrons rapides (RNR) ou les premparois des réacteurs a fusion nécessitent des
matériaux présentant une excellente résistanceoaflegient sous irradiation ainsi qu'une grande
stabilité des propriétés mécaniques a haute temopéraDans les RNR, les aciers austénitiques
utilisés supportent une dose limite d'irradiatidangiron 150 dpa, au-dela le gonflement est trop
important. Pour augmenter la durée de vie de cestitwants, les aciers ferritiques ou martensisque
sont envisagés car la structure cubique centréla deatrice (base Fe 9-14%Cr) leur confere une
excellente résistance au gonflement et au fluages swadiation. En revanche, il est impératif
d'améliorer leurs propriétés mécaniques a hautegéetures. La voie la plus prometteuse consiste a
renforcer la matrice par une fine dispersion déi@des qui restent stables méme a haute températur
(1400°C). L'insertion d'une dispersion de finegipales d'oxydes réfractaires stables en tempkratu
augmente la résistance des matériaux en piégeamtidocations. Ce procédé est connu depuis le
début du siecle dernier mais il a évolué avec ksenaiu point de techniques d'élaboration. A paetir d
1970, la mécanosynthése a été utilisée pour fadridas alliages ODS base Nickel puis base Fer
(Benjamin, 1970). Néanmoins, I'élaboration de dkagas est délicate. Elle nécessite de partir d’'un
alliage maitre que I'on atomise pour former unedrewavec une granulométrie allant jusqu’a environ
150 microns. Lors de I'étape suivante de mécanbéget cette premiére poudre est co-broyée avec
une poudre d'YO; par exemple. Le co-broyage doit étre trés éneygétpour aller jusqu’a dissoudre
'oxyde qui lors de la phase ultérieure de consdiah va re-précipiter avec une stoechiométrie
parfois différente et sous forme de nano-clust@wstte étape de co-broyage impose a I'échelle
industrielle des temps de broyage de plusieursjaaus atmosphere contrélée et parfois méme sous
hydrogéne. Suite au broyage, des étapes de coetsmticoar divers procédés tels que I'extrusion a
chaud ou la Compression Isostatique a Chaud (QI@2 enise en forme sont nécessaires.

Actuellement, seulement quelques aciers ODS satuis a I'échelle industrielle. Les plus connus
sont le MA956 et le MA957 (Fe-14%Cr) (produit pamdustriel IncoAlloy), le PM2000 (Fe-20%Cr)
élaboré par Plansee. Cette premiére génératioiimgéalprésentant une distribution d'oxydes assez
hétérogéne, est trés colteuse a produire. Parqueerse les utilisations industrielles de ces matéxi
restent des niches technologiques dont les priledEnt I'armement et certaines pieces de turbines
Depuis quelques années, I'amélioration de cegadli®DS est devenue un axe important de recherche
au niveau international. De nouveaux alliages exphtaux apparaissent présentant des propriétés
themomeécaniques (tenue au fluage) trés supériauresciers conventionnels (Figure 22). Le plus
remarquable est I'acier ferritique 12YWT (Fe-12@Qv-8.4Ti + 0.25 % Y203) produit par NCF Steels
au Japon.

Plusieurs études ont été démarrées en paralléecaveme principaux objectifs de mettre au point
des nuances d’aciers ODS martensitiques (base Fg¥w@erritiques base (Fe12%Cr) présentant des
propriétés mécanigues au moins équivalentes au I2YW

Dans ces démarches, jai largement contribué audeét menées d'une part par le SRMA (Y. de
Carlan, A. Alamo) qui ont consisté dans un prern@erps a caractériser les microstructures dessacier
industriels et des alliages expérimentaux et aéterda dispersion des oxydes avec les propriétés
mécaniques ou les conditions d’élaboration. Nousnavaussi étudié la tenue d'un ODS sous
irradiation. Je présenterai ici une synthese detm@smux. En parallele, avec L. Chaffron et F.
Legendre du SRMP, une étude plus fondamentaleétipk du broyage est entreprise depuis quelques
années afin de montrer I'existence et lintérétndlhroyage "réactif’, qui consiste a introduire les
nano-oxydes en partant d'autres composés que ¢aXytirium, sur la hanodispersion.
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Figure 22 : Résistance au fluage : Contrainte de pture en fonction des parametres de Larson-Miller
pour divers alliages ODS ferritiques ou martensitigies renforcés.

I11.2.1 Caractérisations par DNPA de nuances exjp@entales et industrielles consolidés

Afin de comprendre les disparités de comportemeétamique entre les différents alliages ODS
ferritiques, des mesures de DNPA sous champ mageetint été réalisées sur un certain hombre
d’alliages industriels (MA957, PM2000) et expérirtarnx (EM10 / EM10+Ti + Y203, Eurofer ODS,
CM2).

L'intensité diffusée en DNPA montre I'existence pirticules nanométriques dans tous les alliages
mais la répartition de la fraction volumique préi&p varie fortement entre les matériaux. Le rappor
A mesuré correspond a celui attendu pour des oxgdeype ¥O; ou (YTi),0; dans le cas des
alliages dopés en titane.

Les mesures obtenues sur les nuances expérimeBMIiEs renforcées (Tableau 4) sont en bon accord
avec les caractérisations réalisées en MET damsdee de la thése de V. Lambard (1998). Les
rapports A sont compatibles avec les composititimaiques déduites des observations en MET.

Globalement, ces matériaux présentent des dispsrbimodales d’oxydes centrées sur des rayons de
5 nm et 2 nm. Les deux techniques sont en borréi@o ce qui concerne les gros oxydes mais la
DNPA est plus appropriée pour quantifier les pgtitarticules.

DNPA MET (V. Lambard)
Drm (Nm) Fp (%) [y (nm) Fp (%)
EM10 + Y,O3 +Ti 9.2 0.5 6 0.5
4.0 0.7
EM10 + Y,04 10.2 0.68 15 0.5
4.5 0.28

Tableau 4 : Caractérisation des oxydes (diameétre étaction volumique) par DNPA et MET
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Figure 23 : distribution des oxydes Y203déterminépar DNPA dans des alliages ODS consolidés

L'alliage ferritique 12YWT qui présente des propé® de fluage exceptionnelles, contient la
distribution la plus fine et la plus homogene detipales d'oxydes. En effet, la quasi-totalité de
I'Y ,0O; est sous forme de précipités de 1 nm de rayons DaiMA957, la fraction volumique de
particules de 1 nm est plus faible, le reste &ans forme de plus gros oxydes de 5 nm. Le matériau
le plus faiblement chargé en Cr (9Cr1MoTi3O¥), présente une distribution trés large de préespit
I'origine de ses moins bonnes propriétés de flu&dte a ces travaux, il est tres clair que les
propriétés de fluage sont d’autant meilleures quéallle des oxydes est fine et homogéne. Pour
comprendre I'origine d’une telle microstructurepeuvoir la reproduire de nombreuses études ont été
lancées pour évaluer l'influence des conditiondg/age et des traitements de consolidation sur la
dispersion finale.

111.2.2 Etude des conditions d’élaboration

Une étude a été lancée sur un alliage ferritiqueanposition Fe-14Cr-2W + 0,3Ti + 0,8¥%
pour tester d’'une part le broyeur utilisé (plamétaRETSCH ou vibratoire SPEX) sur la mise en
solution des constituants de la nuance, et d’'quarel’influence de la nature chimique sous lacell
I'Yttrium est introduit (poudre d’YO; ou poudre d’intermétallique riche f¥§. Dans un second
temps, la cinétique de précipitation, de I'oxydetmi(YTi),O; dans la poudre a été étudiée lors de
traitements thermiques. Le but de cette étude estdéterminer des courbes TTP (Temps,
Température, Précipitation) pour ces phases etopesp grace aux résultats obtenus, d’éventuelles
optimisations de la gamme de consolidation des ODS.
Les premiers résultats obtenus montrent que |k tdds oxydes apres broyage est plus importante
dans le cas du broyeur planétaire. La fraction midue des oxydes de taille nanométrique est plus
importante si les oxydes d'yttrium ont été intrddypar un mélange des composés intermétalliques
Fe0; et FeY que dans le cas d’'une poudre micrométrique gas.Y

Dans le cadre d'une collaboration avec S. Ukai igdmd-uel Research Group, Ibaraki , Japon), une
fine distribution d'oxydes avait été également obéeen introduisant un mélange de(reet FgY

dans une poudre de type Fe9%Cr0.2Ti. Ces petitslasxypeuvent résulter d’une nouvelle nano
précipitation ou de résidus des composés initiaoyds. Aprés un traitement thermique de 1 heure a
850°C et a 1100°C, les expériences de DNPA montreatnouvelle population de nano-oxydes avec
un rapport A légérement différent de celui mesuaésdl’état brut de broyage (Figure 24). Ces
résultats prouvent que la mécanosynthése a prodeitolution solide partielle sursaturée en yttrium
titane et oxygéne a partir de laquelle une nouyekeipitation peut étre induite lors du traitemdat
consolidation, Aprés 1h a 1100°C, la distributies @xydes est trés proche de celle observée dans le
matériau 12YWT
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Suite a ces résultats tres prometteurs, I'objestifmaintenant d’approfondir la synthése de matéria
renforcés par dispersion d’oxydes et de vérifiapdort du broyage et l'effet des traitements
thermiques sur la stabilité des phases forméepemnettront de simuler les étapes de densification
des poudres broyées. Il faut comprendre la natuferggine des particules formées lors du broyage.
Est-ce une germination lors du broyage, ou desrfess de particules issus de la phase de fracture-
mélange induite par le procédé ? Comment vaniégartition des atomes d'yttrium (partiellement en
solution solide et sous forme de nano particulesy ées conditions de broyage?

08— T ———

—
fp=1%
Aratio =2.2

fp=0.56% | —*—MA
——MA + 1h at 850°C
—s—MA + 1h at 1100°C

H(R) * precipitated volume fraction

R (nm)

Figure 24: Distribution de taille des oxydes ¥YO; obtenue aprés broyage a partir d'un mélange des
composés intermétalliques F©; et FeY (MA) puis évolution des oxydes sous traitement #rmique.

111.2.3 Stabilité sous irradiation d'un acier ODS

I. Monnet (1998) avait observé dans un alliage GBE3Cr-1.5MoTiO2-Y203 apres une irradiation a
tres forte dose 60 dpa, la dissolution des oxydesaidle d'environ 20nm. Ce phénomene a été de
nouveau mentionné par Dubuissaral. (1999) et I. Monnegt al. (2004).

Suite & ces travaux, nous avons caractérisé diallilA957 (12.6% Cr) aprés des irradiations
neutroniques de 2 et 5.5 dpa réalisées dans leetgd0siris & 325°C dans les mémes conditions que
les aciers étudiés dans la premiére partie de ceisuat.

Les observations en MET aprés 2 dpa ont montrérésepce de "black dots", de boucles de
dislocations et d'oxydes de titane et d'yttriunssauncune trace de dissolution (Figure 25 a).

Les mesures de DNPA montrent un fort signal asetigles (q < 0.5 nm-1) imputables aux oxydes
d'apres le rapport A et les études antérieuressééal sur ce matériau. Apres les irradiationsg cett
partie du signal n'a pas évolué par rapport a lé&a irradié (Figure 25b). Ceci montre que lessgro
oxydes n'ont pas évolué de facon significative siogliation a 325°C jusqu'a 5.5 dpa. Aucune
dissolution n'a été constatée. Ce résultat concarde ceux de Akasala al (2004) qui ont constaté

la stabilité des oxydes dans des alliages ODS E2¥8Cr irradiés entre 600 et 774K jusqu'a des doses
de 15 dpa.

Les expériences de DNPA mettent, néanmoins, ereés@aprés irradiation, I'apparition d'une forte
intensité diffusée a grands angles, présentantaudiipterférence. Le rapport A étant égalA@.1, et
étant donnée la teneur initiale élevée en chromkatliege, il s'agit donc de particules de phase
Aprés 2 dpa, la fraction volumique précipitée est2d9% et le rayon moyen est de 1.2 nm. Ces
parametres augmentent respectivement jusqu’a 33% am aprés 5.5 dpa.
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Figure 25: Alliage MA957: (a) Observation en MET apés une irradiation de 2 dpa a 325°C; (b) Intensite
diffusées perpendiculairement au champ magnétiquenesurées sur des échantillons irradiés 2 et 5.5alp
a 325°C. Comparaison avec I'état non irradié.

IV Etude microstructurales par DNPA : Conclusiond perspectives

La premiére partie de ce manuscrit a été dédiéedudes des évolutions microstructurales dans les
systémes métalligues par la technique de DiffusilenNeutrons aux Petits Angles. Ces études
représentent environ la moitié de mon activitérgdigque au LLB. Depuis plus de 10 ans, je mets ma
compétence au service des équipes extérieuregualssr d'utiliser cette technique dans le domaine de
la métallurgie. En paralléle, j'ai développé dednthtiques de recherche en collaboration avec des
équipes extérieures. L'ensemble des études quailsi menées au LLB a permis de démontrer
I'apport de la technique de Diffusion de Neutroms Betits Angles en métallurgie. En particulies, le
expériences réalisées sous champ magnétique deas te systemes ferromagnétiques apportent une
description a I'échelle nanométrique des évolutimigostructurales dans des matériaux présentant
déja une microstructure complexe.

Ainsi, dans les aciers martensitiques, mon tragappermis d'une part de préciser les limites de
solubilité du chrome dans le fer et ainsi de mieerner la démixtiom-a' de la ferrite. D'autre part il

a montré que la précipitation de la phaseous irradiation est priori régie par un simple mécanisme
de précipitation accélérée. Nous avons aussi mouied'irradiation engendre la formation d'amas de
défauts lacunaires qui représentent la contribuoplus importante au durcissement. De méme, les
premiers stades de la précipitation des bulleslidiinéou des oxydes XD; dans ces mémes aciers ont
été parfaitement caractérisés et des corrélatives les propriétés mécaniques ont été établies. Ces
résultats sont fondamentaux pour prédire les cotapmnts des matériaux en service et modéliser
leurs évolutions microstructurales et mécaniques.

Dans le domaine de la mécanosynthése, ce type sier@seest incontestablement indispensable pour
vérifier I'existence de nano-objets apreés un breyadpus avons démontré dans les systemes CuFe,
CuCo et Cu(FeCo) que méme aprés un broyage a éiaeitgie, des amas ferromagnétiques subsistent.
La démarche expérimentale adoptée lors de cettie édtait basée sur la complémentarité entre

DNPA, mesures magnétiques et EXAFS aboutissant e description extrémement fine de la

42



microstructure de ces systemes broyés. C'étaia @onnaissance, la premiere étude qui a " disséqué”
I'état brut de broyage habituellement quasimensitiiité comme une solution solide.

Les nouvelles études relatives a ce procédé d'@ébn, en particulier dans le but d’obtenir des
matrices a nano-renforts comme les ODS, utilisgstématiquement la DNPA si les contrastes
chimiques s’y prétent.

Cette technique, considérée auparavant comme alégat réserveée a des études plus fondamentales
sur des matériaux modeles, est a présent considé@tgellement pour la caractérisation des
matériaux industriels ou complexes. Ces derniéneges, le nombre d'études en métallurgie ou plus
généralement en sciences des matériaux utilisanDN®A a ainsi fortement augmenté. Les
collaborations avec les services de la Directioa Bades Nucléaires du CEA sont nombreuses.
Différents matériaux (aciers ferritiques/martengitis, alliages de zirconium, alliages nanorenfgrcés
sont concernés avec différentes problématiquese aul point d'un procédé d'élaboration ou de mise
en forme, vieillissement en conditions de serviaesdun réacteur, soudage. En particulier, le péocéd
Friction Stir Welding qui est un procédé de souchae"friction malaxage" initialement appliqué aux
alliages d'aluminium pour l'aéronautique, est eagdspour les aciers. L'étude de ce procédé néxessit
une caractérisation tres fine des évolutions micuotirales au sens large du terme c'est a dire la
caractérisation des phases et des précipitésegegds cristallographiques, et de la distributites
contraintes résiduelles dans les zones soudédgetates au cordon.

