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Résumé

Le renforcement par dispersion d’oxydes nanométriques permet, d’une maniére générale,
d’améliorer la résistance mécanique des matériaux métalliques. Il autorise donc une augmen-
tation de leur température maximale d’utilisation. De nombreux travaux de recherche sont menés
au Commissariat a I'Energie Atomique et aux Energies Alternatives sur les aciers ODS, pour
Ozide Dispersion Strengthened steels. S’inscrivant dans le cadre du développement du nucléaire
civil de quatriéme génération, les travaux présentés dans ce manuscrit ont pour but de qualifier
un matériau pouvant étre utilisé en tant que matériau de gainage combustible & une température

de 650°C.

Ce travail de thése a pour objectif d’améliorer la compréhension des propriétés mécaniques des
aciers ODS, en cherchant d’'une part & caractériser et & modéliser leur comportement en fluage, et
d’autre part & caractériser leur anisotropie de comportement et a en identifier ’origine. Pour cela,
de nombreux essais mécaniques ont été effectués entre 20°C et 900°C sur une nuance d’acier ODS
ferritique de composition nominale Fe-14Cr1W0,26Ti + 0,3Y203. Cette nuance a été élaborée au
CEA, par mécanosynthése puis extrusion a chaud, sous la forme d’une barre ronde. Les résultats
obtenus démontrent la grande résistance mécanique a haute température de 'acier ODS étudié.
Ils mettent également en évidence une forte dépendance de la ductilité et de la résistance du
matériau vis-a-vis de la vitesse de sollicitation.

Sur la base des différentes caractérisations expérimentales réalisées, un modéle de comporte-
ment macroscopique uniaxial a été développé. S’appuyant sur la description de trois écrouissages
cinématiques et d’un terme de restauration statique, ce modéle démontre une capacité remar-
quable & reproduire le comportement mécanique du matériau en traction, en fatigue, en fluage et
en relaxation. Par ailleurs, la caractérisation de ’anisotropie de comportement mécanique de la
nuance d’acier ODS étudiée a montré que celle-ci dépend de la température. Deux modélisations
polycristallines différentes ont été mises en place afin de reproduire cette anisotropie de com-
portement & partir des textures cristallographique et morphologique du matériau. Le désaccord
observé entre les prévisions de ces modeéles et les résultats expérimentaux conduit & formuler
d’autres hypothéses sur la déformation des aciers ODS.

Mots clés : RNR-Na, gainage combustible, acier, ODS, haute température, fluage, mécanismes
de déformation, modélisation polycristalline, glissement aux joints de grains.






Abstract

The strength of metals, and therefore their maximum operating temperature, can be improved
by oxide dispersion strengthening (ODS). Numerous research studies are carried out at the French
Atomic Energy Commission (CEA) in order to develop a cladding tube material for Gen I'V nuclear
power reactors. Oxide dispersion strengthened steels appear to be the most promising candidates
for such application, which demands a minimum operating temperature of 650°C. The present
dissertation intends to improve the understanding of the mechanical properties of ODS steels, in
terms of creep lifetime and mechanical anisotropy.

The methodology of this work includes mechanical tests between room temperature and
900°C as well as macroscopic and polycrystalline modelling. These tests are carried out on a
Fe-14Cr1W0,26Ti + 0,3Y203 ODS ferritic steel processed at CEA by mechanical alloying and
hot extrusion. The as-received material is a bar with a circular section. The mechanical tests
reveal the high mechanical strength of this steel at high temperature. A strong influence of the
strain rate on the ductility and the mechanical strength is also observed.

A macroscopic mechanical model has been developed on the basis of some experimental state-
ments such as the high kinematic contribution to the flow stress. This model has a strong ability
to reproduce the mechanical behaviour of the studied material. Two different polycristalline mo-
dels have also been developed in order to reproduce the mechanical anisotropy of the material.
They are based on its specific grain morphology and crystallographic texture. The discrepancy
between the predictions of both models and experimental results reveal the necessity to formulate
alternate assumptions on the deformation mechanisms of ODS ferritic steels.

Keywords : SFR reactor, fuel cladding, steel, ODS, high temperature, creep, deformation me-
chanisms, polycristalline modelling, grain boundary sliding.
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Introduction

Le développement de centrales nucléaires de quatriéme génération a pour objectif de répondre
& un certain nombre de défis auxquels fait face 'industrie nucléaire. Le premier d’entre eux est
celui d’'une consommation durable des ressources en combustible. Afin d’anticiper la diminution
des ressources en uranium, il est essentiel d’utiliser au mieux le potentiel énergétique de ce mine-
rai. L’emploi de réacteurs & neutrons rapides estampillés Génération IV permettra sur ce point
une amélioration considérable : selon les scénarios, la durée estimée des ressources en combus-
tible pourrait étre multipliée par un facteur 50 [GIF, 2002], passant ainsi de quelques dizaines
d’années & quelques siécles. La diminution des déchets nucléaires, ’amélioration de la sécurité
des installations, la lutte contre la prolifération nucléaire et la recherche de meilleurs rendements
énergétique et économique sont les autres défis auxquels cette nouvelle génération de réacteurs
doit répondre.

Parmi les six filiéres retenues au niveau international, la Direction de I’Energie Nucléaire du
Commissariat 4 'Energie Atomique et aux Energie Alternatives (CEA) consacre une grande par-
tie de ses efforts de recherche au développement d’'un RNR-Na : un réacteur a neutrons rapides
refroidi au sodium. La construction d’un prototype industriel, Astrid Advanced Sodium Techno-
logical Reactor for Industrial Demonstration, est prévue a ’horizon 2020 — 2025. L’amélioration
du rendement thermodynamique d’un tel réacteur par rapport aux réacteurs existants est rendue
possible par I’élévation de la température du coeur. Une telle hausse permet également d’aug-
menter le taux de combustion de I'uranium — le burn-up — en influant sur la section efficace
d’interaction entre neutrons rapides et atomes d’uranium 238U. Le défi technologique qui résulte
de cette élévation de température est important. Pour bon nombre de composants, il exige la
qualification de nouveaux matériaux. C’est notamment le cas du gainage combustible.

Le gainage combustible constitue la premiére barriére de confinement du combustible nu-
cléaire. Il est soumis pendant toute la durée du cycle combustible, soit plusieurs années, a des
sollicitations extrémes. En plus d’étre traversé par un flux important de neutrons, il subit une
pression interne élevée, tout en étant maintenu & une température de 650°C. La sollicitation de
pression interne apparait et croit avec la libération des gaz de fission. Elle peut atteindre plu-
sieurs dizaines de bars. Malgré cela, le gainage ne doit pas se déformer. Son gonflement maximal
admissible est en effet fixé a environ 1 % afin de ne pas perturber le fonctionnement du réacteur.
Parmi les matériaux susceptibles de respecter la totalité du cahier des charges qui s’applique aux
gaines combustibles, on peut distinguer d’un c6té les aciers austénitiques avancés et de 'autre les
aciers ferritiques ou martensitiques nano-renforcés. Les alliages de zirconium n’ont quant a eux
pas une résistance mécanique suffisante & ces températures pour étre envisagés.
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16 Introduction

Les aciers austénitiques ont précédemment été utilisés comme matériau de gainage au sein
des réacteurs & neutrons rapides Phénix et Superphénix, désormais a ’arrét. Cela leur confére un
avantage certain en termes de retour d’expérience. Une nuance austénitique optimisée a d’ailleurs
été développée : le AIM1 (ou 15/15Ti). De par la trés bonne connaissance de ce matériau et du
fait du délai trés court, le ou les premiers ceeur(s) du réacteur Astrid seront probablement consti-
tués de crayons combustibles en AIM1. Malheureusement, les aciers austénitiques sont sujets au
phénoméne de gonflement sous irradiation. Cela implique que leur durée de maintien en réacteur
est limitée. Augmenter cette durée permettrait & la fois d’espacer les périodes d’arrét du réacteur
et d’augmenter le taux de combustion du combustible, deux points qui justifient pleinement la
qualification d’'un autre matériau de gainage.

A Theure actuelle, les aciers ferritiques ou martensitiques nano-renforcés constituent la voie
la plus prometteuse. D’une part, leur structure cristallographique cubique centrée les prému-
nit contre le gonflement sous irradiation [Dubuisson et al., 1993]. D’autre part, la présence de
nano-renforts augmente de maniére considérable leur résistance au fluage [Ukai et al., 1998b,
Zakine et al., 1996¢]. Des durées de vie en service supérieures a celle de ’AIM1 sont ainsi at-
tendues. Trois nuances ODS de référence sont développées et étudiées au CEA, et plus particu-
lierement au Service de Recherche Métallurgiques Appliquées. Elles contiennent respectivement
9 pds%, 14 pds% et 18 pds% de chrome et sont renforcées par dispersion de 0,25 pds% a 0,30
pds% d’oxyde d’yttrium. De nombreux travaux sont menés au CEA afin d’étudier la stabilité en
température et sous irradiation des nano-particules, d’optimiser leur procédé d’élaboration et de
caractériser leurs propriétés mécaniques.

Le travail de thése rapporté ici a pour objectif d’améliorer la compréhension des propriétés
mécaniques des aciers renforcés par dispersion d’oxydes et de rendre possible, & terme, une mo-
délisation du comportement en service des gaines de combustible. Cette démarche nécessite une
compréhension des mécanismes de déformation en jeu au sein des matériaux ODS. Pour cela, des
caractérisations mécaniques doublées d’un travail de modélisation ont été mises en place. Elles
portent sur une nuance ODS contenant 14 pds% de chrome, élaborée par extrusion a chaud sous
la forme d’une barre ronde.

Le premier chapitre de ce mémoire constitue une présentation générale des aciers renforcés
par dispersion d’oxydes. Il permet d’avoir un apercu complet du mode d’élaboration de ces ma-
tériaux ainsi que de leur microstructure complexe et de leurs propriétés mécaniques. Une revue
des différents mécanismes de déformation évoqués dans la littérature est proposée. Le deuxiéme
chapitre s’attache a décrire plus précisément la microstructure de la nuance ODS sur laquelle
les caractérisations mécaniques réalisées au cours de ces travaux de thése ont été effectuées. Cette
caractérisation microstructurale met en avant une anisotropie du matériau, aussi bien en termes
de morphologie des grains que d’orientations cristallographiques. Le troisiéme chapitre décrit
I’ensemble des caractérisations mécaniques réalisées dans la direction longitudinale de la barre
ODS étudiée. Les résultats présentés regroupent des sollicitations de traction, de fluage, de fa-
tigue, de fatigue-fluage et de relaxation. Ils mettent en évidence les bonnes propriétés mécaniques
de la nuance étudiée par rapport aux données disponibles dans la littérature. Le quatriéme
chapitre décrit la modélisation macroscopique qui a été développée afin de rendre compte du
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comportement longitudinal du matériau. Cette modélisation s’appuie sur les observations et ca-
ractérisations présentées dans le chapitre 3. Elle permet de mettre en avant le réle de I’écrouissage
cinématique et de sa restauration partielle dans le comportement mécanique & haute température
des aciers ODS. Le cinquiéme chapitre présente les résultats expérimentaux issus de la carac-
térisation de ’anisotropie de comportement de la nuance ODS étudiée. L’anisotropie du matériau
est discutée en termes de résistance mécanique, de ductilité et de rupture. Enfin, le sixiéme
chapitre décrit les travaux de modélisation polycristalline développés afin de rendre compte de
I’anisotropie mécanique observée dans le chapitre 5. Il décrit l'influence de la forme des grains
et de la texture cristallographique sur la réponse de deux modéles, un modéle d’homogénéisation
polycristalline et un modeéle de plasticité cristalline par éléments finis.

Par ailleurs, la premiére annexe de ce mémoire se penche plus particulierement sur I’éventualité
du phénomene de glissement aux joints de grains dans les aciers renforcés par dispersion d’oxydes.
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Ce premier chapitre a pour but de présenter les aciers nano-renforcés, en insistant sur leurs
particularités et sur leurs atouts vis-a-vis du cahier des charges imposé dans le cadre du dévelop-
pement de réacteurs nucléaires de quatriéme génération. Leur mode de fabrication complexe est
décrit, leur microstructure est finement détaillée et leurs propriétés — mécaniques et autres —
sont passées en revue. Pour finir, une présentation des mécanismes de déformation susceptibles
d’expliquer leur comportement mécanique est effectuée.

1.1 Historique et exigences du nucléaire

1.1.1 Les origines du renforcement par dispersion d’oxydes

L’idée d’améliorer les propriétés d’un matériau par I’ajout de renforts inertes n’est pas récente.
Elle trouve son origine dans le développement de la lampe & incandescence, au tout début du
XX®me giscle. La question des propriétés mécaniques a haute température était déja d’actualité
puisqu’il s’agissait de trouver un moyen d’allonger la durée de vie des filaments de tungsténe.
Schade [Schade, 2010] rapporte ainsi comment Coolidge [Coolidge, 1912] a constaté que 1'ajout
de certains oxydes réfractaires permettait d’obtenir un filament de tungsténe possédant une ré-
sistance accrue face aux phénomeénes d’offsetting? et de sagging®, phénoménes qui ménent a la
rupture du filament. Parmi les différents oxydes employés, Coolidge remarque que l'oxyde de
thorium ThO2, qui est le plus stable en température, conduit aux meilleures propriétés.

Le SAP, pour Sintered Aluminium Powder, semble avoir été le premier matériau renforcé
par dispersion d’oxydes ayant pour but de supporter plus que son propre poids. Il s’agissait
d’un alliage d’aluminium renforcé par de 'oxyde d’aluminium (AlsO3) et développé par Irmann
[Irmann, 1949] et van Zeerleder [van Zeerleder, 1950|. La faible température de fusion de I’alumi-
nium en a cependant fortement limité 'utilisation, ce qui a conduit au développement d’autres
matériaux renforcés par dispersion d’oxydes. Dans les années 60, la société Dupont de Nemours
commercialise le TD-Nickel, un alliage de nickel renforcé par 2% de thoria (ThOsg). Trés rapide-
ment, on cherche & en comprendre les bonnes propriétés en fluage [Wilcox et Clauer, 1965], et
déja la question du role preécis des renforts se pose [White et Carnahan, 1964]. D’autres nuances
a base de cuivre (Cu-AlyO3 et Cu-SiOs9) sont également développées et suscitent les mémes ques-
tionnements [Preston et Grant, 1961].

L’apport de la mécanosynthése

Une rupture technologique se produit au début des années 70 avec I'invention de la mécano-
synthése par Benjamin, travaillant pour la société Inco®. Il s’agit d’une étape de broyage qui a
pour but d’incorporer de maniére homogéne des renforts nanométriques au sein d’une poudre
métallique. Cette nouvelle technique d’élaboration permet d’obtenir un matériau possédant une
distribution homogéne de particules de seulement quelques nanométres de diamétre. Elle a été
développée dans le but de combiner, au sein d’un alliage de nickel, les renforcements par précipités

a. Des grains recristallisés occupant toute la largeur du filament glissent les uns par rapport aux autres.
b. La déformation du filament sous ’effet de son propre poids.
c. The International Nickel Company, intégrée depuis au sein de la Special Metals Corporation.
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intermétalliques 7/ et par dispersion d’oxydes. Elle supplante rapidement les techniques précé-
demment utilisées, dont le simple mélange de poudres avant consolidation, l’oxydation interne ou
la réduction sélective [Benjamin, 1970].

En paralléle du développement de la mécanosynthése, Inco méne une étude comparative des
différents oxydes pouvant étre employés [Benjamin, 1992]. Cette étude confirme que l'utilisation
de thorium est particulierement efficace. Elle révéle cependant que l'utilisation d’oxydes d’yttrium
(Y20s3) conduit a des propriétés similaires. Cette découverte s’avére primordiale puisqu’elle me-
nera a 'utilisation d’yttrium en lieu et place du thorium, permettant ainsi d’éviter les problémes
liés a la radioactivité de ce dernier ?.

Les aciers nano-renforcés pour applications nucléaires

A la fin des années 1960, Huet a l'idée de renforcer des alliages & base fer et de les utiliser dans
un environnement nucléaire [Huet, 1967]. Le principal objectif, qui est toujours d’actualité, était
de remédier au probléme de gonflement sous irradiation observé sur les nuances d’aciers austéni-
tiques utilisées dans les premiers réacteurs a neutrons rapides. L’emploi de nuances d’aciers ferri-
tiques ou martensitiques était l'une des solutions envisagées, puisque ces nuances apparaissaient
comme trés peu sujettes au gonflement sous irradiation [Dubuisson et al., 1993|. La dispersion
d’oxydes apparaissait alors comme le moyen de remédier aux propriétés mécaniques insuffisantes
de ces nuances & haute température. Les premiéres nuances ont été développées au SCK-CEN de
Mol (Belgique) en collaboration avec Dour Metal. Une revue compléte des recherches menées a
I’époque est proposée dans [De Bremaecker, 2011]. Ces travaux meéneront notamment a la fabri-
cation du DT2203Y05, un acier ferritique contenant du titane et de I’'yttrium. Ce programme sera
stoppé en 1987, & la suite de la catastrophe de Tchernobyl. Parallélement, et avec le méme objec-
tif, Inco dépose un brevet intitulé « Dispersion-strengthened ferritic olloy for use in Liquid-Metal
Fast Breeder Reactors », qui donnera lieu a la fabrication et & la commercialisation du MA957
[Fischer, 1976].

1.1.2 Le cahier des charges pour RNR-Na

Depuis les premiers travaux menés au SCK-CEN par Huet et son équipe, le développement de
nuances ferritiques ou martensitiques renforcées par dispersion d’oxydes n’a pas cessé. A I'heure
actuelle, deux applications principales motivent ces recherches. La premiére accompagne le dé-
veloppement des réacteurs nucléaires de quatriéme génération, avec notamment le concept de
réacteur a neutrons rapides refroidi au sodium (RNR-Na). Il s’agit du développement d’un nou-
veau gainage combustible. La seconde application concerne le développement des réacteurs de
fusion nucléaire. Les aciers ODS sont envisagés comme matériaux constituant une partie de la
paroi face au plasma [Baluc et al., 2011]. Ces deux applications sont illustrées par la figure 1.1.
Pour chacune de ces applications, les propriétés mécaniques recherchées en priorité sont (i) une
trés bonne tenue & une température supérieure a 600°C, (ii) un maintien de ces propriétés sous
forte irradiation aux neutrons et (iii) des propriétés de resilience suffisamment bonnes pour per-
mettre une manipulation a basse température. A cela, d’autres exigences viennent s’ajouter en
fonction de ’application visée.

a. qui est cependant toujours employé dans la fabrication d’électrodes de tungsténe pour soudure TIG.
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FIGURE 1.1 - Utilisation possible des aciers ODS dans I'industrie nucléaire. (a) assemblage com-
bustible de type Superphénix constitué d’un tube hexagonal et de 217 aiguilles combustibles.
(b) concept de premier mur (ou First Wall, FW) envisagé pour le réacteur de fusion DEMO
[Boutard et al., 2008].

Le cahier des charges qui accompagne le développement du gainage des RNR-Na de 4°™m¢
génération précise les exigences qui s’appliquent a la gaine combustible [Yvon et Carré, 2009].
Celle-ci doit ainsi :

— étre aussi transparente que possible aux neutrons rapides,

— assurer efficacement le transfert thermique du combustible vers le fluide caloporteur,
— maintenir une stabilité géomeétrique la plus stricte possible,

— résister au fluage thermique a 650°C et au fluage d’irradiation,

— supporter une trés forte dose d’irradiation,

— résister & la corrosion sous environnement sodium,

— conserver un bon niveau de ductilité a température ambiante,

— permettre un recyclage du combustible.

L’éventuelle dégradation des propriétés du matériau de gainage au cours de son maintien
en réacteur dépend bien str de la durée de ce maintien. Le matériau retenu doit ainsi pouvoir
conserver le plus longtemps possible les propriétés évoquées ci-dessus. L’objectif du développement
des réacteurs RNR-Na impose au gainage de supporter une dose d’irradiation supérieure & 150
dpa [Dubuisson et al., 2011], ce qui correspond a une durée de vie de 'ordre de 6 ans. Par ailleurs,
la gaine de combustible est d’un c6té soumise & la pression du fluide caloporteur et de I'autre
& une pression interne due a la libération des gaz de fission liée & la réaction nucléaire. Nulle &
la mise en service de la gaine, cette pression interne atteindra environ 100 bars en fin de cycle
combustible. Au vu de la géométrie de la gaine, cela correspond a une contrainte orthoradiale de
Pordre de 100 MPa. En termes de fluage thermique, le cahiers des charges qui oriente les actions
de recherches menées au CEA sur le gainage combustible des futurs RNR-Na est le suivant : 650°C
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— 100 MPa — 6 ans?. Le critére de qualification utilisé par les équipes du Japan Nuclear Cycle est
légérement différent, puisque il s’agit de garantir les propriétés du gainage pour une exposition a
700°C et 120 MPa pendant 100 000 h.

1.1.3 Les principales nuances d’aciers ODS développées

La composition chimique des principales nuances d’acier ODS développées au cours des qua-
rante derniéres années sont présentées dans le tableau 1.1. Sauf indication contraire, les com-
positions chimiques décrites dans ce mémoire sont exprimeées en pourcentage massique (pds%).
Parmi ces nuances, trois sont des nuances commerciales : les nuances MA956 et MA957 ont été
produites par Inco et la nuance PM2000 par Metallwerk Plansee. Les autres nuances ont été élabo-
rées par différentes équipes de recherche, principalement japonaises, américaines et européennes
et ce exclusivement pour des applications de fission ou fusion nucléaires.

Fe Cr Mo W Ti Y03 Al Référence
DT2203Y05 | bal. 13 15 - 22 05 - | [De Bremaecker, 1994]
MA956 bal. 20 - - 05 05 45 | [Whittenberger, 1978]
MAO57 | bal 14 03 - 10 0256 - | [Asano ef al. 1089
PM2000 bal. 20 - -0 0,5 5,5 | [Sporer et Korb, 1992]
12YWT bal. 12 - 3,0 04 025 - [Kim et al., 2003]
14YWT bal. 14 - 30 04 0,25 - [Miller et al., 2005]
M11 bal. 9 - 2 02 0,35 - [Ukai et al., 2002a]
F4 bal. 12 - 2 03 024 - [Ukai et al., 2002b]
K1 bal. 19 - 0,3 03 0.3 - [Kasada et al., 2007]
K4 bal. 19 - 2 03 0,3 4 [Kasada et al., 2007]
ODS Eurofer | bal. 9 - 1 - 0,3 - [Lindau et al., 2005]

Tableau 1.1 — Compositions (en pds%) des principales nuances d’aciers renforcés par dispersion
d’oxydes.

Les compositions chimiques de ces nuances s’avérent relativement proches. Ceci est di en
bonne partie & 'important travail des équipes japonaises qui ont abouti & une premiére optimisa-
tion des teneurs massiques des différents éléments sur la base des propriétés mécaniques obtenues
[Ukai et al., 1993a, Ukai et al., 1997, Furukawa et al., 2009]. Toutes ces nuances sont renforcées
par utilisation d’oxydes d’yttrium Y2O3 pour une teneur comprise entre 0,25% et 0,35% pour les
nuances les plus récentes. Comme cela a été évoqué précédemment, I'yttrium a une trés grande
stabilité en température, due & une enthalpie de formation trés basse |Zhong et al., 2012|. Le
renforcement par 'yttrium (Y203) s’avere meilleur qu’avec du titane (TiO2) ou de 'aluminium
(Alx03) [Kang et al., 1996]. Le role des autres éléments d’alliage est décrit ci-dessous.

a. soit 52 560 h
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Role des principaux éléments d’alliages
Le chrome

La teneur en chrome a un réle particuliérement important. Elle permet notamment de distin-
guer nuances ferritiques et nuances martensitiques.

Les nuances ferritiques contiennent entre 14% et 20% de chrome. Cette teneur élevée leur
confére une trés bonne résistance a la corrosion, ce qui est un atout pour la tenue en service,
comme pour le retraitement du combustible?. En revanche, elle les rend susceptibles de subir
une fragilisation au cours d’un maintien prolongé a haute température (phénoméne de vieillis-
sement thermique). L’apparition d’une phase o' riche en chrome par démixion a-o/ est ainsi
possible [Lee et al., 2007, Capdevila et al., 2008]. Cette démixion est d’ailleurs accélérée sous ir-
radiation neutronique puisque 'irradiation favorise la diffusion [Mathon et al., 2004]. Elle se pré-
sente sous la forme d’amas nanomeétriques riches en chrome et semi-cohérents avec la matrice
[Ribis et Lozano-Perez, 2012]. Le vieillissement thermique se traduit également par la précipita-
tion de phases o ou ¥, riches en chrome et tungsténe (ou molybdéne) qui fragilisent également le
matériau [Zakine et al., 1996b, Grot et Spruiell, 1975].

Les nuances martensitiques contiennent entre 9% et 12% de chrome. Elles ont une moins bonne
résistance & la corrosion mais sont plus faciles & mettre en ceuvre, grace a la transformation de
phase a «» v [Ukai et al., 1997, Toualbi et al., 2011]. Cette transformation se produit & haute
température, entre 850°C et 1000°C selon les teneurs en éléments a-génes. Elle s’accompagne en
revanche d’une augmentation de volume qu’il faut prendre en compte en cas de hausse brutale
de la température du cceur du réacteur, et notamment en situation accidentelle.

Le tungstene et le molybdene

La présence de tungsténe a principalement un role de renforcement par solution solide de
substitution [Kim et al., 2003]. Il sert également & renforcer certaines nuances japonaises & 9%
de chrome en augmentant la quantité de ferrite résiduelle dans la martensite [Narita et al., 2011].
Un effet bénéfique du tungsténe sur la ténacité a par ailleurs été remarqué sur des nuances a 8%
de chrome [Shinozuka et al., 2009a].

Le molybdéne sert également de renforcement par solution solide. En revanche, il s’active
fortement sous irradiation et il est de ce point de vue indésirable [Lindau et al., 2005].

Le titane

La présence de titane au sein des nuances du tableau 1.1 est primordiale puisqu’elle conduit
a de meilleures propriétés mécaniques. Une équipe du Japan Nuclear Cycle Development Institute
a en effet constaté il y a maintenant prés de 20 ans que la combinaison de titane et d’yttrium
conduisait & une dispersion plus fine (nano-renforts plus petits, densité plus importante), ainsi
qu’a une meilleure résistance mécanique [Ukai et al., 1993a]. Le titane modifie en effet la nature

a. qui implique un passage de la gaine en bain d’acide afin de dissoudre le combustible.
b. sauf la nuance ODS Eurofer, simplement basée sur la composition de I’Eurofer 97 avec ajout d’Y20s.
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des renforts nanométriques présents dans le matériau consolidé. Il conduit & la formation de nano-
particules qui ne sont pas des oxydes de type Y203, mais des nano-particules riches en yttrium,
titane et oxygeéne (voir section 1.3.2).

L’aluminium

L’aluminium est principalement présent dans les nuances a forte teneur en chrome. Il a pour
role d’améliorer la résistance a la corrosion. Les nuances Fe-Cr-Al sont principalement développées
pour les concepts de 4°™¢ génération tels que le Lead Fast Reactor (LFR) ou le Super Critical
Water Power Reactor (SCWFR) [Kasada et al., 2005].

1.2 Fabrication des aciers renforcés par dispersion d’oxydes

Afin d’obtenir les meilleures propriétés mécaniques a haute température, la fabrication de
nuances d’acier ODS Fe-Cr-W-Ti-Y doit en premier lieu répondre & la nécessité d’obtenir un
matériau possédant une distribution homogéne d’oxydes d’yttrium de taille nanométrique.

Différents procédés d’élaboration existent. Le premier d’entre eux est la métallurgie conven-
tionnelle, par fonderie, qui consiste & incorporer une poudre d’oxydes nanométriques directement
dans un bain de métal liquide [Lloyd, 1994]. Cette technique n’est cependant pas la plus efficace.
Elle conduit premiérement & une finesse limitée des particules puisque celle-ci est déterminée
par la granulométrie initiale de la poudre d’oxydes utilisée (des poudres de l'ordre de 20 nm
sont disponibles dans le commerce). Par ailleurs la dispersion obtenue n’est pas suffisamment
homogeéne puisque les particules ont tendance a s’agglomérer dans le bain de métal liquide. De
ce fait, et bien que de récents progrés aient été obtenus sur 1’élaboration d’aciers ODS par fon-
derie [Verhiest et al., 2009], c’est la métallurgie des poudres qui constitue & I’heure actuelle leur
principale voie de fabrication.

La fabrication d’aciers ODS par métallurgie des poudres se déroule schématiquement en deux
étapes : I’étape de mécanosynthése, qui permet d’obtenir une poudre finement broyée, et I’étape
de consolidation, qui permet de transformer cette poudre en matériau complétement dense. Cette
étape de consolidation a généralement lieu par extrusion & chaud ou compaction isostatique a
chaud & une température comprise entre 850°C et 1100°C.

1.2.1 La mécanosynthése

La mécanosynthése est I’étape centrale du procédé de fabrication des matériaux ODS par
métallurgie des poudres. Cette étape de broyage permet d’incorporer de maniére homogéne les
renforts nanométriques au sein d’une poudre dont la composition correspond & celle de la nuance
de base non renforcée [Benjamin, 1992]. Une poudre d’oxydes d’yttrium Y203 et une poudre
d’acier atomisé FeCrWTi sont placées avec des billes métalliques dans un conteneur, sous atmo-
spheére controlée. L’ensemble est alors mis en mouvement, soit par rotation du conteneur (cas
du broyeur a boulets), soit par rotation d’un axe vertical & bras (cas de Dattriteur). Les chocs
bille/poudre/paroi induisent de grandes déformations au sein des grains de poudres qui vont suc-
cessivement se fracturer et se ressouder tout au long du broyage. La figure 1.2 illustre ’état de
ces grains de poudres avant et aprés broyage. Les principaux parameétres de la mécanosynthése
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FIGURE 1.2 — Tmages MEB d’une poudre FeCrWTi + Y203 (a) avant et (b) apres I'étape de
broyage [Olier et al., 2011].

sont la température, I’atmosphére de broyage, la durée et 'intensité de celui-ci. La température,
la durée et l'intensité du co-broyage influencent notamment la germination des nano-particules.
L’atmosphére de broyage permet entre autres de controler la teneur en oxygéne de la nuance
produite.

Germination et croissance des nano-renforts

Cette étape de broyage permet d’obtenir in fine des renforts dont la taille est inférieure a la
taille initiale des oxydes introduits sous forme de poudre. Pour un broyage suffisamment long, un
état stationnaire est atteint. Il est caractérisé par une dissolution des oxydes d’yttrium YoOs, c’est-
a-dire une remise en solution solide des atomes d’oxygene et d’yttrium [Okuda et Fujiwara, 1995,
Alinger et al., 2004]. Plus précisément, Brocq décrit cet état comme une solution solide sursaturée
en Y et O a partir de laquelle une germination des nano-particules de 1 nm peut étre détectée par
sonde atomique tomographique [Brocq, 2010]. En présence de titane, ces germes s’avérent étre des
amas d’atomes d’yttrium, de titane et d’oxygéne Y-Ti-O. Couvrat a ainsi observé qu’un recuit de
5 min & 400°C permettait de faire apparaitre ces germes en DNPA # alors qu’il n’avait pas pu en
détecter aprés broyage [Couvrat, 2011]. Brocq montre par ailleurs qu’un recuit a 800°C provoque
la germination totale de ces nano-particules en seulement 5 min, sans conduire & la croissance de
ceux-ci, méme aprés 1 h.

Brocq indique que la croissance des nano-particules est déclenchée lorsque la poudre est portée
a plus de 800°C. Ainsi, plus la température a laquelle se produit la consolidation est élevée, plus
la taille des nano-renforts sera importante. C’est ce qu’a observé Couvrat, indiquant précisément
quelle taille de nano-particules il est possible d’atteindre en fonction de la température & laquelle

a. Diffraction des Neutrons aux Petits Angles.
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a lieu I’étape de consolidation. Des particules de 2,5 nm sont typiquement obtenues pour les
nuances de référence du CEA filées a 1100°C.

Maitrise de la teneur en oxygéne

Afin d’obtenir les meilleures propriétés mécaniques possibles, il faut par ailleurs éviter toute
contamination des poudres par 'oxygeéne |Ohtsuka et al., 2004, Ohtsuka et al., 2005]. Le broyage
doit donc étre réalisé sous atmospheére protectrice. L’argon est fréquemment employé, bien qu’il
ait tendance a s’incorporer & la poudre et & se retrouver sous la forme de porosités au sein du
matériau consolidé par compaction & chaud [Klimiankou et al., 2004], ce qui est synonyme de pro-
priétés de résilience limitées? [Olier et al., 2009, Oksiuta et al., 2011]. L’utilisation d’hydrogéne
est a privilégier puisqu’elle conduit & un matériau consolidé ayant une densité plus importante
ainsi que de meilleures propriétés de résilience, sans pour autant affecter la morphologie et la dis-
tribution des nano-renforts [Oksiuta et Baluc, 2009, Couvrat, 2011, He et al., 2011]. Par ailleurs,
il est également possible de remplacer le broyage usuel FeCrWTi + Y203 par un broyage du type
FeCr + FeoTi + YFes + FeyOs. Cela permet de contréler la teneur en oxygéne indépendam-
ment des teneurs en titane et yttrium, sans modifier la taille et la densité des nano-particules
[Brocq, 2010, Wen et al., 2012].

1.2.2 L’étape de consolidation

L’étape de consolidation permet de transformer une poudre en un matériau dense. Cela se fait
généralement a haute température (1000 - 1100°C) et sous une importante contrainte mécanique.
A ce jour, les deux procédés les plus répandus sont la compaction isostatique a chaud et U'extru-
sion & chaud. Ils sont détaillés ci-dessous. D’autres procédés, comme le Spark Plasma Sintering
[Sun et al., 2012] sont également étudiés.

Consolidation par extrusion a chaud

La méthode la plus adaptée a la fabrication de gaines combustibles est I'extrusion & chaud,
ou filage. Elle consiste a contraindre le passage de la poudre dans une filiére de faible diamétre.
Pour cela, la poudre est placée au sein d’un conteneur cylindrique appelé billette. Avant filage,
cette billette subit éventuellement une étape de dégazage ayant pour but de limiter la présence
de porosités dans le matériau final. L’extrusion & chaud est illustrée par la figure 1.3. Elle permet
de réaliser soit des tubes, appelés a ce stade ébauches de tubes, soit des produits pleins dont la
section peut étre circulaire ou rectangulaire selon la géométrie de la filiére. On parle alors de barre
ou de larget. Cette étape de consolidation se décompose en une premiére phase de compaction, qui
conduit déja & ’obtention d’un matériau dense, puis une seconde phase correspondant au passage
dans la filiére [Sornin, 2010]. La présence du conteneur en acier doux au cours du filage présente
plusieurs avantages. Il constitue en effet une couche de protection de l'acier déja consolidé au
moment ol il subit les déformation les plus importantes. Les simulations numériques du procédé
de filage menées par Sornin montrent ainsi que la présence de cette gaine évite au matériau de
subir de trop forts gradients de déformation. Par ailleurs, cette couche protectrice empéche tout

a. température de transition ductile-fragile élevée, palier ductile caractérisé par une faible énergie.
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(a) (b)

FIGURE 1.3 — Tllustration du procédé d’extrusion a chaud. (a) Filage d’une barre. (b) Filage sur
aiguille d’une ébauche de tube. (A) Grain de poussée (élément mis en mouvement sous 'action
de vérin de la presse a filer), (B) billette, (C) matériau en cours de consolidation, (D) filiere, (E)
aiguille. Les fleches symbolisent le déplacement du grain de poussée (en amont) et du matériau
consolidé (en aval). D’aprés [Sornin, 2010].

contact direct avec la presse a filer, ou avec le lubrifiant employé (graphite ou verre), ce qui limite
la pollution par diffusion d’éléments extérieurs vers la nuance renforcée.

Consolidation par compaction isostatique a chaud

Un second procédé de consolidation est également largement employé. Il s’agit de la compac-
tion isostatique a chaud (CIC) qui consiste a appliquer une forte pression hydrostatique (100 a
200 MPa) a la poudre a une température similaire a celle du filage pendant une durée de l'ordre
de 2 &4 4 h. Plus simple & mettre en ceuvre, ce procédé est fréquemment employé en laboratoire
pour la fabrication de petites quantités de matiére. Il est également largement employé dans la
fabrication de nuances ODS pour des applications de fusion, pour lesquelles des produits longs
ne sont pas nécessaires [Baluc et al., 2011].

1.2.3 La mise en forme des tubes

La géométrie finale des gaines de combustible s’obtient par une succession de passes de la-
minage & froid effectuées au sein d’un laminoir HPTR (pour High Pressure Tube Reduction)
[Huml et Fogelholm, 1994]. Pour cette étape, la gaine entourant I’ébauche de tube est au préa-
lable dissoute par attaque chimique. Le schéma de principe de ce laminage est décrit par la figure
1.4. Les galets se déplacent de quelques centaines de millimétres le long du tube tout en compri-
mant celui-ci. Durant cette phase, I’épaisseur et le diamétre du tube sont réduits. La présence du
mandrin permet de calibrer le diamétre interne. Les galets reviennent alors en place, ’ébauche de
tube avance légérement tout en effectuant une petite rotation sur elle-méme et le cycle reprend.
Les passes de laminage sont entrecoupées de traitements thermiques inter-passes permettant de
diminuer la dureté du matériau | Toualbi et al., 2011|. Ce procédé permet d’atteindre la géométrie
envisagée, a savoir une épaisseur de 0,5 mm pour un diameétre externe de 10,73 mm. Cette étape
de laminage a froid des tubes est extrémement délicate du fait de la dureté trés importante des
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FIGURE 1.4 — Schéma de principe du laminage HPTR.
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nuances obtenues par extrusion & chaud (proche de 400 H, & température ambiante).
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1.3 Microstructure des aciers ODS

Bien qu’elles dépendent fortement du procédé de mise en forme retenu, les microstructures
des nuances d’acier ODS FeCrWTiY possédent trois caractéristiques principales qui sont (i) la
dispersion de nano-renforts, (ii) la taille et la forme des grains et (iii) la texture cristallographique.

1.3.1 Les différentes familles de particules identifiées

Au sein des nuances d’acier ODS les plus récentes, la densité de nano-renforts Y-Ti-O atteint
des valeurs comprises entre 1022 m™3 et 10%* m™3 pour des diamétres moyens de 'ordre de 2 nm
a 4 nm. Cependant, il est important de noter que (i) la population de particules au sein de
ces nuances ne se limite pas aux nano-oxydes et que (ii) ces derniers n’ont pas tous la méme
composition chimique.

La figure 1.5a est une observation effectuée au microscope électronique en transmission (MET)
d’une réplique extractive issue de la nuance MA957 [Sakasegawa et al., 2009]. On y observe trois
types de précipités différents : des Y, Ti, O, des YoTisO7 ainsi que de plus gros oxydes agrégés.
Au total, cinq familles de particules ont été répertoriées par Sakasegawa et al.. Ces analyses ont
été effectuées soit par diffraction des rayons X (DRX) sur résidus extraits par dissolution chimique
de la matrice, soit par spectroscopie en dispersion d’énergie (EDS) sur des répliques extractives
observées au MET. Les cing familles identifiées sont classées en fonction de leur taille dans la
figure 1.5b, celle-ci allant du nanométre jusqu’au micrométre.
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FIGURE 1.5 — Analyse des particules contenues dans le MA957. (a) Image MET d’une réplique
extractive. (b) Illustration de la distribution de taille des différents types de particules observées.
(¢) Evolution du rapport Y /Ti en fonction de la taille de particules. [Sakasegawa el al., 2009]
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Les précipités micrométriques

De maniére générale, les particules de plus de quelques dizaines de nanométres ne participent
que faiblement au durcissement du matériau. Elles peuvent en revanche favoriser ’endommage-
ment du matériau. De ce fait, elles sont indésirables au sein des aciers ODS. Dans la nuance
MA957 étudiée par Sakasegawa et al., les plus grosses particules sont des oxydes d’aluminium
AlyO3 microniques. Elles sont d’autant plus indésirables que I'aluminium ne fait pas partie de
la composition de base du MA957. 1l s’agit donc d’une pollution qui a deux origines possibles.
La premiére est une contamination durant 1’élaboration de l’alliage pré-allié qui a par la suite
été atomisé. L’aluminium est en effet utilisé afin de réduire la quantité d’oxygéne dissout dans le
bain d’acier liquide. La seconde est liée & la présence d’aluminium au sein des attriteurs employés
pour le broyage (des poudres contenant de 'aluminium ayant pu étre antérieurement broyées au
sein des mémes attriteurs).

Les gros précipités de titane

Si on laisse de coté les quelques agglomérats Y-Ti-O+Al-O identifiés par Sakasegawa et al., la
seconde famille de particules indésirables identifiée correspond aux oxydes de titane TiOy. Leur
taille est de 'ordre de 100 nm. Leur présence n’est pas liée a une pollution puisque titane et oxy-
geéne font partie de la composition chimique de base. Cette population se localise généralement
aux joints de grains et a un role néfaste en termes de ductilité [Kasada et al., 2011]. Elle indique
que tous les atomes de titane ne s’associent pas nécessairement avec des atomes d’yttrium, pour
former les plus fines des particules. Un apport externe d’oxygéne se traduisant par une oxydation
du titane & la surface des grains de poudre au cours de ’étape de broyage est une explication
possible [Sakasegawa et al., 2006]. Un soin particulier apporté par Brocq au controle de 'oxy-
géne en cours de broyage n’a cependant pas permis d’éviter la formation de ces oxydes de titane
[Brocq et al., 2011]. Une teneur globale trop élevée en titane, une association Y-Ti(-0) pas assez
favorisée ou encore un défaut local en atomes d’yttrium sont peut-étre a4 mettre en cause. A l'in-
verse, les auteurs n’identifient pas d’association du type Y-O susceptible d’indiquer une déplétion
en titane. La présence de particules d’yttria YoOg n’est rapportée dans la littérature qu’au sein de
nuances ne contenant pas du tout de titane [Klimiankou et al., 2003] ou encore aprés traitement
thermique d’1 h & 1300°C sur une nuance 14Cr-1W-0.3T1i [Ribis et de Carlan, 2012].

Les particules nanométriques

Toujours sur la figure 1.5b, il apparait qu’au sein de la nuance MA957 les nano-particules a
proprement parler — celles dont le diamétre d est inférieur a une trentaine de nanométres — ont
des compositions variées : de type Y-Ti-O non stoechiométrique pour les plus fines (1 nm < d <
15 nm) et de structure pyrochlore YoTisO7 pour les plus importantes (15 nm < d < 35 nm). La
nature précise des nano-renforts est une question qui est abordée dans de nombreuses études —
tout comme le degré de cohérence de ces nano-renforts avec la matrice — et qui n’est pas encore
totalement tranchée. Elle est étudiée en détail dans la partie 1.3.2. La figure 1.6 contient trois
clichés MET mettant en évidence la distribution des nano-renforts au sein de trois nuances de la
littérature. Les nano-particules sont présentes & la fois a 'intérieur des grains et sur les joints de
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grains. Des densités de Iordre de 10?3 — 102* m™2 et des distances inter-particules de quelques
dizaines de nanomeétres sont généralement rapportées dans la littérature?.

(a)

FIGURE 1.6 — Nano-particules observées en microscopie électronique en transmission sur dif-
férentes nuances de la littérature. (a) 14YWT (14Cr) [Brandes et al., 2012]. (b) J1 (9Cr)
[Shinozuka et al., 2009a]. (c¢) K3 (16Cr) [Kimura et al., 2007].

Les carbures

Des carbures de type Ma3Cg ont été observés dans des aciers ODS a 9% [Ramar el al., 2009],
14% |Olier et al., 2011] et 19% de chrome [Kasada et al., 2007] sous la forme de précipités princi-
palement situés aux joints de grains. Le carbone nécessaire a la formation de ces phases provient
d’une contamination en cours de broyage, comme l'ont révélé des analyses de composition avant
et aprés broyage [Olier ef al., 2011]|. La maitrise de cette contamination ou l'application d'un
traitement thermique adéquat [Klimiankou et al., 2007] doit permettre d’éviter la présence de
ces phases qui peuvent fortement réduire les propriétés de résilience.

1.3.2 Nature et structure des nano-renforts

Cette section s’intéresse & la nature des nano-particules présentes dans les nuances d’aciers
renforcés de type FeCrW(Ti)Y. Nous l'avons évoqué plus haut, ces nano-particules sont du type
Y, Ti, O, (en présence de titane) ou Y,O, (en absence de titane). Différentes méthodes expéri-
mentales permettent de les caractériser.

Analyse de répliques extractives ou de résidus d’attaque chimique par DRX et EDS

Les premiers travaux indiquant Uexistence de particules de type Y2 TisO7 (Y203+2TiO3) ou
Y2TiO5 (Y203+TiO3) sont basés sur 'étude de résidus extraits par dissolution chimique de la

a. Les densité et taille moyennes des particules sont décrites plus précisément dans le chapitre 2.
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matrice. Des analyses par diffraction des rayons X sur des nuances a 13% de chrome font appa-
raitre des pics de diffraction correspondant & ces deux structures cristallines [Ukai et al., 1993a,
Okuda et Fujiwara, 1995]. La réalisation de pointés par spectroscopie en dispersion d’énergie
(EDS) permet de définir le rapport Y/Ti entre le nombre d’atomes d’yttrium et le nombre
d’atomes de titane présents au sein de chaque nano-renfort. Elle permet donc de distinguer
YoTis07 (Y/Ti = 1) et YoTiO5 (Y/Ti = 2) et méme Y903 [Ohtsuka et al., 2004]. En étudiant
ce rapport Y/Ti dans quatre tubes de gainage en ODS Fe-12Cr-2W avec des teneurs en yttrium
et en titane variées, Ukai et al. [Ukai et al., 2002b] ont montré que la nuance ayant la meilleure
résistance au fluage était celle possédant la distribution la plus fine de particules. Ces particules
sont de type aY2TiOs? et ont un diamétre moyen de seulement 2,7 nm. Les trois autres nuances
se sont avérées renforcées par dispersion d’YoTisO7 dont le diamétre moyen était prés de deux
fois supérieur (compris entre 4,3 & 6,0 nm). La corrélation entre la valeur du rapport Y/Ti et la
taille des nano-renforts présentée dans la figure 1.5¢ et indiquant que les plus petites particules
ont un rapport Y /Ti inférieur & 1 ne semble donc pas valable pour toutes les nuances. Des poin-
tés EDS effectués sur des répliques extractives d’une nuance a 12% de chrome conduisent a une
valeur moyenne du rapport Y/Ti de 1,5 [Yamashita et al., 2004]. Les auteurs en concluent que
les nano-particules ont des compositions variées, non stoechiométriques, proches des structures a
l’équilibre YgTigO'y et YgTiO5.

Analyse par Microscopie Electronique en Transmission & Haute Résolution

Avec le développement de la microscopie électronique en transmission & haute résolution
(MET-HR), il est possible d’imager des particules de seulement quelques nanométres de diamétre
(typiquement 4 & 5 nm). Une fois ces particules repérées, elles sont identifiées soit par détermina-
tion de leur composition chimique, soit par détermination de leur structure cristalline. La compo-
sition chimique peut étre déterminée par analyse EDS ou encore par utilisation de "EFTEMP. La
structure cristalline est quant & elle identifiée par mesure de distances inter-réticulaires & partir de
clichés de diffraction. Les premiéres nano-particules observées par MET-HR ont été des particules
d’Y203 au sein de ’ODS Eurofer, qui ne contient pas de titane [Klimiankou el al., 2003]. Sur une
nuance trés proche contenant 0,2% de titane, les mémes auteurs n’observent plus d’Y2QO3. Seules
des particules d’YoTisO7 sont identifiées (voir figure 1.7a). Des nano-particules d”Y2TioO7 ont
également été identifiees par MET-HR. dans les nuances de référence développées au CEA, par
Couvrat dans la nuance a 18% de chrome (voir figure 1.7b), et par Ribis [Ribis et de Carlan, 2012]
dans la nuance & 14% de chrome (aprés un traitement thermique & 1300°C). En se basant sur
I’analyse de nano-particules de l'ordre de 5 nm de diamétre, les quelques études menées par MET-
HR sur les nuances d’aciers ODS modernes se font ainsi principalement 1’écho de la présence
d’Y,TisO7.

Analyse par Sonde Atomique Tomographique

L’utilisation de la sonde atomique tomographique (SAT) permet de détecter et d’analyser des
particules de seulement 1 & 2 nm de diamétre. Les premiéres caractérisations ont été réalisées sur la

a. c’est a dire des particules Y2TiOs a structure cubique centrée.
b. Energy-Filtered Transmission Electron Microscopy.
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FiGURE 1.7 — Images MET Haute Résolution de particules d’Y2TisO7 observées au sein d’aciers
ODS (a) Fe-9Cr-2W-0,2Ti-0,3Y203 [Klimiankou et al., 2004] et (b) Fe-18Cr-1W-0,3Ti-0,3Y203
[Couvrat, 2011].

nuance 12YWT [Larson et al., 2001, Miller et al., 2003]. Les résultats obtenus par cette méthode
sont illustrés dans la figure 1.8. Ils difféerent des résultats obtenus par MET-HR dans le sens ot ils
révelent principalement I'existence d’amas d’Y,Ti,O, non steechiométriques [Miller et al., 2005,
Miller et al., 2006]. Ils indiquent par ailleurs que ces nano-clusters contiennent également des
atomes de fer et de chrome. En essayant de s’affranchir de I’artefact de reconstruction lié & une
différence d’évaporation entre les phases riches en oxygéne et la matrice [Marquis, 2008], Brocq
évalue la teneur moyenne en fer des nano-renforts entre 21 et 35 at% et une teneur en chrome
entre 5 et 10 at% [Brocq, 2010]. La question de la présence ou non de fer au sein des nano-renforts
n’est cependant pas tranchée [Wu et al., 2012].

Analyse par Diffusion de Neutrons aux Petits Angles

L’utilisation combinée de la DNPA et de la DXPA — respectivement Diffusion de Neutrons
et de rayons X aux Petits Angles — permet & Ohnuma d’identifier la présence d’Y9TisO7 dans
des nuances 9Cr [Ohnuma et al., 2009]. Alinger identifie également ce type de nano-renforts par
DNPA dans les nuances MA957 et 12YWT & plus forte teneur en chrome [Alinger et al., 2009].
Il observe également la présence d’YoTiOs.

Analyse de la cohérence des nano-renforts

Au-dela de la composition précise des nano-particules, leur degré de cohérence avec la matrice
est important. Il influence notamment les mécanismes d’interaction entre particules et disloca-
tions, et donc le comportement mécanique du matériau. Seules les études par MET-HR directe-
ment sur matériaux consolidés permettent de constater une éventuelle cohérence, semi-cohérence



1.3 Microstructure des aciers ODS 35

Y, YO % i Vil . e, R e, ]
ood O E;%ifgpﬁﬁ} ﬁ{ "z ,_h;‘q— 5 }{r ..-.'11*‘*‘;%*}
- _“I_I - i€} |
N::hu- ™ ﬁ\, : '!,"E/ % l.l
i{ ﬁl Qﬂ,é.* o it b,

(a)

F1GURE 1.8 — Reconstructions par SAT 3D d’un acier ODS Fe-14Cr-2W-1Ti-0,8Y-0,20 issues de
[Brocq et al., 2011]. (a) Cartographie des espéces Cr, W, Ti, TiO, Y, YO et O (1) et reconstitution
des nano-clusters (2) au sein de la pointe analysée. Les fleches indiquent les deux nano-clusters
reconstruits dans (b) et (c). Les différents éléments sont repérés par les couleurs suivantes : rouge
pour Y, YO et O, bleu clair pour TiO et bleu foncé pour Ti.
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ou incohérence entre les nano-renforts et la matrice cubique centrée des nuances ferritiques ou
martensitiques.

Klimiankou et al. [Klimiankou et al., 2003] ont été les premiers & observer une corrélation
d’orientation entre la matrice et les nano-renforts de type Y203 dans une nuance & 9% de chrome
sans titane (ODS Eurofer)?®. A Dinverse, Yamashita et al. ont observé les nano-particules de
type Y203 sur tube 12Cr et n’ont pas remarqué de cohérence particuliére entre particules et
matrice [Yamashita et al., 2004]. Couvrat [Couvrat, 2011] a étudié les nano-particules présentes
au sein d’une nuance ODS & 18% de chrome. Il a tout d’abord observé des nano-particules dont
le diameétre est compris entre 4 nm et 8 nm. Il note que leur structure cristalline est semblable
a celle d’'une phase YoTisO7 qui serait légérement déformée dans une direction pour assurer
un certain degré de cohérence avec la matrice. En se basant sur la mesure de distances inter-
réticulaires (par étude de franges de moiré), il indique que les nano-renforts faisant entre 2 nm et
3 nm de diameétre sont également semi-cohérents et ont une structure cristalline peu éloignée de
celle d’Y9TisO7. Ribis et al. se sont intéressés a 1’évolution des nano-particules d’un acier ODS
Fe-14Cr-W-Ti apreés un traitement thermique d’1 h & 1300°C [Ribis et de Carlan, 2012]. Avant
traitement thermique, les phases parents sont globalement sphériques mais sont trés difficiles &
imager du fait de leur trés petite taille (de 'ordre de 1 nm). Le traitement thermique s’accompagne
d’une croissance de ces phases. Les phases filles ont alors un diamétre supérieur a 2 nm. La
majorité des particules s’avérent étre des particules d’YoTisO7 de structure cristalline cubique
a face centrée dont la forme n’est plus sphérique mais cubique. Ces particules apparaissent par
ailleurs semi-cohérentes avec la matrice. Des dislocations d’accommodation entre les deux réseaux
(dislocations dites de misfit) sont présentes. L’orientation de ces particules est décrite par une
relation de type cube sur cube avec la matrice. Du fait de cette relation d’orientation particuliére
et de la transition morphologique d’une sphére vers un cube observée, les auteurs indiquent que
les nano-renforts Y, Ti, O, initialement présents (avant croissance par traitement thermique) sont
trés probablement cohérents avec la matrice.

Cohérence et énergie interfaciale

Ribis détermine par ailleurs I’énergie interfaciale® de 1'Y5TisO7 (260 mJ - m~2), qui apparait
inférieure & celle de 1'Y203 (350 mJ -m~2). Cela explique la différence de comportement de ces
systémes a haute température : les nano-renforts de type Y,Ti,O. ont une croissance trés li-
mitée par rapport aux renforts Y,O, (présents dans les nuances sans titane), ce qui permet de
maintenir les propriétés du matériau a plus haute température. L’absence de cohérence observée
sur certains gainages ODS [Yamashita el al., 2004] peut alors s’expliquer. Ces matériaux ont en
effet subi au cours de leur fabrication une recristallisation, or il a été montré [Yazawa et al.. 2004]
qu’une recristallisation pouvait entrainer une perte de cohérence. Par ailleurs, il apparait qu’une
transformation de phase (de type @ — « par exemple) peut également entrainer une perte de
cohérence de l'interface particule/matrice [Yamamoto et al., 2011]. Ainsi, en plus d’avoir un role
majeur en ce qui concerne la taille des nano-particules présentes dans le matériau a 1’état de

a. du type [110]y,04 || [111]matrice et (111)3/203 l (110)mam:ce'

b. L’énergie d’interface d’'une particule définit son degré de cohérence avec la matrice. L’interface est cohé-
rente pour une énergie faible (entre 5 et 200 rnJ-m72)7 semi-cohérente pour une énergie comprise entre 200 et
800 mJ-m™? et incohérente au-dela (entre 800 et 2500 mJ - m™?2).
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réception, le processus de fabrication est susceptible de modifier la nature de 'interface entre la
matrice et les particules, et donc I'évolution future de ces particules au cours d’un maintien 3
haute température.

Analyse de la structure cceur/coquille des nano-renforts

Les nano-particules semblent par ailleurs avoir une structure cceur-coquille, avec un coeur
enrichi en yttrium, titane et oxygéne et une enveloppe enrichie en chrome (voir figure 1.9). Cette
structure a été mise en évidence par SAT [Marquis, 2008, par EFTEM [Lozano-Perez el al., 2009]
et par spectroscopie par pertes d’énergie d’électrons (EELS) [Couvrat, 2011] sur certains nano-
renforts de plus de 5 nm de diamétre. Hirata et al. [Hirata et al., 2011] ont observé ce genre
de structure par HAADF-STEM @ sur des particules de seulement 2 & 3 nm. Ils observent une
cohérence importante de la coquille avec la matrice et décrivent par ailleurs le coeur de la particule
comme une structure fortement lacunaire (concentration en lacunes de l'ordre de 10 at%).

En se basant sur I’étude d’une nuance enrichie en aluminium Fe-16Cr-4A1-2W-0,3Ti-0,3Y20g3,
Hsiung et al. [Hsiung et al., 2010, Hsiung et al., 2011| proposent un mécanisme de formation des
nano-précipités ® expliquant qu’une structure cceur-coquille soit parfois observée, notamment pour
les plus grosses particules. Celle-ci apparait instable puisqu’elle disparait aprés un traitement
thermique de 168 h a 900°C.

intensité

a8 & 10

Ficure 1.9 — Cartographie élémentaire par perte d’énergie d’un précipité de diameétre 8 nm
mettant en évidence une coquille riche en chrome [Couvrat, 2011].

a. High Angle Annular Dark Field Scanning Transmission Electron Microscopy.
b. par nucléation d’une phase cristalline au sein d’une phase d’oxyde amorphe.
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Les nano-renforts observés dans les différentes nuances d’aciers ODS FeCrWTiY étudiés pour
des applications nucléaires s’avérent similaires. Les résultats rapportés ici semblent démontrer
que ces nano-renforts sont initialement des composés Y-Ti-O trés probablement cohérents avec
la matrice. Ils évoluent pour partie vers une structure stable de type Y2TiaO7 qui reste semi-
cohérente. La faible énergie d’interface associée a cette (semi-)cohérence contribue a la grande
stabilité de ces renforts & haute température.

1.3.3 Morphologie des grains

La microstructure obtenue aprés consolidation dépend fortement de la composition chimique
initiale du matériau ainsi que de la température et du choix du procédé de consolidation.

Influence des nano-renforts

He et al. ont récemment montré que la taille de grains aprés consolidation de nuances Fe-
13,5Cr-2W dépendait de la distribution des particules présentes au sein de ces nuances, et donc
de la composition de ces nuances [He el al., 2011|. Ainsi, aprés consolidation par CIC, la taille
de grains la plus fine est observée sur la nuance dont les précipités sont les plus fins. A 'inverse,
le matériau de base sans renfort présente la microstructure la plus grossiére. Plus précisément,
Couvrat montre que les précipités jouent un role sur la croissance des grains dés l'étape de
montée en température, c’est-a-dire avant méme la consolidation [Couvrat, 2011]. Puisque les
nano-renforts germent et croissent en température en un temps trés court (voir section 1.2.1),
leur présence ralentit la croissance statique des grains au cours du réchauffage de la poudre. La
taille de grains avant consolidation est donc, d’une part, influencée par la germination/croissance
des nano-renforts (qui dépend de la composition initiale) et, d’autre part, par 'historique de
température subi. Pour une méme nuance de poudre, plus la poudre atteint une température
élevée et plus le maintien & cette température est prolongé, plus la croissance des grains sera
importante.

Influence du procédé

Le choix du procédé de consolidation a également un impact sur la microstructure du maté-
riau obtenu. La compaction isostatique & chaud conduit & l’obtention de grains équiaxes alors que
I’extrusion & chaud conduit a un allongement des grains dans la direction de filage. La microstruc-
ture typique d’un acier ODS filé & chaud est présentée dans la figure 1.10. Les grains sont allongés
dans le sens du filage et équiaxes dans une section transverse. Il est a noter que l'allongement
des grains ne correspond généralement pas au rapport géométrique de déformation imposé au
cours du filage. Il semble qu'une restauration dynamique se traduisant par un fractionnement des
grains ait lieu au cours de 'extrusion a chaud, comme observé pour les métaux a forte énergie
de faute d’empilement |Zubizarreta et al., 2009, Couvrat, 2011|. Par ailleurs cet allongement de
la microstructure n’est pas observé sur les nuances martensitiques, du fait de la transformation
de phase a <> v qui conduit & une microstructure équiaxe [Toualbi et al., 2011].



1.3 Microstructure des aciers ODS 39

% &
r- - jl.l.--L L :; - 500 nm
- > " h.'-"_._ ¥
(a) (b)
FIGURE 1.10 — Microstructure de la nuance 14YW'T Fe-14Cr-3W-0,3Ti-0,25Y503 consolidée par
extrusion & 850°C observée par MET. Les grains sont globalement équiaxes dans une section trans-
verse (a) et allongés dans la direction d’extrusion (b) [Hayashi et al., 2008, Brandes et al., 2012].

Un mot sur la densité de dislocations

La figure 1.10a indique que des dislocations sont présentes au sein de certains grains de la
nuance 14YWT [Brandes el al., 2012]. Les autres grains contiennent également des dislocations,
mais celles-ci ne sont pas visibles car elles ne sont pas dans les conditions (de Bragg) permettant
une diffraction du faisceau d’électrons. Selon les procédés de fabrication des nuances ODS et selon
les traitements thermo-mécaniques subis, la densité de dislocations est généralement comprise
entre 10'3 et 1016 m—2.

1.3.4 Texture cristallographique

La texture cristallographique d’un matériau polycristallin caractérise la distribution des orien-
tations des grains le constituant. Lorsque cette distribution est aléatoire, le matériau est dit non
texturé. Les grandes déformations subies par la matiére au cours de certains procédés de mise en
forme & chaud comme a froid induisent une rotation des mailles cristallines. Le matériau peut
alors acquérir une texture cristallographique particuliére.

La déformation a chaud du fer o dans une direction particuliére est caractérisée par I'appa-
rition d’une texture de fibre {110} [Hosler ef al., 1991]. En grande majorité, les grains de ferrite
subissent une réorientation impliquant qu’une des directions (110) de leur maille cubique se re-
trouve alignée avec la direction d’extrusion (ou de laminage), que on note (110) || Deytr 00 Degyyr
désigne la direction d’extrusion. Cette texture de fibre particuliére est appelée texture de fibre a.

La texture développée au cours de la consolidation de la poudre dépend & la fois de la nuance
consolidée, du procédé de consolidation employé et des éventuelles passes de laminage ultérieures.
La consolidation de nuances ferritiques par extrusion a chaud induit une texture de fibre «
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[Ukai et al., 1993a], illustrée par la figure 1.11a. Ce n’est pas le cas pour les nuances martensi-
tiques, qui présentent une texture quasi-isotrope aprés extrusion a chaud. La figure 1.11b présente
cette absence de texture, qui est due a la transformation de phase & haute température. La fi-
gure 1.11c montre que l'utilisation d’une filiére rectangulaire conduit a la présence de renforts
latéraux. Ceux-ci ne sont pas observés dans les deux cas précédents, pour lesquels une géométrie
ronde a été employée au cours de I'extrusion. La consolidation par CIC n’induit par ailleurs pas
de réorientation particuliére des grains. Les aciers ODS ainsi élaborés ne présentent donc pas de
texture cristallographique particuliére, sauf s’ils venaient & subir une étape ultérieure de laminage
[Alamo et al., 1992, Okada et al., 1996, Ukai et al., 1997].

(a) (b) (c)

FIGURE 1.11 - Figures de densité de poles {110} de trois nuances ODS élaborées au CEA
[Béchade, 2009]. (a) Nuance J05 (barre ronde, 14% de chrome). (b) Nuance J04 (barre ronde,
9% de chrome). (c¢) Nuance F20 (larget, 18% de chrome). La définition de la densité de poles est
présentée dans 'annexe C (équation C.1).

1.4 Propriétés des nuances ODS

La fabrication des aciers renforcés par dispersion d’oxydes aboutit & une microstructure re-
lativement complexe. Nous avons vu qu’elle est caractérisée par une fine dispersion d’oxydes
nanométriques et par une taille de grains micronique. Les nuances ferritiques élaborées par extru-
sion a chaud présentent par ailleurs des textures cristallographique et morphologique prononcées.
Cette section s’intéresse plus précisément aux propriétés mécaniques de ces nuances ODS.

1.4.1 Résistance au fluage

Les nuances ODS ferrito-martensitiques (F/M) ont été développées afin d’améliorer les pro-
priétés en fluage a haute température des nuances F/M non ODS, en atteignant si possible les
performances des nuances austénitiques. Nous allons voir que le renforcement recherché est bien
au rendez-vous puisque ces deux objectifs sont atteints.
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Fluage en pression interne

La figure 1.12a permet de comparer les propriétés de fluage en pression interne de différents
gainages. Les niveaux de contrainte orthoradiale? sont reportés en fonction des temps a rup-
ture mesurés a4 700°C. La nuance ferritique F4 a une durée de vie nettement supérieure aux
nuances ferrito-martensitiques (HT9 et PNC-FMS) et austénitiques (nuance 316) non-renforcées.
Le MA957, autre nuance ODS, montre une résistance au fluage moindre. Celle-ci reste cepen-
dant supérieure aux nuances HT9 et PNC-FMS pour les temps & rupture élevés. La figure 1.12b
montre le méme type de comparaison pour la nuance ODS martensitique M11 (notée 9Cr-ODS).
Le rectangle coloré indique le domaine limite correspondant & la sollicitation en service telle que
définie par les équipes japonaises : une contrainte maximale de 120 MPa sur une durée de 75000 h
(~ 9 ans) a la température de 700°C (973 K). Il apparait que pour une température de 700°C,
la nuance 9Cr-ODS est a privilégier par rapport a la nuance PNC316, une nuance austénitique
également développée pour le gainage des réacteurs & neutrons rapides. Pour un fonctionnement &
650°C, les deux nuances semblent convenir puisqu’elles conduisent & des durées de vie au-deld du
critére japonais de 120 MPa / 75000 h. Le choix de la nuance s’effectue alors sur d’autres critéres,
et notamment celui du gonflement sous irradiation.
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FIGURE 1.12 — Durées de vie en fluage en pression interne de gaines combustibles (a) ferritique
12Cr-ODS F4 (a 700°C) et (b) martensitique 9Cr-ODS M11 (a 650, 700 et 750°C). Comparaison
a des nuances non renforcées. HT9 (Fe-12Cr-0,2C-1Mo-0.5W-0.25V), PNC-FMS (Fe-11Cr-0,11C-
0,1Mo-2,1W-0,2V), SUS316 (Fe-17Cr-2Mo-11Ni), PNC316 (Fe-16,5Cr-13,8Ni-2,56Mo). D’aprés
[Ukai et al., 2002b] et [Allen et al., 2009].

Les données de la figure 1.12 sont plutot rares dans la littérature dans le sens ol elles
concernent des gaines, c’est-a-dire le produit fini. Cela nécessite une maitrise du procédé de
fabrication allant de la consolidation de la poudre jusqu’a la soudure des culots sur la gaine en

a. hoop stress en anglais.
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passant par la mise en forme de celle-ci. C’est un procédé coiiteux et difficile & maitriser. Pour
des nuances en phase de développement, la comparaison des propriétés mécaniques se fait bien en
amont de ’étape de finalisation du produit. Les nuances expérimentales sont ainsi principalement
élaborées sous forme de barres pleines (et non de tubes), et sont généralement sollicitées dans la
direction d’extrusion (par commodité) et en traction (synonyme de gain de temps par rapport
au fluage). La représentativité de ces caractérisations par rapport a 'application industrielle doit
bien évidemment étre envisagée avec précaution.

Anisotropie de comportement

L’extrapolation du comportement d’une gaine en pression interne & partir de son comporte-
ment longitudinal est a faire avec précaution, notamment dans le cas des nuances ferritiques. La
figure 1.13a illustre la différence de comportement d’une gaine entre une sollicitation bi-axiale (de
pression interne) et une sollicitation uni-axiale (dans la direction de filage) [Ukai et al., 1993a]. De
maniére générale, une anisotropie importante est notée en ce qui concerne les nuances ferritiques
(dont la microstructure est anisotrope, voir sections 1.3.3 et 1.3.4). Leur durée de vie en fluage en
pression interne est nettement inférieure & leur durée de vie en fluage longitudinal, ce qui interdit
toute comparaison directe. Cette anisotropie de rupture en fluage est également observée pour
des nuances martensitiques contenant entre 10% et 15% de grains de ferrite. Ces nuances sont
dites dual phase |Shinozuka et al.; 2009b]. Aucune anisotropie n’est en revanche identifiée pour
les nuances purement martensitiques, ce que montre la figure 1.13a.

Différentes stratégies peuvent alors étre mises en place pour obtenir des gaines avec les
meilleures propriétés possibles. La premiére est d’améliorer les propriétés des nuances martensi-
tiques, & basse teneur en chrome, en jouant avec la transformation de phase a — v au cours de la
mise en forme du tube pour conserver une microstructure isotrope. La seconde est d’optimiser les
nuances ferritiques en gardant bien & I’esprit que leur comportement est anisotrope. Enfin, on peut
également tenter de réduire 'anisotropie des nuances ferritiques en travaillant sur leur recristal-
lisation. Ceci est illustré par la figure 1.13b. Cette piste a été explorée par les équipes japonaises,
qui ont obtenu de bons résultats sur des barres [Ukai et al., 1997]. En revanche, la maitrise de la
recristallisation n’a pas abouti & des résultats satisfaisants en ce qui concerne la fabrication de
tubes |[Ukai et al., 2000, Ukai et al., 2002b]. La recristallisation des nuances ferritiques a égale-
ment été étudiée au CEA en travaillant sur la nuance MA957, sous forme de barre [Réglé, 1994].
Les résultats obtenus en fluage a 650°C sur éprouvettes longitudinales sont prometteurs pour les
faibles niveaux de contrainte, mais la modification de la microstructure s’accompagne d’une perte
importante en termes de résilience [Alamo et al., 2004].

Rupture en fluage

En plus de leur durée de vie remarquable, les aciers renforcés par dispersion d’oxydes pré-
sentent un comportement en fluage particulier. Celui-ci se caractérise d’une part par une quasi-
absence de fluage tertiaire et d’autre part par une déformation & rupture extrémement réduite. La
figure 1.14 présente des courbes de fluage obtenues sur deux nuances de la littérature. La premiére
est une nuance 9Cr dual phase (nuance martensitique contenant une faible fraction volumique de
grains ferritiques). La seconde est une nuance purement ferritique. Les niveaux de déformation
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FIGURE 1.13 — Anisotropie des gaines ODS. (a) Comparaison du fluage uniaxial et biaxial (pres-
sion interne) d’une nuance ODS ferritique (Fe-13Cr-2,65W-0,55Ti-0,5Y203) et d’une nuance
ODS martensitique (Fe-10Cr-1,44W-0,45Ti-1,0Y203) & 650°C [Ukai et al., 1993a]. (b) Ilustra-
tion de la réduction de l'anisotropie de nuances ferritiques par recristallisation. Gainage 1DK
(Fe-13Cr-3W-0,5T1-0,35Y203) et nuance recristallisée (Fe-11,5Cr-2,2W-0,23Ti-0,2Y203), éprou-
vettes « tubes » usinées dans une barre recristallisée, température non précisée (probablement
700°C) |Ukai et al., 1998b].
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atteints sont typiquement de 'ordre de 1% a 2%.
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FIGURE 1.14 — Exemples de courbes de fluage caractéristiques des aciers nano-renforcés. (a)
nuance 9Cr [Sakasegawa et al., 2008] et nuance MA957 [Wilshire et Lieu, 2004].

Les résultats de fluage obtenus par Rosler et al. sur des alliages d’aluminium renforcés par
dispersion d’oxydes d’aluminium, d’oxydes de cobalt et de carbures d’aluminium montrent éga-
lement des niveaux de déformation en fluage trés faibles [Raosler el al., 1992]. L’allongement a
rupture de ces nuances diminue a mesure que la vitesse de déformation en fluage diminue. Les
auteurs montrent que cette diminution est corrélée & un changement de mécanismes d’endomma-
gement, pour des essais de fluage réalisés vers 500°C. D’une rupture complétement ductile pour
une vitesse de déformation élevée, celle-ci présente clairement un caractére intergranulaire a plus
basse vitesse de déformation. Deux faciés illustrant cet endommagement sont présentés en figure
1.15. La littérature ne rapporte pas de telles observations en ce qui concerne le fluage des aciers
ODS.

1.4.2 Propriétés de traction

L’évaluation du comportement en traction des nuances d’aciers nano-renforcés met également
en avant des propriétés mécaniques remarquables, ainsi qu’une anisotropie de comportement.

Propriétés longitudinales

Tout comme la résistance au fluage, la résistance mécanique en traction des nuances ODS
apparait nettement supérieure a celle des nuances conventionnelles. La figure 1.16 présente les
propriétés longitudinales d'un acier martensitique Fe-9Cr-2WVTa, d'un acier ODS Fe-12Cr ren-
forcé par Y903 (le 12Y1) et d’un acier ODS Fe-12CrWTi également renforcé par Y2O3, mais dont
la dispersion d’oxyde est plus fine griace a la présence de titane (le 12YWT).

La figure 1.16a présente ’évolution de la limite d’élasticité de ces trois nuances en fonction
de la température. Il apparait que la limite d’élasticité de la nuance 12YW'T est prés de deux fois
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Ficure 1.15 — Endommagement intergranulaire observé vers 500°C sur deux alliages Al-C-O
renforcés par dispersion d’oxydes [Rosler et al., 1992].

supérieure & celle de la nuance 9Cr. A température ambiante, la limite d’élasticité des aciers ODS
dépasse ainsi généralement les 1000 MPa. A 650°C, celle du 12YWT reste supérieure a 400 MPa.
La comparaison entre les nuances 12Y1 et 12YWT est a 'avantage du 12YWT, qui contient & la
fois des éléments Y, Ti et W. La nuance 12Y1 est dépourvue de tungsténe et ne bénéficie donc
pas du renforcement par solution solide qui lui est associé. Elle ne contient pas non plus de titane
ce qui ne permet pas d’obtenir un renforcement par nano-renforts Y-Ti-O. Elle contient bien des
nano-renforts d’Y20Os3, mais leur taille est relativement élevée (10 & 40 nm pour une densité de
Iordre de 102°-10%! m~3) en comparaison des particules renforcant la nuance 12YWT (3 4 5 nm
pour une densité de I'ordre de 102 m~2). Du fait de cette différence de distribution de renforts,
on peut imaginer que la nuance 12Y1 ne posséde ni une densité de dislocations p aussi élevée, ni
une taille de grains aussi fine que la nuance 12YWT (p ~ 101%-106 m~2). Ces différents facteurs
expliquent I’écart observé entre ces deux nuances. Par ailleurs, au-deld de 500°C, la nuance 12Y1 a
une limite d’élasticité inférieure & la nuance martensitique Fe-9Cr-2WVTa qui est principalement
renforcée par la présence de carbures du type Ma3Cg et MX [Klueh et Maziasz, 1989].

La figure 1.16b regroupe les résistances maximales de ces trois nuances. Les résistances maxi-
males des nuances 12Y1 et 12YWT s’avérent a peine supérieures & leurs limites d’élasticité. La
capacité d’écrouissage de ces nuances, et des aciers ODS en général, s’avére trés limitée. Enfin,
la figure 1.16¢ décrit ’évolution de la ductilité des nuances 12Y1 et 12YWT en fonction de la
température. En contrepartie d’'une plus grande résistance mécanique, la nuance 12YW'T a une
ductilité plus faible. Celle-ci présente un pic a haute température (700°C). Cette augmentation
de la ductilité & haute température est également constatée sur d’autres nuances ODS.
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FIGURE 1.16 — Evolution des propriétés de traction des nuances 9Cr-2WVTa, 12YW1 (Fe-12Cr-
0,25Y203) et 12YWT (Fe-12Cr-2,5W-0,4Ti-0,25Y203 en fonction de la température. (a) Limite
d’élasticité. (b) Résistance maximale. (¢) Allongement & rupture. D’aprés [Klueh el al., 2005a].