Dans le cadre de ma recherche future, je tiensuéspivre ce type d'études dédiées aux matériaux
d'intérét nucléaire, avec un attrait particulieuptes mécanismes d'endommagement dans les aciers
irradiés. Ainsi, I'élaboration des ODS et leur com@ment sous irradiations neutroniques a fortes
doses sont des themes en cours. Il en est de méumd'gnalyse de la précipitation sous irradiation
dans les alliages de zirconium contenant du niobium

Une limitation importante dans les études des naatérirradiés est la radioactivité des échantillons
qui peut étre trop importante pour qu'ils puiss&né manipulés sur une ligne de diffusion. Sur ce
dernier point, des développements expérimentauxrgient étre envisagés pour transformer un des
spectrométres de DNPA en "ligne chaude". Ceci rsiteeprincipalement la mise au point d'un porte
échantillon monté en cellule chaude, adapté a kumeetransparent aux neutrons) et positionnable a
distance (a l'aide de télémanipulateurs ou autées).évolutions permettraient de réaliser les nassur
rapidement apres la sortie des échantillons desenda d'irradiation. Actuellement, les délaistdlate
avant d'envisager de la DNPA, sont en moyenne adgaes années. Certaines nuances d'aciers
austénitiques ayant subi des irradiations de kom 100 dpa, donc trés actives, pourraient étre
étudiées. Ces matériaux présentant une fragilisatiportante dont I'origine n'a pu étre totalement
identifiée, nécessiteraient une étude en DNPA ptmntifier les effets de l'irradiation.

Enfin, je terminerai ces perspectives par les nilesvdhématiques associéesdas projets ANR
"Matériaux et Procédés" pour lesquels je suis mesgale scientifique au LLB.

La premiére étude, dans le cadre du prAajARAGE (Aciers MAR tensitiquesAlliés de nouvelle
Génération. Vers I'élaboration guidée par la maitideela poly-précipitation nanométrique) a pour
objectif de développer une nouvelle famille d'asienartensitiquesenforcés par une double
précipitation de carbures et de phase intermétallige nanométriques Ce projet réunit un
industriel Aubert&Duval et 5 laboratoires de recher (CROMeP de I'Ecole des mines d'Albi,
CEMES de Toulouse, LSG2M de I'Ecole des mines dacaLLB du CEA Saclay, GPM de
I'Université de Rouen). Les aciers mis au pointsdée cadre de ce programme trouveront des
applications immédiates dans les arbres de turbew turboréacteurs et plus largement dans les
organes de transmission trés sollicités du domdimd'aéronautique (hélicopteres) et des sports
mécaniques.

Le challenge est darriver é@laborer une microstructure duale en maitrisant les prétipns
simultanées de carbures de molybdéne et d'intetiin@is Ni-Al. |l faut alors coordonner deux
mécanismes de précipitation, dans une matrice sg&icement bi-compatible :
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- d’'une part, I'état martensitique revenu desraaikircis par le carbone est un état métastable.
La compréhension du revenu nécessite la descriftien et la modélisation de la séquence de
précipitation des carbures en termes de quantitétate chimigue des phases au cours du traitement.
Les effets des éléments carburigénes (molybdéveneidium) doivent étre définis.

- d'autre part, la précipitation des intermétalig ouvre aussi son propre domaine d’inconnu:
elle a des effets tres fragilisants des qu’elleiatttun certain volume.

L’introduction de deux mécanismes de durcissemeitsq déroulent simultanément au cours des
mémes cycles thermiques implique la prise en cordptd’interaction a chaque instant (mise en

température, germination, croissance, coalescerjcees. deux effets aussi bien au niveau de la
microstructure (précipitations corrélées spatialeingue des propriétés mécaniques.

L'identification des précipités demande la mise @u des techniques d'observations

complémentaires : Microscopie Electronique en Tmassion, Diffusion des Neutrons aux Petits

Angles sous champ magnétique et Sonde Atomique Ji@apbique.

La DNPA apportera une description statistique @¢at’ de précipitation de chaque population. Le
probleme de la détermination de la composition e sera résolu avec 'apport des observations
directes en sonde atomique. Ces deux techniquépadaitement complémentaires puisque la sonde
atomique produit une image des précipités aveentification des éléments chimiques la constituant
mais I'obtention de données statistiguement reptatiee de I'ensemble des objets est difficile et
fastidieuse. La DNPA assurera la caractérisatiotodees les nuances d’aciers intermédiaires etig to

les stades de la précipitation. Ces mesures peametie décrire la cinétique de précipitation de
chaque phase en fonction des éléments d’alliagestravail fera I'objet du stage post-doctoral

financé dans le cadre de 'ANR de Mikael Perrug gudirigerai.

Un deuxieme projet ANR a été retenu cette annédréaX (Aciers ferritiques/martensitiques
renforcés par nano-particules pour application @ehgempérature en conditions extrémes). Il a pour
objectif de concevoir et de montrer la faisabititéne nouvelle classe d’alliages utilisables a daut
température en conditions extrémes. Ce programmgilet® par le SRMA (CEA) et inclut 3 autres
laboratoires de recherche, le GPM (Rouen), 'INR&efoble) et le LLB ainsi que 4 industriels
(NITRUVID, SOTEP, EDF et AREVA NP). Ces nouveaux tér@mux sont également des aciers
ferritiques/martensitiques (contenant de 9 a 18%ldeme), renforcés par des phases nanométriques
de type ‘MX' dont la composition chimique reste fidantielle. Cette étude, allant de la production
des nouveaux matériaux a la modélisation de lempootement en fluage, nécessite une approche
multi-échelles pour analyser les corrélations elatmicrostructure et les propriétés mécaniquass Pl
généralement, ce projet a pour ambition de compeetidrigine du trés bon comportement des
matériaux nano-structurés. L'objectif technologisgst de concurrencer les ODS a moindre codt. La
DNPA apportera une description des particules, spetisable pour comprendre et contrbler la
précipitation des nano-renforts.

Les études a venir dans ce domaine s’orientenégowdrs les matériaux métalliques nano-renforcés.
Actuellement, les efforts se portent sur des medritaciers ferritiques et martensitiques renfopas
des précipitations diverses (carbures, phasegnataliques, oxydes, ...) dont la nature est liée aux
propriétés mécaniques attendues et aux températundsation. Les résultats obtenus pourront étre
transposeés ultérieurement a d’autres matriceséaitisjue, base nickel, ...).
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Partie 2 : Analyse des textures cristallographiquepar diffraction

des neutrons

Les matériaux d’intérét technologique sont, la phiglu temps, polycristallins c’est a dire congtitu
d’'un assemblage de grains ou cristallites qui somsidérés comme des petits monocristaux. Les
propriétés des matériaux dépendent a la fois dérdature de I'agrégat constitué par les grainssmai
également des propriétés des cristallites. La fotanille, leur arrangement au sein de I'agrégasi

que leur orientation cristallographique constitudas paramétres déterminants pour les propriétés
macroscopiques des matériaux. Lorsque la distdbuties orientations de ces cristallites n’est pas
aléatoire, il est dit que le matériau présente omeplusieurs orientations préférentielles ou plus
généralement une texture cristallographique.

Dans le domaine de la science des matériaux, umd grambre de travaux ont pour objectif de décrire
et d’'optimiser le comportement macroscopique detanxéet alliages, a partir de la caractérisation et
de l'analyse de leur microstructure et de leurs aniéxnes fins de déformation. La texture
cristallographique est un parameétre microstructagi@lerminant pour les propriétés (mécaniques,
électriques, magnétiques,...) des alliages métalliui@ I'anisotropie cristalline (dépendance des
propriétés avec la direction cristallographique).texture apparait durant la solidification puislée

au cours des étapes de déformation (laminage,efilal) et de recristallisation sous traitement
thermique. La compréhension et la maitrise de lidian de ce parametre au cours de traitements
thermomécaniques ou de recuit sont nécessaireptimiser le comportement d’'un matériau.

Différentes méthodes de caractérisation de la texdxistent : les plus courantes et performantes so
la microscopie électronique a balayage (MEB) ouransmission couplée avec une analyse EBSD
(Electron-Back-Scattered-Diffraction) et la difftmey des RX ou des neutrons. Les techniques de
microscopie permettent une analyse locale des tatiens individuelles. La technique de MEB
aujourd’hui automatisée permet une caractérisatmtrés nombreuses orientations (zones explorées
de 10um? avec un pas de 0,5 pm) et apporte des infasnsthicrostructurales (désorientations inter
et intragranulaires, distribution des joints deimgalocalisation des sites potentiels de germmagit

de croissance).

Les méthodes de diffraction des Rayons X ou degroms donnent une description globale et
statistique de la texture (les effets sont intégndéisun tres grand nombre de grains) et sont plutét
simples a mettre en ceuvre.

Depuis mon arrivée au LLB, j'ai la responsabilitédiffractometre 6T1 dédié a la caractérisation des
textures cristallographiques. Mon activité dansdoeaine comporte un aspect technique important
qui consiste & maintenir et a développer I'appafail de répondre aux attentes de la communauté
scientifique. J'assure I'encadrement des équipEsiexres, la réalisation et la plupart du temps,

l'interprétation des mesures. De ce fait, je pri&sanrapidement l'appareil avec ses avantagesset s

limites avec une breve description des appareiistaxXs dans les autres centres de diffusion
neutronique.

Parallélement, j'ai collaboré avec des équipesriexti&s dans diverses études puis développé des

thématiques propres au LLB. Parmi les nombreuxtswgbordés, j'ai commencé sur les effets des
transformations de phaga ~ ) et des séquences de précipitation sur I'évoluties textures de
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chaque phase dans un alliage de tit@neeg) en collaboration avec le LPCES (T. BaudinQGesne

et R. Penelle). Avec différents traitements therrag(mise en solution a haute température dans le
domainep, recuit dans le domaine biphasé), différentes osicuctures peuvent étre obtenues avec
des séquences de précipitation (passage ou nda phasew). Nous avons montré que seule l'acuité
de la texture est sensible a la morphologie ddésgu. Le passage par des phases intermédiaires n'a
pas d'effet notable.

Je me suis également intéressée aux matériauxgifods et en particulier aux quartzites qui sost de
roches trés communes de la partie supérieure clarde terrestre. La microstructure et la texture
cristallographique des quartzites naturelles peuéére corrélées a leur histoire thermomécanique
c'est a dire aux déformations locales et régioraleges par le site de prélevement. Une étude menée
en collaboration avec le LPCES (T. Baudin) et Rignsité de Cergy-Pontoise (J.C. Guezou), sur des
échantillons prélevés en Espagne (zone bétiquatalé, a permis d'identifier des composantes
principales de textures {1-210} <10-10> et {1-104}-120>, et de les associer respectivement aux
phénoménes de déformation et de recristallisation.

Depuis 1998, je consacre une part importante deectgerche a la compréhension du phénoméne de
recristallisation dans les matériaux essentielléngenstructure cubique a faces centrées. En effet,
selon l'alliage, le taux et le mode de déformatitifféerents comportements sont observés lors de la
recristallisation. Ces différences de comportententvent, en partie, leur origine dans I'état deéfer

En particulier, la sous-structure de déformationlaetrépartition de I'énergie stockée lors d'une
déformation a froid sont des paramétres cruciaux gomprendre le processus de recristallisation.
Dans cette optique, j'ai développé une méthodérdation par diffraction de neutrons de I'énergee d
déformation stockée en collaboration avec T. Bayuiis A.L. Etter (LPCES). Pour comprendre le
développement de certaines orientations préfétisgtidurant la recristallisation, il est alors imamt

de pouvoir décrire la répartition de I'énergie ddodmation stockée en fonction de l'orientation
cristallographique des grains. Son estimation regos I'analyse des élargissements des pics degyBrag
mesurés pour de multiples orientations de |'échamtipar rapport au faisceau incident. Cette
technique originale a nécessité des mises au paine part, expérimentales (résolution angulaire,
nombre minimum de mesures, choix des orientati@isi'autre part du traitement de données
(symétrisation, normalisation, interpolation) p@xtraire une "Fonction de Distribution des Energies
Stockées". Les premieres mesures ont été réalméekalliage FeNi50% dans le cadre du travail
postdoctoral de V. Branger (novembre 98-septemB@OY, puis appliqué au cas d'un acier biphasé
austéno-ferritique (Etter, 2006) pour estimer Fgiee stockée indépendamment dans chacune des
phases en fonction du taux de laminage. Elles t@nedsuite étendues a d'autres types de matériaux
(cuivre, laiton, acier, aluminium), de déformatioftersion, Equal Channel Angular Extrusion,
tréfilage ).

Dans cette partie, les méthodes d'analyse desreésxét de I'énergie stockée seront présentées puis
j'aborderai les principales études concernant lésamismes de recristallisation menées sur l'alliage
FeNi50% puis sur le cuivre et sur certains de tegas (CuSn, CuZn).

En particulier, une partie importante de mon atdidans le domaine des textures, a été consacrée a
I'étude de l'influence des impuretés résiduelles Ies mécanismes de déformation (évolution des
sous-structures) et de recristallisation du cuidems le cadre du projet de recherche "OPEFIC"
(Optimisation des Procédés d'Elaboration de Fil€diere). Ce projet, subventionné en partie par le
Ministére de la Recherche et dont j'étais coorditeta fait I'objet de la these de S. Jakani gant
assuré I'encadrement au LLB entre 2002 et 2005.
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| Analyse des textures et de I'énergie stockée

I.1 Caractérisation des textures cristallographique

1.1.1 Diffraction des neutrons

a) Principe de la mesure

Les définitions et conventions utilisées pour déda texture cristallographique que ce soit aeaiv
des figures de péles (fdp) ou des fonctions deibligions des orientations cristallines (FDOC ouspl
généralement par abus de langage Orientation Risitvh Function ODF) ne seront pas décrites dans
ce mémoire. Seul l'aspect expérimental est abordé i

Le principe de la caractérisation des texturedgfaction repose sur le fait que l'intensité difttée
par un échantillon polycristallin dépend, entreresit de la fraction volumique de cristallites en
position de Bragg. En présence de texture, cedtdifin varie avec I'orientation de I'échantillonrpa
rapport au faisceau incident. En mesurant ainstelisité diffractée par une famille de plans
cristallographiques {hkl} donnée, dans toutes lesations de I'échantillon, la Figure De Pdles }hkl
est décrite. Pour mesurer une figure de poles sporedante a la famille de plans {hkl}, I'échantillo
et le diffractométre sont positionnés pour respdeteconditions de Bragg : le berceau fait un @fg|
avec le faisceau incident et le détecteur est pdacé angle @ Pour explorer la figure de péles,
I'échantillon auquel est associé un référentiel éeetir DL,DT,DN lié a son histoire
thermomécanique, est installé au centre d'un ceféleler qui assure les rotationg,d). x est une
rotation polaire autour de DT comprise entre 0@t;3) est une rotation azimutale autour de DN
comprise entre 0 et 360° (voir Figure 26). Génénalat, un pas de 5° epet¢ est utilisé, ce qui
représente 1368 points par figure de péles. PlisiEDP sont mesurées par échantillon dépendant
notamment de la structure cristallographique etrdies accessibles sur le diffractométre.