Anisotropie de comportement

Au méme titre que les gaines, les nuances ODS martensitiques élaborées sous forme de barres
ont un comportement en traction relativement isotrope [Lucon, 2002], alors que le comportement
des barres ferritiques dépend de la direction de sollicitation. La figure 1.17 présente ’anisotropie
de comportement observée sur la nuance ferritique 122YWT [Sokolov et al., 2007]. Il apparait que
la direction de sollicitation influence & la fois la résistance mécanique du matériau et sa ductilité.
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FIGURE 1.17 — Anisotropie de comportement en traction de la nuance ODS 12YWT. (a) Evolution
de la limite d’élasticité en fonction de la température et (b) courbes de traction longitudinale et
transverse a 20°C et 700°C. Essais réalisés a 1072 s7L. [Sokolov et al., 2007]

Les résultats des caractérisations menées sur la nuance 12YWT (figure 1.17a) montrent d’une
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part que la limite d’élasticité transverse est supérieure a la limite d’élasticité longitudinale en
dessous de 500°C et que cela s’équilibre puis s’inverse & plus haute température. En termes de
ductilité, les courbes de traction présentées sur la figure 1.17b indiquent que la ductilité trans-
verse est respectivement inférieure et supérieure & la ductilité longitudinale a basse et haute
température. Les autres études s’étant intéressées a ’anisotropie de comportement en traction ne
confirment pas les tendances observées sur la nuance 12YW'T. Kasada et al. constatent de leur
cOté un effet de la direction de sollicitation sur la ductilité d’une nuance ODS 19Cr & température
ambiante, mais pas sur sa résistance mécanique [Kasada et al., 2005]. De la méme maniére, Furu-
kawa et al. n’observent pas de différence de résistance mécanique & 700°C [Furukawa et al., 2009].
Enfin, Serrano et al. ont étudié une nuance ODS 14Cr élaborée au CEA et observent une tendance
similaire & celle relevée par Sokolov et al. sur la résistance mécanique du matériau, mais diffé-
rente en termes de ductilité, puisqu’ils mesurent une ductilité transverse inférieure a la ductilité
longitudinale entre 20°C et 700°C [Serrano et al., 2011].

Rupture en traction

Les observations d’éprouvettes de traction aprés rupture qui sont disponibles dans la littéra-
ture permettent de mettre en évidence le role de la vitesse de sollicitation et de la température
sur les modes de rupture des aciers ODS.

La figure 1.18 présente des observations d’une nuance ODS ferritique & gros grains, le MA956
recristallisé. Elles sont issues des travaux de Whittenberger [Whittenberger, 1978]. Les grains sont
allongés de plusieurs millimétres dans la direction d’extrusion et font de 'ordre de 300 pm de
large. Les macrographies 1.18a et 1.18b présentent les coupes longitudinales de deux éprouvettes
sollicitées a 1090°C pour deux vitesses de sollicitation, & savoir 5,8-1073s7! et 1,5-1072 57!
respectivement. L’éprouvette sollicitée a plus forte vitesse présente une rupture ductile, avec
une striction prononcée. L’éprouvette sollicitée & plus faible vitesse est également recouverte de
cupules, mais elle ne présente pas de striction. Cette rupture, dont 'allure est en escalier, est
a la fois intergranulaire et transgranulaire. Des fissures naissent au sein de différents grains,
perpendiculairement & la direction de sollicitation et se rejoignent en bifurquant le long des joints
de grains. A faible vitesse de déformation, une propagation de fissure par nucléation, croissance et
coalescence de cavités au sein des grains est ainsi identifiée [Whittenberger, 1979]. Cette différence
de mode de rupture s’accompagne d’une différence d’allongement a rupture (4,8% contre 1,4%) et
de striction (33% contre 1%), traduisant une localisation plus prononcée de la déformation pour
la vitesse de sollicitation la plus élevée.

[’étude de Salomon [Salomon, 1993| permet d’illustrer Veffet de la température sur la rupture
des aciers ODS. L’auteur, qui s’est également intéressé aux propriétés du MA956, y compare les
modes de rupture d’une nuance a grains fins (grains submicroniques) et de la nuance recristallisée
étudiée par Whittenberger. Le domaine de températures exploré s’étend de la température am-
biante jusqu’a 1000°C. Mise & part une striction généralement plus prononcée de la nuance a gros
grains, des mécanismes de rupture similaires sont identifiés. Le point important est I’évolution
de ceux-ci avec la température. En-dessous de 700°C, une rupture ductile par croissance et coa-
lescence de cavités est observée. La nucléation de ces cavités semble avoir lieu préférentiellement
au niveau des particules situées sur les joints de grains. Au-dela de 700°C, un changement de
mode de rupture est mis en évidence. Des zones de rupture intergranulaire sont identifiées sur
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FIGURE 1.18 — Faciés de rupture de la nuance MA956 sollicitée & 1090°C a 5,8-1073 s71 (a) et
1,5-107% 571 (b). [Whittenberger, 1978]

la nuance & grains fins. La qualité des micrographies correspondantes étant médiocre, elles ne
sont pas reproduites ici. L’endommagement intergranulaire observé en traction par Salomon se
rapproche vraisemblablement de celui observé en fluage par Rosler et al. [Rosler et al., 1992] sur
les ODS a base d’aluminium (cf. figure 1.15).

Salomon indique par ailleurs que la forme de la rupture intergranulaire observée au-dela de
700°C évoque la forme de grains de poudre, aussi bien sur la nuance & grains fins que sur la
nuance a gros grains. Ce constat conduit 'auteur & souligner la faiblesse des anciens joints de
poudre. Celle-ci pourrait provenir d’une oxydation des poudres durant 1’élaboration du maté-
riau. Le role des anciens joints de poudre — et des particules micrométriques s’y trouvant — a
également été mis en évidence dans la rupture des nuances ODS développées plus récemment
[Ukai et al., 1993b, Sakasegawa et al., 2006, Kim et al., 2010]. En diminuant la quantité de ce
type de joints, en tamisant la poudre co-broyée et en ne retenant pour ’étape de consolidation
que les plus gros grains de poudre, il s’avére possible d’améliorer les propriétés de fluage de ces
nuances [Sakasegawa et al., 2007].

En plus des effets de températures et de vitesse présentés ici, qui rapportent de 'endomma-
gement intergranulaire & haute température et faible vitesse de déformation, un certain nombre
d’études font référence plus spécifiquement au phénomeéne de glissement aux joints de grains dans
la rupture des alliages nano-renforcés [Nakashima, 1995, Sugino et al., 2011]. Leurs résultats sont
présentés dans I'annexe A, dédiée a la question du glissement aux joints de grains.

1.4.3 Transition ductile-fragile

Contrairement aux aciers austénitiques (& teneur élevée en chrome et en mnickel), les aciers
ferrito-martensitiques ont un comportement fragile a basse température. Ceci est illustré par
la figure 1.19 qui décrit la quantité d’énergie qu’il est nécessaire de transmettre & un acier au
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cours d’un choc afin de provoquer sa rupture. Cette énergie est faible & basse température pour
les nuances ferritiques, ce qui est synonyme de rupture fragile. Une transition vers une rupture
ductile, nécessitant plus d’énergie, apparait lorsque la température augmente. La température a
laquelle se situe cette transition est notée TTDF : Température de Transition Ductile-Fragile?.

240 T
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i | ‘ ductile
160 :

Aciers ferritiques

fragile
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0
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Tempéramre [*C]

F1GURE 1.19 — Courbes de résilience schématiques d’aciers ferritique et austénitique.

Bien qu’elles soient renforcées par dispersion d’oxydes, les nuances ODS ferritiques et mar-
tensitiques sont également concernées par cette fragilité & basse température. Il est nécessaire de
s’en préoccuper en ce qui concerne le gainage puisque les opérations de manutention ont lieu a
température ambiante. Cela concerne la mise en place des gaines au sein du réacteur, leur éventuel
déplacement au sein méme de ce réacteur (pour des questions d’optimisation de l'utilisation du
combustible) et également les opérations liées a I’entreposage et au retraitement des gaines avant
et aprés leur passage en réacteur. L’intégrité des gaines au cours de toutes ces opérations est
absolument essentielle pour éviter toute dissémination du combustible nucléaire. Leur résistance
aux chocs doit donc étre garantie que ce soit avant ou aprés avoir subi une irradiation importante.

Influence du procédé d’élaboration

La composition chimique et le procédé d’élaboration influencent fortement les propriétés de
résilience des nuances ODS. La figure 1.20a montre que le procédé d’extrusion & chaud conduit &
de meilleures propriétés que le procédé de compaction isostatique a chaud. Elle fait par ailleurs
apparaitre qu'une modification de la composition chimique du matériau (en l'occurrence une
légére augmentation de la teneur en YoO3) ou un changement de la géomeétrie de la filiére (ronde
ou rectangulaire) peuvent conduire & une dégradation des propriétés de résilience. La figure 1.20b
illustre 'importance de 'atmosphére de broyage sur le caractére ductile ou fragile de la rupture
des deux nuances Fel4Cr2W'Ti consolidées par CIC : I'utilisation d’argon conduit a la formation
de bulles fortement préjudiciables [[Klimiankou et al., 2004].

a. en anglais, DBTT : Ductile to Brittle Transition Temperature.
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FIGURE 1.20 — Dépendance des propriétés de résilience (a) au procédé de consolidation, & la
géométrie d’extrusion et a la composition [Olier et al., 2009] et (b) a atmosphére de broyage,
d’apres [Oksiuta et Baluc, 2009].

Anisotropie des propriétés de résilience

La figure 1.21 illustre pour sa part la forte anisotropie de rupture des nuances ferritiques
élaborées sous forme de barre ou de plaque. L’énergie nécessaire pour atteindre la rupture du
matériau est nettement moindre lorsque la fissure se propage dans la direction d’extrusion.

1.4.4 Stabilité de la microstructure

En service, un matériau de gainage combustible se doit de conserver ses bonnes propriétés
mécaniques sur le long terme. L’idéal est donc de disposer d’'un matériau dont les propriétés
n’évoluent pas, malgré le niveau de température, d’irradiation et de sollicitation mécanique auquel
il est soumis. Cela nécessite une microstructure trés stable.

Stabilité des aciers ODS en température

Le premier atout des aciers ODS est la grande stabilité de leur microstructure en température.
Cette stabilité est principalement due au comportement des nano-renforts. Le premier risque lié &
une exposition a haute température est la croissance des nano-particules, par diffusion des atomes
Y, Ti, O en solution solide, alimentée éventuellement par la dissolution des plus petites particules.
Une croissance des nano-renforts se traduirait par une diminution importante des propriétés
mécaniques, et notamment de la résistance au fluage. Cette croissance des nano-particules a bien
lieu, mais elle est extrémement limitée. Miller et al. ont ainsi montré qu’une densité importante
de nano-particules de 2 & 4 nm de diamétre était toujours présente au sein des nuances MA957,
12YWT et 14YWT méme aprés 24 h a 1300°C? |Miller et al., 2005]. Cette grande stabilité en

a. Cette température représente environ 0,85T,,, soit 85% de la température de fusion de I’alliage. Elle est bien
supérieure aux 650°C imposés par le cahier des charges des gaines combustible pour RNR-Na.
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FIGURE 1.21 — Anisotropie des propriétés de résilience mise en évidence sur deux nuances élaborées
par extrusion & chaud. (a) barre Fe-16,1Cr-3,4A1-0,09Ti-0,27Y203 [Kasada et al., 2011] et (b)
plaque Fe-18Cr-1W-0,19Ti-0,3Y203 [Hadraba et al., 2011].

température des nano-particules semble trouver son origine dans la faible énergie d’interface qui
les caractérise |Ribis et de Carlan, 2012].

La taille de grains est également trés stable en température. Ceci est notamment constaté au
cours de la mise en forme des tubes martensitiques puisque des revenus & trés haute température
(au-dela de 1050°C) doivent étre conduits afin d’observer une croissance des grains austénitiques
[Ukai et al., 1998a, Toualbi et al., 2011]. La recristallisation des nuances ferritiques s’effectue a
température plus élevée encore, au-dela de 1300°C [Régle et Alamo, 1993]. Une fois déclenchée,
celle-ci s’avére extrémement brutale, et donc trés difficile & maitriser |Chou et Bhadeshia, 1993].
Cette grande stabilité des joints de grains s’explique par la présence des nano-renforts ainsi que
par U'influence de la texture cristallographique trés prononcée dans le cas des nuances ferritiques
[Chou et Bhadeshia, 1994, Régle, 1994].

Stabilité sous irradiation

Les deux principaux effets que l'irradiation d’un matériau entraine sont la création de défauts
au sein de la structure cristalline du matériau et un gonflement de ce dernier. Les collisions entre
les neutrons et la matiére induisent un déplacement (en cascade) des atomes pouvant amener a la
création de paires lacune-interstitiel appelées paires de Frenkel. Le dpa, ou déplacement par atome
est 'unité utilisée pour évaluer la quantité de dommage subie. Elle exprime le nombre de déplace-
ments que chaque atome du matériau a en moyenne subi du fait des collisions neutroniques. Une
fois créés, ces défauts peuvent se recombiner, s’annihiler sur d’autres défauts de la microstructure
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(joints de grains, précipités) ou encore mener a la formation de boucles de dislocation. La création
de ces défauts conduit & un durcissement et & une fragilisation du matériau. Plus la température &
laquelle se produit I'irradiation est élevée, meilleure est la recombinaison des défauts et moindres
sont les dommages subis par le matériau (& dose d’irradiation équivalente). Le gonflement est
quant & lui lié & la production de lacunes et d’atomes légers (notamment d’hélium) s’associant
pour former cavités et bulles et provoquant ainsi un gonflement du matériau. Il est favorisé a
haute température. Par ailleurs, du fait des nombreux déplacements d’atomes en cours d’irradia-
tion, la diffusion des éléments est facilitée sous irradiation, ce qui peut entrainer des phénoménes
de ségrégation /précipitation.

Résistance au gonflement sous irradiation

La figure 1.22 compare les microstructures apres irradiation d'une nuance renforcée par disper-
sion d’oxydes et d’une nuance sans renfort. La nuance sans renfort présente des cavités (bulles)
de taille importante alors que la nuance renforcée présente une distribution homogéne de trés
fines bulles. Comme attendu du fait de leur structure cubique centrée, la résistance des ODS
F/M vis-a-vis du phénomeéne de gonflement sous irradiation s’avére excellente. La distribution
des nano-renforts joue également un role dans cette résistance élevée puisqu’au sein de la nuance
ODS (figure 1.22b), les bulles d’hélium se forment en réalité autour des nano-renforts, qui piégent
les atomes d’hélium & leur interface. Leur taille est ainsi fortement réduite, ce qui rend leur crois-
sance plus difficile [Kim et al., 2000]. Cette grande résistance au gonflement sous irradiation est
également constatée par d’autres auteurs [Kinoshita et al., 1991, Toloczko et al., 2004]. Hasegawa
et al. ont constaté que 'implantation de 1000 appm? d’hélium conduit & une fragilisation d’une
nuance 9Cr non renforcée (augmentation de la TTDF) mais que les propriétés de résilience des
nuances ODS 9Cr et 14Cr restent inchangées [Hasegawa et al., 2009].
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FIGURE 1.22 — Comportement sous irradiation d’une nuance non ODS et d’une nuance ODS. (a),
(b) microstructures aprés irradiation a 500°C et 60 dpa. (c¢) Gonflement constaté en fonction de
la dose d’irradiation [Yutani et al., 2007].

a. appm : atomic parts per million.
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Résistance au durcissement sous irradiation

La résistance au gonflement des aciers ODS s’accompagne également d’une résistance impor-
tante au phénoméne de durcissement sous irradiation. Cette résistance est illustrée par la figure
1.23 qui compare la nuance ODS commerciale MA957 & des nuances 9Cr martensitiques (non
ODS) [Alamo et al., 2007]. Il apparait que pour une température d’irradiation de 'ordre de 300
a 325°C, le durcissement du MA957 est notable, mais reste inférieur & celui des nuances non
renforcées. Sa ductilité apres irradiation apparait par ailleurs équivalente a celle des nuances spé-
cialement développées pour un environnement nucléaire®. A plus haute température d’irradiation,
on peut s’attendre & un durcissement d’irradiation moindre du fait de la meilleure recombinaison
des défauts. Kimura et al. ont irradié jusqu’a 10 dpa des nuances ODS ayant des teneurs en chrome
de 16% et 19%. Ils constatent en effet une diminution du durcissement lorsque la température d’ir-
radiation T, augmente [Kimura et al., 2007]. L’augmentation de dureté du matériau passe ainsi
de 25-30% pour Ty, = 300°C & 0-10% pour T, = 500°C. Elle est associée a la création de boucles
de dislocation. Du fait de la démixion a— o/ et de son effet durcissant, on pourrait s’attendre a un
tout autre effet de la température. Cette démixion n’a pas été observée par Kimura et al. du fait
de la durée limitée de I'irradiation effectuée (irradiation aux ions de 26 h seulement). L’irradiation
aux neutrons a 325°C du MA957 rapportée par Alamo et al. (d'une durée de U'ordre d’une année)
a en revanche conduit a Papparition d’une phase o’ sous la forme de précipités nanométriques
expliquant en partie le durcissement de cette nuance [Alamo et al., 2004, Mathon et al.; 2004].
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FiquRrE 1.23 — Comparaison de nuances 9Cr non ODS et du MA957 aprés irradiation aux neu-

trons. (a) Ductilité mesurée a température ambiante. (b) Durcissement mesuré a la température
d’irradiation (300-325°C) [Alamo et al., 2007].

a. nuances RAFM, pour Reduced Activation Ferrito-Martensitic steels.
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Stabilité des nano-renforts sous irradiation

Le dernier point concernant la stabilité de la microstructure des aciers ODS sous irradiation
est la question de la stabilité méme des nano-renforts. Comment se comportent-ils sous un flux
intense de neutrons? Bien qu’un certain nombre d’études aient conclu a la stabilité des nano-
renforts sous irradiation aux neutrons (voir par exemple [Allen el al., 2008]), celle-ci n’est pas
assurée aux fortes doses d’irradiation. Monnet et al. ont en effet mis en évidence la dissolution
des nano-renforts au sein de la nuance DT2203Y05 aprés irradiation aux neutrons & plus de 70
dpa a T > 400°C : dissolution partielle des plus gros nano-renforts ( > 20 nm) et disparition
des plus petits [Monnet et al., 2004]. Aprés avoir constaté la méme dissolution par irradiation
aux électrons (entrainant également la création de paires de Frenkel) les auteurs ont montré
que celle-ci dépendait de la température, de la dose d’irradiation mais aussi de la composition
chimique des renforts [Monnet et al., 2012|. Allen et al. ont quant & eux observé le comportement
sous irradiation® d’une nuance plus récente, la nuance M11. Ils ont constaté une diminution de
la taille des nano-particules s’accompagnant d’'une augmentation de leur densité. Ceci revient &
une amélioration de la dispersion initiale par les nano-renforts de type Y-Ti-O. Enfin, une étude
récente de suivi par MET in situ de l'irradiation d’une nuance Fel8Cr1WO0,3Ti + 0,6Y203 a
montré la stabilité des nano-particules de 2 & 5 nm, en soulignant que cette stabilité n’était pas
acquise pour les plus grosses particules [Lescoat el al., 2012].

1.5 Meécanismes de déformation

Les aciers renforcés par dispersion d’oxydes possédent d’une part une microstructure extréme-
ment stable et d’autre part une résistance mécanique trés élevée, en traction comme en fluage. Ces
propriétés émanent directement de la microstructure de ces matériaux. Le role de la dispersion
des nano-renforts sur la stabilité de la microstructure a été souligné. Cette section a pour objet de
présenter les différents mécanismes pouvant expliquer la résistance élevée de ces matériaux. Dans
un premier temps, les mécanismes de renforcement usuels sont présentés. Le cas des mécanismes
de déformation a haute température est ensuite abordé de maniére générale pour mettre au final
en avant le fluage a seuil des aciers ODS. Différents mécanismes conduisant & l'existence d’une
contrainte seuil sont par la suite présentés.

1.5.1 Obstacles au mouvement des dislocations

La déformation plastique des matériaux métalliques est principalement liée & la présence et
au mouvement des dislocations. Pour qu'une dislocation se déplace, il faut tout d’abord que la
contrainte qui lui est appliquée soit suffisamment élevée pour surmonter la résistance qu’oppose le
réseau cristallin & son mouvement. Ces forces de réseau, dites forces de Peierls, se traduisent par
une cission critique 7y en dessous de laquelle le mouvement d’une dislocation n’est pas possible.
Pour une contrainte de cisaillement 7 supérieure a 79, une dislocation se déplace au sein du réseau
cristallin.

a. aux ions nickel 5 MeV jusqu’a 150 dpa pour T, = 500 — 700°C.
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Si un obstacle se trouve sur le plan de glissement d'une dislocation, soit (i) la contrainte
appliquée est suffisante pour franchir obstacle, soit (ii) la contrainte est insuffisante et la dislo-
cation reste bloquée ou bien encore (iii) la dislocation est bloquée mais 'agitation thermique est
suffisante pour lui permettre in fine de franchir ’obstacle. Dans tous les cas, ’obstacle bloque ou
ralentit la dislocation. Il joue donc un roéle sur la résistance mécanique du matériau et/ou sur sa
vitesse de déformation. De ce fait, les nano-renforts, les précipités, les joints de grains, les atomes
en solution solide et les dislocations elles-méme comptent parmi les barriéres microstructurales
au mouvement des dislocations. Les principaux mécanismes liés & ces différents obstacles sont
présentés ci-dessous.

Interaction dislocations / particules

Qu’elle soit nanométrique ou non, une particule située dans le plan de glissement d’une dislo-
cation est un obstacle au mouvement de cette dislocation. L’'influence qu’aura cette particule sur
le mouvement de la dislocation va dépendre de la nature de cette particule (degré de cohérence
avec la matrice, taille...). A basse température, il y a deux types d’interactions possibles entre
une particule et une dislocation : le franchissement par contournement et le franchissement par
cisaillement.

Contournement d’une particule

Le mécanisme de contournement évoqué en premier lieu pour expliquer la résistance méca-
nique élevée des matériaux nano-renforcés est le mécanisme de franchissement par contournement
d’Orowan [Orowan, 1948]. Celui-ci décrit comment une dislocation franchit une particule en lais-
sant une trace de son passage par la formation d’une boucle d’Orowan autour de la particule.
Ce mécanisme est illustré par la figure 1.24 pour une dislocation rencontrant deux particules de
diameétre d. La distance entre particules est notée L. 7 est la contrainte de cisaillement exercée
sur le plan de glissement de la dislocation. Elle est & I’origine de la force de Peach et Kéhler qui
s’exerce sur la dislocation et qui s’exprime dans ce cas f: b ol b est le vecteur de Burgers de
la dislocation, qui indique la direction du glissement. Pour que ce franchissement soit possible,
il faut que la cission 7 soit supérieure & une valeur critique, notée 7o,. Celle-ci est définie par
I’équation 1.1 dans laquelle p est le module de cisaillement du matériau. La cission critique 1o,
est associée & une contrainte de traction critique oo, via le facteur de Taylor M : oo, = M7o,.
D’aprés ce modele, la contrainte nécessaire pour déformer plastiquement un matériau contenant
une distribution homogéne de particules est donc inversement proportionnelle & la distance L,
entre ces particules. Plus la distribution des particules sera fine, plus la distance L, sera réduite
et plus le renforcement mécanique sera important.

)

Le durcissement lié au mécanisme d’Orowan
oId Co -@::\ (s s’exprime de la maniére suivante :
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FIGURE 1.24 — Le mécanisme de contournement d’Orowan.
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Le modéle de contournement d’Orowan est & l'origine de l'idée méme de renforcement par
dispersion de particules, quelle que soit leur nature. Nous le verrons, il donne des estimations
pertinentes du durcissement des matériaux nano-renforcés, notamment a basse température. Ce-
pendant, il est peu probable que ce type d’interaction soit le seul en jeu au sein des aciers ODS.
L’importance d’autres mécanismes de renforcement ne doit donc pas étre sous-estimée a priori.

Cisaillement d’une particule

Outre le contournement des nano-particules, le second type d’interaction possible entre une
particule et une dislocation est le cisaillement de la particule par la dislocation : la dislocation
traverse la particule au lieu de la contourner. Ce mécanisme complexe ® est généralement associé
a des particules cohérentes et de petite taille, a contrario du mécanisme d’Orowan généralement,
associé a des particules incohérentes et de taille plus importante [Francois et al., 1991]. La figure
1.25 illustre la compétition entre ces deux mécanismes et ’existence d’une taille de particule
critique qui en découle. Pour une taille de particule trés faible, la cission T¢isqitiement Nécessaire
pour cisailler les précipités est inférieure a la cission 7o, nécessaire a leur contournement : il est
alors moins cofiteux énergétiquement de cisailler la particule. Puisque T¢;sqiliement augmente avec
le diameétre d des particules (T¢isqittement €St proportionnelle a \/ZZ), il existe une taille de particule
critique au-dela de laquelle le contournement devient plus facile. Ce mécanisme n’est que trés
rarement évoqué dans la littérature en ce qui concerne les aciers ODS.
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Ficure 1.25 — Tllustration des mécanismes de contournement et de cisaillement de précipités. Le
graphique indique le niveau de cission nécessaire pour franchir un obstacle selon chacun de ces
deux mécanismes (en fonction du rayon moyen r des particules). Le mécanisme prépondérant est
indiqué par le trait noir épais. Il correspond & la plus petite cission critique. Graphique tracé a
fraction volumique de particules constante. D’aprés [Reppich, 1992].

a. Il peut en effet conduire & la création de paroi d’anti-phase, & 'augmentation de la surface d’interface
particule/matrice par création d’'une marche, & une modification de I’énergie de cceur de la dislocation. . .
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Interaction dislocations / dislocations

Les dislocations se déplacent au sein d’une forét d’autres dislocations, ce qui géne leur progres-
sion. Plus la densité de dislocations p est élevée, plus 'effet est important. On parle d’écrouissage
de Taylor |Taylor, 1934], proportionnel & la densité de dislocations et associé & la contrainte
TTaylor (équation 1.2).

TTaylor = O(,Ub\/ﬁ (12)

La valeur du coefficient «a est de l'ordre de 0,4 pour les métaux & structure cubique centrée
[Courtney, 1990] & température ambiante. Il est susceptible de diminuer avec une augmentation
de la température, comme indiqué par Kocks et Mecking pour les métaux cubiques & face centrée
[Kocks et Mecking, 2003].

Interaction dislocations / joints de grains

Les joints de grains constituent des barriéres contre lesquelles les dislocations viennent se
bloquer. Pour que la déformation plastique puisse se propager au grain voisin, il faut que la
dislocation traverse le joint de grains ou bien que la contrainte exercée sur le joint de grains
soit suffisante pour activer une source de dislocations dans le grain voisin. Dans les deux cas, la
contrainte exercée par la dislocation bloquée sur le joint de grain doit augmenter. Au cours de la
déformation, cela peut se produire par un empilement successif de plusieurs dislocations, I'arrivée
de chaque nouvelle dislocation entrainant une contrainte supplémentaire au niveau du joint de
grain. Ce mécanisme a été proposé par Hall et Petch. Le durcissement qui lui est associé est relié
a la taille des grains d, par 1’équation 1.3.

onp = kup/\/dg (1.3)

La valeur du coefficient kg p est de Uordre de 0,6 MPay/m pour le fer a température ambiante
d’apres [Takaki ef al., 2001]. Son évolution avec la température est peut étre considérée comme
étant proportionnelle a celle du module de cisaillement [Friedel, 1964]. Cependant, a haute tempé-
rature, le renforcement de Hall-Petch peut diminuer par ’entrée en jeu d’un nouveau phénomeéne,
I’annihilation des dislocations aux joints de grains [Blum et Zeng, 2009, Carlton et Ferreira, 2007].

Interactions dislocations / atomes en solution solide

Les atomes en solution solide interagissent avec les dislocations principalement par effet de
taille. Les atomes plus gros que les atomes de fer créent autour d’eux un champ de contrainte de
compression et ont alors tendance a venir se placer dans la zone en traction créée par la présence
d’une dislocation coin. A I'inverse, les atomes plus petits viennent relaxer partiellement le champ
de contrainte de compression d’une dislocation. En diminuant ainsi localement I’énergie du réseau
cristallin, les atomes en solution solide freinent le mouvement des dislocations. La contrainte
associée & ce mécanisme peut s’exprimer en fonction de la concentration ¢ d’une espéce chimique
en solution par

Tss = ,U€s3/2\/5 (14)

ou €5 dépend notamment de la taille de 'atome considéré [Fleischer, 1963].
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source de

O dislocations

FIGURE 1.26 — Tllustration des mécanismes de renforcement par (a) la forét de dislocations, (b)
par les joints de grains et (c) par solution solide de substitution.

Bilan sur les mécanismes de renforcement

En se basant sur les différents mécanismes évoqués ci-dessus, la limite d’élasticité d’un ma-
tériau ODS peut alors s’écrire schématiquement comme la somme des différentes contributions :

Oy =00+ 0ss +0f +0up+ 00r + Ocisaillement (15)

Selon la nature des mécanismes de renforcement, il s’avére dans certains cas plus adéquat d’adop-
ter une sommation quadratique de ces différents termes [Queyreau et al., 2010].

1.5.2 Meécanismes de déformation en température

Les quatre principaux mécanismes de renforcement décrits précédemment (franchissement des
renforts nanométriques, renforcement de Taylor, de Hall-Petch, effet de la solution solide) sont
présents quelle que soit la température a laquelle la sollicitation mécanique est effectuée. Les
contraintes critiques qui leur sont associées dépendent de la température par I'intermédiaire du
module de cisaillement p = u (7). Elles diminuent donc lorsque la température augmente. A
Iinverse, une augmentation de la température peut conduire & ’apparition de nouveaux méca-
nismes, qui peuvent s’avérer prépondérants au cours d’une sollicitation de fluage. D’une maniére
générale, les mécanismes de déformation des matériaux métalliques évoluent en fonction de la
température et du niveau de contrainte ou de vitesse de déformation imposée. Les cartographies
des meécanismes de déformation proposées par Ashby [Ashby, 1972, Frost et Ashby, 1982 per-
mettent d’évaluer rapidement le mécanisme prépondérant suivant les conditions de sollicitations.
Dans cette partie, deux cartographies simplifiées illustrant le comportement usuel des aciers sont
présentées. La comparaison de ces cartographies avec certaines propriétés des aciers ODS montre
que le comportement mécanique de ces derniers est atypique.
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Cartographie des mécanismes de déformation

La figure 1.27a est une carte contrainte/déformation?®. Les principaux mécanismes y sont
reportés en fonction de la température 1" normalisée par la température de fusion du matériau
T, et de la contrainte appliquée o normalisée par le module de cisaillement p. Pour des niveaux
de contrainte élevés, la déformation du matériau est simplement gouvernée par le glissement
des dislocations, éventuellement ralenti par la présence d’obstacles comme décrit précédemment.
C’est le domaine de plasticité. Pour un niveau de contrainte intermédiaire, et & une température
relativement élevée, la déformation est gouvernée par le glissement des dislocations combiné au
phénomeéne de montée des dislocations coins. C’est le fluage dislocations. Pour une température
et/ou un niveau de contrainte plus faible, la déformation n’est plus gouvernée par le mouvement
des dislocations, mais par la diffusion de la matiére, atome par atome . Cela peut se faire soit
le long des joints de grains (fluage de Coble), soit par 'intérieur des grains (fluage de Nabarro-
Herring).

La seconde cartographie, figure 1.27b, comporte en abscisse la contrainte normalisée et en
ordonnée la vitesse de déformation. Les trois domaines principaux (plasticité, fluage dislocations
et fluage diffusion) sont retrouvés. Les traits noirs illustrent le comportement d’un acier sollicité a
une température donnée, supérieure & 0,3 T},,. Pour un niveau de contrainte faible, sa déformation
est gouvernée par du fluage-diffusion. Ce fluage diffusionnel est de type Coble aux plus basses
températures, de type Nabarro-Herring aux plus hautes températures. Pour une contrainte plus
importante, le domaine du fluage dislocations est atteint. Ce changement de mode de déformation
s’accompagne d'un changement de pente dans le diagramme de la figure 1.27b. En effet, la vitesse
de déformation par fluage diffusion évolue de maniére linéaire avec la contrainte o. Clest le
cas pour le fluage de Coble (é¢, voir équation 1.6) comme pour le fluage de Nabarro-Herring
(énm, voir équation 1.7). Dans le cas du fluage dislocations, 4 est proportionnelle a o™, avec n
classiquement compris entre 4 et 5 pour les aciers, et plus généralement entre 3 et 10.

Le fluage a seuil des matériaux nano-renforcés

La réalisation de différents essais de fluage permet de déterminer la pente dans un diagramme
log (¢) vs log (o) identique & celui de la figure 1.27b. L’'une des particularités des matériaux
renforcés par dispersion d’oxydes est la valeur que ’on identifie pour cette pente (ou exposant n).
Celle-ci s’avére trés élevée. Elle est comprise entre 10 et 200. Elle varie d’un matériau a 'autre mais
évolue également en fonction de la température. Cette particularité a été mise en évidence pour la
premiére fois par Lund et Nix sur un alliage nickel-chrome renforcé par dispersion de thorium, le
TD-Nichrome [Lund et Nix, 1976]. Leurs résultats sont présentés dans la figure 1.28. L’exposant
n augmente avec la température, pour atteindre 75 a 1300°C (figure 1.28a). Un comportement ¢
seuil est par ailleurs observé. Il est visible plus aisément sur la figure 1.28b : plus la contrainte
imposée diminue, plus la vitesse de déformation diminue fortement. Le fluage semble étre nul en
dessous d'une contrainte seuil o/E = 7-107%. Ce niveau de contrainte correspond a la contrainte
d’Orowan calculée a partir de la distribution de ThO2 dans le TD-Nichrome. Cette correspondance
est trés satisfaisante d’un point de vue théorique. Elle permet de conclure que le mécanisme de

a. sur laquelle ne sont pas indiquées les vitesses de déformation
b. ou lacune par lacune.
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F1GURE 1.27 — Cartes (a) contrainte/température et (b) vitesse de déformation/contrainte dé-
crivant les mécanismes de déformation usuels dans les aciers. (¢) Expression des mécanismes de
fluage diffusionnel de Coble (1.6), de Nabarro-Herring (1.7) et du mécanisme de fluage diffusion
(1.8). Q, volume atomique, 0, épaisseur des joints de grains, kp constante de Boltzmann. Les
coefficients de diffusion D,, (en volume) et Dj (le long des joints de grains) sont chacun reliés a
une énergie d’activation par une loi d’Arrhénius D = Dgexp (—E,/kgT).

contournement d’Orowan controle la déformation du TD-Nichrome et que pour une contrainte
inférieure & oo, la déformation viscoplastique s’arréte. Malheureusement, 1’égalité ogeus1 = oor
n’est pas vérifiée pour 'ensemble des matériaux nano-renforcés, et notamment pour les aciers
ODS.

La figure 1.29a réunit des résultats de fluage obtenus sur des nuances d’acier ODS mar-
tensitiques. Il s’agit d’'un graphique € vs o sur lequel sont indiquées les valeurs mesurées ex-
périmentalement ainsi qu’une estimation théorique de la contrainte seuil® pour chaque nuance
(marqueurs noirs). La conclusion est la suivante : une déformation de fluage est observée en
deca de la contrainte d’Orowan. L’existence d’un seuil n’est pas remise en question, puisqu’au-
cun régime de fluage diffusion n’est atteint, mais le modéle d’Orowan ne semble pas approprié
ici. Une compilation des valeurs de contrainte seuil effectuée par Arzt [Arzt, 1990] montre que
Oseuil €8t généralement comprise entre 0,300, et 0,800, et qu’elle diminue lorsque la température
augmente. La figure 1.29a constitue un résumé des différentes observations issues de l’étude de
nuances d’aluminium renforcées ou non [Résler ef al., 1992]. Les conclusions qu’elle décrit ont en
fait une portée plus générale [Arzt, 1990]. Elle indique qu’aux fortes contraintes, le comportement
des matériaux nano-renforcés se rapproche de celui des matériaux non renforcés. A plus faible
contrainte, sur une plage pouvant aller jusqu’a 8 ordres de grandeur en vitesse de déformation, le
matériau ODS présente une sensibilité & la contrainte extrémement importante. Dans ce domaine
de température et de contrainte, un fluage a seuil est observé, probablement lié¢ au renforcement
par les nano-particules. Aux plus basses contraintes, la courbe semble présenter une nouvelle in-
flexion. Le fluage tend alors vers un fluage de type diffusion, avec une dépendance de la vitesse

a. contrainte seuil évaluée par le modele de Srolovitz, qui prévoit osrolovitz: < 0o, (voir section 1.5.3).
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FIGURE 1.28 - (a) Résultats de fluage sur monocristaux de TD-Nichrome (Ni-20Cr-2ThO3) tracés
dans un graphique vitesse de déformation/contrainte. Ces mémes résultats sont repris dans (b)
avec une vitesse de déformation normalisée par le coefficient de diffusion en volume dans le nickel
et la contrainte normalisée par le module d’Young du matériau. [Lund et Nix, 1976].

de déformation linéaire par rapport a la contrainte. Ceci a été observé sur certains matériaux,
mais pas de maniére générale. Seuls Brandes et al. rapportent une telle observation pour les aciers
ODS [Brandes et al., 2012].

Sensibilité apparente a la contrainte

Les deux principales caractéristiques du fluage des matériaux ODS sont donc (i) une pente
trés élevéee dans un diagramme log (€) vs. log (o) et (ii) la présence d’une contrainte seuil osey-
I’existence d’un tel seuil, en dessous duquel il ne se passe vraiment plus rien n’a que peu de
signification physique. Il est possible que ce seuil largement observé ne soit qu'un seuil apparent,
et qu’il soit 1ié a la difficulté de mesurer de trés faibles vitesses de déformation, comme illustré sur
la figure 1.29b?. Ce seuil est néanmoins utile pour rationaliser, avec plus ou moins de succes, la
trés forte sensibilité apparente a la contrainte. La définition de la pente — ou sensibilité apparente
a la contrainte ngp, — est donnée par ’équation 1.9. L’équation de Norton 1.10 décrit quant &
elle un fluage de type fluage a seuil. L’exposant n est le paramétre généralement utilisé pour
distinguer différents mécanismes de fluage (diffusion ou dislocations). Pour oy = 0, ngpp = n.
Mais pour un seuil non nul, la pente apparente ngp, est plus grande que 'exposant de Norton
n. Leur relation est décrite par I'’équation 1.11. La contrainte seuil permet donc de définir une
contrainte effective o.fr = 0 — 04eui qui semble alors commander la déformation.

a. Cette difficulté est liée a une inévitable limite de détection inhérente aux systémes de mesures employés et
a la durée consacrée aux essais.
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FIGurRE 1.29 — (a) Illustration du fluage de nuances ODS Fe-9CrWTiY,03 en dessous de
la contrainte seuil de Srolovitz (équation 1.12 ) [Ukai et al., 2002a]. (b) Comparaison sché-
matique du comportement en fluage des alliages d’aluminium nano-renforcés et non renforcés

[Rosler et al., 1992].
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1.5.3 Meécanismes de déformation a seuil

Qu’il soit véritable ou seulement apparent, l'existence d’un seuil de contrainte en dessous
duquel la vitesse de déformation est extrémement réduite a une importance considérable. Ce
seuil dépend bien évidement de la température. Sa détermination constitue une limite haute en
contrainte en dessous de laquelle la déformation de fluage est a priori négligeable. Il s’agit donc
d’un critére de dimensionnement important. Nous avons vu que le fluage avait parfois lieu pour
une contrainte inférieure & oo,, notamment dans le cas des aciers ODS. Partant de ce constat,
plusieurs modéles ont été proposés pour comprendre Porigine de cet effet de seuil et en donner
une évaluation.

La montée des dislocations

Les premiéres théories élaborées afin de définir une contrainte seuil se sont intéressées au
franchissement des particules par montée des dislocations. Lorsqu’une dislocation contourne
un obstacle par montée, elle doit nécessairement augmenter sa longueur, et donc son énergie
[Shewfelt et Brown, 1977]. Le seuil de contrainte résultant dépend de la maniére dont s’effectue
la montée de la dislocation. Plusieurs mécanismes ont été envisagés — montée locale ou montée
généralisée — selon la longueur du segment de dislocation concerné par la montée. Le premier
s’avére fortement instable et conduit en réalité au second mécanisme, qui prévoit pour sa part
une contrainte seuil bien trop faible (de 'ordre de 0,0300,) [Arzt et Ashby, 1982]. La conclusion
de ces études est la suivante : le mécanisme de montée ne permet pas a lui seul de reproduire le
comportement & seuil des matériaux renforcés par dispersion d’oxydes.

L’interaction attractive particule-dislocation

Une évolution théorique importante est proposée par Srolovitz et al. [Srolovitz et al., 1982,
Srolovitz et al.; 1983, Srolovitz et al., 1984]. Alors que la différence de modules élastiques entre
matrice et renforts devrait induire une répulsion des dislocations & 'approche des particules, de
nombreuses observations au MET montrent des dislocations au contact de particules. En partant
de ce constat, Srolovitz et al. établissent un cadre théorique justifiant ces observations. Ils dé-
montrent qu’a haute température la concentration de contraintes créée autour de la particule par
I'approche de la dislocation peut étre relaxée par diffusion a I'interface particule/matrice. Grace a
cette relaxation, une dislocation est bien en mesure d’atteindre l'interface particule/matrice. Cela
constitue un résultat majeur. Par la suite, les auteurs supposent que le segment de dislocation
en contact avec l'interface est absorbé par celle-ci. En faisant une analogie avec une dislocation
interagissant avec une cavité, et en s’appuyant sur les travaux de Weeks et al. [Weeks et al., 1969],
les auteurs indiquent quelle contrainte critique doit étre atteinte afin que la dislocation puisse se
détacher grace a la diffusion de lacunes vers la particule et poursuivre son glissement :

2
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avec d le diamétre moyen des particules, L la distance moyenne entre particules et rg le rayon de
coupure des dislocations pris égal & b. La contrainte seuil établie par le modéle de Srolovitz s’avére
en réalité trés proche de la contrainte d’Orowan. Elle ne permet donc pas de rendre compte de
Pexistence d’un fluage en dessous de cette contrainte (voir figure 1.29a).

Departure side pinning — ou épinglement aprés franchissement

De nouvelles observations en microscopie électronique en transmission vont alors permettre
de faire évoluer la théorie de l'interaction particule/dislocation a haute température. Elles sont
présentées dans la figure 1.30. Elles mettent en évidence le mécanisme de departure side pin-
ning : la dislocation reste épinglée sur la particule alors qu’elle I’a déja franchie. Ces observations

FIGURE 1.30 — Premiéres observations du mécanisme de departure side pinning sur deux nuances

ODS base nickel : (a) MA754 [Nardone et al., 1984] et (b) MAG6000 [Schroder et Arzt, 1985].

montrent selon Nardone et al. [Nardone et al., 1984] que la dislocation se trouve dans une confi-
guration de faible énergie et que la contrainte seuil observée découle du détachement qui doit
nécessairement intervenir. Arzt et Wilkinson vont formaliser cela en supposant que le segment
de dislocation en contact avec la particule voit sa tension de ligne, et donc son énergie, réduite
d’'un facteur k : T} = kT, avec k compris entre 0 (relaxation totale) et 1 (pas de relaxation)
[Arzt et Wilkinson, 1986]. Les auteurs montrent alors qu’il suffit d’une relaxation relativement
faible (kK = 0.94) pour que le mécanisme de détachement de la particule soit prépondérant par
rapport au mécanisme de montée qui s’est nécessairement déroulé en amont. Ils déterminent une
contrainte seuil 74 = 70,V 1 — k2 correspondant & la contrainte nécessaire au détachement de la
dislocation. Bien que le paramétre k soit difficile & évaluer expérimentalement, des niveaux de
relaxation modérés (k ~ 0,6 - 0,94) conduisent aux ordres de grandeur des contraintes seuil obser-
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vées expérimentalement (oseyi; = 0,3 - 0,8 0o, ). Par la suite, Reppich va affiner cette expression
en prenant en compte une distribution spatiale aléatoire des particules et obtient la relation 1.13
dans laquelle M est le facteur de Taylor [Reppich, 1998].

C0,9M (1= k)Y b
B L

1+ (1—k2)%/4 (113)

0d

L’interaction de nature attractive étudiée par Arzt et Wilkinson est largement évoquée dans
la littérature en ce qui concerne les matériaux ODS. Un modéle de fluage en est d’ailleurs issu. Il
est présenté dans la section 1.5.4.

1.5.4 Le modéle de fluage Arzt-Rosler-Wilkinson

Sur la base des travaux de Arzt et Wilkinson, Résler et Arzt s’intéressent en détail a la
cinétique des phénomeénes mis en évidence (montée puis détachement) en présence d’une in-
teraction attractive telle qu’observée par Srolovitz [Rosler et Arzt, 1988, Arzt et Rosler, 1988,
Rosler et Arzt, 1990]. Ils démontrent que l'interaction attractive, symbolisée par le facteur k,
permet de stabiliser le phénoméne de montée locale et confirment ainsi les résultats de Arzt et
Wilkinson. IIs étudient 'influence de la diffusion de lacunes sur le détachement de la dislocation et
proposent alors un modeéle de fluage (équation 1.14a) faisant intervenir le module de cisaillement
1, la distance entre particules L, la densité de dislocations p, le coefficient de diffusion en volume
D, la température T et la contrainte d’Orowan oo, intervenant dans ’expression de la contrainte
seuil o4 (équation 1.14b). A partir de ce modéle, il est possible d’évaluer ’exposant de contrainte
n (équation 1.14¢). Ce modele envisage la situation d’une dislocation bloquée a V'interface d’une
particule et soumise & une contrainte o insuffisante pour s’en détacher (o < o4). En considérant
que le surplus d’énergie nécessaire au détachement de la dislocation puisse étre fourni par agita-
tion thermique, les auteurs déterminent la vitesse de déformation associée au détachement de la
dislocation par absorption d’une lacune.

. 3pLD, ub?r o \1%?
€= oxp <kBT [(1 k) (1 Udﬂ (1.14a)

oa=V1—k%>X oo, (1.14b)
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FIGURE 1.31 — Equations et illustration du modéle de fluage ARW décrivant le détachement
activé thermiquement des dislocations épinglées a Uinterface particule/matrice aprés avoir
franchi la particule.
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Ce modéle de fluage posséde une grande capacité a reproduire les données expérimentales de
matériaux renforcés par dispersion d’oxydes. Ceci a été constaté pour des alliages & base d’alu-
minium [Spigarelli, 2002|, mais également pour des alliages de cuivre |Wasilkowska et al., 2003,
Kudashov et al., 2004, Kucharova et al., 2003] et de fer [Zakine et al., 1996¢c, Rosler et al., 1992,
Brandes et al., 2012]. Du fait de la difficulté d’identifier le parameétre k, il sert généralement de
paramétre ajustable. La figure 1.32a présente des résultats obtenus sur un alliage d’aluminium
Al-8Fe-4Ce.
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FIGURE 1.32 — (a) Modele de fluage ARW appliqué a un alliage Al-8Fe-4Ce renforcé par des
précipités intermétalliques (k = 0,95) [Rosler et Arzt, 1990]. (b) Modéle ARW adapté au cas des
dislocations partielles (k = 0,93) [Arzt et Gohring, 1998].

Dans certains cas, le modéle tel que défini par ’équation 1.14a ne permet pas de reproduire les
données expérimentales. Ce constat a donné lieu & la définition de versions modifiées du modéle
ARW notamment dans le cas d’alliages présentant des dislocations dissociées en dislocations
partielles (cf. figure 1.32b) et dans le cas d’un alliage d’aluminium fortement texturé (cf. figure
1.33a). La figure 1.33b présente les résultats récemment obtenus sur une nuance d’acier ODS
ferritique, le 14YWT, par Brandes et al. [Brandes et al., 2012]. Leur modéle de fluage, noté KAA,
est fortement inspiré du modéle ARW. Il considére une interaction attractive entre les nano-
renforts et les dislocations mais décrit la libération de ces derniéres non pas comme étant assistée
par la diffusion de lacunes, mais comme étant favorisée par l'activation thermique. Ce modéle
reproduit correctement la saturation de la vitesse de déformation observée en fluage a bas niveau

de contrainte sur cette nuance.
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FIGURE 1.33 — Modéles dérivés du modele ARW. (a) Modéle ARW décrivant un effet de texture
cristallographique par la prise en compte de la densité de dislocation coin aux joints de grains
p;b pour un alliage AlCo élaboré par extrusion a chaud et pour sa version recristallisée (AICoR)
(k = 0,80) [Rosler et al., 1992]. (b) Comparaison du modéle ARW (noté RA) et du modele KAA
dans le cas du fluage en compression a 800°C de la nuance 14YWT [Brandes et al., 2012].

1.5.5 Les simulations par dynamique des dislocations

Dans une étude récente en dynamique des dislocations [Quek et al., 2011], il a été montré
que, parmi les nombreuses interactions possibles entre une particule et une dislocation?, une
interaction similaire aux observations de departure side pinning était possible. Elle est présentée
dans la figure 1.34.

Les principaux résultats de cette étude sont les suivants : (i) une particule cohérente interagis-
sant avec des dislocations peut devenir semi-cohérente par adjonction de boucles de dislocation de
misfit & son interface avec la matrice, (ii) une particule cohérente ne constitue pas une véritable
barriére au mouvement de la dislocation alors qu’en revanche (iii) une particule semi-cohérente
interagissant avec une dislocation conduit a un seuil lié au détachement de la dislocation qui
s’étire avant de pouvoir se libérer de la particule. Le mécanisme est proche de celui a la base du
modéle ARW, méme si une différence importante est a noter. Dans le modele ARW, le détache-
ment de la dislocation s’effectue grace & la diffusion d’une lacune permettant de reconstruire le
ceeur de la dislocation sur le point de se détacher de la particule. Dans les simulations rapportées
ici, la dislocation n’est retenue que par les forces qui s’exercent entre la dislocation elle-méme,
la particule et les dislocations de misfit symbolisant la semi-cohérence de 'interface. De ce point
de vue, la modification du modéle ARW proposée par Brandes et al. [Brandes et al., 2012] se ba-

a. dépendant de la cohérence de la particule, de la mobilité en montée de la dislocation, de la nature vis ou coin
de la ligne de dislocation initiale, de la hauteur du plan de glissement relativement au plan médian de la particule,
de I'énergie de faute d’empilement. .. [Xiang et al., 2004, Xiang et Srolovitz, 2006].
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FIGURE 1.34 — Vue en 3-Dimensions (haut) et vue du dessous (bas) d’une dislocation coin inter-
agissant avec une particule de 50 nm de diamétre. Le plan de glissement initial se situe au-dessus
du plan médian de la particule. Les trois boucles de dislocations présentes initialement autour
de la particule symbolisent les dislocations de misfit caractérisant une interface semi-cohérente.
La dislocation se déplace selon —x et la progression des images s’effectue de gauche & droite
[Quek et al., 2011].

sant sur un détachement par activation thermique uniquement (sans diffusion de lacunes) semble
appropriée.

Les simulations de dynamique discréte des dislocations effectuées par Robertson et Gururaj
indiquent pour leur part la possibilité d’observer une accumulation de boucles de dislocations
autour des nano-particules [Robertson et Gururaj, 2011]. Des empilements de 1 & 3 dislocations
sont ainsi observés par ces auteurs, comme illustré sur la figure 1.35a. Le champ de contrainte
induit par ces empilements est alors suffisamment intense pour permettre & une dislocation de
contourner une particule de 20 nm de diamétre par glissement dévié. La description de ce mé-
canisme ressemble fortement aux observations de Wilcox et Clauer [Wilcox et Clauer, 1966], qui
rapportent & la fois 'observation d’enchevétrements de dislocations et de boucles prismatiques
attachées aux particules de thoria présentes au sein du TD-Nickel. Ces boucles, repérées par des
fléches dans la figure 1.35b, pourraient résulter d’un franchissement des particules par glissement
dévié.

1.5.6 Bilan sur les mécanismes de déformation

En se basant sur la microstructure des aciers nano-renforcés, nous avons présenté toute une
série de mécanismes pouvant intervenir dans la description de leur comportement mécanique :
les mécanismes de déformation usuels en termes de renforcement et de comportement & haute
température. Nous avons également insisté sur la particularité des ODS que représente le fluage a
seuil apparent, allié¢ & un exposant de sensibilité a la contrainte trés élevé. Différents mécanismes
pouvant rendre compte de ce comportement ont été décrits, et notamment le modéle de fluage
ARW basé sur le mécanisme de departure side pinning.
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2 Orowan loops  Third loop in formation Tangle

A .
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\\ 100 nm

Periodic Tangles

F1aurE 1.35 — (a) Modélisation du mouvement des dislocations au sein de la nuance MA957
faisant apparaitre des enchevétrements et empilements de dislocations autour de particules
(de diametre 20 nm) et rendant possible le contournement des particules par glissement dévié
[Robertson et Gururaj, 2011]. (b) Observation d’enchevétrement de dislocations et de boucles
prismatiques (indiquées par les fleches) au sein de TD-Nickel sollicité en fluage a 450°C
[Wilcox et Clauer, 1966].
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1.6 Conclusion

Ce premier chapitre a eu pour objet de présenter les aciers ferrito-martensitiques nano-
renforcés, héritiers d’un siécle d’étude du renforcement par dispersion d’oxydes. L’élaboration
de ces matériaux par métallurgie des poudres est en soi un défi puisqu’elle s’avére d’une part trés
délicate et d’autre part extrémement déterminante en ce qui concerne les propriétés du produit
fini. Le broyage influence directement les propriétés de résilience du matériau, ainsi que son ho-
mogénéité. La température de consolidation joue notamment sur la taille des nano-renforts et sur
la taille des grains. Le choix du procédé de consolidation détermine l’anisotropie éventuelle du
matériau. La composition chimique du matériau est également essentielle vis-a-vis de la nature
méme des nano-renforts.

La complexité de ’élaboration conduit & un matériau que 'on peut décrire par trois points
essentiels que sont (i) la répartition spatiale des nano-particules, leur taille et leur degré de cohé-
rence avec la matrice, (ii) la taille et la morphologie des grains et (iii) la texture cristallographique.
Les aciers ODS modernes contiennent ainsi une trés forte densité de nano-renforts de seulement
quelques nanomeétres de diamétre, distribués & la fois dans les grains et le long des joints de grains.
Ces nano-renforts sont cohérents ou, a minima, semi-cohérents avec la matrice. La taille de grain
observée est micronique & submicronique. La particularité des nuances ODS ferritiques obtenus
par extrusion & chaud est leur anisotropie de microstructure, en termes de morphologie des grains
et de texture cristallographique. Cette anisotropie de microstructure conduit & des propriétés
mécaniques anisotropes, identifiées notamment sur des tubes sollicités en pression interne.

Les propriétés mécaniques des aciers ODS ont été également présentées. En comparaison
avec des nuances non renforcées, elles sont trés bonnes en traction et en fluage. Les propriétés de
résilience sont a surveiller puisque certaines voies d’élaboration conduisent & des valeurs de la tem-
pérature de transition ductile-fragile rédhibitoires. La trés grande stabilité de la microstructure a
été soulignée, que ce soit en température ou sous irradiation. Le réle primordial des nano-renforts
dans cette stabilité a été mis en évidence, bien qu’un bémol concernant une éventuelle dissolution
des nano-précipités a trés forte dose d’irradiation ait été souligné.

Enfin les mécanismes de déformation qui sont probablement a 'ceuvre ont été décrits. Le
comportement de fluage & seuil des aciers ODS a été mis en évidence et différents modéles ont
été proposés pour en rendre compte. Un renforcement important pourrait étre lié au mécanisme
de departure side pinning. La semi-cohérence des nano-particules pourrait alors étre un atout
essentiel, en termes de stabilité en température de la microstructure tout comme en termes de
propriétés mécaniques.

Les nuances d’aciers ODS dont Vutilisation est envisagée pour de futurs réacteurs (RNR-
Na, LFR, SCWPR, et réacteurs de fusion nucléaire) sont tous a l'étape de développement. De
nombreuses études se sont penchées sur l'influence des parameétres d’élaboration sur les proprié-
tés mécaniques, dans 'objectif d’améliorer le procédé d’élaboration. Elles ont permis, en ce qui
concerne 'obtention de matériaux extrudés, d’aboutir & un mode de fabrication relativement bien
maitrisé. Parmi les études du comportement mécanique des nuances obtenues, seules quelques
unes proposent une interprétation des résultats en termes de mécanismes de déformation. 11 s’agit
en général d’indiquer la pertinence de tel mécanisme pour expliquer la limite d’élasticité du ma-
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tériau. A notre connaissance, aucune étude n’a été menée dans un objectif global de modélisation
du comportement mécanique des aciers ODS & la fois en termes de résistance mécanique, de
comportement en fluage et d’anisotropie. La présente étude a ainsi pour objectif de décrire le
comportement des aciers ODS ferritiques en prenant comme point de départ leur microstructure
anisotrope.
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Ce deuxiéme chapitre a pour but de présenter en détail la nuance ODS qui a servi de matériau
support & ce travail de these. I1 s’agit d’une nuance ferritique contenant 14% de chrome dénommée
J05 dans la suite de ce manuscrit. Son élaboration ainsi que sa microstructure sont présentées et
comparées a d’autres nuances de la littérature.

2.1 Paramétres d’élaboration et composition chimique

2.1.1 Atomisation et co-broyage

La nuance étudiée a été consolidée par filage au LTMEx? & partir d’une poudre pré-alliée
atomisée produite par Aubert & Duwval et co-broyée par Plansee. L’atomisation de I'acier pré-allié
a été réalisée sous atmosphére protectrice d’argon. Elle permet d’obtenir des grains de poudre de
forme sphérique. Le diamétre de ces grains de poudre est compris entre 5 pm et 250 pm, pour
une valeur moyenne de 78 pm [Olier et al., 2011]. La poudre d’oxyde d’yttrium Y903 utilisée
a été fournie par NanoTFEK. Sa granulométrie moyenne est de 24 nm. L’étape de co-broyage a
été effectuée au sein d’un attriteur vertical, sous atmospheére protectrice d’hydrogéne et avec un
rapport masse des billes / masse de poudre de 15. Le co-broyage dure environ 10 h et conduit
a 'obtention de grains de poudre aplatis dont le diamétre moyen atteint 100 pm (cf. figure 1.2,
section 1.2.1).

2.1.2 Consolidation par extrusion a chaud

La poudre co-broyée est introduite dans une billette en acier doux de 75 mm de diamétre
extérieur et d’environ 300 mm de long. Celle-ci est tout d’abord scellée par introduction d’un
bouchon a l'aide d'une presse, ce qui porte la densité de la poudre a 60% [Couvrat, 2011]. Un
préchauffage permet d’atteindre la température de 400°C & laquelle une étape de dégazage sous
vide secondaire d’une durée de 2 h est effectuée. Ce dégazage a pour but de limiter la présence
de porosités dans le matériau final. La billette est alors portée & la température de filage, soit
1100°C. La consolidation de la poudre est illustrée dans la figure 1.3a (section 1.2.2). Elle est
effectuée & ’aide d’une presse verticale de 575 tonnes. Les éléments de cette presse entrant en
contact avec la billette sont préalablement lubrifiés par utilisation de graphite et maintenus & une
température de 400°C [Sornin et Couvrat, 2010]. Le filage est réalisé a une vitesse de 20 mm -s~!
et dure quelques secondes seulement. 11 est suivi d’un refroidissement sous air. Le diameétre de
sortie de la filiere est de 21 mm, ce qui correspond a un rapport de filage? de 13:1. La barre ainsi
obtenue mesure 21 mm de diamétre (gaine en acier doux comprise) et d’environ 1 m de long.

Traitement thermique et laminage a froid

Apres ’étape de filage & chaud, la nuance étudiée n’a pas subi de laminage & froid. Elle a subi
un simple traitement thermique de restauration a 1050°C, pendant 1 h, avec refroidissement sous
air. La barre ainsi obtenue est constituée d’un ceeur en acier ODS de 15 mm de diamétre entouré
d’une gaine en acier doux de 3 mm d’épaisseur. Elle est représentée dans la figure 2.1a. La dureté

a. Laboratoire de Technologie des Matériaux Extrémes, DEN/DANS/DMN/SRMA, CEA Saclay.
b. défini comme le rapport des sections de la barre avant et aprés filage.
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moyenne du ceeur ODS est de 400 HVq ;. La densité de dislocations estimée & partir de clichés
MET est de lordre de 1014 m—2 [Praud, 2011]. La figure 2.1b présente une micrographie optique
d’une coupe longitudinale de cette barre. La microstructure a été révélée en polissant ’échantillon
avec une suspension de silice colloidale. Les grains sont bien trop fins pour étre distingués mais
la direction d’extrusion (horizontale) est tout de méme visible. La légére attaque induite par la
silice révele en effet ce qui ressemble & des bandes de grains allongées dans la direction de filage.

2" Acier doux
(a)

FIGURE 2.1 - (a) llustration de la barre ODS J05 filée avec sa gaine en acier doux et (b)
micrographie optique d’une coupe longitudinale. La barre d’échelle est paralléle & la direction
d’extrusion.

2.1.3 Composition chimique du matériau

La composition nominale de la nuance étudiée est Fe-14Cr-1W-0,26T1-0,3Y203. Le taux de
chrome retenu permet de garantir le caractére inoxydable de ’acier ainsi élaboré. Il confére une
structure cubique centrée & la matrice de fer (de parameétre de maille @ = 2.876 nm). Le tungs-
téne permet quant a lui d’assurer un durcissement par solution solide de cette matrice ferritique.
L’ajout d’yttrium rend possible la formation des nano-oxydes au cours de I’élaboration du maté-
riau et le titane permet d’affiner la taille de ces particules (voir 1.1.3). La composition chimique
du matériau consolidé a été mesurée par spectrométrie par émission atomique |Olier ef al., 2010].
Elle est présentée dans le tableau 2.1. Elle est proche de celle attendue pour les éléments princi-
paux (Cr, W, Ti, Y). La teneur en oxygéne mesurée correspond a la quantité d’oxygene introduit
sous forme de poudre d’Y2O3. Cela signifie que pour cette nuance la contamination par 'oxy-
géne au cours du procédé d’élaboration a été extrémement réduite. Le carbone et ’azote détectés
proviennent quant & eux d’une contamination de la poudre au cours de I’étape de co-broyage
[Olier et al., 2011].
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Fe Cr W Ti Y Si Ni  Mn 0 N C
bal. 13,65 1,17 0,30 026 027 0,16 0,33 720 120 440

(a) (b)

Tableau 2.1 — Composition chimique de la barre J05 consolidée par extrusion & chaud & partir
des poudres produites par Aubert & Duwval et NanoTEK et co-broyées par Plansee. Les valeurs
sont exprimées (a) en pourcentage massique et (b) en ppm (ou pg/g) [Olier et al., 2010].

2.2 Microstructure a I’état de réception

2.2.1 Taille de grains

Du fait d’une élaboration par extrusion a chaud, avec un rapport de filage de 13:1, la mi-
crostructure du matériau a I’état de réception est étirée dans la direction axiale de la barre. Les
clichés MET présentés dans la figure 2.2 illustrent cela. Les grains de ferrite apparaissent allongés
dans la direction d’extrusion. Leur longueur moyenne est de 1,2 pm. Ils sont équiaxes dans une
section transverse de la barre, avec un diameétre moyen de 500 nm. Leur rapport de forme moyen
est d’environ 2,5.

FIGURE 2.2 — Microstructure de l'acier JO5 & ’état de réception. La direction d’extrusion est
respectivement (a) perpendiculaire & la micrographie et (b) indiquée par la fleche. Observations
MET realisées par M. Praud et publiées dans [Steckmeyer et al., 2010].
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2.2.2 Nano-renforts et particules micrométriques
Nano-renforts

La microscopie électronique en transmission permet d’analyser la distribution spatiale des
nano-particules. Les particules sont présentes aussi bien au sein des grains que sur les joints de
grains. Leur répartition n’est pas parfaitement homogéne puisqu’a lintérieur d’un méme grain,
certaines zones peuvent étre plus riches en particules que d’autres, comme le montre la figure
2.3a. L’analyse des clichés obtenus conduit & une distribution de taille de nano-renforts indiquée
dans la figure 2.3b. Le diameétre moyen des nano-particules est de 2,3 nm et leur densité spatiale
est de l'ordre de 5.10%2 m—3.

20

Fréquence (%)

| W T

0 1 2 3 4 5

Taille des précipités (nm)

(b)

FIGURE 2.3 — (a) Cliché MET de la précipitation nanomeétrique de la nuance J05 et (b) distribution
de taille des nano-particules [Praud, 2011].

La question de la nature des nano-particules a été longuement évoquée dans la section 1.3.2.
L’étude de Ribis et al. évoquée précédemment a été réalisée sur la nuance J05 étudiée ici. Elle
concluait a l’observation de particules d’YoTioO7 aprés croissance par traitement thermique a
1300°C |Ribis et de Carlan, 2012]. Des mesures en diffraction des rayons X, présentées dans la
figure 2.4, confirment la présence de pics de diffraction liés & la présence d’YoTiaO7 de structure
cubique & face centrée aprés traitement thermique, mais également avant traitement thermique.
Ces mesures révélent également la présence de carbures de type Ma3Cg a 1’état de réception comme
apres traitement thermique [Malaplate et Fournier, 2010]. Ces carbures n’ont pas été observés en
microscopie.

Particules riches en titane et aluminium

Deux autres populations de particules, non identifiées en DRX, sont facilement observables par
microscopie électronique & balayage. La plus notable est une population d’oxydes de titane dont
la composition est vraisemblablement TiOs. Ces particules ont un diameétre qui est généralement
compris entre 100 nm et 200 nm. Elles sont situées quasi-exclusivement au niveau des joints de
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FIGURE 2.4 — (a) Diffractogramme acquis par DRX a 25 MeV sur la nuance J05 avant et aprés
recuit d’1 h a 1300°C. (b) précipité nanométrique imagé par MET-HR dont la transformée de
Fourier est compatible avec une structure Yo TioO7.

grains. Elles sont visibles sur la figure 2.5. Elles forment des chapelets le long de certains joints de
grains (voir figure 2.5), qui de ce fait correspondent trés probablement a la surface d’anciens grains
de poudre. La figure 2.5 révéle également la présence de particules encore plus grosses. Il s’agit de
particules riches en aluminium dont la taille est de 'ordre de 1 pm. Par analogie avec le MA957
évoqué dans le chapitre précédent, il s’agit vraisemblablement de particules d’AlsO3. L’aluminium
ne fait pas partie de la composition spécifiée initialement pour le J05. Les raisons de sa présence
sont probablement les mémes que celles évoquées pour le MA957, & savoir une pollution en cours
de broyage ou un acier pré-allié contaminé par ’aluminium avant son atomisation.

2.2.3 Texture cristallographique mesurée par DRX

L’analyse de la texture cristallographique de la nuance J05 par diffraction des rayons X est
présentée dans la figure 2.6. Les figures 2.6a et 2.6b indiquent que la figure de poéles {110} admet
une symétrie de révolution quasi-parfaite autour de la direction axiale de la barre, avec un pic
central. Les figures de poles {200} et {211} (figures 2.6¢ et 2.6d) ont également une symeétrie de
révolution, mais ne possédent pas de pic central. La texture du matériau est donc une texture de
fibre de type {110}. C’est la premiére caractéristique de la texture cristallographique des nuances
ODS ferritiques élaborées par extrusion & chaud. La seconde caractéristique est la trés forte acuité
de cette fibre. Celle-ci peut étre caractérisée par 'indice de texture J, qui définit I’écart d’une
texture par rapport a une texture isotrope (voir annexe C). Il vaut 7 pour la barre J05 d’aprés
les mesures DRX et vaut 1 pour une texture isotrope.
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FIGURE 2.5 — Observation au MEB de la nuance J05 a ’état de réception.(a) image en électrons
secondaires et (b) montage résultant d’une cartographie élémentaire obtenue par analyse EDS
indiquant en violet la répartition du titane et en jaune celle de "aluminium.
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FIGURE 2.6 — Analyse DRX de la texture cristallographique de la nuance ODS J05. Figure de
densité de poles {110} (a) et figures de poéles {110} (b), {200} (c) et {211} (d). Le centre de
chaque figure de poles indique la direction de filage de la barre. Données expérimentales issues de
[Béchade, 2009, Steckmeyer et al., 2010]. La définition de la densité de poles est présentée dans
I'annexe C (équation C.1).
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2.3 Bilan des premiéres caractérisations

Les données microstructurales obtenues permettent de situer la nuance ferritique J05 par
rapport a d’autres nuances ODS de la littérature. D’un point de vue de la composition chimique
tout d’abord, la nuance J05 est un représentant des aciers ODS & teneur en chrome intermédiaire,
c’est-a-dire entre 12% et 14% de chrome. Ce taux de chrome permet d’assurer une bonne résistance
a la corrosion tout en limitant le risque de fragilisation par vieillissement thermique.

Des similitudes de microstructure

Les nuances les plus proches de la nuance J05 sont les aciers MA957, 14YWT et 12YWT. Leur
composition chimique est rappelée dans le tableau 2.2. Le MA957 ne fait pas partie de la derniére
génération d’aciers ODS. Il reste cependant une référence puisqu’il a été largement caractérisé. 11
se distingue par la présence de molybdeéne, contrairement aux autres nuances qui I’ont remplacé
par du tungsténe. Il a également une teneur en titane plus élevée. Les données concernant la taille
des grains et la distribution des nano-renforts au sein de ces quatre nuances sont présentées dans
le tableau 2.3. Toutes contiennent des nano-particules dont le diamétre moyen est de 'ordre de
2 nm. Les fractions volumiques associées sont comprises entre 0,3 et 1,0%. La nuance 12YWT a
été extrudée & chaud mais elle a par la suite été laminée pour obtenir une plaque. La différence de
taille de grains et de densité de dislocations que ’on constate par rapport aux trois autres aciers
est probablement liée & ce traitement thermo-mécanique. La température de consolidation marque
une différence majeure entre ces différents matériaux. Son influence se répercute principalement
sur la taille des grains & ’état final. La nuance 14YW'T, extrudée a seulement 850°C, a une taille
de grain inférieure & celle des nuances MA957 et JO5.

Nuance Fe Cr W Mo  Ti Yz03 Si  Ni_Mn Ex. O C
J05  bal. 13,65 1,17 <00l 0,30 033 027 0,16 033 <0,0l 0,04
14YWT bal. 1424 1,95 <001 022 016 003 022 017 0,07 0,04
MA957 bal. 13,7 - 030 098 036 004 0,13 009 0013 0,03
12YWT bal. 12,58 244 002 035 020 0018 027 060 012 0,05

Tableau 2.2 — Composition effective des nuances J05, 14YWT, MA957 et 12YWT élaborées par
extrusion a chaud. [Klueh et al., 2005b, Miller et al., 2006, Olier et al., 2011]

La figure 2.7a permet & la fois de comparer les limites d’élasticité des nuances J05, MA957 et
14YW'T a température ambiante et d’illustrer 'influence de la température d’extrusion. Elle est
issue du travail de thése de Couvrat [Couvrat, 2011]. La courbe en pointillés décrit 1’évolution de la
limite d’élasticité de quatre matériaux Fe-18Cr-1W-0,3Ti-0,3Y203 en fonction de la température
& laquelle ces nuances ont été consolidées. Il s’agit en réalité d’une seule et méme nuance de poudre
qui a été consolidée & différentes températures. La voie de fabrication est précisément la méme
que celle utilisée pour ’élaboration du J05, mise & part la teneur en chrome (et la température
d’extrusion). La conclusion principale est la suivante : plus la température d’extrusion est basse,
plus la limite d’élasticité du matériau consolidé est élevée. Cette relation, établie pour la nuance
Fe-18Cr, est respectée de facon quasi-parfaite par les nuances 14YW'T, J05 et MA957.
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Nuance Tz (°C) Ix L p(m=2) d(nm) densité (m=3) f,
J05 1100 600 nm x 1,2pm  1-10M 2,3 5-10%2 0,3 %

14YWT 850 200 nm x 500 nm  3-10'3 ~ 2 1-7-10%3

MA957 1065 400 nm x 1,2pm  3-1013 2,1 4.10%3 1,0 %

12YWT 1150 lym x 520 pm  10%-106 2.0 1-2-10% 0,4 %

Tableau 2.3 — Température d’extrusion Ty, taille des grains (largeur [ et longueur L), densité
de dislocations p et distribution des particules (diameétre moyen d, densité et fraction volumique
fv) de quatre aciers ODS ferritiques. Données de la littérature obtenues par MET, DNPA et SAT.
[Kim et al., 2003, Miller et al., 2003, Couvrat, 2011]
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FiGgure 2.7 — Comparaison des limites d’élasticité & température ambiante des nuances J05,
MA957 et 14YWT. (a) influence de la température de filage et (b) évaluation empirique des
différentes contributions au durcissement. D’apres [Couvrat, 2011].
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La figure 2.7b indique que c’est principalement la réduction de la taille des grains qui ex-
plique les différences observées sur la limite d’élasticité. Cette figure est tracée a partir d’un
modeéle empirique de détermination de la limite d’élasticité & température ambiante basé sur les
mécanismes de renforcement présentés dans le chapitre précédent (section 1.5.1). D’aprés ce mo-
dele [Couvrat, 2011], la principale composante du durcissement & température ambiante est la
contribution de Hall-Petch. C’est elle qui marque la différence observée entre le 14YW'T d’une
part et les nuances J05 et MA957 d’autre part.

2.4 Cartographies EBSD et texture locale

La méthode de diffraction des électrons rétro-diffusés (EBSD) permet d’analyser la texture
cristallographique du matériau & I’échelle de seulement quelques dizaines & quelques milliers de
grains. Ce type d’analyse permet par exemple d’identifier individuellement les grains d’une sur-
face donnée et de déterminer Iorientation cristallographique moyenne de chacun de ces grains.
Chaque cartographie effectuée permet ainsi de définir une liste contenant autant d’orientations
cristallographiques que de grains identifiés. Bien que I'information au sujet de I'hétérogénéité de
la taille des grains soit perdue, cette liste peut étre utilisée pour recalculer une figure de péles
locale.

La figure 2.8 permet de comparer 4 textures locales (issues de 4 cartographies EBSD distinctes)
a la texture globale issue des mesures par DRX. Les textures mesurées sont représentées & partir
de coupes radiales des figures de densité de poles {110} (cf. annexe C). La figure 2.8a montre que
les mesures EBSD décrivent également une texture de fibre {110} trés marquée. Elle présente
un pic central (& y = 0°) et un second pic a xy = 60°?. L’acuité de la texture cristallographique
est telle quune cartographie EBSD effectuée sur une surface de 30 pm x 30 pm (cartographies
EBSDb, EBSDc et EBSDd) est représentative des orientations cristallographiques de 1’ensemble
du matériau.

La figure 2.8b décrit la densité de poles {110} cumulée. Elle permet de mettre plus finement en
évidence les écarts entre les différentes mesures de texture effectuées. Les cartographies EBSDb,
EBSDc et EBSDd correspondent a une surface de mesure identique et conduisent au méme
résultat. Ces trois cartographies ont été effectuées selon un méme rayon de la barre, & des distances
respectives de 0, 5,25 et 7,5 mm de son centre (voir figure 2.8¢). Elles révélent qu’aucun gradient de
texture n’est observé dans cette direction. Par ailleurs, la texture issue de la cartographie £BSDa,
qui correspond & une surface de mesure bien plus étendue (58 pm X 136 pm) est légérement plus
marquée que les trois autres. Cette cartographie a été effectuée avec un pas de mesure deux fois
supérieur a celui des autres cartographies (150 nm contre 70 nm). Les plus petits grains sont donc
moins bien indexés, et donc proportionnellement moins nombreux. L’observation d’une texture
plus prononcée alors que certains des grains, les plus petits, ne sont pas pris en compte (car non
identifiés) va dans le méme sens que les observations de Kasada [Kasada el al., 2011] et Cayron
[Cayron et al., 2012] qui relévent que les plus petits grains ont tendance & avoir une orientation
cristallographique aléatoire, alors que les plus gros grains sont fortement texturés.

a. x est angle entre une direction [110] donnée et la normale a échantillon. Voir 'annexe C.
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FIGURE 2.8 — Comparaison des textures de fibre (110) issues des données DRX et EBSD. Densités
de poles normalisées (a) et cumulées (b). Les cartographies EBSD a, b, ¢ et d contiennent respec-
tivement 5673, 1033, 779 et 921 grains. Critére de désorientation : § = 5°. (¢) schéma indiquant
le positionnement des cartographies EBSD a, b et c.

2.5 Dépendance de la taille de grains vis-a-vis de la désorientation
intergranulaire

En estimant la taille des grains sur la base de clichés MET, un facteur de forme moyen
d’environ 2,5 a été mesuré. Cela représente prés de cinqg fois moins que le rapport de déformation
géométrique imposé au cours du filage. Il est donc probable qu’il y ait eu fragmentation des
grains par formation de sous-joints de flexion du fait d’une restauration dynamique au cours de
la consolidation. Dans le cas ol leur désorientation est trés faible, la présence de tels sous-joints
peut conduire & une sous-estimation de la taille de grains évaluée par MET.

Grace aux cartographies EBSD réalisées sur une section longitudinale de la nuance ODS 14Cr
(cf. figure 2.8c¢), il est possible d’étudier I’évolution de la morphologie moyenne des grains en fonc-
tion d’un critére de désorientation intergranulaire. Les données brutes issues des mesures EBSD
correspondent & la donnée d’un triplet d’angles d’Euler pour chaque pixel de I'image représen-
tant la zone cartographiée, ce qui correspond a la donnée de l'orientation cristallographique de
chaque pixel. Le dépouillement des données recueillies consiste & définir la position des joints de
grains en utilisant un critére de désorientation entre pixels voisins. Il est alors possible d’observer
I’évolution de la microstructure en fonction de cette désorientation intergranulaire notée 6. Ceci
est illustré par la figure 2.9.