Eulerian

dif fractometer K’

w~drive

Figure 26: Schéma du berceau d’Euler, des rotatian(,¢) ainsi que du positionnement de I'échantillon
lors des mesures de figures de poles par diffracticdes neutrons.

b) Le diffractométre du LLB : 6T1

Le diffractometre 6T1 dédié a l'analyse des textures cristallographigestssitué sur un canal de
neutrons thermiques du réacteur Orphée du CEAAgddtamonochromateur de type Cu(111) délivre
un faisceau de longueur d'onde1,159 A. Le berceau d’Euler (Frank Heydrich @ 408f) est
décentré par rapport au centre du goniometre @militér I'utilisation d’environnements encombrants
sur I'axe de I'échantillon. La précision sur lepl&ements ep etd compris respectivement entre 0
et180° et 0 et 360°, est de 0.01°. La détectionaestrée par un monocompteur de tjide, le
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domaine angulaire accessible est de 0 a 80° avgmasiminimum de 0.02°. En fonction du type
d’expérience, différentes collimations sont possitdur les faisceaux incident et diffracté autatisa
des mesures peu résolues en angle mais rapidesiaierx maximal de 10n.cnfs?, aussi bien que
des mesures précises de profils de raies pourt&nii@ation de I'énergie stockée en fonction de
I'orientation cristallographique.

c) Avantages de la diffraction des neutrons

Les avantages de la diffraction des neutrons reposssentiellement, pour la détermination des
textures, sur leur trés faible absorption par lgpaft des matériaux. Cette propriété permet alers d
réaliserles mesures en transmissioat d’'obtenir des figures de pdles complétes satie aarrection
que le bruit de fond. Les erreurs obtenues suiolegions de distribution des orientations crigtals
sont nettement moins élevées qu’avec des rayors tayx d'erreur est généralement inférieur a 5%
contre 15% en moyenne avec les RX). Par ailleargaille des faisceaux de neutrons permet de
caractériser des volumes beaucoup plus importantemre du cm (soit environ 10fois plus grand
gu’en RX). Cet atout est indéniable pour :

> l'analyse de matériaux & gros grains (fhm

» l'étude de matériaux qui s’amincissent difficilerhemomme les matériaux
géologiques,

» la caractérisation des phases minoritaires (frastimlumiques de 1 %),

» lutilisation d’environnements échantillon complexdfour, cryostat, machine de
traction). Par exemple, I'évolution de la textureup étre suivién situ lors d'un
traitement thermique,

» l'obtention, dans le cas de matériaux présentasttdetures hétérogenes dans le
volume, d'une description globale moyennée sur a®ets volumes qui est
complémentaire d’'une approche locale,

» l'analyse des textures magnétiques.

Le principal inconvénient réside dans le tempsaiesition d'une figure de poles. Ce dernier perg ét
tout a fait raisonnable d'environ 3h pour les matér "simples” (structure cubique, non absorbant,
diffusion incohérente faible) ou atteindre 12h Belta nature chimique et la symétrie
cristallographique. Dans le cas de matériaux mhdtggs (aciers austéno-ferritiques, alliages deetita
a-B, matériaux géologiques, ...) pour lesquels certgiics peuvent étre tres proches, de fortes
collimations sont nécessaires, augmentant aingngs de comptage. Pour les matériaux de basse
symétrie ou de trés nombreuses figures de pole®ioétre mesurées avec superposition de certains
pics, les appareils dotés d'un monocompteur comesént vite limités et non adaptés.

1.1.2 Un apercu des autres appareils ...

Les autres installations de diffusion de neutromslisposent pas toujours de diffractométre dédié au

textures. Ce type de caractérisation ne nécessgaitn berceau d’Euler comme équipement

particulier, peut étre réalisé sur des diffractae®t4-cercles pour monocristaux, de poudre
ou "multiservice" équipés de berceau. Ces messwas €également le plus souvent couplées avec
I'analyse des contraintes résiduelles (exemple3dauBHMI, et de STRESS-SPEC a FRM-II).

La géométrie de base du 4-cercles doté d'un monaeaimcorrespondant a 6T1 est également celle
de TEX 2 (Brokmeier, 1997) au GKSS. Ces apparedsurant les figures de poles les unes apres les
autres sont consommatrices en temps d'expérienée prsentent une résolution permettant des
analyses de profil de raies.
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Dans l'optique de diminuer fortement la durée diagtion des données, I'utilisation d’'un PSD permet
comme aux rayons X de mesurer plusieurs figurggdtes simultanément. En fait, c’est tout le spectre
de diffraction qui est obtenu sur un tres grand aiom angulaire. Ces données vont permettre de
mesurer en un temps bien plus court, un trés gnantbre de figures de pbles. Mais surtout, dans le
cas ou les pics de Bragg sont trop proches poerséparés expérimentalement, I'analyse du spectre
va permettre d’'extraire les contributions de chafgmeille de plans. Ce mode opératoire utilisé sur |
diffractométre D1B de I'ILL (Grenoble), nécessitesdacquisitions pour les différentes rotations de
I'eéchantillon. Certains diffractometres dédiés mmxtures-contraintes ont des détecteurs plus pptés

sur D1B permettant la mesure de quelques figurgdbs simultanément.

Les détecteurs bidimensionnels peuvent égalemenu@lisés pour mesurer simultanément plusieurs
points d’une figure de pdles. C'était le principediffractomeétre installé a Risg au Danemark (Juul-
Jenseret al. 1983). Le détecteur plan était positionné6&3D° et orienté verticalement de fagon a
intercepter une partie du céne de diffraction. legetmination de la figure de pbéles compléete,
nécessitait environ 200 orientations différentestteCtechnique a permis des acquisitions trés eapid
de figures ou de portions de figures indispensabi@ss les étudem situ de phénomenes de
recristallisation ou de transformation de phases.
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Figure 27 : Schéma de principe du diffractométre Gl a ISIS (extrait du site
http://www.isis.rl.ac.uk/disordered/gem). Points damesures d’une figure de pdles obtenus avec
I'orientation initiale de I'échantillon puis aprés une rotation de 90° autour
de la direction du faisceau incident.

Enfin, les nouvelles techniques de mesures par $etep/ol combinent les PSD avec I'utilisation de
faisceaux blancs ou pulsés. On trouve dans cetigade des appareils trés perfectionnés qui
permettent de mesurer plusieurs portions de plisiggures en méme temps. Le potentiel de ce type
de diffractométre a été montré sur la source puBB@, a Dubna (Russie) avec SKAT (Feldmaein

al., 1991, Ullemeyeret al, 1998)) puis recemment a LANSCE, aux Etats-Unis(MWVenk et al.
2003, S.C. Vogel 2004) avec HIPPO. Tres récemnukr®,analyses de texture réalisées sur GEM a
ISIS (Royaume Uni) (Kockelmannet al, 2006) ont montré la puissance de mesures de cette
configuration. GEM est un diffractometre équipé6dblocs de détecteurs (7000 détecteurs au total).
Pour les mesures de figures de pdles, des groupd$4l détecteurs sont générés pour couvrir des
domaines angulaires de 10° x10°.
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La Figure 27 illustre la géométrie de I'appareiladistribution des points mesurés pour la pasitio
initiale de I'échantillon puis apres une rotatia@D° autour de la direction du faisceau incid2rau

3 positions de I'échantillon suffisent pour décries figures de pdles correspondant a un temps
d’acquisition de I'ordre de quelques minutes ! gaetd'appareil permet également, de caractériser la
texture cristallographique de fagcon non destructikems des pieces de géométrie variable. Par
exemple, Leeveet al, (2006) ont pu déterminer la texture dans desassés d'arquebusier du®17
siécle, en différents points sans avoir a les @étraw a les tourner autrement qu'autour du faiscea
incident, durant la mesure.

1.1.3 Le rayonnement synchrotron et la déterminatides textures

Les mesures de texture réalisées avec le rayonmeyechrotron se développent largement depuis
ces derniéres années. Le flux important ainsi queékolution sont déja des atouts pour les
expériences résolues en temps. Des mesures sage chaen température peuvent étre réalisées en
des temps tres courts. Les rayons X « durs » pEntesuffisamment dans la plupart des matériaux
pour permettre des mesures en volume ou globatgser@ant, il ressort d’études comparatives que le
rayonnement neutronique prend en compte de plgedarolumes et reste donc le meilleur outil pour
la caractérisation des textures sur des matériaaxem forme (produits semi-finis, ...) qui peuvent
présenter des hétérogénéités microstructuralesifizier, 2006).

Par contre, les longueurs d’'onde associées aufar@s énergies du rayonnement synchrotron étant
trés courtes, les angles de Bragg auxquels soniréessles figures de poles, sont trés faibles. Ceci
facilite les mesures avec des équipements encoisbem augmentant les domaines angulaires
accessibles. Ainsi, les zones d’ombre sur les déigigie pbles sont réduites.

L’énorme avantage du rayonnement synchrotron ré$aes les analyses locales de texture et de la
possibilité de réaliser des cartographies 3D. Réuemh, une méthode de microscopie par diffraction
des rayons X en 3D (SDXRD) a été mise au poinulgam, 2004) qui unit I'utilisation d’'un faisceau
de rayons X monochromatique de haute énergie dymchsotron et une approche de type
tomographique. Ainsi, la méthode permet de carsetérla position, le volume, I'orientation
cristallographique, la déformation et la morphodogies joints de grains de plusieurs centaines de
grains en méme temps. Par exemple, Gundiach. (2004) ont étudié I'évolutiom situ de la sous-
structure de déformation lors de la restaurationefiet, la résolution spatiale étant de§ les sous-
grains sont mis en évidence par de |légéres var@tiorientation. Larsert al. (2005) ont observé
ainsi la nucléation dans une matrice de cuivrerdiéde sur ID11 & 'ESRF. lls ont observé que les
zones proches de jonctions triples sont des siteenfiels de germination et ils ont montré que sur
trois germes clairement repérés, deux avaient destations appartenant aux grains parents déformés
et le troisieme, une nouvelle orientation sanstimiaavec les grains déformés. Ces résultats ntetten
en évidence des comportements locaux donc difficile généralisables a I'ensemble du matériau.
Néanmoins, ces expériences sont des prouessesgteehmui permettront sirement d'identifier de
nouveaux mécanismes. Elles sont amenées a se pigeekn particulier en augmentant la surface des
zones explorées tout en conservant une résolutimmscronique.

En résumé bien que son champ d'action soit concurrencécautains points par le rayonnement

synchrotron, la diffraction des neutrons restenréains le seul outil qui apporte une descriptios de

textures cristallographiques statistiquement repréative de larges volumes. Par ailleurs, face a la
demande grandissante de caractérisation des hébd@tes de comportement en fonction de
I'orientation cristallographique, la diffraction deneutrons peut apporter ce type d'information a
I'échelle d'une famille de grains en totale commétarité du rayonnement synchrotron qui pourra
décrire un comportement et une hétérogénéité intiragaire. En conséquence, le diffractométre 6T1
mérite d'étre modernisé voire repensé pour diminigsr temps d'acquisition en conservant une

résolution compatible avec les analyses de prdélisaie.
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|.2 Détermination de I'énergie stockée

1.2.1 Introduction

Aprés une déformation plastigue a froid, le matérea emmagasiné dans les grains écrouis,
principalement sous forme de dislocations, unetitaq1-10%) d’énergie, le reste étant dissipé sous
forme de chaleur (Humphregs al. 1995). Or, cette énergie stockée joue un rble gndiml dans les
mécanismes de recristallisation ; en particulite, iefluence considérablement la mobilité des t®in
de grains lors de recuits. La détermination de a@rpétre est trés importante pour comprendre les
meécanismes de recristallisation.

Pour évaluer I'énergie stockée, la technique hallétment utilisée est la calorimétrie différentedl
balayage (DSC : Differential Scanning Calorimetr@)est une technique simple qui permet de
mesurer la chaleur libérée par le réarrangementdaggcations lors de la restauration ou de la
recristallisation. Cette technique donne une vajgoibale de I'énergie stockée dans le matériada Or
valeur de I'énergie stockée varie fortement aweefitation cristallographique du grain, et inciles
variations importantes de mobilité des joints dairgr et par conséquence influence I'évolution de la
texture lors du processus de recristallisatiorstidonc important, pour une meilleure compréhensio
des mécanismes de recristallisation, de caraatéfé&sgergie stockée en fonction des orientations
cristallographiques. La diffraction permet d'obtenpar une méthode basée sur l'analyse de
I'élargissement des pics, une différenciation éedtgie en fonction de l'orientation cristallogriajple

des cristallites. Elle ne donne pas directemertelasité de dislocations présente dans le matériau,
mais mesure la microdéformation élastique du résemtallin due a la présence de dislocations.
Plusieurs études ont été déja réalisées par difirades Rayons X (Evemst al. 1974 ou Lebruret al.
1981 récemment Castelnati al, 2000, 2001). Les mesures par rayons X présefiteciwnveénient
d'étre tres longues puisque lors de l'acquisitianadraie, trés peu de grains respectent les ¢onslit
de Bragg. Les données ainsi obtenues sont génénatenestreintes a quelques orientations
particulieres. De plus, elles restent représemstile la surface du matériau et non du volume.

Dés 1999, j'ai développé avec V. Branger et T. Baumk type de méthode en utilisant la diffraction
des neutrons qui donne la possibilité de caraetétmutes les orientations cristallographiques avec
une bonne statistique.

1.2.2 Principe de la méthode d'évaluation

Le principe de la détermination de I'énergie steckéepose sur l'estimation des différentes
contributions qui induisent des élargissementsples de diffraction pour extraire la part due aux
microdéformations. De nombreuses méthodes sonbpégs dans la littérature pour déconvoluer les
contributions expérimentales des informations nstracturales. Les plus simples sont basées sur des
ajustements des pics avec des fonctions analytiguesur des déconvolutions par division des
transformées de Fourier. La plus connue et pliliséd est la méthode de Warren-Averbach (1952)
qui nécessite des mesures sur au moins 2 ordreefidxion {hkl}. Elle utilise l'analyse des
coefficients du développement en séries de Foulésr pics de diffraction. Cette démarche a été
adaptée aux mesures ne disposant que d'un seel wmmlyennant certaines hypothéses (exemple,
Hirschi 1999). La largeur intégrale, utilisée jmi¢sente I'avantage d'étre simple a mettre en ceuvre

La largeur intégrale mesurég(b) est définie par la relation :

— j |(Sﬁs — Iintégrée
I I

m FWHM cos@)

b (s
n© In2 2\

050 ) =

max max

Dans laquelle s = (2 9YA) et A la longueur d'onde. Dans I'hypothese d'une foraugsgienne des
profils de raies, elle est reliée a la largeur dneiteur du pic FWHM.
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La Figure 28a présente un exemple de profils de ghtenus sur deux échantillons de cuivre lI'un &
I'état restauré (laminé a chaud), l'autre écroui yra tréfilage a froid. L'élargissement induit par
I'écrouissage est trés net. La Figure 28b montrgustement en supposant une forme gaussienne.

Les différentes contributions qui induisent un gissement du pic de diffraction sont : la tailles de
domaines cohérents de diffracti&nﬁ) (5) qui diminue avec la déformation, les microdéfoiinre qui
existent dans ces domainb$ () et la résolution instrumentale du diffractoméfg (S) . La largeur
intégrale normalisée de chaque pig), peut étre ainsi décrite par une fonction gense qui

dépend de ces trois parametrds (S) = b2 (S) + b2 () + b’ (5)

(@) (b)
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Figure 28: (a) : Profils de raies de diffraction deneutrons des plans {200} mesurés sur du cuivre &fat
laminé a chaud (courbe verte) et apres tréfilage oid (courbe bleue). (b) Exemple d’ajustement effetué
avec le programme Winplotr (Roisnelet al, 2001) en supposant un profil gaussien.
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Figure 29 : Courbe de résolution instrumentale (lageur intégrale en fonction du vecteur de diffusiors) du
diffractométre 6T1 (LLB).
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Pour calculer I'énergie stockée a partir tlhé(s), il est nécessaire de séparer les différentes
contributions :

a) La résolution instrumentale : b; . (S) dépend, pour une longueur d'onde donnée, de la
géomeétrie du diffractometre (divergence du faiscéacident avant le monochromateur, des
caractéristiques du monochromateur (mosaicité,eadgl diffraction), incluant la configuration de

mesure adoptée, au niveau de la divergence anguthis faisceaux incident et diffracté par
I'eéchantillon. La résolution instrumentale est di&fipar la relation de Caglioti al. (1958):

FWHM.  =U.tan’(©) +V.tan@) +W

instr

2
inst

ou U, V et W sont des constantes dépendant destédstiques géométriques du diffractometre.