Pondération uniforme

A partir de cartographies des joints de grains telles que celles présentées dans la figure 2.9,
il est possible d’étudier précisément la morphologie des grains. La taille de grains a été étudiée
par la méthode des intercepts. La figure 2.10c illustre cette méthode qui consiste & mesurer la
longueur de segments horizontaux ou verticaux définis par Iintersection d’une droite avec deux



84 Chapitre 2 : Caractérisation microstructurale de la nuance ODS 14Cr J05

e
A i)
gl
l

o)

4

P 57
5 Lo
= o s
I L i
I B e ST
= ‘-"” 0 oo

e
i
=

i

ke i
R !
Pt
s B
5
s
i
g

5
=
=

Ly
Sl
§ ot

Q-a.‘

il

»
=

i i‘"’it’lil

5

"In
| iy M

S

FIGURE 2.9 — Evolution de la microstructure en fonction de la désorientation intergranulaire. La
zone cartographiée est de 30 pm x 30 pm.
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joints de grains successifs. L’évolution de la taille moyenne des grains en fonction du critére de
désorientation a ainsi été déterminée pour les quatre cartographies décrites précédemment 2, mais
également pour la réunion des trois plus petites (soit une surface de 2 700 pm?), ainsi que pour
'ensemble des données (soit 10 600 ym?). La taille moyenne L est ici définie par pondération
uniforme des longueurs des intercepts.

L= Zl (1) x 1 avec 1(i) lalongueur du i®™® intercept et Ny = Zz = #{i}
. Ntot ]
{d} {i}

Les résultats obtenus sont présentés dans la figure 2.10, qui décrit I’évolution des tailles
moyennes (largeur et longueur) des grains en fonction du critére de désorientation 6, celui-ci
variant de 1° & 30°. On peut noter immédiatement une légere différence (d’environ 200 nm) entre
les valeurs moyennes des différentes cartographies EBSD. A I'image de l’effet observé sur la me-
sure de texture locale évoquée au paragraphe 2.4, le pas de résolution plus élevé de la cartographie
la plus étendue (environ 7900 pm?) rend plus difficile la détection des plus petits grains, ce qui
conduit & une estimation des tailles moyennes supérieure a celles issues des autres cartographies.
A linverse, un effet de bord — nécessairement plus important pour les cartographies les plus
petites — aura tendance a conduire & une sous-estimation des valeurs moyennes obtenues sur de
petites surfaces. Quelle que soit la taille de la zone étudiée, on observe une augmentation de la
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FIGURE 2.10 — Evolution des largeur (a) et longueur (b) moyennes des grains exprimées en pm en
fonction du critére de désorientation pour les différentes zones cartographiées. (c) Illustration de
la méthode des intercepts. Un changement de couleur indique la rencontre d’un joint de grains.

largeur moyenne et de la longueur moyenne en fonction du critére de désorientation : plus 8 est
élevé, plus les grains sont en moyenne larges et longs. Si on s’intéresse aux valeurs déterminées
sur l'ensemble des données disponibles (carrés noirs), on retrouve pour une trés faible désorien-
tation (1°) une largeur moyenne d’environ 600 nm et une longueur moyenne d’environ 900 nm.
Ces valeurs sont du méme ordre de grandeur que celles mesurées griace aux images MET. Leur

a. 3 cartographies de 30 pm x 30 pm = 900 pm? et 1 cartographie de 58 pym x 136 pm = 7888 pm?.



86 Chapitre 2 : Caractérisation microstructurale de la nuance ODS 14Cr J05

évolution avec le critére de désorientation est modérée, puisqu’une taille moyenne de 750 nm par
1,5 pm est obtenue pour # = 10°, et une taille de 1 pm par 1,8 pm pour # = 20°. Au-dela de cette
valeur de 8 = 20° — qui correspond déja a une forte désorientation — le grossissement apparent
de la microstructure est fortement accéléré.

La figure 2.11a montre le faciés de rupture d’une éprouvette de résilience. La surface représen-
tée est perpendiculaire a la direction d’extrusion du matériau. Des facettes de clivage sont visibles.
Leur largeur dépasse facilement 3 pm et atteint méme 5 pm. D’aprés la figure 2.11b, qui décrit
la distribution des largeurs de grains pour l’ensemble des données EBSD recueillies, aucun grain
(0%) ne mesure plus de 3 pm de large pour § = 1°. Cette proportion atteint seulement 2% pour
0 = 10° et 6% pour 6 = 20°. Ces résultats sont clairement en contradiction avec la micrographie
de la figure 2.11a sur laquelle plusieurs facettes larges sont visibles. Cette comparaison remet en
cause |'utilisation d’une pondération uniforme des longueurs d’intercepts pour rendre compte de
la microstructure du matériau.
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FIGURE 2.11 — (a) Faciés de rupture d’une éprouvette mini-Charpy rompue a -130°C. Nuance
JO05 [Rouffié et al., 2012]. (b) Effectifs cumulés des largeurs de grains pour différentes valeurs du
critére de désorientation 6 (ensemble des données EBSD).

Pondération surfacique

L’utilisation d’une pondération surfacique des tailles de grains consiste & donner & chaque
grain un poids proportionnel a sa surface [Berger et al., 2011]. Dans le cadre de la méthode des
intercepts, cela revient non plus & étudier la simple probabilité P (L <) que la taille L d’un
grain soit inférieure & une valeur [ donnée, telle que définie par I’équation 2.1, mais & lui préférer
la notion de fraction surfacique cumulée. Cette derniére, définie par I’équation 2.2, correspond &
la fraction surfacique que représente ’ensemble des grains dont la taille est inférieure & une valeur
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[ donnée. Lot = ¢,y I (¢) représente la longueur totale des intercepts.

il <y _ 1

#) i et

P(L<I) (2.1)

. 2 gancy<iy L (@) L(i)
fs{ill() <) = — =7~ = (2.2)
E{j} L(7) {z‘|l(zz‘):§l} Ltot

Dans le cas d’'une pondération surfacique, la taille moyenne L est définie de la maniére
suivante :

_ L (7 \
L, = %l (1) % LfZ avec [ (i) lalongueur du i*™° intercept et Ly = %l (1)

Les figures 2.12a et 2.12b permettent de connaitre la fraction surfacique des grains dont la
largeur (ou la longueur) est inférieure a une valeur donnée. Ainsi on peut voir que les grains dont
la largeur est inférieure & 3 pm représentent 100% de la surface du matériau lorsqu’un critére de
désorientation intergranulaire de 1° est imposé. Ce résultat est bien évidemment cohérent avec
ce qui a été vu précédemment, & savoir que pour un tel critére aucun grain ne mesure plus de
3 nm de large. En revanche, ces grains de plus de 3 pm de large représentent prés de 10% de la
surface du matériau pour un critére de 10° (alors qu’ils ne représentent que 2% du nombre total
de grains). Ils représentent environ 20% de la surface du matériau pour un critére de 20° (alors
qu’ils ne représentent que 6% du nombre total de grains).
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FIGURE 2.12 — Fractions surfaciques cumulées en fonction de la largeur (a) et de la longueur (b)
des grains (ensemble des données EBSD).

Les figures 2.13a et 2.13b décrivent pour leur part I’évolution de la taille moyenne pondérée L.
Pour un critére de désorientation sévére (1°), le grain moyen est long d’environ 1,5 pm et large de
850 nm. Ces valeurs sont du méme ordre de grandeur que celles définies avec une moyenne simple.
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De plus, comme attendu, la taille moyenne augmente avec le critére de désorientation. Cette
augmentation est cependant bien plus marquée que dans le cas d'une pondération uniforme. Pour
6 = 10°, le grain fait en moyenne 1,3 um de large pour prés de 6 pm de long, ce qui correspond & un
facteur de forme supérieur a 4. Il apparait donc que plus le critére de désorientation intergranulaire
augmente, plus les grains s’allongent. La figure 2.14 montre que ceci est principalement vrai
pour une désorientation intergranulaire inférieure & 5°. En outre, cela indique vraisemblablement
I’existence de sous-joints de flexion perpendiculaires & la direction d’extrusion créés au cours
de la consolidation & chaud. Lorsque 6 augmente au-dela de cette valeur, le rapport de forme
moyen croit beaucoup moins vite et sature & une valeur comprise entre 4 et 5 : une augmentation

supplémentaire de 6 conduit alors & un grossissement isotrope du grain moyen.
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F1GURE 2.13 — Taille moyenne pondérée en fonction du critére de désorientation pour les diffé-
rentes cartographies EBSD effectuées.
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2.6 Conclusion

Ce deuxiéme chapitre a permis de présenter en détail la nuance J05 sur laquelle ont été menés
les essais mécaniques présentés dans la suite de ce mémoire. Elaborée par extrusion a chaud,
cette nuance ferritique présente une texture cristallographique {110} trés prononcée. Elle posséde
également des grains allongés dans la direction d’extrusion. D’aprés les observations MET, leur
taille moyenne est de 1,2 pm par 500 nm. Mesurée & partir de cartographies EBSD en retenant un
critére de désorientation de 10° (et une pondération uniforme), la taille moyenne des grains devient
1,5 pm par 750 nm. La comparaison de la microstructure avec d’autres nuances d’aciers renforcés
par dispersion d’oxydes montre de nombreuses similitudes, notamment en termes de densité de
dislocations et de diameétre des nano-renforts. L’étude de la nuance J05 s’avére donc a priori
pertinente pour mieux comprendre les relations entre microstructure et propriétés mécaniques
des nuances ODS ferritiques en général.
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Caractérisation du comportement
mécanique longitudinal de la barre ODS

Sommaire
3.1 Traction . . . . o o i i v i i it e e e e e e e e e e e e e e e e e e 92
3.1.1 Influence de la température . . . . . . . .. ... 92
3.1.2 Influence de la vitesse de sollicitation . . . . . . . . .. .. ... .. ... 94
3.1.3 Bilan. . . . . ... 96
3.2 Fluage . . . v v i i i i i i it e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e 97
3.2.1 Allongement a rupture . . . . . . . . . ... 97
322 Duréedevie . .. . ... 101
3.2.3 Vitesse minimale de déformation . . . . ... ... ... ... ... .. 101
3.24 Bilan. . . .. L. 105
3.3 Fatigue . . v v v v v i i it e i e e e e e e e e e e e e e e e e e 106
3.3.1 Comportement cyclique . . . .. .. .. ... 106
3.3.2  Analyse des boucles de fatigue . . . ... ... oo oL 109
3.4 Autres caractérisationsen fluage . . .. ... ... ... 111
3.4.1 Essais de fluage a sauts de contrainte . . . . . ... ... ... ... ... 111
3.4.2 Essai de fatigue-fluage . . . ... . ... oo oL 112
3.4.3 Essai de fluage alterné en traction / compression . . ... ... .. ... 113
3.5 Relaxation . . . . . . .. . @i i ittt ittt ittt 116
3.6 FEtude de 'endommagement . . . . . . ... ..., 117
3.6.1 Observation des faciés de rupture . . . . . . . . .. ... ... 117
3.6.2 Observation de 'endommagement en volume . . . . .. ... ... ... 120
3.7 Conclusion . ... ... ... ittt e 123

91



92 Chapitre 3 : Caractérisation du comportement mécanique longitudinal

Les propriétés mécaniques générales des aciers ODS ont été évoquées dans le premier chapitre
de ce mémoire. Le deuxiéme chapitre s’est intéressé a la caractérisation microstructurale de la
nuance J05. Ce troisiéme chapitre présente les résultats des caractérisations mécaniques réalisées
sur cette nuance. Les campagnes d’essais mécaniques ont été définies en prenant en compte une
contrainte importante, & savoir une quantité de matiére disponible trés limitée en regard de
I’ensemble des caractérisations mécaniques envisagées. Des éprouvettes de petites tailles ont donc
été préférentiellement employées. Elles sont présentées dans ’annexe D. Des caractérisations en
traction et en fluage permettent tout d’abord d’évaluer le matériau en regard des autres nuances
de la littérature. Elles permettent d’établir la relation entre niveau de contrainte et vitesse de
déformation et également d’étudier I’endommagement du matériau. D’autres essais permettent de
compléter la base des caractérisations mécaniques. Il s’agit d’essais de fatigue, de fatigue-fluage,
de fluage & sauts de contrainte et de relaxation. Seules les propriétés longitudinales sont abordées
dans ce chapitre. La caractérisation de ’anisotropie de comportement du matériau est rapportée
dans le cinquiéme chapitre.

3.1 Traction

Cette section présente les résultats des essais de traction longitudinale effectués sur la nuance
J05 Fe-14Cr-1W-0,26Ti-0,3Y203. Sauf indication contraire, les courbes de traction présentées
dans ce mémoire décrivent I’évolution de la contrainte rationnelle en fonction de la déformation
conventionnelle. Les définitions de ces grandeurs sont rappelées ci-dessous. Lo, L, Sy, S définissent
la géométrie de la longueur utile de ’éprouvette (longueur initiale, longueur courante, section
initiale, section courante).

L
dl L— Ly F F
3 Econv /LO Lo Lo g Orat S SO( +€conv) ( )

Bien que le traitement en contrainte rationnelle ne soit plus valable aprés apparition de la stric-
tion, ces courbes sont tracées jusqu’a la rupture afin de visualiser I’allongement total des éprou-
vettes. L’évolution du module d”Young avec la température, obtenue par mesure de résonance
par ultrasons [Leblond et al., 2008], a été utilisée afin de s’affranchir de la déformation élastique
de la ligne d’amarrage de la machine de traction. L’annexe D présente les différentes géomeétries
d’éprouvettes utilisées. Elle compare les résultats obtenus avec ces différentes géométries et donne
un apercu de la bonne reproductibilité des essais.

3.1.1 Influence de la température

La figure 3.1a présente une partie des courbes de traction obtenues entre 20°C et 750°C. La
figure 3.1b décrit quant a elle ’évolution en fonction de la température des grandeurs caracté-
ristiques correspondantes, que sont la limite d’élasticité Rp, ., la résistance maximale Ry, et
I’allongement & rupture A;. A température ambiante, la résistance du matériau est supérieure
a 1 GPa. Naturellement celle-ci décroit lorsque la température augmente. La limite d’élasticité
résiduelle a 650°C est d’environ 470 MPa. Cette diminution de la résistance mécanique avec la

température n’est pas linéaire. Elle est modérée entre 20°C et 400°C et devient plus prononcée
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FIGURE 3.1 — Propriétés longitudinales de traction a ¢ = 1073 s~!. (a) Courbes de traction pour
différentes températures et (b) évolution de la limite d’¢lasticité Ry, .,
R,, et de allongement & rupture A; en fonction de la température.

de la résistance maximale

au-dela de 400°C. La capacité d’écrouissage du matériau, définie par (Rpo,g% — Rm) /Rpo,2%’ reste
limitée sur 'ensemble de la plage de températures explorée. Elle est de 'ordre de 15-20% a 20°C
et atteint seulement 10-12% a 750°C. A la vitesse de sollicitation ¢ = 1072 s~!, le matériau pré-
sente une ductilité supérieure & 20% sur I'ensemble de la plage de températures explorée. Un pic
de ductilité est par ailleurs observé vers 600°C.

La figure 3.2 permet de comparer les propriétés de la nuance JO5 a d’autres nuances nano-
renforcées de la littérature. Il en ressort que la limite d’élasticité de ’acier étudié se situe a
un niveau intermédiaire parmi les autres nuances ODS (figure 3.2a). La résistance légérement
inférieure de la nuance ODS Eurofer est probablement liée & la taille moyenne des nano-renforts
dans ce matériau, de 'ordre de 12 nm. En effet, les renforts des autres nuances ont une taille
moyenne de l'ordre de 2 nm. Cette différence peut s’expliquer par I’absence de titane dans la
composition de I’ODS Eurofer. Les limites d’élasticité élevées des nuances 12YWT et 14YWT
peuvent vraisemblablement étre attribuées a 1’étape de laminage subie aprés la consolidation (cas
de lanuance 12YW'T) et a la faible taille de grain (cas de la nuance 14YW'T, consolidée a plus basse
température). La ductilité de ces différentes nuances évolue peu entre la température ambiante
et 400°C et augmente au-dela (figure 3.2b). Selon la nuance, a partir de 400°C, l'allongement
a rupture peut alors (i) soit continuer & augmenter avec la température, (ii) soit se stabiliser
et présenter un plateau ou (iii) diminuer & plus haute température et présenter ainsi un pic de
ductilité. Les nuances J05 et 12YW'T sont les deux seules & présenter clairement un pic de ductilité
en dessous de 800°C.
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FIGURE 3.2 - Evolution de la limite d’élasticité (a) et de ’allongement & rupture (b) de différentes
nuances ODS en fonction de la température pour é ~ 1073 s~ 1,

3.1.2 Influence de la vitesse de sollicitation

Des essais de traction ont également été réalisés & des vitesses de déformation de 107% s™1 et
1075 s71. IIs mettent en évidence la sensibilité de la résistance mécanique et de la ductilité du
matériau vis-a-vis de la vitesse de sollicitation.

Les figures 3.3a et 3.3b révélent une sensibilité positive a la vitesse de déformation, & savoir
une limite d’élasticité qui diminue lorsque la vitesse de sollicitation diminue. Il en est d’ailleurs
de méme en ce qui concerne la résistance maximale. Cet effet de vitesse tend a s’atténuer aux
trés faibles vitesses de déformation, indiquant que l’on se rapproche d’un comportement plastique
indépendant du temps. Il est généralement décrit par I’exposant m de sensibilité de la contrainte
a la vitesse de déformation, défini par m = 311‘;1‘; Les essais réalisés conduisent & des valeurs
comprises entre 0,005 et 0,05. Des valeurs inférieures a 0,15 sont rapportées dans la littérature
pour les nuances d’acier ODS MA956 [Luton, 1986, Wasilkowska et al., 2003], 14YWT, PM2000
et ODS Eurofer [Kim et al., 2012a].

La figure 3.4a montre ’évolution de cette sensibilité m en fonction de la température. L’écart
en contrainte observé sur deux courbes de traction obtenues a la méme température mais & deux
vitesses de sollicitation différentes est maximal entre 550°C et 600°C. Cela correspond & un maxi-
mum de la sensibilité m. De maniére générale, la valeur de m est reliée a la capacité d’un matériau
a résister a I'apparition d’une striction localisée [Francois et al., 1993, Sabirov et al., 2009]. Elle
est donc directement reliée a la ductilité du matériau en traction. Une valeur de m élevée (au-
dessus de 0,3 ou 0,5) caractérise ainsi les matériaux superplastiques, ¢’est-a-dire capables de subir
une déformation plastique trés importante, pouvant atteindre plusieurs centaines de pour cent.

La figure 3.4b présente la dépendance de la limite d’élasticité de la nuance ODS MA956
Fe-20Cr-5A1-0,5Ti-0,5Y203 en fonction de la vitesse de déformation imposée en traction pour
des températures comprises entre 1050°C et 1200°C [Luton, 1986]. Ce graphique montre que pour
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FIGURE 3.3 — Influence de la vitesse de sollicitation (a) sur le comportement en traction a 550°C,
650°C et 750°C et (b) sur I’évolution de la limite d’élasticité et de la ductilité en fonction de la
température

chaque température, il existe un domaine de vitesse de déformation correspondant 4 un maximum
de sensibilité & la vitesse de déformation, c¢’est-a-dire un maximum de la pente m. Les essais menés
dans le domaine (£,T") dans lequel cette sensibilité est maximale conduisent a des déformations a
rupture supérieures a 50%, et atteignant 125%. Le comportement du MA956 dans ce domaine de
température et de vitesse de déformation peut donc étre qualifié de superplastique. A l'inverse, les
valeurs de la ductilité rapportées ici pour la nuance J05 restent inférieures a 35%. Il n’y a donc pas
de comportement superplastique dans le domaine de températures et de vitesses de déformation
exploré. Les valeurs de la sensibilité m correspondante sont d’ailleurs faibles (comprises entre
0,005 et 0,05). En revanche, m atteint sa valeur maximale précisément a la température de 600°C,
qui est la température & laquelle un pic de ductilité est observé. Le lien entre sensibilité a la vitesse
de déformation et ductilité est ainsi retrouvé. Par ailleurs, un pic semblable de sensibilité a la
vitesse de déformation a été identifié sur la nuance MA956 entre 600°C et 700°C, & partir d’essais
de traction [Salomon, 1993| et de relaxation [Bartsch et al., 1999]. Il s’avére également corrélé a
un pic de ductilité [Salomon, 1993]. Bien que leffet de la sensibilité & la vitesse de sollicitation
sur la ductilité du matériau soit ainsi établie, ce constat n’indique aucunement quels sont les
mécanismes de déformation en ceuvre au sein du matériau. Il ne rend pas non plus compte de la
chute de ductilité observée a plus haute température.

Outre la résistance mécanique du matériau, sa ductilité est également affectée par le niveau
de vitesse de déformation imposée. Une augmentation de cette derniére se traduit par une aug-
mentation de I’allongement & rupture du matériau, comme le montrent les figures 3.3a et 3.3b. A
linverse, la chute de ductilité observée au-dela de 600°C & une vitesse de déformation de 1073 s—1
est encore plus prononcée a plus basse vitesse de sollicitation. L’allongement a rupture du maté-
riau est ainsi fortement réduit dans le cas d’une sollicitation & haute température et faible vitesse
de déformation. Cette dépendance de la ductilité du matériau vis-a-vis de la température sera
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également observée en fluage (cf. section 3.2).
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FIGURE 3.4 — (a) Evolution du coefficient de réduction d’aire & rupture de la nuance JO5 en
fonction de la température. (b) Effet de vitesse sur la limite d’élasticité de la nuance MA956
entre 1050°C et 1200°C [Luton, 1986].

La figure 3.4a décrit également ’évolution, en fonction de la température et de la vitesse de
déformation, du coefficient de striction Z = (Sp — S) /Sy qui caractérise la réduction de la section
de I'éprouvette?. Pour une sollicitation & ¢ = 1072 s™', la striction est relativement prononcée
basse température (Z = 60%). Au-dela de 400°C, elle est de moins en moins prononcée a4 mesure
que la température augmente. Une réduction de section de 40% par rapport a la section initiale
est ainsi mesurée & 750°C. En dessous de 400°C, une diminution de la vitesse de sollicitation n’a
aucun impact sur le coefficient de striction alors qu’au-dela, en revanche, l'effet observé a ¢ =
1073 571 est amplifié. Plus la température est élevée et plus la vitesse de sollicitation est faible,
moins la réduction de section de I’éprouvette au cours de 1’essai est marquée. La diminution
de ductilité observée dans ces conditions — haute température, faible vitesse de déformation —
s’accompagne donc d’une diminution de la striction. On peut cependant noter qu’aucun pic n’est
mesuré vers 600°C en termes de striction, contrairement & ce qui est observé sur la ductilité
du matériau. Une analyse de ’endommagement du matériau via ’observation des éprouvettes
rompues permet de mieux comprendre la perte de ductilité observée & haute température. Cette
étude de 'endommagement du matériau est présentée dans la section 3.6.

3.1.3 Bilan

La caractérisation en traction longitudinale de la nuance ODS J05 a ainsi permis de mettre en
évidence le réle important que joue la vitesse de sollicitation pour des températures supérieures
a 400°C. D’une part, une augmentation de la vitesse de déformation induit un durcissement du
matériau : augmentation de la limite d’élasticité et de la résistance maximale. D’autre part, une

a. La détermination des coefficients de striction a été effectuée a partir de mesure post-mortem des dimensions
des éprouvettes par analyse d’image. Voir section 5.1.3.
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telle augmentation réduit de maniere importante l'allongement a rupture du matériau. Cette di-
minution de la ductilité, qui s’accompagne d’une diminution de la striction, est d’autant plus
prononcée que la température est élevée. Ceci suggére que des phénomeénes diffusifs sont vraisem-
blablement & l'origine de ces observations. Un autre effet de la température est par ailleurs noté.
Il s’agit d’un pic de sensibilité & la vitesse de déformation & 600°C, qui se traduit par un pic de
ductilité & cette méme température.

3.2 Fluage

La réalisation d’essais de fluage permet d’explorer le domaine des faibles vitesses de défor-
mation et des hautes températures. Cette section décrit les résultats des essais de fluage réalisés
sous air sur des éprouvettes prélevées dans la direction longitudinale de la barre ODS J05. Il
s’agit d’essais de fluage & charge constante réalisés entre 650°C et 900°C pour des niveaux de
contrainte compris entre 100 MPa et 400 MPa. Les essais & 650°C, 700°C et 750°C ont été réalisés
sur les machines de fluage du SRMA 2. Les essais a 800°C et 900°C ont été réalisés par Jean-Marie
Gentzbittel sur un dispositif de fluage & haute température au CEA/DRT/LCTA a Grenoble.

3.2.1 Allongement a rupture

Les courbes de fluage présentées dans le premier chapitre (figure 1.14) indiquent que le com-
portement en fluage des aciers ODS est caractérisé par une quasi-absence de fluage tertiaire ainsi
que par une faible déformation & rupture. Ceci a pu étre constaté sur la nuance J05 pour une
tres large gamme de contrainte. Ce n’est que pour des contraintes trés élevées, et donc pour des
temps & rupture trés courts, qu'un fluage tertiaire est observeéP.

Les figures 3.5a et 3.5b présentent deux courbes de fluage obtenues & 650°C sous des contraintes
de 370 MPa et 400 MPa. Ces niveaux de contrainte correspondent respectivement a 91% et 99%
de la limite d’élasticité & cette température©. Les figures 3.5c et 3.5d présentent pour chaque essai
I’évolution de la vitesse de déformation en fonction de la déformation de I'éprouvette.

La courbe de fluage & 400 MPa est une courbe de fluage classique. Elle présente une (courte)
phase de fluage primaire pendant laquelle la vitesse de déformation diminue et atteint une valeur
minimale sur I'ensemble de ’essai. Cette vitesse minimale est atteinte pour une déformation de
lordre de 1%. Débute alors un stade de fluage a vitesse de déformation constante. Il s’agit du
fluage secondaire. Aprés un peu plus d’une heure d’essai, la déformation a atteint environ 5%, et la
vitesse de déformation augmente alors de maniére progressive jusqu’a la rupture de ’éprouvette.
Cette derniére phase de fluage est le fluage tertiaire. Bien que classique, cette courbe de fluage
n’est observée sur la nuance J05 qu’a tres forte contrainte.

a. En termes de durée de vie comme en termes d’allongement & rupture, les résultats obtenus démontrent
une bonne reproductibilité des essais. Seules les déformations de fluage primaire pour des niveaux de contrainte
supérieurs & 350 MPa sont assez fortement dispersées.

b. Les essais de fluage ayant été réalisés a force constante, et non a contrainte constante, la diminution de section
de I’éprouvette qui accompagne ’allongement de celle-ci implique une augmentation de la contrainte pouvant
expliquer 'apparition d’un pseudo fluage tertiaire pour un allongement de fluage de plusieurs pour cent.

c. Rpo2% = 405 MPa a 650°C pour une vitesse de déformation imposée de 1075 g7 L.
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La courbe de fluage a 370 MPa et ’évolution de la vitesse de déformation associée sont tout
a fait représentatives du comportement en fluage de la nuance J05. En premier lieu, il n’y a
pas d’accélération progressive de la vitesse de déformation en fin d’essai, et donc pas de fluage
tertiaire visible. La rupture de I'éprouvette se déclenche de maniére soudaine, sans qu’il soit
possible de 'anticiper. L’augmentation brutale de la vitesse de déformation marque le début de
la phase de rupture. Cette phase est trés courte dans le temps et s’étend de quelques secondes &
quelques dizaines de secondes tout au plus selon les essais. Au cours de cette phase de rupture,
la déformation de I'éprouvette augmente de maniére significative, mais probablement de maniére
trés localisée. Il est en effet vraisemblable de supposer que le début de cette phase de rupture
correspond a la propagation soudaine d'une fissure. Lorsque cette propagation est totale, elle
conduit a la rupture instantanée de I’éprouvette. Lorsqu’elle ne l’est pas, elle conduit & une
réduction importante — mais pas totale — de la section de I’éprouvette. La section de matiére
supportant la charge est alors fortement réduite, ce qui conduit trés rapidement a la rupture
finale de ’éprouvette (en moins de quelques dizaines de secondes). En plus de cette absence de
fluage tertiaire, la figure 3.5¢ indique qu’avant la phase de rupture de I’éprouvette, la vitesse de
déformation du matériau ne fait que diminuer. Elle ne présente pas de plateau et il est donc
délicat de définir une phase de fluage secondaire.

La figure 3.6 insiste sur le fait que la rupture de I’éprouvette sollicitée & 650°C et 400 MPa
n’est pas représentative des résultats obtenus. Cette figure décrit I’évolution de la déformation a
rupture en fonction de la vitesse de déformation minimale de fluage, pour différentes températures
d’essai. La déformation a rupture retenue pour les essais présentant une rupture brutale, mais
pas tout a fait instantanée, est la déformation en tout début de la phase de rupture. La seule
éprouvette de fluage de la nuance J05 ayant eu une déformation & rupture supérieure & 5% est
I’éprouvette sollicitée a 650°C et 400 MPa, qui a atteint 20% de déformation. Il s’agit de 'unique
essai pour lequel un fluage tertiaire est identifiable.

L’évolution de la déformation a rupture des éprouvettes de traction est également reportée
sur la figure 3.6, en fonction de la vitesse de déformation imposée en cours d’essai. Les faibles
niveaux de déformation & rupture mesurés sur les éprouvettes de fluage apparaissent ainsi en
cohérence compléte avec la diminution de la ductilité constatée en traction aux basses vitesses de
sollicitation. A haute température, en traction comme en fluage, plus la déformation du matériau
est lente, plus sa ductilité est donc réduite. Pour une méme vitesse de déformation, la ductilité
apparait d’autant plus réduite que la température est élevée. La figure 3.6 peut étre retracée en
normalisant la vitesse de déformation par le coefficient de diffusion en volume du fer, qui dépend
lui-méme de la température via ’énergie d’auto-diffusion du fer. Les données se rapprochent d’une
courbe maitresse qui caractériserait une équivalence entre les variables temps et température en
termes de ductilité de la nuance JO5.

L’évolution de la déformation a rupture en fluage des nuances MA957 [Wilshire et Lieu, 2004]
et ODS Eurofer [Filacchioni, 2007] est également présentée dans la figure 3.6. Les mémes ten-
dances sont observées sur ces deux matériaux au-deld de 600°C, & savoir, une ductilité qui dimi-
nue d’'une part avec une augmentation de la température et d’autre part avec la diminution de la
vitesse de déformation.
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FIGURE 3.6 — Evolution de la déformation a rupture en fonction de la vitesse de déformation
en fluage (symboles pleins) et en traction (symboles vides) de la nuance J05 pour différentes
température d’essais. Des données de fluage concernant les nuances MA957 et ODS Eurofer sont
également rapportées [Wilshire et Lieu, 2004, Filacchioni, 2007].
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3.2.2 Durée de vie

La figure 3.7a permet d’avoir une vue d’ensemble des essais de fluage réalisés. Elle présente
la relation observée entre la durée de vie des différentes éprouvettes et le niveau de contrainte
imposé en fluage. Le critére de dimensionnement japonais — 120 MPa a 700°C pendant 10000 h
— g’avere largement respecté. La durée de vie d’une des meilleures nuances martensitiques dé-
veloppées par les équipes japonaises est également rapportée. Elle correspond & la sollicitation
d’une gaine en pression interne (cf. figure 1.12). Les propriétés en fluage longitudinal de la nuance
JO5 apparaissent certes nettement supérieures, mais cela ne présage en rien de la durée de vie
d’une éprouvette testée en pression interne. En revanche, le comportement en fluage & 650°C de
la nuance J05 est meilleur que celui de la nuance MA957, et nettement meilleur que celui de la
nuance ODS Eurofer. La durée de vie en fluage longitudinal de cette derniére nuance s’avére plus
faible que la durée de vie en pression interne de la nuance japonaise.

La figure 3.7b présente la relation entre la vitesse minimale de déformation en fluage et
le temps & rupture pour ’ensemble des données de fluage obtenues. Elle permet d’observer si
le matériau vérifie la loi de Monkman-Grant (équation 3.2), avec un exposant « proche de 1
[Monkman et Grant, 1956].

£%t, = constante (3.2)

Un exposant o de 0,77 permet de réunir au mieux ’ensemble des données pour des températures
comprises entre 600°C et 900°C. L’utilisation de cette relation afin de prévoir la durée de vie des
éprouvettes en fluage reste cependant approximative puisqu’une dispersion d’un ordre de grandeur
est constatée sur la durée de vie. La pente de —0,77 déterminée s’avére tout a fait similaire &
celles identifiées pour le MA957 et 'Eurofer ODS, respectivement de —0,80 et —0,72. Pour une
vitesse de déformation en fluage donnée, la durée de vie de la nuance J05 est inférieure & celle
des deux autres nuances présentées dans la figure 3.7b.

3.2.3 Vitesse minimale de déformation

La figure 3.8a décrit I’évolution de la vitesse de déformation minimale observée au cours
des différents essais de fluage en fonction du niveau de contrainte appliquée. Ce tracé permet
notamment d’évaluer ’exposant de contrainte n. Les valeurs des limites d’élasticité issues des
essais de traction sont également représentées (en fonction de la vitesse de déformation imposée).
Les données correspondant a la température de 650°C indiquent tout d’abord une continuité des
résultats entre essais de traction et essais de fluage. Cela souligne la complémentarité de ces
deux types d’essais pour déterminer la relation entre vitesse de déformation et contrainte. La
comparaison avec les vitesses de déformation & 650°C associées aux mécanismes diffusionnels de
Coble et Nabarro-Herring (cf. équations 1.6 et 1.7) montre que la déformation de la nuance J05 en
fluage s’effectue a des vitesses inférieures de plusieurs ordres de grandeur en deca des prévisions
de ces modéles.

Bien qu’il y ait continuité des résultats obtenus & 650°C, une rupture de pente se produit &
la vitesse de 1075 s~1. Cette rupture de pente indique un probable changement de mécanisme de
déformation. La partie principale de la courbe & 650°C est associée & un exposant de contrainte
n = 76. Comme pour d’autres nuances ODS (cf. 1.5.2), cette valeur est trés élevée. Bien que
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FIGURE 3.7 — Résultats de fluage de la nuance J05. Evolution de la déformation & rupture (a) et
de la contrainte (b) en fonction du temps a rupture. Les données concernant les nuances M11,
MA957 et ODS Eurofer correspondent a une température de 650°C dans (a) et a des températures
comprises entre 600°C et 750°C dans (b).
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FIGURE 3.8 — Evolution de la vitesse minimale de fluage en fonction de la contrainte. (a) Données
de fluage (symboles pleins) et de traction (symboles vides) de la nuance J05. Les prévisions des
modéles de fluage diffusionnels sont également indiquées. Pour chaque température, I’évolution
de la vitesse minimale de fluage normalisée par le coefficient de diffusion en volume D, est tracée
en fonction de la contrainte normalisée par le module d’Young du matériau dans (b).

I’essai de fluage & 650°C pour un niveau de contrainte de 300 MPa, soit toujours en cours, il parait
peu probable que sa vitesse de déformation diminue d’un facteur 100 et vienne se positionner
dans 'alignement des données recueillies entre 330 MPa et 400 MPa. Il est donc possible qu’une
seconde rupture de pente intervienne a 650°C a la vitesse de 107'' s71. A 750°C, la continuité
entre données de fluage et données de traction est également retrouvée, toujours avec un exposant
n élevé. Une valeur supérieure d’environ 30%, n = 98, est par ailleurs identifiée & partir des deux
essais de fluage conduits & 700°C. Ces résultats sont en accord avec ceux obtenus par Wilshire
et Lieu sur le MA957 [Wilshire et Lieu, 2004]. Ces auteurs ont en effet identifié un exposant de
Norton elevé (n = 40) et constant sur une plage de températures comprises entre 600°C et 700°C.
Les essais conduits & 800°C par JM Gentzbittel sur la nuance J0O5 ménent en revanche & un
exposant de contrainte bien plus faible : n = 7. Cette différence importante semble indiquer une
fois de plus qu’il existe une seconde rupture de pente, c’est-a-dire un changement de mécanisme
de déformation aux trés basses contraintes.

La figure 3.8b conduit également & cette conclusion. Elle reprend les données de la figure
3.8a? en s’affranchissant de la dépendance & la température. Ceci est réalisé en normalisant la
vitesse de déformation par le coefficient de diffusion en volume et le niveau de contrainte par
le module d’Young du matériau. Le coefficient de diffusion utilisé correspond au coefficient de
diffusion d’atomes de fer 5*Fe mesuré par Ray et Sharma dans un réseau de fer contenant 15,22%
massique de chrome [Ray et Sharma, 1968]. Ce coefficient de diffusion D,, = Dgexp (—E,/kT) est

a. auxquelles s’ajoutent les données de fluage & 900°C et de traction a 550°C.
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associé & une énergie d’activation E, = 226,4 kJ/mol. Il résulte de cette normalisation que toutes
les données se regroupent selon une méme courbe. Wilshire et Lieu ont effectué une constatation
similaire & propos du comportement en fluage de la nuance ODS MA957, toutes les données de
fluage s’alignant sur une méme droite [Wilshire et Lieu, 2004]. Selon ces auteurs, cette observation
souligne le role joué par la diffusion en volume dans le comportement en fluage de la nuance MA957
sur ’ensemble du domaine de contrainte exploré. Les données de la figure 3.8b forment une courbe
sigmoidale : elles sont alignées selon trois segments de droite, et non un seul. Selon Rosler et
al., cette forme en « S » tend & démontrer que trois mécanismes distincts sont successivement
a Pceuvre en fonction du niveau de contrainte [Rosler et al., 1992]. C’est la conclusion de leur
étude, présentée dans la figure 1.29b, décrivant un mécanisme diffusionnel & basses contraintes,
un mécanisme propre aux ODS pour des contraintes intermédiaires et un mode de déformation par
mouvement des dislocations semblable & celui de la matrice non-renforcée a plus forte contrainte.