La configuration choisie pour les mesures de pbdilraies est une divergence de 15' en sortie de
barillet ce qui garantit un flux suffisant de neums et une divergence minimale pour le faisceau
diffracté (10" obtenue avec des fentes de Sollérs)fonction de la résolution instrumentale est
déterminée de maniére expérimentale. Généraleragudrtir d'un diagramme de poudre mesuré sur
un échantillon standard tres bien connu (la longu#ande doit étre parfaitement étalonnée) et
présentant de trés nombreuses raies, les param&Wed/ sont déterminés par ajustement. Dans le
cas de 6T1, j'ai utilisé un échantillon de la féeniles grenats (TerBium Iron Garnet) et les
ajustements ont été réalisés avec FULLPROF basé suéthode de Rietvield (Rodriguez-Caravajal,
1990).

Les parametres de 6T1 sont U = 1,283 ; V = -0,450/098 et la courbe de résolution calculée sur
tout le domaine angulaire est donnée Figure 29.

b) La taille des domaines diffractants :b? (s)

Plus les matériaux sont déformés, plus la taille di@maines diffractants est petite et plus I'eftet
I'élargissement des pics de diffraction est impatrtdl est alors indispensable de séparer ces
contributions et ce d'autant plus que les taux &erthations sont importants. En s'inspirant de la
méthode proposée par Stokes et Wilson (Stekes, 1942) et améliorée par Warren et Averbach
(1950), I'élargissement du pic de diffraction pdite attribué a la fois a la taille des domaines
cohérents de diffraction et aux microdéformationsexistent dans ces domaines. Cette méthode a été
largement utilisée et validée par d’autres aut@dimederet al. 1992). La contribution de la taille des

: : . , 1 . .
domaines diffractants est donnée par la relatldnfg(s):ﬁ, ou D est la taille moyenne des

domaines diffractants. Pour la déterminer, il epip®sé que :

1/ A un taux de déformation donné, la contributites microdéformations £> reste constante
pour une méme famille de plans,
2/ D est constant quelle que soit la famille deplghki}.

Alors, la taille moyenne des domaines diffractassaisément déduite a partir de mesures réalisées
deux ordres successifs pour une méme famille dasplflll} et {222}, par exemple. Cette
contribution a I'élargissement des pics de diffi@ctest négligeable pour des tailles de domaine
supérieures a 1200 A.

c) La contribution des microdéformationsa I'¢largissement du pibZ(s) obtenue aprés

correction de la contribution instrumentale et demsaines diffractant@eut s’exprimer a partir
de I'écart quadratiqqész> des déformations, dans le cas d'une distributiomsgi@nne des

déformations (Delheet al.,1982) :
bi(s)=2m<e2> 2.
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1.2.3 Estimation de I'énergie stockée

En utilisant I'approche de Stibitz (1937), pour gha vecteur de diffraction j accessiblénergie
stockée E (x,¢) est donnée par la relation suivante :

_§ Yhi <c2>

E,(x.¢) Sl (<e2>)
ou Yy etvyg sont les coefficients élastiques (module d’Youhgoefficient de Poisson) calculés avec
le modele de Kréner (1958).
Ainsi en chaque pdle((¢) de chaque famille de plans {hkl}, une valeurl'deergie stockée peut étre
déterminée a partir des largeurs intégrales eafraies profils de raies.
A partir de ces données qui sont sous forme deiréigyde pbles d'énergie”, I'énergie stockée dans
chaque direction de l'espace d'Euler peut étrailéadcselon le méme principe que la détermination de
la FDOC. Kallencet al. (1984) ont proposé la méthode suivante:
dans le cas d’'un matériau polycristallin, pour aleagecteur de diffraction j accessible, I'énergie
stockée par un grain, défini par les angles d'Edlep et ¢,, E@1, ¢ §), est relié a I'énergie stockée
mesurée par la formule suivante :

EJ(Xv¢) 'qj (qu)) = J-E(q)L(p’q)z)f (¢1(p’¢2)dp

Pj

ou Ejxe), qi(x.0), f(¢1.9,92) et pj sont respectivement les valeurs moyenmes$émhergie, les
densités de péles, les valeurs de la FDOC et leinwel d’intégration dans l'espace d'Euler
correspondant a une rotation deditour du vecteur de diffraction j.

Ei.s) €t gi) SONt les deux grandeurs mesuréesgidip,) est la FDOC caractéristique de la texture
cristallographique calculée a partir des figurepdles.

1.2.4 Procédure expérimentale

En résumé, pour de nombreux points des figuresdtis pdes scar®28 sont mesurés pour chaque
famille de plans {hkl}. Les orientationg ) pour lesquelles un scan est effectué, sont séhectes

de facon a décrire un pavage régulier de 15°x20hpbété par des poles relatifs aux renforcements de
la texture ou a des orientations cristallographsgparticulieres (composantes de déformation ou de
recristallisation, ...).

En chaque point de mesuned)n , est extraite, de I'élargissement du profil do g diffraction, une
valeur moyenne d'énergie stockée. Cette valeugxgdbitable telle quelle. Dans le cas de matériaux
texturés, les énergies déterminées pour les podleespondants aux orientations préférentielles sont
directement attribuables, sans trop d'erreur, ddestations particuliéres. Dans la pratique diére

est déterminée en plusieurs pdles équivalentsrgtlgsieurs figures de péles, puis moyennées sur ce
différents points.

Si un pavage de I'espace des orientations a étgéoah énergie, les figures de poles d’énergi&kéeoc
peuvent étre reconstruites par interpolation erpgsgnt que I'énergie est constante sur un domaine
angulaire de 10 a 15° autour des valeurs médiag®tded. Ceci a été veérifié expérimentalement.
Une fonction de distribution d’énergie stockée FDReSBIt alors étre calculée a partir des figures de
pbles d’énergie pondérées par la densité de pbsantage de cette démarche est de produire une
estimation de I'énergie stockée pour toutes lentations de I'espace d'Euler. L'inconvénient majeu
résulte de la technique de calcul qui comprend norenalisation par la FDOC en chaque point de
l'espace d'Euler. L'énergie stockée variant moites avec la désorientation en un point de I'espace
d'Euler que la FDOC, des phénoménes de divergameainsi introduits autour des renforcements
dus aux orientations préférentielles. Par aillelespassage par la FDES écréte les valeurs brutes
d'énergie; les niveaux de la FDES sont toujours fdibles que les résultats obtenus par pdéle. Ainsi
entre les valeurs brutes déduites des élargisserdentie par pole et celles relevées sur la FOES,
variations de 15 a 20% peuvent étre observées.
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[.3 Mesuresin situ

Le grand pouvoir de pénétration des neutrons aatdfutilisation d'environnements échantillons
complexes tels que four, cryostat, ...
A mon initiative, nous avons développé au LLB, déypes d'environnements compatibles avec les
possibilités qu'offre 6T1 en termes d'encombreraeede durée d'acquisition :
- un four permettant la mesure des figures despliless de maintiens en température mais
également de suivre I'évolution de certains poles ane résolution temporelle de quelques secondes.
- une machine de traction, compatible égalemeat & diffractométre G5.2 dédié a I'analyse
des contraintes. Elle permet de caractériser demps® de figures de pdles sous charge mais surtout
de suivre les déformations élastiques et plastigieesertaines orientations cristallographiques (ou
pbles) en fonction de la charge appliquée.

1.3.1 Adaptation d’'un four haute température

Pour permettre I'étude des textures cristallogrgupds en température, un four de petite taille
compatible avec les dimensions du berceau d’Eugéanstallé sur 6T1. Ce four a di étre construit
sur mesure. L'enveloppe externe est une spherki@maim d'épaisseur constante (moins de 1 mm)
usinée lors d'un premier projet de four a chauffeigédogéne. Le four actuel a été fabriqué par la
société Pyrox, puis revu techniquement et adaptéesberceau d’Euler au LLB par J.P. Ambroise.
Avec ce dispositif, une température maximale d’envil000°C peut étre obtenue, avec une vitesse
moyenne de montée de I'ordre de 300°C/min. La Ei@fr présente un plan d’ensemble du four placé
sur le diffractometre 6T1. Le chauffage est asgparéun filament en molybdene d’environ 1mm de
diameétre (Figure 31, élément 1).

Figure 31 : Partie supérieure et interne du four.
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La température est contrblée par trois thermocsuple type K (4) placés au voisinage de
I'échantillon. Des écrans thermiques en vanadiuatgsd autour de I'échantillon limitent les pertes
thermiques et le transfert de chaleur vers la spbaraluminium. Un circuit de refroidissement d’eau
minimise les transferts de chaleur vers le gonicenétes recuits sont effectués sous vide secondaire
(10* Pa). L’échantillon (2) généralement de forme cubigu cylindrique est fixé au centre de la
sphére qui coincide avec le centre du berceau.

1.3.2 Machine de traction

Suivant mon cahier des charges, une machine detrg€igure 32) adaptable sur le berceau d’Euler
a été réalisée par R. Chiron et J. Fryet du Laboeatdes Propriétés Mécaniques et
Thermomécaniques des Matériaux de I'Université itlet#euse. Elle permet d'appliquer une charge
maximale de 30kN avec une vitesse maximale de mhéfion de 3Qum.s™. Nous l'avons congue pour
maximiser le domaine angulaire accessible lorsatgjulisition d'une figure de péle. La machine se
fixe sur le berceau de telle sorte que la directiersollicitation coincide avec DN. L'encombrement
des colonnes latérales et du moteur donne un amylieeny entre 60 et 120°.

Pour cette raison, seules des portions de figuegsdtes peuvent étre mesuré@esitu. En fait, aprés
avoir caractérisé la texture avant et apres défitomanaximale, I'évolution de l'intensité de cartai
poles peut étre suivie au cours de l'essai deidracDutre la texture en elle-méme, nous pouvons
suivre, en fonction de la charge, la déformatiorceigains plans {hkl} appartenant & des orientation
cristallographiques particulieresa le déplacement et la forme du pic de diffractiGette démarche
inclut les mesures d'énergie stockée exposéesdadrgent.

Grace a ce nouveau systeme, il nous est ainsihp@ssdianalyser les comportements élastique et
plastigue des matériaix situau cours d’une sollicitation mécanique classique.

Figure 32 : Photographie de la machine de tractioadaptable sur les berceaux d'Euler de 6T1 et de G5.
développée par R. Chiron et J. Fryet (LPMTM).
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Il Mécanismes de recristallisation dans des alliage.f.c.

Le processus de recristallisation statique des nmaté métalliques déformés plastiquement est
déterminant dans tous les procédés d'élaboratide etise en forme des matériaux. En effet, il agit
sur les propriétés mécaniques en adoucissant edsgaurant les matériaux et conduit a I'apparition
d’'une nouvelle microstructure accompagnée d'uneatian des orientations préférentielles. La
recristallisation est contrdlée en partie par t'éi@&formé qui est, d'un point de vue thermodynamjqu
instable du fait de I'accumulation de dislocaticas sein de la microstructure. Cette densité de
dislocations constitue une quantité d'énergie iglaststockée dans le réseau cristallin, qui reptése
la force motrice de la recristallisation.

I1.1 Un apercu des connaissances ...

11.1.1 Déformation a froid des matériaux c.f.c.

Comprendre le phénomene de recristallisation niéeads bien connaitre la déformation. Dans le cas
de matériaux de symeétrie cubique a faces centrdas, da déformation plastique est générée
principalement par un mécanisme de glissement d&scdtions sur des plans cristallins précis et/ou
par un maclage mécanique. Le déclenchement d’'ummsine ou de l'autre dépend de I'énergie de
faute d’empilemenysee du matériau.

Ainsi, la déformation plastique a froid s’effectessentiellement par création et glissement des
dislocations sur les plans denses {111} et dansdiesctions denses <110>. Ce mécanisme est
majoritaire dans les matériaux a forte et moyemergie de faute d’empilement (aluminiuge O

170 mJ.m-2, cuivrgsge 080 mJ.m-2). Pour les matériaux a faifplg: (argent yspe 027 mJ.m-2, laiton
vsee = 35 mJmd), le maclage mécanique (sur des plans {111} jusag) (Fontaine, 1966) et le
glissement des dislocations partielles (dislocatiaqyui se dissocient pour former des fautes
d’empilement) constituent le mode de déformaticfgrentiel.

Le maclage intervient également dans le mode darmiétion pour les métaux c.f.c. de forte énergie
de faute d’empilement a trés basse température car ges taux de déformation tres élevés
(Humphreys 1995).

La microstructure générée par la déformation estngone a différents métaux de moyenne et forte
énergie de faute d'empilement. Elle est constitlid@e sous-structure cellulaire composée de csllule
de dislocations dont les parois sont plus ou mbies définies et avec une légére désorientatiore ent
elles au sein d'un méme grain. Pour les fortesragftions, s'ajoutent d'autres formes d'hétérogénéit
de déformation : les microbandes, les bandes ddlement, ...

a) Dans le cas d'un laminage unidirectionnel a fid, les textures de déformation sont
également reliées a la valeur de I'énergie de fdlatepilementysrg de l'alliage (Smallman, 1964). La
texture ditecuivre est observée dans les matériaux a forte valeysgdandis que la texture dite
laiton I'est dans les matériaux a faible valeurygle.

¢ La texture ditecuivre se développe dans presque tous les métaux aifs(@u, Al, Ni) ou tres peu
alliés apres un laminage. Elle est composée patmipent de trois orientations principales
{112}<111> (C), {110})<112> (B) et une orientation intermédiaire {12334>(S) (Figure 33)
décrivant une fibre appel@(Smallman 1955). Hirsch (1984) a montré dans leredaminé a froid,

que la texture est constituée de la fiprpour des taux de déformation faibles et moyenis, @olue
vers les composantes idéales isolées a forts taustétbrmation. Une deuxieme fiboe peut étre
observée reliant les composantes (B) et Goss {£¥DOL> (G). Cette fibre est visible pour des taux

de déformation faibles puis quand le taux de lagénaugmente, la composante Goss disparait et la
fibre B augmente largement.
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90°

Figure 33 : Position des fibres principalest et B de la texture de laminage des matériaux c.f.c. dan
I'espace des orientations [Hirsch et Liicke, 1988].

¢ La texture de typditon est caractérisée par une orientation proche dengasante idéale {110}
<112> (B) et se développe principalement dansdiargHuet al. 1952) et dans les alliages comme le
laiton (Virnich et Lucke 1978, Hirsch et Liicke 1988

Des textures de transition depuis la configuratioivre vers lalaiton sont observées soit en ajoutant
un élément d'alliage soit en baissant la tempérader laminage en dessous de 0;2B&ns le cas
d'alliages, la texture comprend également la fibreais plus accentuée que dans le cas de matériaux
a forteysee Les fibresy et 1 (avec des fractions volumiques minoritaires) segdlement présentes
dans le cas de systémes présentant des valeursédiaires desee (040 mJ.rif).

Dans le cas par exemple, d'un laiton Cu-30%Zn laraifroid, la fibrea est toujours visible avec une
composante G notable, I'orientation B s'accentee &/taux de laminage tandis que les composantes
C et S tendent a disparaitre.

b) Dans le cas d'un tréfilagela texture est composée principalement de deugs#D01> et
<111> (ou<hkl> sont les directions cristallographiques parallél&axe du fil) (Dillamore et Roberts,
1965 et Shiret al. 2000). La proportion relative de ces deux comptesavarie d’un matériau a I'autre
et dépend entre autres, dge La fibre <111> prédomine dans I'aluminiumyd:e élevée) alors que
dans l'argent, c'est la fibreD01> (ysee tres faible). En fait, English et Chin (1965) aabli une
corrélation entre l'acuité de la composax@®1> et I'énergie de faute d’empilement intrinseque
YsedGb pour un fort taux de tréfilage dans les diffidgsemétaux et alliages c.f.c. Pour le cuivre, les
deux fibres sont observées mais la proportion ivelatie la<001> diminue quand le taux de
déformation augmente (Hibbard, 1950).