Le parameétre de Larson-Miller, basé sur une équivalence temps-température, est fréquemment
employé afin de comparer des résultats de fluage obtenus a différentes températures. Pour un essai
de fluage donné, ce parameétre vaut LMPo = T  (C + logt,) avec, t, le temps a rupture, 7' la
température et C' une constante. La figure 3.9 réunit les données disponibles dans la littérature
concernant le comportement en fluage longitudinal de nuances d’aciers ODS ferritiques. Pour
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FicURrE 3.9 — Diagramme de Larson-Miller regroupant les données de fluage d’aciers ODS ferri-
tiques disponibles dans la littérature. Les essais de fluage ont été réalisés entre 600°C et 900°C.
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un niveau de contrainte donné, plus le parameétre de Larson-Miller est élevé, plus la résistance
en fluage du matériau est élevée. Ce diagramme montre en premier lieu que le développement
de nuances ODS de laboratoire a permis d’améliorer significativement les propriétés de fluage
des nuances ODS commerciales MA957 et PM2000. Les deux nuances non commerciales, J05 et
12YWT, sont celles pour lesquelles les données de fluage disponibles sont les plus nombreuses.
Ces deux nuances ont des propriétés de fluage qui sont comparables et qui demeurent les plus
élevées a ce jour.

3.2.4 Bilan

La caractérisation en fluage longitudinal de la nuance J05 a permis de mettre en évidence les
points suivants :

— Le comportement en fluage du matériau ne présente pas de fluage tertiaire. La rupture est
soudaine, brutale. Les quelques courbes de fluage disponibles dans la littérature conduisent
au méme constat.

— A haute température, la ductilité du matériau diminue & mesure que la vitesse de défor-
mation diminue. Ceci est vrai aussi bien en sollicitation de traction qu’en sollicitation de
fluage. Il a été montré que cette observation est également valable pour d’autres nuances
ODS. L’effet de vitesse sur la ductilité du matériau apparait ainsi comme étant une carac-
téristique commune aux aciers nano-renforcés.

— Un exposant de Monkman-Grant o = 0,77 permet de réunir les données de fluage obtenues
sur le JO5. Des exposants trés proches caractérisent le comportement en fluage des nuances
MA957 (Fe-14Cr) et ODS Eurofer (Fe-9Cr, sans titane). La dispersion autour de cette loi
de Monkman-Grant ne permet cependant pas de prévoir avec précision la durée de vie du
matériau.

— Un exposant de Norton — ou sensibilité & la contrainte — de ’ordre de 80 est identifié entre
650°C et 750°C. Un exposant similaire est identifié¢ pour d’autres aciers ODS. Le fait que cet
exposant soit constant sur toute une plage de températures semble indiquer qu'un méme
mécanisme de déformation est & I’'ceuvre.

— Le coefficient de diffusion D,, des atomes de fer dans un réseau cristallin de fer enrichi de 15
pds% d’atomes de chrome permet de réunir ’ensemble des données de traction et de fluage
sur une méme courbe maitresse. Celle-ci représente I’évolution de la vitesse de déformation
en fonction de la contrainte, en s’affranchissant de l'effet de la température (en faisant inter-
venir le coefficient de diffusion D, et le module d’Young). L’allure en « S » de cette courbe
suggere que différents mécanismes de déformation sont successivement prépondérants selon
le niveau de contrainte. Le role précis de la diffusion dans chacun de ces mécanismes reste
encore 3 identifier.

— En comparaison avec les autres nuances ferritiques de la littérature, la nuance J05 s’avére
étre I'une des meilleures en termes de durée de vie en fluage a haute température.



106 Chapitre 3 : Caractérisation du comportement mécanique longitudinal

3.3 Fatigue

Apreés avoir étudié le comportement en traction et en fluage de la nuance ODS CEA 14Cr,
cette section en présente le comportement cyclique. Celui-ci a été déterminé sur la barre ODS
F43, identique & la barre J052. Les résultats expérimentaux présentés ici ont été obtenus par T.
Kruml et I. Kubéna & I'Institut de Physique des Matériaux de Brno, en République Tcheéque.
Cette collaboration s’est déroulée dans le cadre du Furopean Fuston Development Agreement.
Les résultats sont notamment présentés dans [Kubéna et al., 2012|. Les essais de fatigue ont été
réalisés sur des éprouvettes cylindriques de 2 mm de diamétre utile et de 7,6 mm de longueur utile.
Ces éprouvettes ont été prélevées parallélement a la direction d’extrusion. Elles ont été sollicitées
a 20°C et 650°C en traction-compression symétrique (Re = €min/Emaz = —1). Les essais ont été
commandés en vitesse de déformation imposée (21073 s7!) pour des amplitudes de déformation
ea = 0,4% et £, = 0,7%, ol €4 = (Emaz — Emin) /2-

3.3.1 Comportement cyclique

La figure 3.10a décrit ’évolution des contraintes maximale, minimale et moyenne en fonction
du nombre de cycles de fatigue, pour deux essais réalisés & 650°C. Elle montre que la nuance ODS
14Cr développée au CEA ne présente ni adoucissement, ni écrouissage cyclique. Une contrainte
moyenne de 'ordre de 20 MPa (soit 5% de 'amplitude de contrainte o,) apparait aprés le premier
cycle de déformation, mais s’estompe rapidement au cours des cycles suivants pour atteindre une
valeur de 10 MPa. Par la suite, la contrainte moyenne n’évolue plus et la variation de I’amplitude
de contrainte est inférieure & 10 MPa. La figure 3.10b décrit I’évolution des boucles de fatigue en
cours d’essai. Elle montre qu’il n’y a pas non plus d’évolution notable de ces derniéres.

L’absence d’adoucissement cyclique a haute température avait été préalablement constatée
par Ukai et Ohtsuka sur deux nuances ODS japonaises, 'une martensitique & 9% de chrome,
Pautre ferritique & 12% de chrome [Ukai et Ohtsuka, 2007]. Elle est naturellement attribuée a la
trés grande stabilité de la microstructure des aciers ODS. Cette grande stabilité est elle-méme
associée a la présence des nano-renforts, qui sont autant de potentiels points d’ancrage des joints et
sous-joints, empéchant ainsi ’effet adoucissant lié au grossissement de la microstructure. La figure
3.11 présente deux clichés MET de la nuance ODS 14Cr. 1ls illustrent ’absence d’évolution notable
de la microstructure avant et apreés fatigue : ni la taille de grains, ni la densité de dislocations
n’évoluent particulierement [Kruml, 2009].

La figure 3.12a est issue des travaux d’Ukai et al. [Ukai et Ohtsuka, 2007|. Elle montre la
différence de comportement cyclique observée entre des nuances ODS qui ne s’adoucissent pas
et une nuance d’acier martensitique non-ODS qui présente un adoucissement cyclique prononcé.
Kubéna et al., qui n’observent pas d’adoucissement de la nuance 14Cr élaborée au CEA; ont
en revanche constaté un adoucissement cyclique dans le cas de deux nuances ODS élaborées
par compaction isostatique & chaud, 'une martensitique (ODS Eurofer), autre ferritique (ODS
EPFL) [Kubéna et al., 2012]. Cet adoucissement est observé a température ambiante comme a
650°C, comme l'indiquent les figures 3.12b et 3.12c. Il est d’autant plus prononcé que 'amplitude
de déformation imposée est élevée. La seule présence des nano-renforts n’est donc pas suffisante

a. méme poudre initiale, méme température et rapport de filage, méme traitement thermique de revenu. ..
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FIGURE 3.10 — Résultats de deux essais de fatigue réalisés sur la nuance 14Cr F43 & 650°C pour
des amplitudes de déformation ¢, = 0,4% et g, = 0,7%. (a) évolution des contraintes maximale,

moyenne et minimale par cycle en fonction du nombre de cycles. (b) boucles d’hystérésis en
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FIGURE 3.11 — Clichés MET présentant la microstructure de la nuance F43 avant (a) et aprés (b)
essai de fatigue a 650°C. Aucune modification de la microstructure n’est constatée [Kruml, 2009].
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pour assurer ’absence d’adoucissement cyclique. Il est possible que la différence de comportement
constatée entre les nuances 14Cr ODS EPFL et la nuance 14Cr ODS CEA (cf figure 3.12b) soit
lite au procédé d’élaboration du matériau et a la nature des joints de grains obtenus. Kubéna et
al. n’observent cependant pas de différence particuliére en ce qui concerne les désorientations des
joints de grains pour ces deux nuances. Ces désorientations s’avérent élevées dans les deux cas,
contrairement & la nuance ODS Eurofer dont la structure martensitique comprend de nombreux
sous-joints de faible désorientation.
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F1GURE 3.12 — Comportement cyclique de nuances ODS ferritiques et martensitiques et de nuances
martensitiques non ODS. (a) [Ukai et Ohtsuka, 2007]. (b,c) [Kubéna et al., 2012].

Les deux études évoquées ci-dessus constatent que les nuances nano-renforcées ont une durée
de vie en fatigue supérieure aux nuances non renforcées lorsque ’amplitude de déformation totale
imposée n’excéde pas 1%. Les différents auteurs indiquent que cette propriété est directement
liée & la limite d’élasticité élevée des nuances ODS, qui conduit & une amplitude de déformation
plastique plus faible pour un essai contrélé en amplitude de déformation totale. Puisque le nombre
de cycles a 'amorcage de fissures est d’autant plus grand que la déformation plastique est faible
(Namorcage X 5p_2 selon [Tanaka et Mura, 1981]), un plus faible niveau de déformation plastique
est synonyme de nombre de cycles avant amorcage de fissures plus élevé. En revanche, pour des
amplitudes de déformation plastique équivalentes, la durée de vie des nuances nano-renforcées
s’avére plus faible que celle des aciers martensitiques conventionnels. Les résultats obtenus par
Kubéna et al. [Kubéna et al., 2012] indiquent que la propagation des fissures au sein des nuances
ODS est susceptible d’étre influencée de maniére significative par 'amplitude de contrainte, plutdt
que par l'amplitude de déformation. Une propagation rapide du fait de contraintes élevées au sein
des nuances nano-renforcées pourrait ainsi expliquer la différence de durée de vie observée pour
un méme niveau de déformation plastique entre nuances ODS et non-ODS.



3.3 Fatigue 109

3.3.2 Analyse des boucles de fatigue

Les essais de fatigue présentés ci-dessus permettent non seulement de conclure sur ’absence
d’adoucissement cyclique — en ce qui concerne la nuance ODS 14Cr élaborée au CEA — mais il
permettent également d’évaluer les contributions cinématique, isotrope et visqueuse a la contrainte
d’écoulement. Un dépouillement de ces essais® & ’aide de la méthode statistique présentée dans
[Fournier et al., 2006] a été mené. Cette méthode est basée sur la décomposition des contraintes
proposée par Cottrell [Cottrell, 1953, Feaugas, 1999]. Elle permet un repérage robuste de la partie
linéaire de chaque phase de déchargement, en traction comme en compression. La détermination
des bornes du domaine d’élasticité o, et g, permet de définir la contrainte cinématique X,
la contrainte isotrope R et la contrainte visqueuse o, telles que définies dans la figure 3.13.

max min
X = % (3.3a)

R=2 "% (33D

Oy = Omaz —R—X (3.3¢)

c=X+R+ o, (3.3d)
FiGuRrE 3.13 — Equations et schéma définissant les contributions cinématique X, isotrope R et

visqueuse o, de la contrainte d’écoulement o.

La détermination effective de la partie linéaire de chaque demi-cycle de déformation s’ef-
fectue en désignant a priori une partie élastique du cycle. Cette partie élastique initiale est
alors étendue sur la base de critéres statistiques permettant de repérer un écart & la linéarité
[Fournier et al., 2006]. La figure 3.14 illustre cette méthode.

Les résultats obtenus sont présentés dans le tableau 3.1. Les valeurs de chaque contribution
(X, R, 0,) & la contrainte o sont reportées pour trois essais de fatigue, un réalisé a 550°C et
deux réalisés & 650°C. Ces résultats démontrent en premier lieu la prépondérance de ’écrouissage
cinématique X sur les contributions isotrope R et visqueuse o, a ces deux températures. Celle-
ci représente environ 60% de 'amplitude de contrainte o, contre environ 20% pour chacune
des deux autres contributions. Les différents essais de fatigue réalisés a 650°C ne montrent pas
d’influence notable du niveau de déformation imposé sur cette répartition des contraintes.

a. auxquels s’ajoute un essai réalisé au CEA a 550°C.
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FiGURE 3.14 — Illustration de la méthode d’analyse des boucles de fatigue employée.
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T (°C) | eq (%) | 00 (MPa) | X (MPa) | R (MPa) | o, (MPa)
550 0,7 | 577412 | 369439 | 124+23 | 84+ 18
650 04 | 417414 | 241430 | 83+24 | 94+18
650 0,7 | 442413 | 262410 | 80+13 | 100+ 13

Tableau 3.1 — Illustration de la partition des contraintes et contributions obtenues pour trois

essais de fatigue a 550°C et 650°C sur la nuance ODS 14Cr CEA (F43).
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3.4 Autres caractérisations en fluage

Cette section décrit les essais de fluage & sauts de contrainte et de fatigue-fluage réalisés sur
la nuance ODS 14Cr développée au CEA afin de compléter la caractérisation du comportement
mécanique de cette nuance et d’en améliorer la compréhension.

3.4.1 Essais de fluage a sauts de contrainte

Les essais de fatigue présentés précédemment ont mis en évidence I'importance de la contri-
bution cinématique a la contrainte d’écoulement. Suite a ce constat, trois essais de fluage avec un
ou plusieurs sauts de contrainte ont été réalisés. L’objectif recherché est la mise en évidence éven-
tuelle des phénoménes d’hésitation au fluage et de fluage négatif. La premiére phase de chacun
de ces essais correspond au lancement d’un essai de fluage & une contrainte og donnée. Au bout
d’un certain temps — ou bien lorsqu’une déformation donnée est atteinte — la charge appliquée est
modifiée afin de faire diminuer la contrainte supportée par I’éprouvette de og & o1. Le phénoméne
d’hésitation au fluage peut étre observé lorsque cette diminution de contrainte est modérée. Il
est caractérisé par un arrét momentané de la déformation viscoplastique, qui redémarre aprés
un certain temps de latence. Il est synonyme de restauration partielle de ’écrouissage du maté-
riau. Le second phénomeéne, le fluage négatif, caractérise le cas d’une éprouvette soumise a une
contrainte de traction (contrainte positive) mais dont la longueur diminue du fait d’une déforma-
tion plastique négative. Il se produit lorsque la contrainte o; atteinte est positive, tout en étant
suffisamment basse pour que le domaine d’élasticité ait été totalement traversé au cours de la
décharge. Ceci n’est possible que lorsque I’écrouissage cinématique X est supérieur a ’écrouissage
isotrope R.

La figure 3.15a présente un essai de fluage a 650°C et 365 MPa dont la charge a été modifiée au
bout de 2h30 pour atteindre une contrainte de seulement 30MPa. Une augmentation de 0,05% de
la longueur de I'éprouvette est notée au cours des 400h d’essai ayant suivi, alors qu'une diminution
du méme ordre est notée jusqu’a 1200h de fluage. C’est donc un arrét du fluage qui semble ainsi
mis en évidence, et non un phénomene de fluage négatif. La figure 3.15b décrit quant a elle deux
essais pour lesquels les diminutions de charge successives ont été faibles (entre 2% et 6% de la
charge). Pour ces deux essais, la contrainte initiale est oy = 365MPa. On peut tout d’abord noter
une différence importante en termes de vitesse de déformation pour les deux phases de fluage a
09- Par ailleurs, du fait de la perturbation causée par le changement de charge et de la faiblesse
des changements de charge, les décharges élastiques successives ne peuvent pas étre repérées par
une diminution instantanée de la déformation de 1’éprouvette, comme observé sur la figure 3.15a.
En revanche, ces décharges influencent trés fortement la vitesse de déformation viscoplastique
de I'éprouvette. Par ailleurs, aprés chaque décharge, cette déformation reprend sans qu’aucune
période de latence ne soit observée.

Un intérét supplémentaire des essais de fluage & sauts de contrainte pourrait étre d’utiliser
une unique éprouvette afin d’obtenir plusieurs couples de données (o,€,). Ceci est d’autant plus
intéressant que la quantité de matiére disponible pour la présente étude est relativement restreinte.
Malheureusement, du fait que le matériau étudié ne présente pas de stade de fluage stationnaire,
toute estimation de la vitesse de fluage minimale effectuée trop longtemps avant la rupture de
I’éprouvette n’indique qu’une borne supérieure trés approximative. Pour indication, la vitesse de
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FIGURE 3.15 — Essais de fluage & sauts de contrainte réalisés & 650°C sur la nuance J05.

déformation mesurée 1h aprés la fin de la mise en charge peut s’avérer jusqu’a 1000 fois supérieure
a la valeur mesurée ¢ rupture. Les essais présentés ici seront en revanche utilisés afin d’évaluer les
performances du modéle de comportement uniaxial qui sera introduit dans le chapitre 4.

3.4.2 Essai de fatigue-fluage

La réalisation d’essais de fatigue-fluage permet entre autres d’étudier 'influence de la défor-
mation plastique cumulée sur le comportement en fluage d’un matériau. La figure 3.16 présente
un essal de fatigue-fluage réalisé sur la nuance F43, & 650°C. La figure 3.16a décrit le cycle de
déformation imposé. Une premiére sollicitation en traction est conduite pour atteindre une défor-
mation de +0,35%. Le niveau de contrainte ainsi atteint est alors maintenu constant, ce qui donne
lieu & une phase de fluage. Lorsqu’une déformation de fluage de 0,5% est atteinte, I’éprouvette
est mise en compression afin d’atteindre une déformation de —0,35%, puis de nouveau en traction
pour atteindre 0,35% et débuter une nouvelle phase de fluage.

La figure 3.16b illustre 'influence d’un tel cyclage sur le comportement en fluage du matériau.
Elle décrit I’évolution de la déformation de fluage en fonction du temps de maintien pour 4 phases
de fluage. Il apparait que la vitesse de déformation décroit & mesure que le nombre de cycles de
fatigue-fluage augmente. La raison principale de cette diminution de la vitesse de déformation
s’avére étre un trés léger adoucissement du matériau. La contrainte appliquée & chaque phase de
fluage décroit en effet d’environ 1 MPa par cycle, comme le montre ’encart de la figure 3.16b. Le
comportement en fluage du matériau étant trés sensible au niveau de contrainte appliqué, cette
trés légére diminution de la contrainte implique un ralentissement de la déformation de fluage.
Ceci s’avére d’ailleurs nettement visible sur les tout premiers cycles, pour lesquels vitesse de fluage
et contrainte diminuent fortement. Un exposant de Norton n = 33 est identifié¢ & partir de ces
phases de fluage interrompues & 0,5% de déformation. Cette valeur élevée n’est pas surprenante
dans le cas d’acier ODS. Elle est cependant inférieure a I’exposant n = 97 identifié précédemment
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FIGURE 3.16 — Essai de fatigue-fluage a 650°C sur la nuance F43. (a) Cycle de fatigue-fluage et
(b) évolution de la déformation de fluage pour 4 maintiens en fluage (cycles 1, 6, 11, 21). La
relation entre le niveau de contrainte imposé (en MPa) et le temps nécessaire pour atteindre 0,5%
de déformation en fluage est également indiquée.

en fluage. Alors qu'un lien entre vitesse de fluage et niveau de contrainte est une nouvelle fois
mis en évidence, le role probable joué par la plasticité cumulée sur 'adoucissement trés modéré
observé en fatigue-fluage reste encore a identifier.

3.4.3 Essai de fluage alterné en traction / compression

Le comportement de la nuance J05 pour une sollicitation de fluage en compression a été
déterminé a I'aide d’une unique éprouvette de fatigue dont la géométrie est présentée dans ’annexe
D. Afin de déterminer la vitesse de fluage du matériau pour différentes contraintes de compression,
des phases successives de fluage en traction et en compression ont été réalisées sur cette éprouvette.
La figure 3.17a présente les 4 premiéres phases de fluage réalisées au cours de cet essai. Les
changements de charge sont effectués a la vitesse de 5 MPa-s~!, qui correspond a la vitesse de
mise en charge des essais de fluage présentés précédemment.

La figure 3.17b décrit les résultats obtenus en présentant I’évolution de la vitesse de déforma-
tion minimale de fluage en fonction de la contrainte appliquée. Les résultats des essais de fluage
sous contrainte de traction conduits jusqu’a rupture sont également reportés. Les pointillés ver-
ticaux symbolisent la diminution de la vitesse de déformation instantanée au cours des essais a
650°C. Les vitesses de déformation identifiées au cours des phases de fluage en traction s’avérent
nettement supérieures aux valeurs mesurées précédemment. Bien qu’elles soient identifiées pour
des temps de fluage limités (entre 5h et 70h), les vitesses de déformation a 4350 MPa sont cohé-
rentes avec les données de fluage a rupture. Elles se situent en effet dans le domaine de variation
indiqué par les pointillés associés & ce niveau de contrainte. En revanche, les phases de fluage en
traction a +300 MPa (et +310 MPa) conduisent & des vitesses de déformation légérement supé-
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rieures & la borne supérieure du domaine de variation identifié & ce niveau de contrainte, malgré
des durées de fluage comprises entre 17 et 65 heures. Cette différence peut éventuellement étre
attribuée & une dispersion expérimentale non prise en compte, puisque la plage d’évolution de la
vitesse de déformation n’est basée que sur un seul essai de fluage. On peut également soupconner
un effet de la déformation plastique cumulée ou du niveau de contrainte moyenne sur le compor-
tement en fluage. Pour une contrainte de fluage de +300 MPa, des vitesses de déformation trés
similaires sont mesurées pour des essais dont la déformation plastique cumulée varie d’un facteur
4 (de 1,7% a 6,6%). Un effet de la déformation plastique cumulée semble donc étre exclu. De la
méme maniére, les résultats obtenus ne permettent pas de mettre en évidence une influence du
niveau de contrainte moyenne.

La comparaison entre traction et compression montre que d’une maniére générale, la vitesse
de déformation sous fluage compressif est supérieure & celle mesurée en traction. Un facteur 50
est globalement observé. Cette différence de comportement correspond & un décalage de 'ordre
de -50 MPa par rapport aux données de traction a méme température et méme vitesse de dé-
formation. Une fois de plus, la déformation plastique cumulée ne semble pas pouvoir expliquer
cette différence de comportement entre traction et compression, puisqu’elle augmente de maniére
peu ou prou symétrique au cours de cet essai de fluage alterné. Par ailleurs, une nette différence
de vitesse de déformation est observée entre deux phases successives de fluage a -300 MPa et
+300 MPa, alors que la contrainte moyenne conserve la méme valeur. Cette derniére ne permet
donc pas de rendre compte de la différence de comportement observée. En revanche, une dissymé-
trie du domaine d’élasticité est en mesure de le faire. Dans I’éventualité ou la limite d’élasticité du
matériau serait plus faible en compression qu’en traction, une différence de vitesse de fluage allant
dans le sens des résultats obtenus serait en effet attendue. Une dissymétrie initiale du domaine
d’élasticité traduit ’existence d’une contrainte cinématique non nulle, positive, qui ne disparait
pas au cours du chargement cyclique imposé. Puisque la différence de comportement observée
se traduit par un décalage de 40 a 50 MPa en termes de contrainte, une contrainte cinématique
initiale, et constante, d’environ 20 & 25 MPa permettrait de rendre compte de la différence ob-
servée. Il a été fait mention précédemment d’un telle dissymétrie au cours des cycles de fatigue
donnant lieu & une contrainte moyenne non nulle. Une valeur atteignant 20 MPa et divisée par
deux en quelques cycles en déformation imposée avait été identifice. Au vu de la déformation su-
bie par le matériau au cours de I’étape de consolidation, la persistance de contraintes résiduelles
directionnelles est tout a fait envisageable.

Une comparaison précise de Ientrée en plasticité de deux autres nuances ODS 14Cr élaborées
au CEA a pu étre menée en se basant sur des essais de traction simple et de compression simple
[Praud, 2012, Vanegas-Marquez et al., 2011]. Ces essais ont été réalisés a température ambiante.
Ils ne permettent cependant pas de conclure sur cette question puisqu’ils ne mettent pas en
évidence d’anisotropie du domaine d’élasticité.
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FIGURE 3.17 — Fluage en traction et compression de la nuance J05. (a) Relation contrainte-
déformation illustrant 4 phases successives de fluage | +350 MPa / -300 MPa / +300 MPa /
-250 MPa |. (b) Valeurs absolues des vitesses de fluage tracées en fonction des valeurs absolues
des niveaux de contrainte appliqués. Les données d’essais de fluage & rupture & 650°C, 700°C et
750°C sont également reportées (ronds bleus, verts et rouges respectivement). Les pointillés noirs
symbolisent la diminution de la vitesse de fluage entre des temps de fluage t = 1h et ¢t = trupture
pour des essais de fluage atteignant la rupture.
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3.5 Relaxation

La réalisation d’un essai de relaxation permet a priori d’explorer une partie importante du
domaine (€,,0) a’aide d’une seule éprouvette. Des essais de relaxation & 650°C ont été menés sous
air sur des éprouvettes cylindriques de 3,5 mm de diamétre et de 18 mm de longueur utile. Cette
géomeétrie est identique a 'une des géométries d’éprouvettes utilisées pour la réalisation d’essais
de traction et de fluage. Elle ne posséde pas de collerettes autorisant la mise en place d’une
extensométrie directement sur la longueur utile de I’éprouvette. Un systéme d’extensométrie en
téte d’éprouvette, habituellement utilisé pour la mesure de la déformation au cours d’essais de
fluage, a été mis en place. Il est utilisé pour 'asservissement de la machine électro-mécanique
utilisée. Les courbes de relaxation obtenues par ce dispositif sont présentées dans la figure 3.18a.

L’essai de relaxation noté 3 a été obtenu sur une éprouvette de relaxation a collerettes (cf. annexe
D).
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FIGURE 3.18 — Résultats de cinqg essais de relaxation menés 4 650°C sur la nuance J05. Evolution
(a) de la contrainte en fonction du temps et (b) de la vitesse de déformation en fonction du
niveau de contrainte. Les tracés en bleu (essai 3) correspondent a une géométrie d’éprouvette de
relaxation standard et les courbes en noir a une géométrie sans collerette. Niveaux de contrainte
initiaux des essais : 330 MPa (essais 1 et 2) et 190 MPa (essais 3, 4 et 5). Les données lissées
utilisées pour tracer (b) sont représentées dans (a) pour les essais 1, 2 et 3.

La mise en charge des essais présentés dans la figure 3.18 a été réalisée & une vitesse de dé-
formation imposée de 107 s~!, jusqu’a atteindre une contrainte de 190 MPa ou de 330 MPa. La
courbe de relaxation déterminée & partir d’une géométrie d’éprouvette de relaxation standard
présente tout d’abord une premiére phase de relaxation trés rapide de la contrainte, qui s’accom-
pagne d’une diminution de la vitesse de déformation plastique de 6 - 1076 s~! jusqu’a une valeur de
2-107? s7!, pour une contrainte de 177 MPa. Une seconde phase de relaxation commence alors.
Elle est caractérisée par une basse vitesse de déformation plastique, comme le montre la figure
3.18b. Les courbes de relaxation obtenues & partir de la seconde géométrie d’éprouvette s’avérent
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bien plus bruitées que la précédente. Des phases durant lesquelles la contrainte augmente sont en
effet observées. Elles pointent la précision insuffisante du dispositif de mesure mis en place. Malgré
cela, le dépouillement des courbes obtenues conduit également a ’identification de deux phases de
relaxation bien distinctes. La premiére phase, dont la durée est de 'ordre de 20 & 70 s, correspond
& une diminution de la contrainte & vitesse de déformation plastique quasiment constante. Une
courte phase de transition durant laquelle la vitesse de déformation chute brutalement ? conduit
alors & une phase de déformation & vitesse de déformation beaucoup plus basse. Des tendances
similaires sont ainsi observées avec les deux dispositifs de relaxation employés.

3.6 Etude de ’endommagement

Apres avoir étudié I'influence de la température et de la vitesse de sollicitation sur le compor-
tement du matériau, cette section s’intéresse & leur influence sur ’endommagement du matériau.

3.6.1 Observation des faciés de rupture

Les essais de traction et de fluage réalisés dans la direction longitudinale ont montré qu’au-dela
de 400°C, la ductilité du matériau était fortement influencée par la vitesse de sollicitation. Afin
d’identifier une éventuelle évolution de 'endommagement, comme rapportée dans la littérature,
des observations de faciés de rupture ont été réalisées en microscopie électronique & balayage. Ces
observations ont montré que deux types d’endommagement coexistent entre 550°C et 750°C.

Faciés de rupture en traction

La figure 3.19 résume les observations menées sur le faciés d’une éprouvette sollicitée & 650°C
et 107° s~!. Elle montre un faciés de rupture qui se divise en une zone centrale et une zone pé-
riphérique, zones que ’on peut d’ailleurs distinguer en microscopie optique. La zone centrale est
globalement perpendiculaire & I’axe de sollicitation alors que la zone périphérique est plutdt en
biseau. Un grandissement intermédiaire — figures 3.19b et 3.19d — permet d’observer la présence de
cupules dans chacune de ces deux zones. Le diameétre de ces cupules est compris entre 1 et 5 pm.
La figure 3.19¢ montre que les cupules de la zone périphérique sont clairement dessinées, sans que
I’on puisse toutefois distinguer de particules en fond de cupule. Ce type de faciés correspond a une
rupture ductile. La figure 3.19e permet d’observer le centre du faciés & fort grandissement. A cette
échelle, on peut distinguer des débris au sein des cupules. Ces débris sont en réalité des grains.
Leur taille, quelques centaines de nanomeétres, correspond en effet & la largeur des grains observés
au MET. 1l apparait donc qu'un mécanisme d’endommagement intergranulaire a conduit a la dé-
cohésion de ces grains. Cette décohésion n’est pas généralisée puisque certaines zones ont subi une
déformation importante, menant & 'apparition de parois verticales et formant les cupules iden-
tifiées & plus faible grandissement. Ces observations sont tout & fait similaires & celles présentées
dans le premier chapitre concernant la rupture en fluage d’alliages ODS-A1P. Depuis la publi-
cation des observations effectuées sur la nuance d’acier ODS J05 [Steckmeyer et al., 2010], des

a. des exposants de Norton compris entre 90 et 900 sont identifiés durant ces phases.
b. Comparer pour cela les figures 1.15a et 3.19e.
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zone
péeriphérique

zone
centrale

FIGURE 3.19 — Observation du faciés de rupture d’une éprouvette de J05 sollicitée en traction a

650°C & une vitesse de déformation de 1072 s~ 1.
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observations identiques ont été rapportées dans la littérature sur la nuance 14YW'T (observation
d’endommagement intergranulaire au-dela de 700°C [Kim et al., 2010, Byun et al., 2010]).

Les deux mécanismes d’endommagement identifiés a 750°C / 1073 s~1 ont également été ob-
servés entre 550°C et 750°C quelle que soit la vitesse de sollicitation. Pour une vitesse de défor-
mation donnée, la zone ol la décohésion intergranulaire domine s’étend lorsque la température
augmente. Pour ¢ = 107 s7!, elle recouvre par exemple 20% du faciés a 550°C et prés de 40%
a 750°C (cf. figure 3.20). Il y a donc une corrélation certaine entre la chute de ductilité et la
présence d’un mécanisme d’endommagement par décohésion intergranulaire. Ces observations
conduisent finalement aux mémes constats que ceux issus de l’étude de la nuance MA956 en
ce qui concerne l'influence de la température et de la vitesse de sollicitation sur la rupture des
aciers ODS [Salomon, 1993, Whittenberger, 1978]. La figure 3.20a montre que les parois ductiles

F1aURE 3.20 — (a) Zone de décohésion intergranulaire observée sur une éprouvette sollicitée a
550°C / 1075 s71 et (b) faciés d’une éprouvette rompue en traction & 20°C / 7-10~* s~1. Nuance
J05.

identifiées dans la zone de décohésion intergranulaire ne se referment pas nécessairement pour
former des cupules. Le mécanisme intergranulaire auquel elles sont associées n’a pas été identifié
en dessous de 500°C. A 20°C, la rupture est ductile, quelle que soit la vitesse de sollicitation.
La figure 3.20b montre qu’a cette température, d’importantes fissures secondaires, paralléles & la
direction de sollicitation, sont observées. Kim et al. ont également observé ce type de fissuration
secondaire & température ambiante sur la nuance 14YW'T [Kim et al., 2010].

Faciés de rupture en fluage

L’observation des faciés de rupture des éprouvettes rompues en fluage conduit a 'identification
des mémes mécanismes entre 650°C et 900°C. Malgré les faibles vitesses de déformation atteintes
au cours des essais de fluage, le mécanisme impliquant le plus de ductilité est toujours présent. Il
permet de rendre compte de 'augmentation importante de la déformation des éprouvettes obser-
vée sur une durée trés courte, juste avant la rupture. Le mécanisme de décohésion intergranulaire



120 Chapitre 3 : Caractérisation du comportement mécanique longitudinal

semble par ailleurs légérement modifié aux trés basses vitesses de déformation. La figure 3.21a
présente le faciés de rupture d’une éprouvette rompue aprés plus de 27000 h de fluage a 650°C
sous une contrainte de 330 MPa. La vitesse de fluage minimale correspondant & cet essai est de
8,3-10~'2 57!, La déformation totale de cette éprouvette a été de 2,2% et de seulement 0,9% sans
considérer 'augmentation brutale de la déformation en fin d’essai. Le faciés de rupture de cette
éprouvette présente bien deux zones différentes d’aspect (A et B), tout comme les éprouvettes
de traction. Une observation & plus fort grandissement (cf. figure 3.21b) confirme que la zone
qui est globalement perpendiculaire a 'axe de sollicitation (zone A) correspond a de la rupture
intergranulaire. Le fait que cette zone ne soit pas totalement entourée par la seconde constitue
une premiére différence avec I'observation des éprouvettes de traction. Par ailleurs, contrairement
aux éprouvettes de traction, la présence de parois étirées donnant lieu & la formation de cupules
n’est pas observée dans la zone d’endommagement intergranulaire.

FicURE 3.21 — Faciés de rupture d’une éprouvette de JO5 rompue en fluage & 650°C aprés 27380h
sous une contrainte de 330 MPa observée au MEB. (a) vue générale et (b) observation a plus fort
grandissement du centre du faciés, dans la zone A.

3.6.2 Observation de I’endommagement en volume
Observation de coupes longitudinales

L’observation de coupes longitudinales permet d’évaluer ’endommagement en volume des
éprouvettes. La figure 3.22 présente la coupe d’une éprouvette de traction longitudinale sollicitée
4 750°C / 1073 s7L. La striction de cette éprouvette est relativement prononcée : la réduction de
section est de 45%. Des cavités sont observées dans la zone de striction de ’éprouvette et sur une
distance d’environ 1 mm & partir du faciés. Dans cette zone, leur densité diminue & mesure que
la distance au faciés augmente. A proximité du faciés, les plus grosses cavités semblent s’étendre
perpendiculairement & la direction d’extrusion, ce qui est visible sur la figure 3.22c. Par ailleurs,
des cavités plus petites sont observées le long des chapelets d’oxydes de titane présentés dans le
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chapitre précédent. Ces observations montrent que ces particules indésirables favorisent la forma-
tion de cavités, qui peuvent alors croitre et coalescer. Sakasegawa et al. ont fait le méme constat
en examinant 'endommagement en fluage d’une nuance ODS 9Cr [Sakasegawa et al., 2006].

AN i v
“(\ a'{ Yo %

FIGURE 3.22 — Coupe longitudinale d'une éprouvette de traction sollicitée a 750°C / 1073 s~1
indiquant la présence de cavités sous le faciés de rupture.

A plus de 1 mm du faciés, seules quelques cavités éparses sont observées. Aucun endommage-
ment généralisé n’est donc mis en évidence. Les cavités identifiées sont toujours liées & la présence
de chapelets de gros oxydes, présents le long de certains joints de grains, comme le montre la figure
3.23a. Le role néfaste de ces cavités a d’ailleurs été observé par la présence d’une telle particule,
sur un des faciés de rupture en traction (cf. figure 3.23b). Le role de ces particules sur la rupture
a également été mis en évidence suite aux essais de fatigue [Kubéna et al., 2012].

Dans le cas des sollicitations de fluage, les quelques cavités observées dans le fiit de ’éprouvette
semblent se transformer en véritables fissures, orientées dans la direction de sollicitation (qui est
ici la direction de filage). Ceci est illustré par la figure 3.24a. La faiblesse de certains joints
de grains, ceux sur lesquels de gros oxydes sont repérés, conduit donc & un endommagement en
volume des éprouvettes de fluage. Des observations menées sur des éprouvettes de MA957 rompues
également en fluage montrent le méme type d’endommagement. Par ailleurs, une phase fragile
fissurée perpendiculairement & la direction de sollicitation est observée sur la nuance MA957 aprés
un maintien prolongé & haute température. L’analyse de cette phase apparait compatible avec une
phase x de composition FeqoCriaMo;Tis. Ce type de phase a déja été observé sur la nuance MA957
[Wilshire et Lieu, 2004] et sur la nuance DT2203Y03 [Zakine el al., 1996a, Zakine et al., 1996Db].
Park et al. indiquent que la phase x a une plus grande affinité envers le tungsténe qu’envers le
molybdéne [Park et al., 2006]. On pourrait alors s’attendre & observer également la formation de
phase x dans la nuance J05, qui contient 1% de tungsténe. Cependant, aucune phase fragile n’a
été observée sur la nuance J05 aprés 7200 heures de fluage a 650°C. Les résultats obtenus par
Grot et Spruiell sur un acier austénitique 316TiM indiquent que la différence de teneur en titane
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.
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FIGURE 3.23 — Mise en évidence du role néfaste des gros oxydes de titane et d’aluminium sur la
germination de cavités. (a) Coupe longitudinale révélant la présence de cavités le long de chapelets
de particules de TiOy (traction 750°C / 1075 s~!) et (b) particule micronique riche en yttrium et
aluminium observée sur un faciés de rupture (traction 550°C / 1073 s71).

" — o

FicUrE 3.24 — Observations au MET de 'endommagement en volume d’éprouvettes sollicitées
en fluage. (a) Nuance J05 rompue aprés 7200h a 650°C / 350 MPa. (b) Nuance MA957 aprés
3470h a 650°C / 250 MPa. Les phases claires ont été identifiées comme étant des phases x
[Steckmeyer et al., 2012].
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entre les nuances J05 (Fe-14Cr-1W-0,26T1) et MA957 (Fe-14Cr-1Ti-0,3Mo) peut expliquer un
écart important en termes de cinétique de formation de la phase x [Grot et Spruiell, 1975].