11.1.2 Recristallisation des matériaux c.f.c.

Lors de la recristallisation, la texture cristaliaghique tend a se transformer avec I'évolution
microstructurale selon des lois de sélection ennmkidentifiées. Dans le cas des matériaux clac.,
compétition entre les mécanismes de "germinatioent@e" et de "croissance orientée", théories
avancées depuis les années 1930, reste un sujehtfeverse. La germination orientée suppose que
la texture de recristallisation est due aux dévymtopents préférentiels de certains germes, présents
dans la structure déformée, ayant subi une restamiret une polygonisation rapide par rapport aux
cristallites d’autres orientations. Leur développemlors de la recristallisation est alors plusidap
que celui des autres germes (Burgers 1931, Dillametral, 1974, Hutchisoret al. 1986). La
croissance orientée suppose que seuls des gerarsuage relation cristallographique spécifique avec
les grains voisins croissent préférentiellementgrd I'existence de joints de grains a forte mtbili
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(Barretet al, 1940, Beclet al. 1966). D’apres de récentes études (Humpheews, 1995, Dohertyet

al., 1995), les deux mécanismes doivent coexisters mans certains cas I'un peut prédominer : la
germination orientée explique simplement l'existenle textures de recristallisation identiques a la
texture de déformation.

Les textures de recristallisation vont varier alecomposition de l'alliage, le taux de déformatian
température de recuit, la texture de déformatibasti donc trés difficile de décrire précisémenir le
évolution de facon générale. Néanmoins, certaingpootements ont été clairement mis en évidence.
Dans le cas du cuivre ou de métaux et alliages @fforte et moyenne énergie de faute d'empilement
et ayant subi un taux de laminage trés importantekture de recristallisation est essentiellement
constituée de la composante Cube. Neekeal. (1991, 1995) ont montré dans le cas du cuivre LAF,
l'existence d'un seuil de déformation a partir aida texture de recristallisation est dominée lpar
composante Cube au sein d’'une texture relativedispersée (présence des composantes B, S et C)
(Figure 34). Pour des taux de déformation faibkeg0%0), il y a atténuation des composantes de
déformation avec développement d'une distributiéataire des orientations. D'aprés Dohestyal.
(1988), la texture de recristallisation de type €uipurrait étre due a la croissance des grains
désorientés d’environ 40° autour d’un axe <111>rppport au grain voisin.

Avec l'addition d'éléments d'alliage, le développatde la composante Cube est trés perturbé. Le cas
du laiton est une illustration de la complexité Kvolution des composantes : la texture de
recristallisation d'un alliage Cu30%Zn présentare texture de déformation de type B tres marquée,
va étre essentiellement composée de l'orientat86}<385> dite BR (Brass Recrystallized), la
composante Cube disparaissant au-dela de 3% deBntie 3 et 15%, la BR n'est pas clairement
observée au milieu d'une série complexe d'oriemsat{Virnich et Lucke 1978, Hirsch 1986).

Par ailleurs, dans les métaux de structure c.dut Kenergie de faute d’empilemeyy= n'est pas trés
élevée (cuivre et ses alliages, acier inoxydabliestémite), le processus de maclage génére de
nouvelles orientations. En conséquence, la textenecristallisation devient de plus en plus aléato
surtout avec I'apparition des nouvelles génératitmsnacles de recuit (Gosttstein, 1984 et Baetlin

al. 2003).
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Figure 34 : Evolution de la fraction volumique de lorientation Cube en fonction du taux de réduction
dans le cuivre électrolytique (Neckeet al, 1991).

L'évolution des textures de déformation de typevfeuvers le type Laiton n'est pas corrélée a une
variation cohérente des textures de recristallisatcrossierement, la composante Cube disparadt dan
les matériaux a faiblgsee et I'orientation {236}<385> tend a se développeisrdautres parametres
sont & considérer comme la taille des grains nhgpésature de recristallisation, ...

Ce bref panorama mais représentatif des nombrewaux réalisés depuis les cinquante derniéres
années montre que les mécanismes qui régisseatratallisation ne sont toujours pas clairement
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identifiés dans les métaux purs et a fortiori, dessalliages de structure c.f.c. Nous avons alors
abordé cette problématique avec l'objectif de dégniécisément I'état déformeé en termes de tegture
de répartition de I'énergie stockée et d'étably clarélations avec les cinétiqgues de recristéisa
observées. Par le biais de l'analyse de plusieatgériaux : le cuivre, des alliages CuzZn et CuSn,
FeNi50%, nous avons apporté des éléments nouvdamiseau point une démarche originale pour
appréhender la recristallisation en diffraction mlutrons. Je présenterai les principaux résultats
obtenus sur ces systémes qui représentent uniptgrelssant de valeurs gdgeet de comportements.

[I.2 Recristallisation du FeNi 50% : un alliage aforte valeur de ysre

Cette étude a constituée le travail post-doctdtaBranger que j'ai dirigé entre 1998 a 2000. Elketé
réalisée en collaboration avec T. Baudin et R. Rede LPCES puis a été poursuivie par A.E. Etter
du LPCES.

L'alliage Fe50%Ni de structure c.f.c. est un matériutilisé principalement pour ses propriétés
magnétiques particulieres (pdles magnétiques, segasle relais a haute perméabilité, noyaux de
systémes de sécurité, culasses d’actionneurs sgétiansformateur d’'impulsion,...). Ce matériau a
forte valeur deysee , présente, suite a un fort laminage a froid ehdraitement de recristallisation
primaire, une texture cubique recherchée pour segiptés magnétiques particuliéres.

Pour comprendre l'existence d'un taux seuil de rdé&fton en dessous duquel la texture de
recristallisation tend vers l'isotropie, nous avenfrepris une étude de la cinétique de recriséditn
couplée a celle de la répartition de I'énergielgteaans les composantes de textures représentées.

[1.1.1 Cinétique de recristallisation

La texture de déformation par laminage a froidéaédtdiée aprés trois taux de déformation 55%, 77%
et 95%. La texture, de type "Cuivre" composéesatentations préférentielles suivantes:{123}
<634> (S),® {112} <111> (C),® {110} <112> (B) repérées sur la Figure 35, s’ataeravec le taux

de réduction (Etteet al, 2002). La valeur dgsge du systeme FeNi doit étre Iégerement inférieure a
celle du nickel. Cette derniére est imprécise earsda littérature, elle est donnée entre 125 6t 25
mJ.m? (Ebrahimi, 2004, Gallagher, 1970). D'aprés Mu@7d),ySFE Ni= 130 mJm-2.

L'analyse des figures de péles par la méthode whidgl(1995) nous a permis de quantifier la fraction
volumique de chaque composante.

- Pour le taux de réduction de 95%, les fractiaomd ge I'ordre de 20%, 40% et 25% respectivement
pour l'orientation B,C et S, les 15% restant regmént I'aléatoire. Durant le recuit, ces compasant
disparaissent au profit de la composante Cube{100}:: @ ) et de sa Macle {122}<221>%( qui
atteignent des fractions de 75% et 13%ur le taux de réduction de 77%, la composartteue se
développe mais seulement a hauteur de 15%.

- Pour le taux de réduction le plus faible, la tegtdevient presque isotrope, avec une fraction
volumique de la partie aléatoire de 85%.

Nous avons montré que la fraction volumique de Cajpes recristallisation ne varie pas avec la
température de recuit dans le domaine 500-650°C.
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Figure 35. Figures de p6les {200} obtenues sur uifliage FeNi50% par diffraction des neutrons sur 6T1
au LLB, apres un laminage a froid de 95% et apresmtraitement de recristallisation total.

La cinétique de développement de la composante @ibde disparition des composantes de
déformation a été suivie, pour l'alliage laminé3®&o, au cours de la recristallisation par des nessur
de texturen situ a Risg (Danemark) sur TXTU (le LLB ne disposarg pd'époque de ce dispositif)
sous recuit a différentes températures entre 50B608C (Brangeret al. 2000a). Les temps
d'acquisition d'une figure de pbles, ou méme d'poetion, ne permettant pas de suivre la
recristallisation avec une résolution temporellapée, seule I'évolution des poles caractéristigiess
orientations préférentielles a été suivie avec néselution de I'ordre de quelques secondes pour les
premiers stades.

Les résultats sont présentés sous forme d'un faotkavancement R(t) du processus de
recristallisation défini par :

Ry =010
() - 1(0)

ou I(o) représente lintensité diffractée mesurée a fta du processus de recristallisation, [(0)
I'intensité diffractée a t=0 avant recristallisatiet I(t) étant I'intensité mesurée a l'instant t.

La Figure 36(a) présente les facteurs d’avancenhetd réaction mesurés a 580°C obtenus en suivant
les évolutions des pdles correspondants aux compessade déformation (Cuivre, Laiton et
Aluminium) et de recristallisation (Cube et Macle).

Une premiére observation importante est la didparile toutes les composantes de déformation, et
I'apparition de la composante Cube et de sa madedes phénomenes parfaitement simultanés. Ce
résultat va a I'encontre du mécanisme de croissanmeetée, explication trés souvent avancée dans la
littérature pour interpréter le développement dedmposante Cube. En effet, entre I'orientationeCub
{100}<001> et la composante Aluminium {123}<634>)(Sl y a une rotation <111> de 40° qui
correspond a un joint de grain de typé; cette désorientation est favorable a une maragapide de

ces joints dans les matériaux c.f.c. (LUeleal, 1976). Duggaret al. (1993) avait alors utilisé cette
explication pour interpréter la croissance rapi@s drains Cube. Dans ce cas, des disparités de
cinétique de disparition entre les composanteséfiermation auraient été observées. Les cinétiques
de recristallisation a différentes températureseef®0°C et 600°C sont présentées Figure 36 (I3). Le
courbes R(t) sont similaires avec une forme sigmoli@ recristallisation statique étant un processus
thermiquement activé, le décalage de temps a(Tgrebsentre les différentes courbes R(t) pour un
taux de déformation donné peut étre écrit :

_Ea

a(t) = CeT (2a)

Ea étant I'énergie d’activation du processus deigidlisation (en J/mol). k est la constante de
Boltzmann (8,314 J/K.mol) et C une constante reliéetemps d’'incubation. Le traitement de ces
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données permet alors de déduire I'énergie d'aaivaPour le FeNi50%, elle est égal@30 + 20
kJ/mol (2.5 £ 0.2 eV). Cette valeur est compatible agecdefficient d'interdiffusion dans le systeme
FeNi50% (256 kJ/mol) (Lando#t al., 1990) mais plus importante que celles mesurées ldamckel
pour l'autodiffusion au joint de grain (115kJ/mpBr Bokshteiret al (1985) et dans du nickel 270
pour la mobilité des joints libres (147 kJ/mol) parLe Gall (1999).
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Figure 36 : (a) Cinétiques de recristallisation msurées par diffraction des neutrons en suivant I'éslution

des intensités diffractées relatives aux pdles cargéristiques de chaque orientation préférentielleiée a la

déformation et a la recristallisation sous recuit &80°C; (b) évolution de la composante Cube a diféntes
températures.

[1.1.2 Energie stockée

Nous avons déterminé I'énergie stockée durantéfiarichation dans les composantes principales. Les
figures 37 (a) et (b) montrent I'évolution respemtient des valeurs d'énergie par orientation d& de
différence d'énergie entre les composantes derdafam et la composante Cube en fonction du taux
de réduction. Pour toutes les orientations, I'érestpckée augmente avec le taux de déformation.
Parmi les orientations préférentielles qui se dgyednt durant la déformation, c'est la composante
Cuivre qui stocke le plus d'énergie. Les plus &sblaleurs d’énergie sont trouvées pour la
composante Cube. Ce résultat est en bon accordlesvembservations faites en MET sur les états
fortement déformés (77% et 95%) qui montrent gee‘dgains Cubes” possedent une microstructure
de restauration constituée de cellules équiaxengbes de dislocations (Zaefferer, 2001).
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Figure 37: (a) Energie stockée (J/mol) par les défentes composantes B, S, C et Cube, (b) différence
d'énergie entre la composante Cube et les orientatis de déformation , en fonction du taux de réduain
par laminage.
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En déduction de ces résultats, nous pouvons prdpasécanisme suivant :

Lors de la recristallisation, la force motrice, @gsaire pour le mouvement des joints de grainsndépe
de la différence d’énergie stockée entre des graiigns. Dans le mécanisme SIBM ou Bulging mis
en évidence par Beck (1950), si la différence dinestockée entre deux grains voisins suffisamment
désorientés couvre l'augmentation d'énergie dfadterinduite par la courbure du joint, il y a un
gonflement du joint qui laisse derriére lui une edibre de dislocations. Il en résulte une expansio
des zones de faible énergie stockée. Le mécanignibulging” des grains Cube a été observé par
Julliard (2001) dans le Fe-36%Ni déformé a 95%. Gkservations corroborent les différences
d'énergie stockée calculées entre les orientaffeigsire 37(b)). Pour le taux de déformation de 95%,
toutes les différences d’énergie sont importarita®risant le mécanisme de "bulging" entre lesrgrai
{100}<001> et les grains voisins possédant lesratons C, S et B. Ce processus est alors trop
rapide pour que les autres composantes aient lgstelm restaurer et de croitre. De ce fait, lesigrai
d’orientation Cube, de faible énergie, croissentéiment de tous les grains voisins de forte giner
expliquant la présence d'une tres forte composéntee a l'issue de la recristallisation dans les
échantillons initialement laminés de 95%.

Au contraire, les plus faibles différences d’énergbservées pour la réduction de 77% ralentisgent |
migration des joints des grains Cube. Les autrassek d'orientations ont alors le temps de se
développer, la texture de recristallisation préseainsi un développement de la composante Cube
mais également une persistance de la texture dedgem De plus, les composantes aléatoires de la
texture de déformation ont également le temps d#éselopper et de macler comme la composante
Cube, ce qui expligue la valeur relativement élewk®e la partie isotrope de la texture de
recristallisation.

Enfin, pour la réduction de 55%, les différencedndrgie stockée sont trop faibles pour favoriser la
composante Cube. Dans ces conditions, toutes lepagantes de la texture de déformation peuvent
se développer et comme la partie aléatoire de Xturee de déformation présente déja un fort

pourcentage d'orientations aléatoires (55%), l&urexde recristallisation tend a devenir isotrope.

[1.2 Recristallisation du cuivre et effet des élémnts d'addition

11.2.1 Le cuivre.

[I.2.1.a Cinétique de recristallisation

Dans le cadre du stage post-doctoral de P. Geubergtude similaire a celle menée sur le systéme
FeNi a été réalisée sur du cuivre de norme ISO EHB-@Dxygen Free Electronic, contenant un taux
d'impuretés inférieur & 100 ppm) laminé a froidusttiellement pour deux taux de réduction de 70 et
90 %. La texture de I'état déformé est caracténpseaine forte fibr@ en accord avec Hirsch et Licke
qui se renforce avec le taux de déformation. Apeesstallisation compléte, le cuivre laminé a 90%,
présente une texture Cube alors que dans celunéainiv0%, apparait une texture mixte constituée de
l'orientation Cube moins marquée et des orientatindéformations atténuées.

Pour les deux taux de réduction de 70 et 90 %edastallisation a été suivie situ en prenant en
compte I'évolution de l'intensité diffractée au trende la figure de podles {200} (revenant a suivre
I'évolution de l'orientation Cube au cours de laristallisation), avec le temps de recuit & des
températures fixes. Ces expériences ont été menéede four adaptable sur 6T1 du LLB.
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Figure 38 : Cinétiques de recristallisation mesuréepar diffraction des neutrons en suivant I'évolutbn de
l'intensité diffractée au centre de la figure de piies {200} dans du cuivre pur laminé a froid a un tax de
a) A=70 %. b) A=90 %.
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Figure 39 : lllustration de la qualité des donnéetors de la détermination de I'énergie d'activation; tracés
de Inttemps correspondant a un facteur d'avancement é&gy#él.5 en fonction de 1/T
pour a) A=70 %. b) A=90 %.

Les figures 38(a) et 38(b) présentent les évolstim R(t) avec le temps pour différentes tempésatur
(entre 130 et 300°C pour le matériau laminé a 96t %ntre 250 et 400°C pour le matériau laminé a
70%). Les valeurs d’énergie d’activation apparestiet obtenues a partir des courbes deJsdtvs

1/T, k=05 étant le temps nécessaire pour atteindre un fadtavancement égal a 0.5. Les Figures 39
illustrent la qualité des données. Les énergies fadsles de 34 kJ/mol (0.53 eV/at.) et de 24 kd/mo
(0.38 eV/at.) respectivement pour les taux de lagende 70 et 90 %. Ces valeurs diminuent quand la
déformation augmente. Elles peuvent étre compaages l'autodiffusion des joints de grains (61
kJ/mol) et la diffusion de lacunaire (46 kJ/molfIxV/at.). L'ordre de grandeur est le méme.

Des mesures par DSC (DSC : Differential Scanninigpr®aetry) ont été réalisées par Haeswteal.
(1985) puis Krugeet al. (1992) sur du cuivre (de pureté moyenne 99.96%)né a froid a un taux
proche de 90%. Ils ont trouvé des valeurs pluséésyvproches de 85 kJ/mol (1.3 eV/at.). Surtcd.
(1997) ont avancé pour le cuivre pur des énergiespdses entre 72 et 84 kJ/mol selon le taux
d'impuretés. La différence peut provenir des tamies de mesure et/ou de la pureté du cuivre.
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[1.2.1.b : Cuivre tréfilé

Comme pour le laminage, nous avons appliqué uneadd®m analogue sur du cuivre ETP
(Electrolytic Tough Pitch) ayant subi un tréfilageec un taux de réduction de la section du fil de
51%, 71% 90% et 94% représentant une défornfatiomprise entre 0.73 to 2.84. La texture de
déformation est cette fois caractérisée par ddurgiqui se renforcent avec la déformation : lwee
marquée de type <111> et l'autre <100> plus fadeaccord avec Hibbard (1950). Durant la
recristallisation, la fibre <111> tend a dispaeattors que la fibre <100> se renforce d'autarg gle

le taux de déformation est élevé. Nous avons daidinétique de recristallisation cette foiga la
disparition de la composante de déformation <1Xitreel 60°C et 300°C .

Apres recristallisation, la texture de tréfilag@kée vers une fibre <100> majoritaire avec attéounat
de la fibre <111>. L'acuité de la fibre <100> augteeavec le taux de tréfilage et pour 90% et 94% de
réduction, la fibre <111> disparait totalement. fieges <122> et <112> apparaissent, la premiéere
résultant d'un processus de maclage de la fibr@>a@ec la relation cristallographique 60°<111>, la
deuxiéme pourrait étre issue d'un phénoméne dssamie anormale (Grant, 1985).
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Figure 40 : Evolution de I'énergie d'activation dea recristallisation avec le taux de tréfilage danslu
cuivre.

L'énergie d'activation décroit exponentiellementcave taux de déformation. Pour 51% de
déformation, I'énergie d'activation est de 83 kJ/@aécroit jusqu'a 45 kJ/mol pour 90% de trébla
Cette valeur est supérieure a celle obtenue daresld'une déformation par laminage (24kJ/mol pour
90% de réduction). Cette différence résulte cestaignt d'une restauration dynamique partielle durant
la phase de laminage si aucun refroidissementé'Bnfposé au matériau entre les passes de tréfilage
Il aurait été intéressant de déterminer I'énergiekee dans les deux fibres principales de défoomat
pour le vérifier a une échelle globale. En tout €& cause, ces valeurs sont du méme ordre de
grandeur que celles avancées dans la littérature.

I1.2.2 Effet des impuretés

La cinétique de recristallisation du cuivre essaires sensible a la présence d'impuretés ménrén
faible teneur, et d'oxygéne présents sous difféeefirmes (atomes interstitiels, particules (et
Cw,S), ségrégation intergranulaire). Ainsi, 5ppm daffse ou 1 ppm de plomb entraine une nette
augmentation de la température de recristallisgfigure 41, Coutsouradis, 1974). A l'inverseplsj

de 100 & 200 ppm en poids d'oxygene accélére fstadlisation du cuivre (Ravichandra et Prasad,
1992 et Pops, 1994), sans interférer sur sa candéctlectrique a I'état final (Hérenguel, 1960gs

? La déformation vraie est donnée par In(Di/ Df), Di et Df sont respectivement le diamétre inigalle
diamétre aprés déformation du fil.
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phénomenes suscitaient des interrogations fondafesnsur les mécanismes mis en jeu et posaient
de sérieux probléemes aux sociétés productricesided cuivre. En effet, les teneurs en impuretés
pénalisantes sont tres faibles, en dessous ddsdifikées par les normes internationales définissa
un cuivre pur de grade A.

Cette thématique a fait I'objet d'un projet Résétional Matériaux et Procédé§).P.E.Fi.C.
"Optimisation des Procédés d’Elaboration de FilsCdévre" dont j'étais la coordinatrice. Il a réuni
trois laboratoires de recherche: le LPCES (Unit@mBaris 11), le LPMTM (Université Paris 13) et le
LLB (CEA de Saclay), et deux sociétés industrielida Société de Coulée Continue du Cuivre
(SCCCQC) et la Société Lensoise du Cuivre (SLC). batrbution du LLB a porté sur I'étude des
textures, de I'énergie stockée ainsi que de lastaltisation. Ce travail avec une partie de I'ssal
microstructurale par MEB/EBSD faite au LPCES, astitné la these de Saad Jakani (Jakani, 2004)
que j'ai dirigée avec T. Baudin, entre janvier 2808écembre 2004.
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Figure 41 : Effets des impuretés sur la températuréle recristallisation du cuivre
(Coutsouradiet al. 1974)

Les sociétés partenaires (SCCC et SLC) sont lds peaducteurs frangais de fil machine de cuivre a
usage électrique par coulée continue. La teneimenretés des cathodes (matiere premiere) étant
déterminante pour les propriétés du fil, la SCCQflianettre au point un test qui permet d'effectuner u
sélection en fin de chaine d'élaboration sur tagé au recuit du fil. Ce test consiste en une @las
tréfilage a froid avec réduction du diamétre de @ 6,3 mm en une passe suivi d'un recuit de 8
minutes a 260°C, qui permet une recristallisataialé du cuivre de qualité supérieure. Enfin, st te
d’allongement a rupture (AR) est réalisé. La figdPeillustre I'évolution du parametre AR en fonctio

du temps de recuit a 260°C pour différentes qualité cuivre. Un "excellent” cuivre présente une
compléte recristallisation et un AR proche de 4@¥ea environ 8 min de recuit.

L'étude expérimentale a été réalisée sur cing naabérindustriels de compositions chimiques
différentes : un matériau de référence qualifiétrds bon (noté Cu-réf), étudié précédemment a
différents taux de tréfilage, deux matériaux présemnrespectivement un fort pourcentage de soufre
([S]=8.7 ppm noté Cu-S) et de plomb (([S]=7 pprb]#2.7 ppm noté Cu-SPb) et contenant environ
160 ppm d'oxygene; enfin, deux matériaux présentarfort (270 ppm) et un faible (120 ppm) taux
d’'oxygéne ont été également étudiés afin de prétisitet de cet élément. Ces matériaux ont fait
l'objet de diverses caractérisations microstruégsraour les trois états relatifs au test d'apéitad
recuit : (i) laminé a chaud, (i) tréfilé a froidun taux de 38%, et (iii) partiellement ou total@te
recristallisé.
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Etant données les trés faibles concentrationssdinfation directe de ces impuretés était trescddfi
nous avons en fait étudié lesnséquencede la présence de ces impuretés sur la microsteude
I'état déformé et sur les cinétiques et les méoamésde la recristallisation.
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Figure 42 : Evolution du taux d’allongement a ruptue en fonction du temps de recuit a 260°C ultérieua
un tréfilage a froid de 8 a 6,3 mm, pour différente qualités de cuivre.

A l'état brut en fin de chaine, c'est-a-dire apaésnage a chaud, la microstructure est complétemen
recristallisée, tres hétérogene dans la sectiofil,det comportant une forte proportion de macles d
recuit, quelle que soit la composition chimique degériaux. Lorsque le taux d'impuretés augmente,
la taille de grains tend a diminuer. La texture @ststituée de fibres partielles (i.e. <001>//DN et
<111>//DN) trés peu accusées.

Material A& Max—= 12.31 (P2 = 45° Fiber <001>/DIN

f— =

- = —_—

Fiber <001>//DN
Cc2 C1

Figure 43 : Coupes a,=45° des ODF mesurées apres tréfilage a froid dafssmatériau de référence (Cu-
ref) et dans celui chargé en soufre (Cu-S). Les riarcements principaux annotés sont C1:{001}<110>;
C2:{001}<120> and C3: {111}<112>.

La texture de I'état déformé est caractériséegwfitbres <001> (minoritaire) et <111> (majoritqire
dont l'acuité augmente avec le taux d'impuretégyfe 43). L’énergie stockée est comprise entre 1.8
- 4.6 J/mol (Tableau 5) et elle augmente avec heue en impuretés. Elle est plus élevée dans les
cristallites appartenant a la fibre <111> que dansx appartenant a la fibre <001> mais la difféeenc
d’énergie entre ces deux fibres s’amenuise quatalix d’'impuretés augmente.

<111> <001> <111> =<001>
" E -E
fiber fiber
Cu-réf 3,6 1,8 1.8
Cu-S 4.6 3,8 0.8

Tableau 5 : Energie stockée (J/mol) dans le cuive référence et dans celui chargé en soufre en fdion
de l'orientation cristallographique des cristallites. Aprés un tréfilage a froid correspondant
a un taux de réduction de 38%
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Ces résultats corroborent les observations parddénpie Electronique en Transmission qui ont
montré une sous-structure dite cellulaire aveccedlales de dislocations mieux définies au seis de
grains d’orientation <001>//DN que dans ceux dedaxieme orientation <111>//DN.

De méme, en présence d'impuretés, les cellulesisliecations appartenant a l'orientation <100>
contiennent beaucoup plus de dislocations isolédsues parois sont diffuses. En outre, la taille
moyenne des cellules de dislocations est plusfajbe dans le cuivre de référence (Figure 44).

Cu-réf. Cu-S
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Figure 44 : Sous-structure de déformation des gramd'orientation <001> et distribution de taille ds
cellules de dislocations dans le matériau de référee et dans celui chargé en soufre (Cu-S). La tall
moyenne des cellules de dislocations est de 0.072ah 0,05 um? respectivement dans Cu-réf et Cu-S.

Ces résultats montrent clairement que, la restaardiynamique partielle, observable dans les grains
<100> du cuivre de référence est moins avancéeésemce d'impuretés.

Lors de la recristallisation, étant donné le fatislex de déformation (38%x 0.24), aucune nouvelle
composante de texture n'apparait mais l'acuitéadébite <111> s'atténue fortement au profit des
orientations aléatoires. Le maintien de la fibr@k®est observe.

Dans les tout premiers stades de la recristathisatbservés par MET, la restauration dans les grain
de type <001> avec coalescence des cellules veisisteclairement visible dans les grains et dans le
zones proches des joints. C'est certainement haigation aux joints de grains, qui est favorable au
développement du germe <001> du fait de la foremdéntation et de la différence d’énergie stockée
entre le germe potentiel et le grain voisin.

Dans notre cas, I'énergie stockée étant plus falbfes les grains <001>, les cellules <001> tendent
se développer en premier. Cependant, le taux derdafion étant faible et les variations d'énergie
stockée entre toutes les orientations peu impa@s$anioutes les autres orientations peuvent se
développer selon le méme mécanisme : création glwme par coalescence et/ou croissance de
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cellules, et migration des joints favorisées patdaorientation et la différence d'énergie stockées
avec un retard pris lors de la restauration dynaeieci expligue que la texture de recristallisati
n'est pas majoritairement <001>, mais conservectgaposantes principales de I'état déformé. La
fraction volumique de cristallites appartenant dexx fibres <111> et <001> tend a diminuer, alors
gue celle des orientations aléatoires augmentebleotent (de I'ordre de 80%) pour le matériau de
référence. Ces orientations proviennent non seuierde la croissance d'orientations présentes
initialement, mais aussi du mécanisme de maclapgémére de nouvelles orientations.

Les matériaux chargés en impuretés présententiglobat un comportement identique au cuivre de
référence mais avec une cinétique de recristabisat'autant plus lente que la teneur en impuretés
augmente. Une augmentation du temps d’incubati@ninegutable au fait que la sous-structure
cellulaire est moins bien formée durant le tréfladgu matériau. La présence des impuretés (en
solution solide ou sous forme de petits précipiggs)e le mouvement des dislocations et/ou des sous-
joints. D’autre part, la phase de coalescencekziaise des cellules est également ralentie dans les
matériaux les plus chargés en impuretés pour lesamé&aisons. Cela a donc pour effet de ralentir la
restauration, et par conséquent la formation denegau sein de la matrice de cuivre. Une hypothése
de ralentissement de la mobilité des joints dengr&n présence d’impuretés peut étre également
formulée pour expliquer une vitesse de croissaeagrains ralentie.

a) b)
Figure 45 : Micrographies MET dans le matériau cuive chargé en oxygéne (270ppm) tréfilé a froid : a)
Cellules de dislocations équiaxes a l'intérieur d’'m grain d’orientation <001>, b) Zone vide de disloations
(restauration dynamique).
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Figure 46 : Micrographie MEB et distribution de la taille des précipités dans le cuivre chargé en oxgge.
L'ajout d'oxygéne a engendré une nette accélérdiola recristallisation. A I'état déformé, la seul

différence a été relevée a I'échelle du MET. Es gles cellules de type <001> bien formées comme
dans le cuivre de référence, la sous-structure di¢nmu chargé en oxygene, présente des régions
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exemptes de dislocations (Figure 45) signe d'ungasus de restauration dynamique lors du tréfilage.
Notons que ce processus n'a pas été observé aapamans les autres matériaux apres I'étape de
tréfilage.

A des états partiellement recristallisés, les tamild’EBSD ont montré que la fraction recristékis
par unité de surface augmente avec la teneur déme/g

D’aprés ces résultats et les données de la littieratieux mécanismes différents peuvent étre agancé
pour expliquer l'effet de I'oxygene sur la cinéégle recristallisation du cuivre :

» Les observations réalisées en MEB (Figure 46) anitré que la taille moyenne des précipités est
inférieure a 1 um, taille normalement requise penvisager un mécanisme de germination
stimulée par la présence des particules d’'oxyde® @BSN). Le principe de ce mécanisme est
que lors de la déformation plastique, de fortessiém de dislocations se développent dans les
zones proches des particules présentes dans leianatevenant ainsi des sites de germination.
Bien que Kozyrevet al. (1980) affirment que la présence d'oxygene augendattaux de
germination et que Hansen (1975) ait observé ucéémation de la recristallisation dans le cas de
particules SiO2 de taille inférieure (supérieur ,& im), nous n'avons pas observé de trace
expérimentale de ce mécanisme ni par EBSD ni paf.ME

» L'oxygéne peut se combiner avec les impuretés asgdour les précipiter sous forme d’oxydes
métalliques, d’ou une diminution de la températdeerecristallisation. Cette hypothese est en
accord avec nos observations de la sous-structulrétdt tréfilé du matériau chargé en oxygéne.

Par ailleurs, Doherty et Martin (1962) ont montigeda présence de particules &€uAl, de taille
moyenne comprise entre 25 nm et 1 um, engendremnteffets opposés sur la cinétigue de
recristallisation. L'énergie stockée lors de laod®ftion est plus importante mais les phénomenes de
piégeage ou d'ancrage diminue la mobilité desgahsous-joints (Mandal et Baker, 1997).

Nos expériences ont montré au contraire, dans tériaa dopé en oxygéne, des valeurs d'énergie
stockée du méme ordre que dans le cuivre de ré&frapres tréfilage. Ceci est en accord avec les
résultats de Backeat al. (1994) qui montrent que les particules de@u'influaient pas sur I'énergie
globale stockée par les grains.

La seule explication cohérente avec nos obsengtenle piégeage des impuretés dans les oxydes.