Mesures de micro-dureté

Des mesures de micro-dureté ont été réalisées sur les coupes longitudinales de certaines éprou-
vettes de traction. Les mesures réalisées dans la partie de ’éprouvette ayant subi une déformation
homogeéne n’indiquent aucune modification de la dureté par rapport a sa valeur initiale (400 Hv).
Ce résultat est cohérent avec le trés faible écrouissage identifié sur les courbes de traction du
matériau. En revanche, une diminution de la dureté est observée dans la zone de striction. Cette
diminution est progressive et conduit & une valeur minimale de la dureté au plus prés du facies
de rupture. Cette diminution de la dureté s’avére d’autant plus importante que la striction de
I’éprouvette est prononcée. Elle atteint jusqu’a 10% pour les éprouvettes présentant une striction
de Vordre de 45%. Elle est clairement associée & la cavitation observée en sub-faciés puisqu’elle
s’étend sur une zone d’autant plus grande que la striction de I’éprouvette est prononcée et que
I’étalement des cavités est important.

3.7 Conclusion

La caractérisation du comportement mécanique de la nuance ODS 14Cr J05 élaborée au CEA
a été effectuée par l'intermédiaire d’essais de traction, de fluage, de fatigue et de relaxation.
Des essais de fluage & sauts de contrainte et fatigue-fluage ont également été réalisés. Cette
caractérisation a été principalement menée & la température de 650°C, qui est la température du
cahier des charges du futur RNR-Na Astrid. Des essais ont été réalisés & d’autres températures
afin d’évaluer l'influence de cette derniére. Les résultats principaux sont résumés ici.

— La nuance J05 se situe parmi les meilleures nuances d’aciers ODS développées & ’heure
actuelle. Elle présente une bonne ductilité en traction ainsi qu'une trés bonne durée de vie
en fluage. Sa résistance mécanique en traction se situe dans la moyenne des nuances ODS.

— Les essais de fatigue ont permis de mettre en évidence (i) une absence d’adoucissement /
d’écrouissage cyclique de la nuance J05, (ii) une absence d’évolution notable de la densité
de dislocations au cours de la déformation et (iii) la prépondérance de la contribution
cinématique & la contrainte d’écoulement du matériau.

— La relation entre vitesse de déformation et contrainte, identifiée a partir d’essais de traction
et de fluage a différentes températures, se résume & une unique courbe maitresse lorsque
que Pon s’affranchit de 'effet de la température (par Uintermédiaire du coefficient d’auto-
diffusion en volume du fer et du module d’Young du matériau). Cette courbe présente trois
régimes différents, indiquant I’existence de mécanismes de déformation distincts.

— Malgré la perfectibilité du dispositif de relaxation mis en place, les essais menés identifient
également différents régimes de comportement, renforcant ainsi les conclusions précédentes.

— La vitesse de sollicitation apparait comme un paramétre clé. Elle influence la résistance
mécanique du matériau, mais surtout elle impacte sa ductilité & haute température. En
traction comme en fluage, la ductilité du matériau diminue a mesure que la vitesse de
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sollicitation diminue. Cette tendance a également été mise en évidence sur d’autres nuances.

— Un pic de ductilité est identifié en traction & 600°C quelle que soit la vitesse de sollicitation.
Ce pic de ductilité est corrélé a un maximum de la sensibilité & la vitesse de déformation.

— Des mesures de dureté sur éprouvettes rompues confirment la quasi-absence d’écrouissage
du matériau durant les essais de traction. La diminution de dureté observée au niveau de
la zone de rupture est associée a la cavitation observée en sub-faciés.

— L’endommagement en volume du matériau est directement lié & la présence de particules
indésirables de quelques centaines de nanométres de diameétre, riches en titane et/ou alu-
minium. Celles-ci se situent le long de prior particle boundaries, c’est-a-dire de joints de
grains correspondant a la surface d’anciens grains de poudre.
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Ce premier chapitre de modélisation traite du comportement mécanique longitudinal de la
nuance ODS 14Cr J05 élaborée au CEA. L’objectif est de reproduire le comportement mécanique
du matériau en employant des outils de modélisation relativement simples (uni-dimensionnels).
La premiére partie de ce chapitre s’intéresse a 1’évolution des mécanismes de déformation avec
la température. Elle montre que la compréhension actuelle de ces derniers reste trés limitée.
Les sections suivantes présentent une modélisation macroscopique uniaxiale développée afin de
reproduire le comportement du matériau & haute température, tel qu’il a été identifié dans le
chapitre précédent.

4.1 Limite d’élasticité et évolution en température

La section 1.5.1 s’est attachée & décrire 'ensemble des mécanismes qui sont susceptibles de
participer au durcissement des aciers renforcés par dispersion d’oxydes. Puisque les caractéri-
sations mécaniques ont permis d’accéder & I’évolution de la limite d’élasticité en fonction de la
température (cf. figure 3.1b), il est intéressant d’évaluer dans quelle mesure les mécanismes de
déformation évoqués sont capables de rendre compte des mesures expérimentales. Ceci est fait
au travers d’une modélisation succincte et analytique, par superposition de différents mécanismes
de renforcement. Ce type de démarche, qui a déja été mis en place avec succés pour différents
matériaux |[Li, 2003], permet d’évaluer la pertinence des mécanismes de déformation réels.

4.1.1 Limite d’élasticité & basse température

La distance inter-particules L, est le parametre clé permettant de définir la contrainte critique
oor correspondant au mécanisme de renforcement par contournement d’Orowan. Celle-ci peut-
étre estimée & partir du diameétre moyen d des nano-particules ainsi que de leur fraction volumique
fv par I'équation L, = d * (77/6fv)1/2 qui fait 'hypothése d’une distribution spatiale aléatoire
[Martin, 1980]. Dans le cas de la nuance J05, cela conduit & une valeur de ordre de 30 nm (pour
d=23nm et f, =0,3%). L'expression la plus simple de la contrainte d’Orowan [Orowan, 1948]
conduit alors & une estimation de la limite d’élasticité a température ambiante oo, = Mpub/L,
valant 2112 MPa, avec M = 2,9 [Rosenber et Pichler, 1971] et pu = 88 GPa. Cette estimation
s’avére nettement supérieure & la valeur de 1058 MPa mesurée expérimentalement. Ceci s’explique
d’une part par l'incertitude portant sur la valeur de L, et d’autre part par le fait que ’expression
Tor = pb/L, met en jeu un certain nombre d’hypothéses simplificatrices®. Kocks affine cette
expression en prenant en compte les interactions entre segments d’'une méme dislocation et en
supposant une distribution aléatoire de particules [Kocks, 1977]. 11 aboutit alors a l’expression
de la contrainte d’Orowan décrite par 1’équation 4.1a dans laquelle g est le rayon du cceur de la
dislocation.

Cette expression, plus précise, conduit & une évaluation de la contrainte d’Orowan a tem-
pérature ambiante de 743 MPa pour o = b = 2,5-107'% m. En superposant & cette contrainte
d’Orowan une contribution liée a la forét de dislocations oy = aub,/p = 253 MPa (pour p =

a. particules ponctuelles distribuées selon un réseau régulier, absence d’interaction entre segments d’'une méme
dislocation.



4.1 Limite d’élasticité et évolution en température 127

1400 : : : :
® Jo5(107s7h ---0,
[ 5 _ ] 3/2

3 1200 . O 305 (10757 G, +0, S 0,9M In(4d/ro)*? b (4.12)
= 1000f --o+o | 47 (1 —v) ln(Lp/ro)l/Q L,—d
8 )
S 800} .
S 600} | O, o : of = apby/p (4.1b)
O =S )
o] b e
= 400 O A
3 - ]

200 TG “\\“jf‘g_ (1—/%2)3/4 b

r ‘ ‘ ‘ op =0,9M A (4.1c)
% 200 400 600 800 1000 [1 + (1 —k2) }

Température (°C)

FIGURE 4.1 — Modélisation de la limite d’élasticité de la nuance J05 par superposition de différents
mécanismes.

1-10% m™2 et a = 0,4), une valeur de 996 MPa est obtenue. La superposition oy = oor + 0y
conduit donc & une estimation raisonnable de la limite d’élasticité du matériau a température
ambiante. La figure 4.1 montre que cette estimation reste correcte & 400°C.

Le fait d’obtenir une estimation convenable de la limite d’élasticité ne permet cependant en
aucun cas de trancher sur la nature des mécanismes de renforcement en jeu. Les autres méca-
nismes (renforcement par l'effet de taille des grains, par solution solide. . .) ont en effet été exclus
de maniére arbitraire dans le présent raisonnement. Au-deld de cette estimation, c’est surtout
I’évolution qu’elle présente avec la température qui constitue le résultat principal. La figure 4.1
peut étre interprétée de la maniére suivante : les mécanismes dont la dépendance en température
n’est dictée que par 'évolution des paramétres d’élasticité (module de cisaillement p en l'occur-
rence) ne permettent pas de décrire la chute prononcée de la limite d’élasticité du matériau a
partir de 400°C. Des mécanismes thermiquement activés sont ainsi susceptibles d’apparaitre a
partir de 400°C.

Le modele semi-empirique de Couvrat [Couvrat, 2011] présenté dans la section 2.3 (cf. fi-
gure 2.7) consistait pour sa part a identifier la limite d’élasticité comme étant la somme des
différentes contributions possibles. Cette somme, pondérée par des coefficients «; identifiés de
maniére empirique, inclut la contribution o4 de renforcement lié a la taille de grain (équation
1.3). L’expression obtenue, 0, = 0o+ a10gp+ 200, + 030, a permis a l'auteur d’estimer les dif-
férentes contributions. Le probléme de I’évolution de cette limite d’élasticité avec la température
reste le méme puisque oy p, 0oy et 0y dépendent de la température via le module de cisaillement

-
4.1.2 Evolution des mécanismes de déformation avec la température

A plus haute température, il apparait nécessaire d’introduire la contribution de mécanismes
thermiquement activés. La contrainte de détachement du modéle de Arzt-Rosler-Wilkinson, pré-
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sentée dans le premier chapitre, est décrite par ’équation 4.1. Cette expression dépend du para-
métre k, qui est le facteur de relaxation de la tension de ligne d’une dislocation en interaction
(attractive) avec une particule. La figure 4.1 présente la courbe résultant de la superposition
oy = 0f + 0p de ce mécanisme (pour k = 0,923) avec I’écrouissage par la forét de dislocations. A
haute température, la prévision de la limite d’élasticité est améliorée par la prise en compte d’un
mécanisme d’épinglement des dislocations plutdot que d'un contournement d’Orowan. La préci-
sion de cette prévision pourrait éventuellement étre améliorée en considérant une évolution du
parameétre « intervenant dans I’équation 4.1b. Celui-ci est en fait susceptible de décroitre lorsque
la température augmente, comme indiqué par Kocks et Mecking pour les métaux cubiques a faces
centrées [Kocks et Mecking, 2003].

La modélisation succincte présentée ici met en avant une évolution des mécanismes de renforce-
ment au-dela de 400°C. Les observations in situ de la mobilité des dislocations dans des aciers ODS
rapportées dans la littérature en apportent une preuve expérimentale. Trois études expérimen-
tales se sont intéressées au mouvement des dislocations au sein des aciers renforcés par dispersion
d’oxydes et confirment une telle évolution. Il s’agit d’observations MET in situ réalisées sur les
nuances MA956 [Bartsch et al., 1999], MA957 [Malaplate et al., 2011] et JO5 [Praud et al., 2011],
pour des températures allant de 20°C & 1010°C. Ces études démontrent que le comportement des
dislocations évolue en fonction de la température. Par ailleurs, elles indiquent que le role de
renfort des nano-particules existe quelle que soit la température.

A température ambiante, les dislocations ont un vecteur de Burgers de type %(111) et sont
contenues dans des plans {110}. De longs segments rectilignes de dislocations vis sont observés,
du fait d’une mobilité accrue des dislocations coin. Le mouvement de ces segments vis est un
mouvement saccadé : alternance de stations immobiles et de glissements relativement rapides.
La longueur moyenne des glissements apparait supérieure & la distance moyenne entre précipités.
Ces observations indiquent selon les auteurs que le mouvement des dislocations vis est principa-
lement gouverné par la friction de réseau, et que celle-ci est supérieure a la contrainte critique
de franchissement des nano-renforts [Malaplate et al., 2011]. Le mouvement des dislocations coin
est quant & lui principalement controlé par des interactions avec les nano-particules de type an-
crage/désancrage. Aucune des trois études ne mentionne 1’observation de boucles de dislocations
laissées autour des nano-renforts par le passage des dislocations.

Au-dela de 500°C, le vecteur de Burgers des dislocations est toujours de type %<1ll>. Les
dislocations sont observées au sein de plans {110}, {112} et {123}. Les longs segments vis ne
sont plus observés. De nombreux segments de dislocations apparaissent courbés entre deux points
d’ancrage. Le mouvement global des dislocations est beaucoup plus fluide. Les durées d’ancrage
et de glissement apparaissent équivalentes. Par ailleurs, ’activation de sources de dislocations
prés des joints de grains est observée [Praud et al., 2011]. Ces observations sont présentées dans
I’annexe A, consacrée & 1’étude du glissement aux joints de grains dans les aciers ODS.

4.1.3 Bilan

La complexité de la microstructure des aciers ODS implique quun grand nombre de mé-
canismes de déformation sont susceptibles d’intervenir, simultanément ou successivement. Bien
que ces différents mécanismes puissent étre a priori répertoriés, il s’avére trés compliqué de re-
constituer le comportement des matériaux étudiés en se basant uniquement sur les expressions
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théoriques qui leur sont associées. Une autre approche doit donc étre menée. L'une des possi-
bilités est d’utiliser les outils de la mécanique comme moyen d’investigation. Il s’agit alors de
simplifier au maximum la description (micro-)mécanique et d’évaluer la pertinence des prévisions
d’une telle modélisation. Par la suite, cette description peut étre rendue (au besoin) de plus en
plus complexe, afin de parer a ses propres lacunes. C’est la démarche qui est entreprise ici. Elle
aboutit & I’établissement d’'un modéle macroscopique unixial décrivant le comportement de la
nuance ODS étudiée.

4.2 Modéle de comportement macroscopique en p

L’hypothése initiale de ce premier modéle est de relier la déformation macroscopique a 1’évo-
lution de la densité de dislocations présentes au sein du matériau [Kocks et Mecking, 2003]. Cette
premiére hypothése est tout & fait classique dans la description de comportement des matériaux
métalliques. Elle limite cependant d’ores et déja le champ d’application d’un tel modéle puisqu’elle
écarte a priori toute déformation par diffusion de lacunes et d’atomes interstitiels ou encore par
mouvement des joints de grains. Les essais de fluage & basse contrainte et haute température
ayant montré que de tels mécanismes devaient probablement étre envisagés, il est important de
bien mesurer les limites posées par cette premiére hypothése.

4.2.1 Description du modéle

Pour cette premiére approche, le cadre de modélisation retenu est macroscopique. Il s’appa-
rente aux modeles — KME — proposés par Kocks, Mecking et Estrin [Estrin et Mecking, 1984,
Kocks et Mecking, 2003]. La notion de systéme de glissement ayant une orientation donnée dans
I’espace n’est pas présente dans ce modéle. La densité de dislocations p est une grandeur moyen-
née sur I’ensemble du matériau étudié. Elle ne fait aucune distinction entre dislocations wvis et
coin, ou encore entre dislocations fixes et mobiles. Le formalisme retenu associe & cette densité
de dislocations une vitesse moyenne de glissement v. La déformation plastique du matériau est
alors définie en reliant le taux de déformation plastique €, aux grandeurs p et ¥ par une simple
loi d’Orowan €, = pbv, ou b désigne la norme du vecteur de Burgers des dislocations.

La vitesse des dislocations étant influencée a la fois par la température et par le niveau de
contrainte, le choix est fait de relier le taux de déformation plastique & la densité de dislocations
p, & la température T', au niveau de contrainte o et & la contrainte effective 0.y par ’expression
suivante :

_Ea Vo‘ e .
€p = pbv = pbug exp <M> sinh ( l{;Z]{f) x signe (o) (4.2)

Cette équation décrit un comportement viscoplastique 1D. L’activation thermique de la défor-
mation est prise en compte par la présence de I’exponentielle décroissante de I’énergie d’activation
du glissement viscoplastique E,. Le sinus hyperbolique permet de rendre compte de la dépendance
fortement non-linéaire de la vitesse de déformation plastique vis-a-vis de la contrainte effective
ocff- Le volume d’activation V, définit la viscosité du modéle.

A la composante viscoplastique €p ainsi définie s’ajoute une composante élastique e, pour
former la déformation € = e, + €,. La déformation élastique est directement liée au niveau de
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contrainte o par la relation d’élasticité o = FEe. faisant intervenir le module d’Young E du
matériau.

La contrainte effective o.¢s intervenant dans l’équation 4.2 est a l'origine de la force mo-
trice qui s’exerce sur les dislocations et qui conduit & 'apparition de glissement, et donc de
déformation plastique. Dans les modéles macroscopiques, cette contrainte effective correspond
a la différence entre le niveau de contrainte appliqué et les différentes variables d’écrouissage
|Lemaitre et Chaboche, 1988]. Avec l'introduction de la densité de dislocations comme variable
interne, il est naturel d’introduire un écrouissage li¢ & ’accumulation et & ’enchevétrement des
dislocations, a savoir un écrouissage par la forét de dislocations. Ainsi, oy est définie par I’équa-
tion 4.3 dans laquelle (.); représente la partie positive. o est la contrainte appliquée. Ry regroupe
les contributions telles que la friction de réseau ou le durcissement par solution solide. Il s’agit de
la limite d’élasticité du matériau pour une densité de dislocations hypothétiquement nulle.

oeff =(lo] = R)y+ avec R = Ro+aMpub\/p (4.3)

La densité de dislocations, dont la valeur initiale est pg, évolue au cours de la déformation.
D’une part, elle augmente du fait de la production de dislocations, par exemple par ’activation
de sources de Frank et Read. D’autre part, elle diminue du fait de 'annihilation des dislocations
[Essmann et Mughrabi, 1979, Rauch, 1993]. Cette compétition entre un terme de création et un
terme d’annihilation est décrite par ’équation 4.4 qui traduit une évolution non-linéaire de la
densité de dislocations. Cette équation ne contient pas de terme de restauration statique de la
densité de dislocations. Cette derniére atteint une valeur asymptotique po, pour une déformation
plastique cumulée importante. p. représente 'augmentation de la densité de dislocations par unité
de déformation plastique.

. . . 1% .
P = Pelépl —pclép!pf = pe (1= p/pso) €] (4.4)

[e.9]

4.2.2 Paramétres du modéle et identification

Le modéle décrit ici comprend 6 paramétres principaux ajustables que sont : la vitesse de
référence de glissement des dislocations vg, ’énergie d’activation E,, le volume d’activation V,, la
contrainte seuil Ry, et les grandeurs p. et po définissant I’évolution de la densité de dislocations.
Ces parameétres ajustables sont repérés en gras dans le tableau 4.1 qui répertorie ’ensemble des
paramétres du modéle.

La vitesse de glissement des dislocations vg peut étre définie par la relation vg = Avg dans
laquelle vy est la fréquence de Debye |Feaugas, 1999, Caillard et Martin, 2003]. Cette derniére,
qui correspond a la fréquence de vibration du réseau atomique, est de ordre de 10'3 s~!. La
longueur A est de 'ordre de b. Elle caractérise la distribution des obstacles au mouvement des
dislocations et vaut A = 0,38 nm d’aprés [Feaugas, 1999]. En accord avec les observations du
chapitre précédent (cf. figure 3.8), la valeur retenue pour I'énergie d’activation E, correspond a
I’énergie d’activation du phénoméne de diffusion d’un atome de fer dans un alliage Fe-15Cr, de
I'ordre de 226 kJ mol~! d’aprés [Ray et Sharma, 1968)].

Le modele décrit ici a été implémenté par le biais du logiciel SiDoLo. Ce logiciel est dédié a
la résolution d’équations aux dérivées partielles par I'intermédiaire de méthodes d’intégration de
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type Runge-Kutta. Il permet notamment de réaliser une optimisation des parameétres du modéle
en cherchant a diminuer automatiquement 1’écart entre une base de données expérimentale et les
simulations correspondantes. Une premiére identification des parameétres ajustables a été réalisée
afin de reproduire au mieux trois courbes de traction & 650°C pour trois vitesses de sollicitation
différentes. Les paramétres F,, V, et Ry sont identifiés dans un premier temps afin de reproduire
convenablement ’entrée en plasticité aux trois vitesses de déformation. Les paramétres d’écrouis-
sage p. et poo sont ensuite déterminés pour décrire ’écrouissage du matériau. Les résultats obtenus
sont présentés dans la figure 4.2. Les valeurs des coefficients du modéle sont indiquées dans le
tableau 4.1.

Paramétre Symbole Valeur Unité
Paramétres de la loi de glissement

Densité de dislocations initiale 0 1-101 m 2
Norme du vecteur de Burgers b 2,5-10719  m
Vitesse de référence des dislocations Vo 3 800 m.s !
Energie d’activation E. 212,2 kJ.mol~!
Volume d’activation V, 474 b
Constante de Boltzmann kp 1,38-1072% JK !

Paramétres d’écrouissage

Contrainte seuil Ry 278 MPa,
Coefficient « « 0,3 -
Facteur de Taylor M 2,9 -
Production de dislocations Pe 8,0-10 m 2
Densité de dislocations a saturation Poo 8,0-10 m 2
Coefficients d’élasticité

Module d’Young & 650°C E 165 GPa
Module de cisaillement & 650°C 7 63,5 GPa
Coefficient de Poisson v 0,3 -

Tableau 4.1 — Paramétres du modéle de comportement macroscopique basé sur I’évolution de la
densité de dislocations. Les paramétres ajustables apparaissent en gras. Ils ont été identifiés sur
les essais de traction réalisés a 650°C.

4.2.3 Résultats : traction et fatigue

La figure 4.2a démontre la capacité du modéle mis en place a reproduire le comportement
en traction a 650°C de la nuance ODS J05. La définition d’une plasticité & seuil élevé associée a
un écrouissage modérée par la forét de dislocations permet de décrire convenablement ’entrée en
plasticité du matériau. Celle-ci est marquée par un brusque changement de pente. La dépendance
a la vitesse de sollicitation est également correctement reproduite par ajustement du volume
d’activation V.

Le modéle ainsi calibré peut étre utilisé pour simuler le comportement en fatigue du matériau.
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La comparaison aux résultats de fatigue expérimentaux constitue alors une validation du modéle
puisque ces essais n’ont pas été employés pour identification des paramétres du modéle. La
simulation d’un essai de fatigue & amplitude de déformation imposée est indiquée dans la figure
4.2b. Le modéle de comportement défini étant basé uniquement sur I’évolution d’un écrouissage
isotrope, on retrouve naturellement deux caractéristiques de ce type d’écrouissage, a savoir (i) une
boucle de fatigue parallépipédique et (ii) une amplitude de contrainte qui augmente en fonction
du nombre de cycles.

600 ‘
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FIGURE 4.2 — Comparaison entre les données expérimentales et les données simulées & partir
des valeurs présentées dans le tableau 4.1. (a) Essais de traction & 650°C et trois vitesses de
déformation et (b) boucles de déformation en fatigue avec indication du comportement cyclique
(cf. encart).

Les prévisions en fatigue du modéle sont en contradiction avec les résultats des essais dispo-
nibles (figure 4.2b). Ce point n’est pas surprenant puisque les essais de fatigue réalisés ont mis
en évidence le role prépondérant de I’écrouissage cinématique, alors que le modéle décrit jusqu’a
présent n’en tient absolument pas compte. L’évolution d’un écrouissage isotrope lié & la densité
de dislocations conduit nécessairement & un durcissement ® du matériau, contraire aux résultats
expérimentaux. L’évolution de ’écrouissage isotrope doit ainsi étre limitée, afin de reproduire le
comportement cyclique de la nuance J05, et remplacée par un écrouissage cinématique.

a. ou éventuellement & un adoucissement cyclique lorsque la densité de dislocations diminue.
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4.3 Modélisation basée sur I’évolution de la contrainte cinéma-
tique

4.3.1 Modification du modéle

La nécessité de limiter ’évolution de ’écrouissage isotrope ayant été établie, le modele a été
modifié de telle sorte que cette évolution soit inexistante. L’écrouissage isotrope ne disparait pas,
mais devient constant. Cela revient a remplacer le terme oM ub,/p — décrivant I’évolution de la
limite d’élasticité oy avec la densité de dislocations — par un terme constant. Ce terme peut étre
pris égal & aM ub,/po dans un premier temps. L’introduction d’un écrouissage cinématique X se
fait en modifiant I’expression de o.sy de la maniére suivante :

_Ea Vo e .
gp = pbt = pbug exp <M) sinh < k;]ff> x signe (o — X) (4.5a)
Oepf =(lo = X|=R); avec R= Ro+ aMpub\/py (4.5b)

Puisque la contrainte isotrope n’évolue plus, ce modéle n’est pas en mesure de reproduire un
écrouissage cyclique. Afin de conserver de bonnes prévisions en traction et d’améliorer I'allure
des courbes de fatigue simulées, une solution simple est de poser X = aMpub,/p — oM ub\/po.
Cette solution a cependant deux inconvénients majeurs. Le premier est le fait qu’elle n’a aucun
sens physique, puisqu’elle revient & attribuer explicitement un réle d’écrouissage cinématique a
un phénomeéne physique purement isotrope, I’écrouissage par la forét de dislocations. Le second
inconvénient est le fait qu’elle ne permet pas d’améliorer de maniére franche le comportement
cyclique stabilisé du matériau. En effet, au vu des coefficients identifiés précédemment (voir
tableau 4.1), la limite d’élasticité initiale du matériau oyo = Ro 4+ aMpuby/pg vaut 416 MPa.
Puisque les niveaux de contrainte d’écoulement atteints en traction ne dépassent pas 520 MPa,
cette contribution isotrope reste largement prépondérante. Elle impose alors un comportement
cyclique similaire & celui de la figure 4.2b, issue de la modélisation.

Afin de parvenir a un modéle permettant une description correcte du comportement cyclique
du matériau ODS étudié, il s’avére nécessaire de respecter les rapports entre les différentes com-
posantes de la contrainte, a savoir X ~ 3R ~ 30, avec R ~ o, ~ 80-100 MPa (cf. 3.3.2). Il faut

I’écrouissage cinématique permettant de reproduire les essais de traction.

4.3.2 Lois d’évolution de X et de p

Les résultats trés simples qui viennent d’étre présentés montrent la nécessité d’introduire de
I’écrouissage cinématique dans la modélisation développée. D’une maniére générale, une contrainte
cinématique macroscopique résulte du développement au sein d’'un matériau de contraintes di-
rectionnelles, ¢’est-a-dire qui facilitent la déformation plastique lorsque le chargement mécanique
est inversé. On parle d’effet Bauschinger & I’échelle macroscopique. Ces contraintes directionnelles
sont appelées contraintes & longue portée, par opposition aux phénoménes a courte portée tels
que les jonctions entre deux dislocations. Dans le cas des polycristaux, les interactions & longue
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portée sont généralement différenciées selon leur origine intergranulaire ou intragranulaire, les
deux pouvant coexister [Feaugas, 1999]. Les contraintes intergranulaires sont associées a des in-
compatibilités de déformation entre les différents grains, du fait de leur différence d’orientation.
Les contraintes intragranulaires sont quant a elles issues de la formation d’empilements de dis-
locations ou d’arrangements des dislocations sous la forme de murs et de cellules de dislocations
[Mughrabi, 1983].

De nombreux modéles micro-mécaniques prennent en compte des variables d’écrouissage ci-
nématique en associant directement leur évolution & un mécanisme particulier. Comme évo-
qué ci-dessus, les lois d’évolution décrites par ces modéles peuvent correspondre & des empile-
ments de dislocations aux joints de grains [Estrin et Mecking, 1984, Bouaziz et al., 2008], & des
empilements de dislocations autour de précipités non-cisaillables [Fribourg el al., 2011], a des
sous-structures de dislocations [Hu et al., 1992, Viatkina et al., 2007, Taupin et al., 2012], & des
contraintes intergranulaires [Sauzay, 2008| ou encore & une superposition de plusieurs de ces phé-
nomeénes [Allain et Bouaziz, 2008].

Puisque, jusqu’a présent, aucun mécanisme n’a clairement été identifié comme étant a 1’ori-
gine de la contrainte cinématique qui se développe au sein des aciers ODS, le choix est fait ici
d’opter pour une description phénoménologique de I’écrouissage cinématique. Par opposition aux
modéles micro-mécaniques évoqués ci-dessus, la description phénoménologique du comportement
mécanique des matériaux n’établit pas de lien direct entre variables d’écrouissage et mécanismes
de déformation, bien qu’il soit généralement possible d’attribuer un sens physique précis aux
variables internes de ce type de modéles. Une évolution non-linéaire de la variable cinématique
macroscopique X est retenue [Armstrong et Frederick, 1966]. Elle est décrite par I’équation 4.6.

X = C¢, — DX g, (4.6)

En traction monotone, la courbe X = f (gp) correspondant & cette loi d’évolution est, dans le cas
ou X (0)=0:

X = % (1 — exp (—DeP)) (4.7)

La pente de cette courbe vaut C pour €, = 0 et tend vers zéro avec I’augmentation de la défor-
mation plastique. La valeur & saturation de cette variable est X, = C/D.

Le fait de retenir une évolution phénoménologique de la variable X conduit & s’interroger
sur 1'utilité de conserver une loi d’évolution de la densité de dislocations p. En ’état actuel du
modele, cette densité de dislocations n’intervient ni au niveau de 1’écrouissage isotrope, puisqu’il
a été défini comme étant constant, ni au niveau de I’écrouissage cinématique. Elle intervient en
revanche dans la loi de glissement viscoplastique (équation 4.2), basée sur une loi d’Orowan pbov.
Les observations du matériau aprés déformation ne mettant pas en évidence de différence notable
de la densité de dislocations (cf. 3.3), la variation de p doit rester limitée. Elle n’aura donc que
peu d’influence sur le modele. Le choix est alors fait de supprimer ce parameétre du modele, malgré
sa signification physique évidente. Le modéle est alors défini par les équations 4.8a & 4.8d décrites
ci-dessous. Le terme pré-exponentiel pbug de la loi de glissement est désormais noté &y (équation
4.8a). Afin d’avoir une plus grande liberté dans la description de I’écrouissage cinématique, une
somme de plusieurs contributions non-linéaires est employée (cf. équation 4.8c).
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_Ea VO’ e .
€p = €pexp <kBT> sinh ( k;]{f) x signe (o — X) (4.8a)

ooy = (o — X| — Ry (4.8D)

R =R, (4.8d)

4.3.3 Identification des paramétres et résultats

La procédure mise en place afin d’identifier les paramétres de ce nouveau modéle fait intervenir
a la fois les essais de traction & 650°C et les essais de fatigue disponibles & cette méme tempé-
rature. La premiére étape a consisté & imposer un seuil de plasticité en accord avec les résultats
des essais de fatigue réalisés & 650°C, a savoir Rg ~ 90 MPa. L’étape suivante est la détermi-
nation du nombre optimum de variables cinématiques permettant de décrire convenablement le
comportement mécanique longitudinal de la nuance J05.

En P’absence d’évolution de ’écrouissage isotrope, deux variables d’écrouissage cinématique
sont a priori nécessaires pour décrire le comportement en traction observé expérimentalement.
Une premiére variable doit tout d’abord permettre de décrire ’écrouissage modéré, quasiment
linéaire, que présente le matériau au-delad de 1% de déformation. Une seconde variable doit alors
étre définie afin de décrire I’entrée en plasticité du matériau. Puisque la limite d’élasticité appa-
rente du matériau, qui est de 'ordre de 400 MPa a 650°C, est nettement supérieure & la valeur
seuil Ry fixée, il est nécessaire que la vitesse de saturation de cette autre variable d’écrouissage —
définie par le coefficient D — soit trés rapide.

La procédure d’identification a cependant montré que deux variables d’écrouissage ne per-
mettaient pas de décrire convenablement le comportement de la nuance ODS étudiée. L’exigence
d’une vitesse de saturation trés importante pour reproduire une limite d’élasticité apparente éle-
vée a partir d'un seuil Ry faible conduit & une entrée en plasticité trop brutale, & I'image de
celle obtenue sur la figure 4.2a. En terme de comportement en fatigue, cela se traduit par un
comportement analogue a celui de la figure 4.2b. Un meilleur compromis a ainsi été obtenu avec
trois variables d’écrouissage cinématique :

— Le premier écrouissage cinématique, X1, posséde une vitesse de saturation trés élevée. Il
permet de reproduire la limite d’élasticité apparente élevée du matériau tout en conservant
un seuil de plasticité Ry bas. Par ailleurs, un seuil de plasticité faible rend possible le fluage
du matériau pour des niveaux de contrainte inférieurs & la limité d’élasticité apparente.

— Le second écrouissage cinématique, Xo, posséde une vitesse de saturation importante, mais
inférieure a celle de X7. Il adoucit ’entrée en plasticité du matériau et permet de reproduire
convenablement la forme de la boucle de fatigue stabilisée.
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— Le troisiéme écrouissage cinématique, X3, rend compte de ’écrouissage trés modéré du
matériau au-dela de 1% de déformation.

Physiquement, la présence de trois variables d’écrouissage cinématique ayant des vitesses de
saturation différentes peut étre interprétée par I'existence de différents types d’interaction géné-
rant des contraintes & longue portée. L’empilement de dislocations sur les nano-renforts proposé
par Robertson et Gururaj [Robertson et Gururaj, 2011] est par exemple un mécanisme suscep-
tible de saturer trés rapidement, du fait de la faible distance entre obstacles. Il génére notamment
des contraintes & longue portée de par l'activation du glissement dévié qu’il rend possible. Par
ailleurs, la taille de grain peut étre considérée comme une seconde distance caractéristique, et
donc étre associée a une autre vitesse de saturation. Le mécanisme correspondant pourrait étre
la création de nouveaux empilements de dislocations, cette fois-ci sur les joints de grains. Le
troisiéme écrouissage cinématique pourrait éventuellement étre d’origine intergranulaire, et lié a
I’activation de sources de dislocations dans les joints de grains, comme rapporté en MET in-situ
par Praud [Praud et al., 2011].

La ré-identification de ’ensemble des paramétres du modéle, en incluant essais de traction et
de fatigue & 650°C, conduit aux valeurs présentées dans le tableau 4.2. Les vitesses de saturation
des trois écrouissages cinématiques s’étendent sur trois ordres de grandeur. La modification des
valeurs des paramétres E,, V et Ry s’avére faible.

C (MPa) D (-) X =C/D (MPa) S}’n'lbole 3\;;11%1; U_rilte
X, | 732260 4465 164 20 ) 2'23 ) iJ -
Xo 81900 585 140 a 6 K.
X3 500 10 50 14 415 b
Ry 87 MPa

Tableau 4.2 — Valeurs des coefficients du modéle macroscopique décrivant 1’évolution des trois
variables d’écrouissage cinématique & 650°C.

Les résultats obtenus en traction et en fatigue avec cette version cinématique du modéle ma-
croscopique sont présentés dans la figure 4.3. Une bonne adéquation entre essais et simulations est
observée simultanément (i) sur le comportement en traction a différentes vitesses de sollicitation,
(ii) sur le comportement cyclique (absence d’écrouissage cyclique) et (iii) sur 'allure de la boucle
d’hystérésis stabilisée.

L’écriture du modéle est telle que, en traction monotone, la contribution visqueuse & la
contrainte d’écoulement o, = 0 — X — R n’est autre que o.s¢ (en traction monotone). Au cours
de D’essai de fatigue présenté sur la figure 4.3b, cette composante visqueuse atteint 77 MPa aux
extremums de contrainte. Cette valeur est & comparer aux 100 MPa mesurés expérimentalement
(voir tableau 3.1, 650°C, ¢, = 0.7%). La viscosité du modéle est donc sous-estimée, méme si elle
reste d’un ordre de grandeur raisonnable.
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FicurEe 4.3 — Comparaison entre les données expérimentales et les données simulées. Modéle
macroscopique uniaxial a écrouissage cinématique. (a) Essais de traction a 650°C et trois vitesses
de déformation et (b) boucles de déformation en fatigue avec indication du comportement cyclique
(cf. encart).

4.4 Modélisation des essais de fluage et de relaxation

4.4.1 Apport d’un terme de restauration statique

Le modéle de comportement macroscopique développé dans ce chapitre est en mesure de
reproduire convenablement le comportement en traction et en fatigue & 650°C du matériau ODS
étudié. La présente section s’intéresse a la modélisation des essais aux temps longs, a savoir les
essais de fluage et de relaxation. En ’état actuel, il s’avére que le modéle n’est pas en mesure de
décrire un quelconque fluage du matériau, si ce n’est pour un niveau de contrainte trés élevé au
regard des niveaux de contrainte appliqués au cours des essais de fluage.

Simulation du fluage sans restauration statique de 1’écrouissage

Les figures 4.4a et 4.4c décrivent respectivement ’évolution au cours du temps de la défor-
mation et des différentes contributions a la contrainte d’écoulement (contributions cinématique,
isotrope et visqueuse) correspondant & la modélisation d’un essai de fluage & 650°C pour une
contrainte de 350 MPa. L’encart présent dans la figure 4.4a montre qu’il n’y a pas de déformation
de fluage sur le long terme. A trés court terme, il y a en revanche évolution de la déformation. Le
chargement est commandé en vitesse de contrainte imposée. La fin de cette phase est repérée par
la ligne pointillée sur les figures 4.4a et 4.4c. Durant cette phase, la déformation viscoplastique
du matériau évolue. Aprés la fin du chargement, elle continue a augmenter pendant environ 30 s.
1l s’agit d’'une phase de fluage — trés courte — qui s’arréte complétement par la suite. La figure
4.4c permet d’interpréter cet arrét du fluage en comparant I’évolution de la contrainte imposée
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FIGURE 4.4 — Simulations d’un essai de fluage & 350 MPa et 650°C. Modéle macroscopique avec
(b et d) et sans (a et c) terme de restauration statique. (a) et (b) déformation en fonction du
temps. (c) et (d) évolution des écrouissages en fonction du temps.
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et ’évolution de la somme des écrouissages. En début d’essai, la contrainte o est nulle. Elle aug-
mente linéairement jusqu’a atteindre 350 MPa en fin de chargement. Cette phase de chargement
comprend une phase de déformation élastique durant laquelle la déformation évolue de maniére
linéaire avec le temps et durant laquelle les variables d’écrouissage, initialement nulles, n’évoluent
pas. Avec I'augmentation de la contrainte appliquée se produit ’entrée en plasticité, repérée par
la fleche 1 sur la figure 4.4c. La vitesse de déformation augmente alors et le matériau s’écrouit
progressivement. Cela se traduit par une augmentation des variables cinématiques X1, X9 et X3.
Seules les évolutions cumulées de X3 (en violet), de Xo+ X3 (en bleu) et de X1+ Xo+ X3 (en vert)
sont décrites dans la figure 4.4c. En fin de chargement, la somme des écrouissages R+ X1+ Xo+ X3
n’est pas égale a la contrainte appliquée 0. La composante visqueuse o, = o.f¢, qui est la dif-
férence entre ces deux termes, n’est donc pas nulle. Ceci explique la phase de fluage observée
puisqu’une contrainte visqueuse non nulle implique une vitesse de déformation non nulle (cf.
équation 4.8a). Mais puisqu’une vitesse de déformation non nulle implique un écrouissage non
nul, le matériau continue & s’écrouir. La fléeche 2 indique le moment ou la contrainte effective
devient nulle, ce qui est synonyme d’un arrét de ’écoulement viscoplastique.