I1.3 Recristallisation d'alliages de cuivre : lesaitons et les bronzes

Les alliages de cuivre de type Laiton et & un dewidre de type Bronze présentent un grand intérét
industriel. Les laitons, alliages de cuivre lessplabriqués, sont des alliages a base de cuivre
contenant entre 5 et 45 % de zinc. D'autres él&raiatidition, comme le plomb, leur conférent des
propriétés particulieres. Par rapport au cuivrieitdrét majeur de ce type d'alliage réside dans la
modification notable des propriétés mécaniquessigimgs et chimiques avec la composition. Par
exemple, la résistance a la traction et la limigstéque tendent & augmenter avec la teneur en Zn.

Les bronzes sont essentiellement des alliages ieecet d'étain, bien que le terme bronze soit
appliqué parfois, mais improprement, a d'autreigdb cuivreux. La teneur en étain des alliages
industriels est comprise entre 3 et 20 %. Aux ten@lus élevées, les bronzes deviennent de plus en
plus fragiles et sont alors réservés a des empésigarticuliers, comme la fabrication des clogbes
exemple, qui contiennent 20 a 25 % d'étain.

Nous avons étudié deux alliages de bronze CuSn4%R$n9%P (la teneur en P est comprise entre
0.01 et 0.35%) ainsi qu'un alliage de laiton CuZ6%15
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[1.3.1 Etude des alliages de bronze

Les alliages de bronze ont été laminés a froidfardnts taux de réduction : 20, 40, 60, 80 et 88%.

Les deux matériaux présentent exactement le mémmpartement : a faible taux de laminage,
I'orientation Cuivre apparait aussi marquée quedesposantes B et G. Ces derniéres se renforcent au
cours de la déformation pour atteindre 15% enifsactolumique (Figure 47). L'orientation Cuivre
voit sa fraction volumique augmenter légéremengyies 40% de déformation puis diminue trés
nettement aux forts taux de laminage (4% pour ur tke 88%). La texture est donc constituée a forts
taux de laminage de la fibog en accord avec la faible valeur de I'énergiealed d’empilemenysge

que nous avons estimé d'aprés les travaux de Gosstain(1966), & environ 35 mJ/fret 25 mJ/ri
respectivement pour les alliages CuSn4P et CuSn9P.

Les mesures d'énergie stockée révelent dadun4P, un niveau similaire entre les différentes
orientations cristallographiques pour un taux ddéomdation donné (excepté pour le 20% ou
I'orientation Cuivre présente un niveau d'énergiespfaible). En revanche, I'énergie stockée
augmente avec le taux de déformation jusque 60%%,aa-dela duquel elle atteint 16 J/mol pour les 3
orientations B, C et G. Avec l'augmentation du td@tain, les niveaux d'énergie sont plus élevés ma
le fait marquant est I'apparition de variationsremés orientations: les composantes, habituellemen
associées a la recristallisation, BR et Cube a egré& moindre, présentent des énergies plus
importantes (23 et 26 J/mol resp.) que l'orientatie déformation B (18 J/mol).

Apres recristallisation, il n'y a pas développemértte la Cube ni de la BR, seulement une dimimutio
globale mais inhomogéne des composantes princigidesléformation (Figure 47). En effet la
composante B s'atténue tres fortement alors queofaposante G diminue en proportion moins
importante.

20

—A&— Brass R
—e—Goss R P
—e&— CuiveR -7
15 @ CubeR T e
--a--Brass 7 L7
--O- - Goss I ~
O - - Cuivre . ,
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Fractions volumiques (%)

10 20 30 40 50 60 70 80 90
Taux de laminage (%)

Figure 47 : Evolution des fractions volumiques assiées aux orientations préférentielles dans un adige
CuSn4P a I'état laminé et recristallisé (R) en forion du taux de laminage.

Dans le CuSn9P, aprés recristallisation, une ngitt@nution des composantes de texture n'est
observée qu'a partir de 60% de déformation qui'ésit le moins texturé. A fort de déformation

(86%), les composantes G et Cuivre se renforcemtplus fort taux de déformation se distingue
également par I'apparition de la composante BR awecfraction volumique associée non négligeable
(5%).

Nos résultats ont montré clairement que bien geeatimges présentent une texture de déformation
similaire, la répartition d'énergie stockée estédinte et les textures de recristallisation déffer
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également avec apparition, a fort taux de lamindgda composante BR, déja connue dans le cas du
Laiton, dans l'alliage de bronze le plus chargé&tam.

L'étude de la cinétique de recristallisation daaltidge CuSn4P a des températures comprises entre
350°C et 420°C ont permis d'estimer I'énergie Watibn a 173, 144 et 141 kJ/mol respectivement
pour un taux de laminage de 40 , 60 et 80%. Cesuxabiminuent bien avec le taux de laminage mais
sont trés supérieures a celles mesurées dansvle.cduanget al. (1997) avait constaté que l'ajout de
2% at. d'étain n'engendre pas de variation imptatde I'énergie d'activation de recristallisati@ams

du cuivre (99.99%). Encore une fois, pour integaréimportante différence d'énergie avec le cyivre
nous pouvons certainement incriminer la présendebdgans ces alliages de Bronze.

[1.3.2 Etude des alliages de laiton

D'apres l'article de Zhaat al. (1995), I'énergie de faute d'empilement de l'gdi€uzZn15% peut étre
estimée a environ 30 mJsomparable a celle de l'alliage CuSn4P.

L'alliage CuzZnl15% laminé a froid jusqu'a 80 et 9pkésente une texture composée essentiellement
des composantes Bs et G avec une acuité élevémeefraction volumique de 15%. L’orientation
Cuivre est atténuée mais stable. Enfin, il y arkEsence marquée de l'orientation S caractéristitgue

la fibre B (R,=7%). Entre 80 et 90% de déformation, peu de diffées sont relevées excepté un léger
renforcement de la composante B pour le plus &t de laminage.

Concernant I'énergie stockée, il n'y a pas derdiffée notable entre 80 et 90% de déformation pour
cet alliage. Les orientations préférentielles arieage, B, S et C présentent les niveaux d'éndegie
plus élevés (de 12 a 14 J/mol environ) des 80%eédermation. Les grains d’orientation Goss, BR et
Cube stockent une énergie deux fois plus faible lggeautres orientations. Ce point difféere du
comportement observé dans CuSn4P (Tableau 6).

Orientation CuSn4pP CuzZnil5

20% 40% 60% 80% 88% 80% 90%
Brass {110}<1-12> 9 125 15 16 16 13.7 122
Goss {110}<001> 10 125 15 165 16 82 7.56

Cuivre {112}<11-1> 5 11 14 17 16 128 122

S {231}<3-46> 146 14.1
Cube {100}<001> 86 838
BR {236} <385> 7.3 6.8

Tableau 6 : Energie stockée (J/mol) par orientatio cristallographique mesurée par diffraction des
neutrons dans les alliages CuSn4P et CuzZnl5 apresriinage a froid.

Apres recristallisation, pour les deux taux de d@éfdion, la texture a un caractere tres dispersé av
une série de composantes en fraction volumiquevalgmte (5%) : Cube, BR, C,S, {110}<1-10> et
{031}<100>. Ce résultat est en accord avec lesawavde Virnich et Lucke et de Hirsch qui
prévoyaient qu'entre 3 et 15%, une série compléagedtations. Le processus de maclage de recuit
trés actif dans les matériaux de failglee explique en partie I'existence de multiples coraptes.
Gerber (2002) avait mis en évidence par EBSD uramiéme de germination multiple polygranulaire
dans ce matériau qui conduirait a la croissancen dnsemble d'orientations sans que le
développement de certaines en particulier soitrésflans ce cas, la variation d'énergie stockée ent
les composantes Cube, BR et les orientations derdafions, n'est pas un critere suffisant.

Les énergies d'activation sont égales a 36 et 2@cdkJrespectivement pour les deux taux de
déformations 80 et 90% soit du méme ordre de grargiee celle déterminée dans le cuivre.
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[1.4 Conclusions

Nous avons étudié la recristallisation statiquesddifférents alliages de structure cubique a
faces centrées. Nous avons montré que le cuivreeplinlliage FeNi, présentent une texture de
déformation en accord avec leurs fortes valeurysge L'énergie stockée lors de la déformation
augmente avec les éléments d'addition et aveaileda déformation. Un effet de saturation a forts
taux est observable. Ce résultat est vrai pourlesimatériaux étudiés.

La répartition d’énergie est hétérogene avec unimmim dans les grains d'orientation Cube
correspondant & un état partiellement restauréntlmadéformation. Cette différence d'énergie leur
permet de croitre plus rapidement essentiellemantepmécanisme de "Bulging”. En cas de faibles
déformations, la différence d'énergie entre ori@ora étant plus faible, les autres orientationsvpat

se développer et induire une texture isotrope.itmgmiretés n'ont pas d'effet sur les mécanismes mis
en jeu mais en revanche, agissent sur la mobiéite dislocations et des joints et ainsi retardent la
restauration partielle des cristaux de type Culble edcristallisation globale.

L'addition d'éléments d'alliage dans le cuivre poue des variations importantes de comportement en
recristallisation. En ajoutant de I'étain (5%) auzihc (15%), I'énergie de faute d'empilement dimin
jusqu'a environ 20 a 30 mJarBien que les textures de déformation soient dmen&pe, la quantité

et la répartition d'énergie stockée varient raéicent d'un matériau a un autre. En présence d'étain
I'énergie stockée est plus importante mais satiépargquasi-homogeéne. Dans le laiton, des vanmtio
d'énergies sont observées entre les composantes gaas grande influence sur I'évolution des
composantes de recristallisation.

Enfin, les mesures de cinétique de recristallisatont apparaitre qu’un apport en Zn (15%) n’a que
peu d'effet sur I'énergie d'activation qui resteogie de celle du cuivre pur. Ces valeurs sont
d'avantage en accord avec celle correspondanteaitadiffusion qu'avec les données déduites de
mesures par DSC de la littérature. En revanches embronzes, la forte augmentation de I'énergie
d’activation du processus de recristallisation étie¢ due a la présence de plomb, connu pour sgrég
aux joints de grains.

En résumé, la recristallisation des alliages dereun’est pas uniquement interprétable par la
distribution de I'énergie stockée mais I'aspectétioue via la mobilité des joints de grains est un
facteur prédominant dans les alliages de bronzepréaence d’'un élément d’addition peut alors
renforcer I'énergie stockée en diminuant la mabililes dislocations et donc agir sur la phase de
restauration dynamique. Par le méme mécanismegciastallisation est ralentie. Le mécanisme a
I'origine de I'évolution des composantes de textare de la recristallisation n’est alors pas ident
dans les alliages de bronze et laitons. Pour cdemptette étude, les énergies d'activation dans le
cuivre en présence de soufre et de plomb doivamt @tterminées (les mesures sont faites, le
traitement des données est en cours) ce qui peangiettcomprendre la cinétique de précipitation dans
les alliages CuSn. Evidemment, une étude fine dmitaostructure de déformation ainsi que des
premiers germes de recristallisation par MEB/EBS& &ndamentale pour comprendre les
meécanismes.
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[l Apport de la diffraction des neutrons dans l'aalyse des textures
cristallographiques: Conclusions et Perspectives

[11.1 Conclusions

Dans cette partie dédiée au domaine des textuigalltgraphiques, j'ai présenté, dans un premier
temps, mon apport dans la mise au point de mesaregu en température et de I'évaluation de
I'énergie stockée. Je pense avoir contribué aisalola technique en démontrant les capacités de ce
type de mesures dans des études du phénoméneidaliesation.

Ainsi, I'évaluation de I'énergie stockée est doréard régulierement utilisée par la communauté
scientifique pour comprendre les mécanismes deastaltisation ou de déformation. C'est la seule
technique expérimentale qui permet la déterminatienla répartition de I'énergie en fonction de
l'orientation cristallographique. Cette donnée patticulierement importante comme paramétre
d'entrée dans les calculs de type Monte Carlo porsar |'évolution des textures lors de la
recristallisation (Baudiret al, 2000). Bien que le traitement mathématique eters hypothéses
dans l'approche mécanique soient discutables, cesumds ont apporté des résultats cohérents.
Néanmoins, le traitement des données expérimentddis étre amélioré sur plusieurs points :
I'ajustement des pics avec des formalismes plukistigués, la prise en compte de la contribution de
défauts d'empilement dans les structures c.f.callmul de la fonction de distribution de type FDES

Les mesures de cinétique de recristallisati@re suivi d'un pble de texture particulier lorsrdeuits
isothermes apportent aussi des informations imptasasur la phase d'incubation, la croissance des
germes et son caractere orienté ou non. L'énergaivtion du processus de recristallisation est
déterminée aisément. L’étape ultérieure consisterapprofondir I'exploitation des cinétiques.
Plusieurs modéles ont été développés comme I'approdassique de Jonhson-Mehl-Avrami-
Kolmogorov (Christian, 1975), ou une déterminatilenla distribution d’énergie d’activation (Krtger,
1992). Tres récemment, Zureb al. (2006) ont proposé un modéle qui permet d’extrdés courbes

de cinétique une description de la phase de getimmaavec en particulier, une détermination du
temps d’incubation, le seuil de déformation eelmpérature critique.

Je suis convaincue que la diffraction des neutestaune technique indispensable pour obtenir une
description précise et globale de I'état de textlue matériau mais insuffisante pour comprendre
l'origine et les mécanismes de formation ou d'éimtudes textures. Elle doit étre couplée a dedestu
locales, soit par diffraction du rayonnement syotien qui peut apporter une description
intragranulaire et environnementale du grain, gait Microscopie Electronique a Balayage et en
Transmission qui donne une description de la miarotire et des orientations cristallographiques a
une échelle respectivement mésoscopique et migmgpea En effet, la répartition des joints, des
zones de forte densité de dislocations et la Isatitin des germes sont des paramétres cruciaux pour
la compréhension des mécanismes de déformationeoredtistallisation. Le développement, ces
dernieres années, des techniques de caractéridattate ont provoqué un désintérét pour les
techniques classiques de diffraction des rayonsiXles neutrons. Mais aujourd’hui, les approches
multi-échelles deviennent indispensables et cdérdiites techniques doivent étre considérées comme
complémentaires et non concurrentes.

Dans un deuxieme temps, j'ai présentée une partiadivité scientifique que jai développée ces d
derniéres années au LLB, dynamisée par la conwibute collaborateurs extérieurs et de nombreux
étudiants (post-doctorants, doctorants et stagifearmi les différentes thématiques sur lesguelle
j'ai travaillé, j'ai choisi d'orienter principalentamna propre recherche vers les études du phénodecene
recristallisation. J'ai illustré mon apport dansctampréhension des mécanismes de recristallisation,
dans les matériaux de structures cubique a facegees, par quelques exemples d’études réalisées su
un alliage FeNi50%, sur du cuivre et certains deadléages.

76



Ces travaux montrent toute la complexité des méoaes intervenant dans I'évolution de la texture de
recristallisation. Les hypothéses et théories amace I'étape de recristallisation sont diverses et
tentent d’expliquer, avec plus ou moins de suct&s,évolutions microstructurales et texturales
observées expérimentalement. Cependant tous lesika@'accordent a dire que I'énergie stockée lors
de la déformation joue un role majeur dans leseStaje germination et de croissance des nouveaux
grains. Dans le cas des alliages a haute et moyeteer d'énergie de faute d’empilement (FeNi50%,
et le cuivre), nos conclusions abondent dans c& d&us avons mis en évidence I'importance du taux
et de la répartition de I'énergie stockée sur llétion des composantes de texture lors de la
recristallisation, en particulier sur le dévelopeaitnde la composante Cube.

Dans le cuivre, dans le cadre du projet RNMP OPERi@s avons clairement identifié que le
mécanisme de recristallisation n'est pas modifiélpgrésence d'impuretés, le mode d’action de ces
dernieres se résumant a faire obstacle aux mouvsrdes dislocations et des joints de grains.

Quant aux alliages cuivreux a faible énergie déefadiempilement, la nature et certainement la teneu
en élément d’addition induisent des comportemeiitérents de celui du cuivre. Les évolutions de
texture ne peuvent pas étre simplement expliquaekeméveloppement des composantes de moindre
énergie. L'identification des mécanismes, parténg@iment dans les alliages de bronze, nécessite une
caractérisation microstructurale a une échelleléode I'état déformé et des premiers stades de la
recristallisation.

[11.2 Perspectives

Pour aborder I'avenir et les perspectives de maerebe, en plus d’une continuité logique des travau
décrits, je souhaite développer trois axes prinoii sont, en fait, interconnectés.

l11.2.1 Les évolutions de textures lors de trangfioations de phase

J'avais abordé cette thématique dans un alliagiéate (cez) en collaboration avec le LPCES. Nous
avions obtenus des résultats intéressants matahe tn’est pas un bon candidat pour des études par
diffraction neutronique du fait d'une diffusion wiwérente trés importante. Je souhaiterai vivement
étudier les transformations de phase dans d’antaggriaux.

Les alliages de zirconium présentent des transfiiomade phase similaires aux alliages de titane. E
effet, vers 860°C, se produit la transformatiorptase allotropique;, .= Bcc- Selon les traitements
thermiques, les séquences de précipitation et lesostructures varient. L'étude des filiations des
composantes de texture lors des transformationphdese induites par différentes voix, sur des
matériaux déformés ou non, présente un grand tngéiéntifique, notamment pour vérifier si les
composantes de texture satisfont, dans tous ledasaselations d'orientation entre les phases. Les
résultats pourront étre confrontés aux prédictidasGeyet al, (2002), concernant la sélection de
certains variants dans les relations de Burgens ltaphase mérer, . a la phase fill§. .. Par ailleurs,
pour l'industrie nucléaire, cette thématique remtams le cadre des études du couplage entre les
évolutions structurales, plus précisément la textet les propriétés mécaniques lors de simulatiens
transitoires en température de type Accidentel Rente de Réfrigérant Primaire. Au cours de ces
transitoires, le matériau de gainage (alliage dmorium) subit une évolution rapide de la tempéeatu
associée a une augmentation de la pression intikrest indispensable de connaitre I'évolution des
textures dans ce type dalliages lors de transidatre les phasea et B au chauffage et au
refroidissement pour différentes cinétiques et pouétat de contrainte donné.

Dans le domaine d’étude des transformations deeghées alliages a mémoire de forme présentent un
grand intérét scientifique par leurs propriétésammuables et leur champ d'application tres étendu.
Ayant acquis une expérience des alliages cuivrel@st naturellement que j'ai choisi d'étudier un
matériau AMF a base de cuivre.
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[11.2.2 Un alliage & mémoire de forme : CuAlBe

Ce sujet est en cours de développement au LLBitdtofajet de la thése de T.D. Vu en collaboration
avec I'ENSAM Paris.

L'effet mémoire de forme a été découvert en 19320b@ang et Read sur un alliage or-cadmium. Cet
effet fut ensuite observé en 1938 sur un alliageuire-zinc, puis en 1963, sur un alliage de rlicke
titane. Ces matériaux ont trouvé de nombreusescagiphs dans divers domaines industriels comme
l'aéronautique, le biomédical, I'automobile, I'igbhent... Au cours des 30 derniéres années, divers
travaux scientifiques ont été menés afin de metirgoint de nouvelles classes d'alliages (Nickel-
Titane, Cuivreux et Ferreux), de déterminer lesnphi&enes de fatigue et de vieillissement...
L'expérience acquise au cours de ces années peéretmais de réaliser des dispositifs fiables
(Dueriget al. 1990 ; Patooet al.1994).

Les alliages a mémoire de forme (AMF) subissentttaresformation de phase (de type martensitique)
qui conduit & un changement de forme macroscosqgite a une modification de température. Les
évolutions microstructurales dues a I'effet themmsigles AMF cuivreux ont été étudiées par divers
auteurs (Warlimonet al., 1974; Planeset al, 1991). Cependant, I'application d’'un chargement
mécanique sur des AMF peut également faire appalaiphénoméne de changement de phase, avec
ou sans apport thermique. Cet effet mécanique esit€ rpeu étudié jusqu’a présent (récemment
Kaouache, 2006). Pourtant, tout procédé d’élabmrates AMF cuivreux peut induire un changement
de phases. Il en résulte un état mécanique résihractérisé en particulier par la présence des
contraintes internes qui influencent fortement liarostructure et les propriétés d'utilisation des ce
AMF.

Il est donc indispensable d'étudier finement la rogtructure, au sens large du terme, a I'échelle
microscopique et/ou mésoscopique (changement dseph#exture cristallographique, densité des
défauts cristallins et énergie stockée par oriematcristallographique) en méme temps que I'état
mécanique a I'échelle macroscopique (déformatiaoetraintes résiduelles) dans chacune des phases
présentes dans les AMF. Dans le cadre de la tie3e,VU (directeur de these V. Ji) étudiera la
relation entre la microstructure, le comportemegtamique et les contraintes internes dans l'alliage
CuAlBe, afin élucider les effets mécaniques suhiangement de phase et les propriétés associées.

Une étude classique du comportement de ce matérsud'une déformation par laminage ainsi que
sous traitement de recristallisation sera réalkseéonction du taux de réduction. Les résultatsrger
comparés avec ceux que nous avons obtenus sullid&es cuivreux. L'évolutionin situ, de I'état
microstructural et mécanique des AMF cuivreux senigie sous chargement mécanique. Les mesures
de diffraction in situ réalisées avec la machine de traction adaptée emcedu d’'Euler des
diffractométres dédiés a la détermination des testat des contraintes résiduelles, nous permettent
déterminer, en fonction de la charge, la variaties proportions relatives des phases, I'évolutemiad
densité des défauts (a I'échelle microscopiqueyaféation de texture de chacune des phases @t la
de comportement (relation contrainte et déformatiomacroscopique. Plus précisément, nous
développons une méthodologie pour quantifier l¢érbgénéités de déformation élastique et plastique
en fonction de l'orientation cristallographiquet @gpect constitue a lui seul un theme de recherche

111.2.3 Etude des hétérogénéités de déformation

Depuis quelques années, j'oriente une partie deatiivité vers le domaine des déformations auquel
peuvent étre rattachées les analyses d’énergi&éstol y a quelques années, dans le cadre d'une
collaboration avec J.L. Béchade et O. Castelhato(izé et al., 20Q2une étude de I'hétérogénéité de

déformation élastique induite par une déformati@stmue et/ou un chargement thermique avait été
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réalisée sur 6T1 dans des alliages de Zr. Ce travait démontré que la diffraction neutronique
apporte une analyse statistique des déformati@ssigiies associées aux contraintes résiduelles, mai
également, une analyse de leurs fluctuations au deivolume étudié. Ces données mécaniques
peuvent alors étre extraites respectivement deositipn et de la forme des raies de diffraction.
D’autre part, la distribution en volume des comttes résiduelles peut étre obtenue a partir modeles
micromécaniques (modeles prenant en comijatein passage du monocristal au polycristal adagté, |
texture de I'agrégat polycristallin et les systemesiéformation activés), en particulier dans kedes
comportements non-linéaires (i.e. le comportemeast@viscoplastique rencontré en fluage). La
qualité des résultats obtenus expérimentalementeanes de déformation moyenne par classe
d’orientation (erreur de l'ordre de fpa permis de conclure sur la pertinence de la odéttde
linéarisation choisie.

Avec I'adaptation d’'une machine de traction sutifractometre 6T1, de nouveaux axes de recherche
sont développés autour des hétérogénéités de dformPour développer des modéles mécaniques
véritablement prédictifs, il est primordial de ptdem en compte les hétérogénéités de déformation. La
diffraction des neutrons nous permet d'obtenir déwaluation des déformations par orientation
cristallographique. En considérant un ensemblerdimg présentant la méme orientation comme étant
une phase a lagquelle est associé un comportemeainimée, les matériaux polycristallins sont alors
décrits par I'ensemble de ces phases. Le compontemmacroscopique différent de celui du
monocristal est fortement corrélé aux textures.cA¥eKlosek et V. Ji, nous nous proposons de suivre
in situ sous charge, les déformations élastiques et plestiges matériaux en fonction de la charge
appliguée. Cette démarche constitue une approdeemaédiaire entre une caractérisation locale
intragranulaire (telle que le permet la microdiftian des rayons X d’'un synchrotron) et une
caractérisation globale macroscopique des défoom@tiDes premiers tests de faisabilité réalisés sur
des alliages de structure c.f.c. ont montré deférdifices significatives entre les orientations
cristallographiques.

Cette démarche sera appliquée aux aciers ferritigtiésés pour les cuves des réacteurs. Afin de
valider les modéles mécaniques en cours de dévatopmnt au CEA/SRMA, il est important d’évaluer
I'hétérogénéité de déformation qui constitue lanatgre des mécanismes de plasticité introduits dans
la loi de comportement. Cette étude sera menéelaoration avec B. Marini du SRMA.

Je participe également & un projet ANRéalisation d'outillage rapide en forge par projecton
métallique "PROMETFOR" qui regroupe cinqg PME dans le domaia¢edorge et quatre laboratoires
de recherche dont le LACM de I'Université de Rei@lsampagne-Ardenne. Il a pour objectif de
développer un nouveau procédé d'élaboration dlagdl en utilisant le principe de projection
métalligue de matériaux réfractaires a base deltcalbanickel par torche plasma, soit sur un
prototype, soit sur un substrat. Ce procédé perandtbbtenir un matériau a gradient fonctionneltdon
la composition variera en fonction des contraisigsies par I'insert et de la durée de vie a respect
L'objectif est de trouver le profil de compositiardonner a ces matériaux afin d’optimiser I'ougjla

en fonction des contraintes a respecter.

Dans ce travail, mené en collaboration avec A. hipdious nous intéresserons plus particulierement
au champ de contraintes résiduelles développé #prdabrication de I'outillage afin d’optimiser le
procédé de fabrication et valider la simulation Budgue. Nous souhaitons également comprendre
I’évolution de I'outillage sous sollicitation thergue et mécanique en nous focalisant sur le champ d
contraintes aux interfaces.
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Conclusion

Ce manuscrit présente une synthese de mon acsivightifigue sur ces douze derniéres années,
menée au Laboratoire Léon Brillouin. Cette actigst répartie sur deux grands themes distincts dans
lesquels je m'investis autant dans la partie emp#riale qui comprend le développement des
techniques ou des appareils, l'accueil et la faonades scientifiques extérieurs, que dans laarti
recherche. Pour chaque thématique, j'ai ainsi dppél des sujets de recherche avec encadrement de
doctorants et postdoctorants.

Une des thématiques est liée a I'analyse des atiens préférentielles. La texture cristallograpieiq
étant un paramétre microstructural des matérialycpstallins qui contréle en partie leurs propeg
mécaniques, I'étude de sa formation et son évaoluéprésente un champ trés vaste d'applications. La
diffraction des neutrons reste la meilleure techaigpour caractériser les textures dans des
échantillons massifs; elle fournit une descriptide la fonction de distribution des orientations
cristallographiques statistiquement représentatiuen grand nombre de grains. Elle est alors
particulierement pertinente dans le cas de matérdagros grains ou hétérogénes et aussi dans la
caractérisation des orientations préférentielles tninoritaires.

En développant les mesurtiessitu en température ou sous charge, et I'évaluatidigéiergie stockée,

j'ai contribué a valoriser cette technique. Pares différentes thématiques que j'ai abordées, j'ai
présenté dans ce manuscrit, I'étude des mécandamesristallisation dans les matériaux de strectu
cubique a faces centrées comme l'alliage FeNi58%uivre et certains de ses alliages. Ces travaux,
en plus de montrer la complexité des mécanismesvenant dans I'évolution de la texture, illustrent
le type de problématique, la démarche scientifigdieptée pour l'aborder et I'apport de la diffractio
des neutrons dans ce domaine scientifique.

Les sujets de recherche ont évolué avec les capaiit caractérisation. En effet, la diffraction des
neutrons permet a présent d'obtenir des informatumrrélées sur la distribution des orientations
préférentielles, la répartition des déformatiorasttjues et plastiques et sur les évolutions oesres
sous sollicitation thermique ou mécanique.

Quelques nouvelles thématiques en cours de déwariogut au LLB ont été abordées :

- les variations de textures lors des transformatite phase, n'est pas un sujet récent mais fé@rolu
des mesuref sity, permet de caractériser directement les phasesutehtempératures ainsi que
l'effet des différents chemins de précipitation. @pe d'étude trouve des applications dans les
matériaux d'intérét nucléaire.

- I'étude d’'un matériau a propriétés remarquabliedliage a mémoire de forme CuAlBe. L'objectif
est d’élucider les effets mécaniques sur le chargéme phase. Ce travail nécessite une approche
plus généraliste qui prend en compte simultanénestiransformations de phase, les évolutions de
texture et les contraintes résiduelles macroscegiquoais aussi I'hétérogénéité des déformations entr
les orientations cristallographiques, lors d’'unéodéation. L'aspect cinétique sous recuit doit auss
étre abordé.

Nous avons développé une méthodologie pour suesedeformations élastiques et plastiques en
fonction de la charge appliquée lors d’'un essairdetion, des principales familles de plans {hkl}

appartenant a différentes orientations préférdesiclCette démarche permet de quantifier les
hétérogénéités de déformation en fonction de Fdaition cristalline. Ces données sont importantes
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pour la compréhension des mécanismes de déform&amailleurs, le développement des modeles
micromécaniques dont le but est de décrire le compwmnt macroscopique a partir des
comportements locaux a I'échelle des cristallitent besoin de données expérimentales. Ces
expériences apportent des informations & une échetermédiaire entre le macroscopique et
lintragranulaire. Plusieurs études expérimentalesnt ainsi menées en parallele avec le

développement de modeles mécaniques.

La seconde thématique détaillée dans ce manus@iiprdé les phénomenes de précipitation analysés
par Diffusion de Neutrons aux petits Angles. Cedtthnique est un outil tres performant pour déceler
et caractériser les évolutions microstructuralééhklle du nanometre. Nous avons démontré I'apport
de la DNPA, en particulier couplée avec l'applioatid'un champ magnétique, pour étudier les
précipitations et ségrégations dans des acierem@® des microstructures complexes. Plusieurs
exemples d’analyses de DNPA sur des aciers utibsésnvisagés pour des applications nucléaires,
ont montré la sensibilité de la technique ainsi lgugossibilité d’obtenir des informations uniqses

des matériaux industriels, généralement dont larasimucture est compliquée et constituée de
plusieurs phases.

Ainsi, les travaux menés en collaboration avecRMB (CEA) ont permis d’identifier les évolutions
microstructurales dans des aciers lors de viadlfient thermiques ou d’irradiation. Ces résultatg so
primordiaux pour prédire le comportement en serwles matériaux utilisés dans les centrales
nucléaires. Le nombre d'études est en augmentddos ce domaine, notamment pour sélectionner
les matériaux constitutifs des réacteurs du fuans cette optique, de nouveaux matériaux sont
développés sur la base d’'un renforcement de lacegiar des nanodispersions de seconde phase. La
nature chimique des renforts et le mode d’élabomadifférent selon I'application envisagée et le
domaine de température dans lequel les matériauxomte présenter de tres bonnes propriétés
mécaniques. Dans tous les cas, la mise au poimirdeédés nécessite I'identification des mécanismes
de précipitation. La DNPA, associée a des techsigl@bservations directes, est a présent identifiée
comme un outil systématique de caractérisation.

Ainsi par mon activité au LLB, je pense avoir cdnie a promouvoir ces techniques de diffusion et
de diffraction des neutrons dans le domaine dedtalargie. Le nombre d’expériences réalisées au
LLB a nettement augmenté dans ce domaine et deefiesi\collaborations ont été développées en
particuliervia des projets ANR.

Concernant mon évolution personnelle, cette aétivita permis de renforcer et de valoriser mes
compétences dans les domaines de la précipitatofiirradiation et de la DNPA. En paralléle, j'ai
acquis une solide expérience dans le domaine dagde cristallographiques et joriente a présent
cette partie de mon activité vers un autre domaimgortant en métallurgie et en sciences des
mateériaux : les microdéformations et les contraimésiduelles.
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