Simulation du fluage avec restauration statique de I’écrouissage

Afin de rendre compte de la déformation de fluage observée expérimentalement, il apparait
nécessaire de décrire une restauration des écrouissages, c’est-a-dire une diminution de ces der-
niers. Cette restauration doit étre une restauration statique, c’est-a-dire liée & la variable temps
et non a la variable déformation. Une telle restauration résulte des processus d’annihilation qui se
produisent a haute température et qui nécessitent du temps pour s’établir. Le phénoméne thermi-
quement activé de montée des dislocations y participe. Dans le cas présent, la restauration prise
en compte doit conduire & une diminution de ’écrouissage cinématique et non de ’écrouissage
isotrope (qui conduirait & un adoucissement cyclique).

La figure 4.4b montre I'impact de I'ajout d’un terme de restauration statique dans la loi
d’évolution de la variable cinématique X;. Une déformation de fluage importante est observée sur
une durée elle aussi importante, et méme infinie dans le cas présenté ici. La figure 4.4d permet
une nouvelle fois d’expliquer ce fluage en suivant 1’évolution des écrouissages. La somme des
écrouissages X9 + X3 (en bleu) augmente au cours du temps, alors que la somme X; + X9 + X3
(en vert) reste pour sa part constante au cours du temps. Cela signifie que la variable X; diminue
au cours du temps. C’est directement de cette évolution relative des variables d’écrouissage que
découle la déformation viscoplastique de fluage. En supposant que le matériau a une vitesse de
déformation nulle, et donc une contrainte visqueuse o, nulle, on peut envisager la succession
d’étapes suivantes :

1. Avec le temps, ’écrouissage X; se restaure partiellement.

2. La diminution de la variable X; implique une augmentation de la contrainte visqueuse oy.
La vitesse de déformation € devient alors non nulle : le matériau se déforme plastiquement.

3. La déformation plastique du matériau est synonyme d’écrouissage, c¢’est-a-dire d’une aug-
mentation des variables X1, X5 et X3.

4. Au final, une situation d’équilibre se crée en termes d’écrouissages : la diminution de la
variable X7, synonyme de restauration, est compensée par l'augmentation de Xo et de
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X3, synonyme d’écrouissage. Cette situation est caractérisée par une contrainte visqueuse
constante, strictement positive, et donc par une vitesse de déformation constante. Elle
s’apparente a un régime d’équilibre entre multiplication et annihilation des dislocations.

L’introduction d’un terme de restauration statique sur une des variables d’écrouissage ci-
nématique se traduit par la modification de I’équation de Armstrong-Frederick de la maniére
suivante :

. X1 X
X1 =Ciép — D1 X1|ép| — “WJ m (4.9)
Le terme de restauration statique non-linéaire présent dans ’équation 4.9 est déterminé par 2
paramétres : M, et m, [Chaboche, 1989, Besson et al., 2011]. Il a été ajouté a I’équation d’évolu-
tion de X7 (plutot que X9 ou X3) car cette variable correspond & un écrouissage qui s’établit trés
rapidement au cours de la déformation et dont la valeur & saturation est élevée. Elle offre donc
une possibilité de restauration plus importante. Physiquement, elle peut étre interprétée comme

une libération par montée des dislocations épinglées ou bloquées au niveau des nano-renforts.

4.4.2 Fluage et relaxation

L’identification des paramétres M, et m, a été réalisée afin d’obtenir des vitesses minimales de
fluage proches de celles mesurées expérimentalement a 300 MPa et 330 MPa. Les valeurs retenues
dans les simulations présentées par la suite sont les suivantes : M, = 2100 MPa - s™* et m, = 4,75.

Fluage

Les courbes de fluage présentées dans la figure 4.5 permettent de comparer les résultats de
la simulation avec I'expérience. A forte contrainte (400 MPa), la vitesse de fluage est largement
sous-estimée par le modéle : la simulation conduit & une vitesse inférieure de plus d’un facteur 100
par rapport a la vitesse mesurée expérimentalement ®. En revanche, pour les niveaux de contrainte
intermédiaires, la vitesse minimale de fluage est en trés bon accord avec les relevés expérimentaux.
Les simulations & 370 MPa et 300 MPa montrent que la différence de déformation de fluage
primaire entre simulation et expérience est a peine d’un facteur 2. Au contraire, ’essai a 220 MPa
montre un facteur 5 entre déformations de fluage primaire simulée et mesurée. Il est cependant
atypique dans le sens ou sa déformation de fluage primaire est anormalement élevée par rapport
aux essais réalisés a plus forte contrainte (qui devraient logiquement présenter une déformation
primaire plus importante). Cet essai a été arrété du fait d’un probléme de régulation thermique
et ne permet pas une comparaison a des temps plus longs, ce qui aurait été intéressant au vu de
son niveau de contrainte. Cependant, le modéle décrit correctement la vitesse de déformation sur
5000 h d’essai.

L’évolution de la vitesse minimale de fluage en fonction du niveau de contrainte appliqué
est présentée dans la figure 4.6a. Elle montre la bonne précision du modeéle en ce qui concerne

a. La différence entre la simulation, menée a contrainte constante, et I’essai, mené a force constante, explique
en partie cet écart important.
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Iestimation de la vitesse minimale de déformation mesurée au cours des essais de fluage. Cette
précision est observée pour les niveaux de contrainte intermédiaire : 300 MPa — 370 MPa. Pour
les essais réalises a des contraintes plus élevées (pour lesquelles la durée de vie des éprouvettes
se situe entre quelques dizaines d’heures et quelques dizaines de secondes), un écart de plus d'un
ordre de grandeur en vitesse de déformation est constaté entre I’expérience et la simulation. A
plus basse contrainte, ¢’est-a-dire pour des durées de fluage supérieures a 3 ans (26 280 h), aucune
donnée expérimentale ne permet d’évaluer la précision du modéle.

Relaxation

La figure 4.6b présente les prévisions du modéle macroscopique développé dans le cas de la
simulation des essais de relaxation (non utilisés pour l'identification des parameétres du modeéle).
Une relaxation relativement importante est constatée pour une contrainte initiale de 330 MPa,
en accord avec les résultats expérimentaux. En revanche, pour un niveau de contrainte inférieur
(200 MPa), la relaxation de la contrainte est largement sous-évaluée. Afin d’améliorer ces pré-
visions, il suffit de rendre la relaxation plus prononcée en modifiant directement le terme de
restauration statique (en diminuant M, et/ou my). Cela se fait en revanche aux dépens des pré-
visions du modéle en fluage a contraintes intermeédiaires (en accélérant le fluage). Afin de trouver
un meilleur compromis entre fluage et relaxation, il semble nécessaire d’affiner la description de
la relaxation, en ajoutant par exemple d’autres termes de restauration avec des constantes de
temps différentes.
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4.5 Modélisation des essais de fluage & sauts de contrainte et de
fluage alterné

Cette section présente 'utilisation du modéle de comportement macroscopique développé dans
ce chapitre pour simuler les essais de fluage & sauts de contrainte et de fluage alterné présentés
dans la section 3.4.

4.5.1 Fluage a sauts de contrainte

La figure 4.7 décrit et compare ’ensemble des prévisions du modéle en termes de fluage a
sauts de contrainte. Les figures 4.7a, 4.7b, 4.7c et 4.7d concernent deux essais pour lesquels les
décharges successives ont été de faible ampleur. Les figures 4.7e et 4.7f concernent la tentative de
mise en évidence de fluage négatif.

Hésitation au fluage

La figure 4.7a illustre de nouveau la différence importante entre la déformation de fluage
primaire observée et la déformation prévue par le modéle. La figure 4.7c permet de comparer la
simulation et I’expérience en termes de vitesse de déformation. En plus des données des essais
de fluage classiques a 650°C (ronds pleins pour 'expérience et ronds vides pour la modélisation),
cette figure décrit les vitesses de déformation mesurées (carrés pleins) et simulées (carrés vides) au
cours des deux essais de fluage réalisés avec sauts de contrainte (DIP). Pour le niveau de contrainte
imposé en début d’essai, a savoir 365 MPa dans les deux cas, une différence sur les vitesses de
déformation allant jusqu’a deux ordres de grandeur est observée. A cette contrainte, le modéle
sous-estime la vitesse de déformation du matériau aux temps courts, et le matériau présente pour
sa part une dispersion certaine. La diminution du niveau de chargement appliqué s’accompagne
d’une diminution de la vitesse de déformation, aussi bien du point de vue expérimental que du
point de vue de la modélisation. Ces tendances similaires conduisent & une diminution de I’écart
entre modeéle et expérience. On voit ainsi que la vitesse de fluage estimée par le modéle apres une
modification de charge conduisant & un niveau de contrainte de 340 MPa est trés proche de la
valeur expérimentale.

La figure 4.7b correspond & une observation détaillée des périodes de changement de charge
prévues par le modéle. Une période d’hésitation au fluage pouvant atteindre plusieurs dizaines
d’heures est observée pour chacun des deux essais et pour chaque changement de charge. La
figure 4.7d permet de visualiser — en termes d’écrouissages — 'origine du délai At prévu par le
modéle avant reprise de la déformation (dans le cas de I'essai 365 MPa — 340 MPa). Avant la
diminution de charge, qui se produit & ¢t = 66 h, la période de fluage est caractérisée par une
contrainte visqueuse trés faible et une relaxation de I’écrouissage X principalement compensée
par 'augmentation de la variable d’écrouissage X». La diminution de la contrainte n’entrainant
pas de déformation plastique, il n’y a pas d’écrouissage durant la décharge. Il n’y en a pas
non plus juste aprés la phase de décharge puisque le niveau de contrainte est désormais situé a
I'intérieur du domaine d’élasticité. Du fait de 'existence d’un terme de restauration, I’écrouissage
cinématique X7 entraine un déplacement du domaine d’élasticité vers les faibles contraintes. Le
temps d’hésitation au fluage At correspond au temps nécessaire pour que le déplacement du
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Ficure 4.7 — Simulations d’essais de fluage & sauts de contrainte a 650°C avec le modéle de
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domaine d’élasticité conduise & replacer le niveau de contrainte ¢ & la limite supérieure de ce
domaine.

Comme cela a été évoqué dans le chapitre précédent, aucune hésitation au fluage n’a été
observée expérimentalement. Le modéle développé prévoit au contraire I’observation d’'un temps
de latence. On peut en conclure que la restauration de ’écrouissage cinématique prévue par
le modeéle n’est pas assez rapide, au moins dans une phase initiale. Ceci va dans le sens de
I’observation d’une relaxation initiale trés rapide durant les essais de relaxation. L’observation
d’une hésitation au fluage est par ailleurs rendue délicate par les faibles niveaux de déformation
mis en jeu ainsi que par le bruit de mesure du dispositif de fluage. Les simulations des essais de
fluage & sauts de contrainte réalisées avec le modéle macroscopique développé, qui rendent par
ailleurs compte d’une similitude entre vitesses de déformation successives mesurées et simulées,
ne sont pas contraires a 'expérience.

Fluage négatif

De maniére analogue a ce qui a été observé précédemment, la déformation de fluage primaire
prévue par le modéle pour une phase de fluage & 650°C et 365 MPa est largement sous-estimée.
Ceci est une nouvelle fois visible sur la figure 4.7e qui compare ’évolution de la déformation
au cours du temps pour un essai de fluage & saut de contrainte 365 MPa — 30 MPa. Le suivi
de la déformation sur une durée de 1200 h aprés la décharge avait montré une stabilité de la
déformation, celle-ci n’évoluant pas au-dela de 40,05%. Le modeéle prévoit pour sa part un arrét
total de fluage, et donc ’absence de fluage négatif. La encore, le modéle apparait en bon accord
avec ’expérience. Le suivi de I’évolution des écrouissages au cours du temps proposé dans la figure
4.7f montre que la phase de décharge, qui se déroule a une vitesse de —5 MPa-s™ !, est divisée
en deux parties. Durant un temps At se produit la décharge purement élastique, durant laquelle
les écrouissages n’évoluent pas?. La seconde phase, d’une durée Ats, débute lorsque le domaine
d’élasticité a été complétement traversé. Elle correspond & une déformation a vitesse de contrainte
imposée qui se traduit par une plasticité en compression du matériau. Les variables d’écrouissage
diminuent plus ou moins rapidement selon leurs caractéristiques (valeur du coefficient D;). Aprés
cette décharge en contrainte, la contrainte appliquée o se retrouve en limite inférieure du domaine
d’élasticité (X1 + X2+ X3—R). Le fluage s’arréte et ne peut reprendre car la restauration attendue
du terme X1, dont le signe est toujours positif, va au contraire mener la contrainte o & U'intérieur
du domaine d’élasticité.

4.5.2 Fluage alterné en traction / compression

Le dépouillement de I'essai alternant des phases de fluage en traction et en compression a mis
en évidence une dissymétrie de comportement, le fluage en compression ayant lieu & une vitesse de
déformation apparemment bien plus rapide que le fluage en traction. Cette observation a conduit
a s’interroger sur le role de la déformation plastique cumulée et sur une éventuelle asymétrie du
domaine d’élasticité initial, sans pouvoir conclure. La simulation de cet essai apporte un nouvel
éclairage.

a. en théorie ’écrouissage X; subit une restauration partielle, mais celle-ci est largement négligeable du fait du
temps court dont il est question ici.
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La figure 4.8 présente I’évolution de la vitesse de fluage en fonction du niveau de contrainte
appliqué en distinguant les phases de traction et de compression. La figure 4.8a présente ces ré-
sultats dans le cas de l'essai simulé et la figure 4.8b dans le cas de l'expérience. Les vitesses de
déformation prévues par le modéle sont généralement inférieures aux vitesses mesurées expéri-
mentalement. En revanche, & 'image de ce qui est observé expérimentalement, le modeéle prévoit
un fluage en compression globalement plus rapide. Aucune dissymétrie du domaine d’élasticité
entre traction et compression n’étant prise en compte dans la modélisation, cette observation
permet de conclure que la différence observée expérimentalement entre vitesse de fluage en trac-
tion et vitesse de fluage en compression s’explique par un effet de ’historique du chargement sur
I’évolution des variables d’écrouissage cinématique (effet Baushinger).
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FIGURE 4.8 — Vitesses de déformation de fluage mesurées au cours de l’essai de fluage alterné.
(a) Modele macroscopique uniaxial. (b) Mesures expérimentales.

4.6 Ajout d’un critére de rupture en fluage

Le modéle de comportement présenté dans ce chapitre rend compte des essais mécaniques
réalisés sur la nuance ODS J05 dans la direction longitudinale. Il permet notamment de décrire
I’évolution de la vitesse de déformation au cours d’un essai de fluage. Afin de déduire de cette
information une estimation de la durée de vie en fluage du matériau, il est intéressant de combiner
la relation €, = f(t) qui s’établit au cours du fluage avec la relation empirique de Monkman-
Grant, £€*t, = constante, identifiée & partir des ruptures en fluage. Pour un essai de fluage simulé,
il est alors possible de déterminer I’instant ¢, pour lequel la rupture est susceptible de se produire.
La relation de Monkman-Grant déduite des essais réalisés a 650°C est la suivante :

06761, _ 310
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FIGURE 4.9 — Evaluation de la vitesse minimale de fluage en utilisant le modéle macroscopique
ainsi que deux critéres de rupture empiriques. Les données expérimentales proviennent des nuances

J05 (fluage en traction a 650°C).

La figure 4.9 décrit les résultats obtenus. Pour chaque essai de fluage simulé & un niveau de
contrainte donné, la diminution de la vitesse de déformation entre les temps t = 120 s et ¢t — 10! s
~ 3200 ans est représentée. Aux fortes contraintes, la vitesse de déformation atteint une vitesse
minimale, décrivant un fluage stationnaire. Aux plus faibles contraintes, la vitesse de fluage tend
vers zéro et ne cesse donc de diminuer (voir annexe B.5.1). Pour chaque essai, une étoile symbolise
le couple (¢,t,) vérifiant 1’équation de Monkman-Grant expérimentale.

L’utilisation de ce critére conduit approximativement & une droite correspondant & un expo-
sant n ~ 10 dans un diagramme de Norton. Il ne permet donc pas de reproduire I'inflexion qui
a été identifiée aux faibles contraintes. Ces résultats peuvent étre comparés a ceux obtenus par
Brandes et al. [Brandes et al., 2012] en utilisant une version modifiée du modéle de fluage ARW
(cf figure 1.33b). Il y a deux différences principales entre les modeéles de la littérature basés sur
les travaux de Arzt-Rosler-Wilkinson et le modéle introduit dans ce chapitre. Tout d’abord, les
premiers ne décrivent pas d’évolution de ’écrouissage du matériau et ne sont donc pas en me-
sure de tracer une courbe de comportement du matériau. La seconde différence importante réside
dans les équations retenues pour décrire I’évolution de la vitesse de déformation plastique. Les
modéles de la littérature se basent sur une loi exponentielle, alors que le glissement viscoplastique
utilisé ici fait intervenir une loi en sinus hyperbolique. Aux trés faibles contraintes, le premier
type de loi sature & une vitesse donnée alors qu’aucune vitesse de déformation minimale n’est
présente dans le second cas. Ce point explique les tendances opposées décrites par les deux types
de modéles aux faibles contraintes. Si, comme on pourrait le supposer, un exposant 1 correspon-
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dant & des mécanismes diffusionnels était attendu aux trés faibles contraintes, aucun des modéles
présentés ici ne serait en mesure d’en rendre compte. L’ajout d’une seconde loi de glissement
traduisant D'existence d’un second mécanisme de déformation pourrait alors s’avérer nécessaire
[Provendier-Aubourg, 1994, Trego, 2012].

Un autre type de critére est également illustré dans la figure 4.9. 1l s’agit d’un critére de
rupture en déformation. Les cercles qui apparaissent sur certaines courbes ont été définis en
retenant arbitrairement une valeur de déformation & rupture €, = 1%. Aux faibles contraintes,
une telle déformation n’est jamais atteinte dans le temps simulé. Aux fortes contraintes, cette
déformation est atteinte soit pendant le chargement, soit pendant les toutes premiéres secondes
du fluage, d’ot ’absence de symbole sur la figure 4.9.

4.7 Conclusion

Ce quatriéme chapitre s’est intéressé a la modélisation du comportement mécanique longi-
tudinal de la nuance ODS 14Cr étudiée. L’objectif de cette démarche de modélisation est de
parvenir a reproduire le comportement mécanique du matériau le plus précisément possible, en
apportant si possible un éclairage nouveau sur les mécanismes de déformation mis en jeu dans
ce type d’acier. Le modele développé permet d’alimenter la discussion autour des phénoménes
physiques a ’ceuvre au sein des aciers ODS. Les principaux résultats obtenus & ’aide de ce modéle
sont rappelés ici.

— La mise en place d’'une modélisation purement analytique afin de reproduire I’évolution
avec la température de la limite d’élasticité de la nuance étudiée a montré I'impossibilité
d’identifier tel mécanisme plutét que tel autre par ce biais. Elle a en revanche permis de
mettre en évidence 1’évolution avec la température du durcissement des aciers ODS, en
accord avec les observations de MET in-situ disponibles dans la littérature.

— Un modéle de comportement a été développé. Baser une telle modélisation sur 1’évolution
de la densité de dislocations — comme cela est usuellement rencontré dans la littérature
pour modéliser le comportement des matériaux métalliques — s’est avéré en opposition avec
les résultats expérimentaux. Ce type de modéle est en effet inadapté au cas des aciers ODS
du fait de la prépondérance de la contribution cinématique & la contrainte d’écoulement.

— Modifié par I'introduction d’un écrouissage cinématique dont ’évolution est décrite de ma-
niére phénoménologique, le modéle s’est avéré en mesure de reproduire le comportement en
traction et en fatigue du matériau & haute température. Trois contributions cinématiques
se sont révélées nécessaires afin de décrire respectivement la limite d’élasticité apparente
élevée du matériau, la boucle de fatigue stabilisée ainsi que I’écrouissage modéré en traction
au-dela de 1% de déformation.

— L’ajout d’'un unique terme de restauration statique a permis de reproduire les phénoménes
dépendant du temps tels que le fluage et la relaxation. La modélisation d’essais de fluage &
sauts de contrainte et de fluage alterné en traction et compression n’a pas mis en défaut le
modéle. Par ailleurs, la différence entre vitesses de fluage en traction et vitesses de fluage
en compression relevée par le biais de l’essai de fluage alterné a pu étre expliquée par
I'utilisation de ce modéle. Elle est due a 1'histoire du chargement mécanique.
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— Au-dela de sa simplicité de mise en ceuvre et de ses prévisions raisonnables pour des sollici-
tations radicalement différentes, le modéle introduit dans ce chapitre peut s’avérer un outil
utile dans la détermination de la durée de vie des aciers ODS. Ceci nécessite cependant
la détermination d’un critére de rupture plus précis que ceux évoqués en exemple dans ce
chapitre.
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Les chapitres 3 et 4 du présent mémoire se sont attachés a décrire les travaux de caractérisa-
tion mécanique et de modélisation du comportement mécanique longitudinal de la nuance ODS
14Cr J05. La microstructure du matériau est anisotrope (cf. 2.3), et de nombreux travaux de
la littérature font état de 'anisotropie de comportement des nuances ODS ferritiques, en fluage
(cf. 1.4.1) comme en traction (1.4.2). Les sollicitations longitudinales effectuées jusqu’a présent
ne sont pas représentatives du chargement en pression interne d’une gaine de combustible. Pour
effectuer une sollicitation en pression interne, il est nécessaire d’usiner une éprouvette tubulaire
dans la nuance J05, élaborée sous forme d’une barre ronde. Cette option n’a pas été retenue, entre
autres du fait de la perte de matiére associée. En revanche, la géométrie de la barre JO5 permet
de caractériser 'anisotropie mécanique de cette nuance. C’est 'objet du présent chapitre.

5.1 Anisotropie en traction de la nuance J05

L’anisotropie des propriétés de la nuance ODS J05 a été étudiée en se basant uniquement sur
la réalisation d’essais de traction. En plus d’éprouvettes prélevées parallélement & la direction
d’extrusion, des prélévements & 45° et a 90° de cette derniére ont été réalisés. La figure 5.1 décrit
les trois directions de prélévement et rappelle la géométrie des éprouvettes utilisées.

A 45 T 2

1.5

Q
I 45° ?‘,}*\ : »
o o

Direction d'extrusion

FIGURE 5.1 — Schéma illustrant les trois directions de prélévement des éprouvettes et dimensions
des éprouvettes de traction. Dimensions en millimétres. Epaisseur : 0,75 mm.

Les courbes des essais de traction réalisés a la vitesse 1072 s~! sont regroupées par tempé-
rature et présentées dans la figure 5.2. Certains essais ont été doublés. Les courbes en pointillés
également intégrées a ces différents graphiques correspondent aux essais réalisés dans la direction
longitudinale sur d’autres géométries d’éprouvettes : éprouvettes & section carrée 2 mm*2 mm ou
cylindrique D,, = 3 mm. Ces géomeétries sont définies dans "annexe D.

L’observation des courbes de traction de la figure 5.2 montre que le choix de la direction de
sollicitation affecte le comportement du matériau & la fois en termes de résistance mécanique et
de ductilité. Dans ce mémoire, ces deux aspects de ’anisotropie sont dénommeés respectivement
anisotropie en contrainte et anisotropie de rupture. Ils sont analysés ci-dessous avec un troisiéme
aspect, a savoir 'anisotropie en déformation.
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FI1GURE 5.2 — Anisotropie de comportement en traction de la nuance J05 entre 20°C et 750°C.
Sollicitations a 0° (A), 45° (45) et & 90° (T) de la direction d’extrusion. Vitesse de sollicitation
imposée : 1072 s~1. Certains essais longitudinaux ont été réalisés sur éprouvettes carrées (2*2)
ou cylindriques (¢3). Les courbes de traction représentent ’évolution de la contrainte rationnelle

en fonction de la déformation conventionnelle.
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5.1.1 Anisotropie en contrainte

I’anisotropie en contrainte caractérise I’anisotropie du matériau en termes de limite d’élasti-
cité et de résistance maximale a la traction. Les figures 5.3a et 5.3b décrivent I’évolution de ces
deux grandeurs en fonction de la direction de sollicitation du matériau et de la température. A
20°C et 400°C, la limite d’élasticité est peu influencée par la direction de sollicitation. Un écrouis-
sage plus prononcé dans la direction longitudinale explique une différence en termes de résistance
maximale. Cette différence reste inférieure & 10%. Au-dela de 400°C, la limite d’élasticité lon-
gitudinale R;}j o, apparait supérieure aux limites d’élasticité ng% et Rgg’j% mesurées dans les
deux autres directions. L’écart atteint 20% a 650°C. La figure 5.3b montre que ’écart entre les
directions longitudinale et & 45° augmente légérement en termes de résistance maximale, puisqu’il
atteint 25%. Ceci s’observe notamment sur les courbes de traction & 650°C de la figure 5.2 et
s’explique a la fois par une différence d’écrouissage et d’allongement réparti. La résistance Rf,?
reste quant & elle supérieure & 90% de la résistance longitudinale Rfl.
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FIGURE 5.3 — Anisotropie en contrainte de la nuance J05. Evolution de la limite d’élasticité (a)
et de la résistance maximale (b) de la nuance J05 en traction en fonction de la température pour
des sollicitations axiale, transverse et & 45°. Les évolutions relatives des grandeurs transverse et
a 45° par rapport a la grandeur axiale sont également présentées.

5.1.2 Anisotropie de rupture

L’anisotropie de rupture caractérise 'influence de la direction de sollicitation sur la défor-
mation finale des éprouvettes de traction. Les courbes de traction présentées dans la figure 5.2
montrent qu’il y a bien une différence d’allongement & rupture entre les trois directions de charge-
ment. La figure 5.4a résume ces observations en présentant l’évolution de l’allongement a rupture
en fonction de la température pour les trois orientations d’éprouvettes. Une hiérarchie marquée
entre directions de sollicitation apparait & basse température (20°C-400°C) : la ductilité longitu-
dinale est supérieure a la ductilité a 45° qui est elle-méme supérieure a la ductilité transverse. A
plus haute température, la ductilité transverse reste comprise entre 5% et 15%, et apparait ainsi
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de 2 a 3 fois plus faible que la ductilité longitudinale. A I'inverse, au-dela de 400°C, I'allongement
a rupture des éprouvettes prélevées a 45° de la direction d’extrusion devient aussi important que
l’allongement longitudinal. Les deux présentent un pic entre 600°C et 650°C.

La figure 5.4b permet de comparer la rupture dans différentes directions vis-a-vis de la striction
des éprouvettes. Les éprouvettes axiales et & 45° présentent des réductions d’aire & rupture trés
similaires sur toute la plage de températures explorée. La striction est relativement prononcée
en dessous de 400°C (~ 60%) et diminue & plus haute température pour représenter entre 30%
et 50%. La striction des éprouvettes transverses est nettement réduite. A 20°C, elle n’est que de
40%. Elle décroit avec 'augmentation de la température pour se stabiliser vers 15% au-dela de
500°C.
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FIGURE 5.4 — Anisotropie de rupture de la nuance JO5. Evolution de I’allongement & rupture (a)
et de la réduction d’aire a rupture (b) de la nuance J05 en fonction de la température pour des
sollicitations axiale, transverse et a 45°.

5.1.3 Anisotropie en déformation plastique

Une autre maniére d’évaluer 'anisotropie d’un matériau est de caractériser son anisotropie
en déformation plastique. Ceci est généralement fait en déterminant le coefficient de Lankford,
qui est le rapport des vitesses de déformations plastiques dans deux directions orthogonales a la
direction de sollicitation (et orthogonales entre elles). La figure 5.5 illustre cette définition pour
I’étude de 'anisotropie de toles laminées, généralement destinées & I’emboutissage.

Pour chaque essai de traction réalisé sur la nuance J05, le coefficient de Lankford a été estimé,
non pas a partir des vitesses de déformation plastique, mais & partir des déformations plastiques
elleemémes. Pour cela, les déformation plastiques transverses des éprouvettes ont été mesurées
post-mortem. Une détermination du profil des éprouvettes par analyse d’image a été mise en
place. La figure 5.6 illustre cette méthode, dont la précision de mesure est de ’ordre de 10 pm.
Elle consiste & déterminer I’écart type en termes de niveaux de gris au voisinage de chaque pixel.
Les maxima de cet écart-type au cours d’une traversée de I'image permettent de repérer les bords
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direction eq,
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Ry = -2

Pour une sollicitation selon la

(5.1)

FIGURE 5.5 — Définition du coeflicient de Lankford dans le cas d’une tole laminée. DL = Direction

de Laminage, DT = Direction Transverse et DN = Direction Normale.

de I'éprouvette, et donc d’en déterminer les dimensions.
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FIGURE 5.6 — Méthode de mesure des coefficients de Lankford. (a) Photo d’une éprouvette avec
repérage de son contour, (b) profil d’écart-type correspondant aux pointillés dans (a) et (c) profil
dimensionnel de I’éprouvette. 1 pixel = 0,8 pm.

Les expressions des coefficients de Lankford dans le cas d’éprouvettes sollicitées a 650°C sont
rapportées dans la figure 5.7.
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FIGURE 5.7 — Définitions des coefficients de Lankford pour des éprouvettes prélevées a 0°, 45° et
90° de la direction longitudinale de la barre J05.

La figure 5.8 présente les valeurs des coefficients Rgo, Ry50 et Rgge déterminées en fonction
de la température sur ’ensemble des éprouvettes.

Elle permet notamment d’évaluer la dispersion des résultats, qui s’avére relativement impor-
tante. Celle-ci est liée d’une part a la dispersion expérimentale, et d’autre part a la précision de
la technique de mesure par rapport aux dimensions initiales des éprouvettes. Il apparait cepen-
dant que les coefficients Rge, R450 et Rgge restent respectivement de Iordre de 1, supérieur a 1
et inférieur a 1. Ceci indique que la hiérarchie des déformations plastiques n’évolue pas avec la
température. Les ordres de grandeur des coefficients Rgo, Ry50 €t Rgge identifiés a 650°C sont
présentés dans le tableau 5.1.

Rge ~ 1,0 Ryso ~ 1,4 Rgpe ~ 0,3 |

Tableau 5.1 — Valeurs des coefficients de Lankford pour la nuance J05 & 650°C.
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FIGURE 5.8 — Mesures des coefficients de Lankford en fonction de la température d’essai pour les
éprouvettes sollicitées en traction a 1073 s71,

Le fait de trouver une valeur Rye de I'ordre de 'unité va dans le sens attendu d’une isotropie
transverse du matériau. Les valeurs des coefficients R450 et Rgge marquent au contraire une
importante anisotropie de déformation plastique a 650°C. Une valeur Ryse = €45/’ ~ 1,4 signifie
que parmi les déformations selon les deux directions orthogonales & la direction de sollicitation
(en l'occurence a 45°), 'une (qui correspond & une déformation selon une direction a 45°) est 1,4
fois plus importante que autre (qui correspond & une direction & 90° de la direction d’extrusion).
De méme, pour une sollicitation & 90° de la direction d’extrusion, Rgpe = €4/’ ~ 0,3 indique que
la section de I’éprouvette se déforme beaucoup moins dans la direction d’extrusion que dans une
direction transverse. Il apparait ainsi que 'anisotropie plastique ne se déduit pas naturellement
de I'anisotropie en contrainte. D’aprés cette derniére on pourrait en effet s’attendre a ce que
I’éprouvette se déforme relativement moins dans la direction & 45° que dans la direction transverse,
dont ’écrouissage est moins prononcé a 650°C.

5.1.4 Influence de la vitesse de sollicitation

Des essais de traction ont également été réalisés a des vitesses de 107* s~ et 107° 57! sur des
éprouvettes prélevées dans la direction transverse. Ces essais ont été réalisés a 650°C et 750°C.
Les courbes obtenues sont présentées sur la figure 5.9.

La dépendance du comportement du matériau a la vitesse de sollicitation apparait similaire &
ce qui a pu étre observé précédemment dans la direction longitudinale. Ainsi, la limite d’élasticité,
la résistance maximale et la ductilité diminuent avec la diminution de la vitesse de sollicitation.
L’évaluation de la sensibilité a la vitesse de déformation conduit & une sensibilité m qui vaut
0,05 & 650°C et 0,03 & 750°C. Ces valeurs sont trés proches de celles mesurées dans la direction
longitudinale (0,04 et 0,02). En termes de volume d’activation, cela correspond respectivement a
130 b3 et 250 b3.
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FiGURE 5.9 — Influence de la vitesse de sollicitation sur le comportement mécanique transverse
de la nuance J05.

5.1.5 Endommagement

Faciés de rupture

Les faciés de rupture des éprouvettes prélevées dans une section transverse de la barre J05
ont été examinés au microscope électronique a balayage. Bien que ces faciés soient radicalement
différents des faciés de rupture présentés a la section 3.6.1, la nature de 'endommagement observé
s’avére similaire. La figure 5.10 présente le faciés de rupture d’'une éprouvette transverse sollicitée a
600°C et 1073 s~!. Des zones de rupture clairement intergranulaire sont observées (cf. figures 5.10c
et 5.10e). Ces zones ont un aspect bien différent de ce qui a été observé précédemment puisque
Iorientation des grains par rapport au plan de rupture a changé. La direction d’extrusion, selon
laquelle les grains sont allongés, est facilement discernable sur les micrographies de la figure 5.10,
que ce soit & faible comme & fort grandissement. Les figures 5.10b et 5.10d indiquent que des
zones de rupture ductile sont également présentes sur ce faciés de rupture. Ainsi, comme cela
a été observé pour les éprouvettes longitudinales, deux endommagements de natures différentes
coexistent & haute température.

La figure 5.11 montre que cette coexistence est également identifiée sur les éprouvettes préle-
vées a 45° de la direction d’extrusion.

Endommagement en volume

L’observation de coupes longitudinales d’éprouvettes transverses est illustrée par la figure
5.12. Tres peu de cavités sont observées sous le faciés de rupture. Ceci est en accord avec la faible
striction (~ 15%) subie par ces éprouvettes. Ces cavités sont en grande majorité directement
lices a la présence de particules riches en titane et/ou aluminium. La figure 5.12b montre que les
chapelets que forment ces particules sont courbes, et non pas rectilignes comme observés sur des
coupes paralléles a la direction d’extrusion. Ces courbes forment méme des contours fermés dont
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10 microns

5 microns

FiGUuRE 5.10 — Faciés de rupture d’une éprouvette de traction transverse sollicitée a 600°C et
1073 s71. (a) vue d’ensemble du faciés. (b) et (d) zone d’aspect ductile. (c) et (e) zone d’aspect
intergranulaire.
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500 microns

50 microns

(a)

FIGURE 5.11 — Faciés de rupture d’une éprouvette de traction a 45° sollicitée 4 650°C et 1073 571,
(a) vue globale du faciés et (b) zoom mettant en évidence le changement de type d’endommage-
ment. Zone d’endommagement intergranulaire (1) et zone d’endommagement ductile (2).

le diameétre atteint une dizaine de micrométres. Ces dimensions sont cohérentes avec celles de
petits grains de poudre avant broyage (~ 50 pm) ayant subi un rapport de réduction de section
de 13 au cours du filage, soit un rapport de réduction de diamétre de v/13 = 3,6. Ces contours
semblent donc pouvoir étre assimilés & d’anciens grains de poudre déformés au cours du filage.

Orientation des surfaces de rupture

La figure 5.13 regroupe des observations des zones d’éprouvettes de traction rompues a 20°C,
550°C, 650°C et 750°C pour chacune des trois directions de sollicitation. Les observations cor-
respondant aux éprouvettes longitudinales montrent que la surface de rupture est globalement
perpendiculaire a "axe de I’éprouvette, bien qu'une rupture par cisaillement semble étre observée
dans I’épaisseur de ’éprouvette. L’observation des éprouvettes prélevées a 45° de la direction d’ex-
trusion conduit aux mémes conclusions : faciés principalement perpendiculaire & la direction de
sollicitation avec cependant un effet de cisaillement dans 1’épaisseur de ’éprouvette. La rupture
des éprouvettes transverses est en revanche nettement différente. Elle apparait en effet principale-
ment composée de surfaces a 45° de ’axe de sollicitation. Il apparait que les plans de cisaillement
maximal (& 45° de la sollicitation) sont également des plans dans lesquels la propagation d’'une
fissure est relativement facilitée. Dans le cas des éprouvettes transverses, les grains sont allongés
perpendiculairement au plan des micrographies. Ceci confirme le réle de la rupture intergranu-
laire tel qu’observé sur ces mémes faciés de rupture. Des observations similaires ont été réalisées
sur d’autres nuances ODS ferritiques [Alinger et al., 2002, Serrano et al., 2011]. Par ailleurs, le
role de la morphologie des grains dans la rupture d’éprouvettes de résilience - responsable de la
bifurcation des fissures - a été mis en évidence par Hadraba et al. [Hadraba et al., 2011].

La figure 5.14 indique que la vitesse de sollicitation semble également avoir une influence sur
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F1GURE 5.12 — Coupe longitudinale d’une éprouvette de traction transverse sollicitée & 600°C
et 1073 s!. La direction de sollicitation est verticale, la direction d’extrusion est horizontale.
(a) Observation de la cavitation en sub-faciés et (b) mise en évidence de la relation entre gros
précipités (de titane) et germination de cavités.

les profils de rupture de certaines éprouvettes. Il semble tout d’abord qu’il n’y ait pas d’effet d’une
diminution de la vitesse de sollicitation sur la géomeétrie de rupture des éprouvettes longitudi-
nales sollicitées & 650°C. En revanche, la rupture par cisaillement intergranulaire des éprouvettes
transverses n'est pas mise en évidence a haute température (650°C et 750°C) et basse vitesse de
sollicitation (1074 s~ ! et 1075 s71).
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) Sens Long - 20°C (b) Sens Long - 550°C (c) Sens Long - 650°C (d) Sens Long - 750°C

) Sens 45° - 20°C (f) Sens 45° - 550°C (g) Sens 45° - 650°C (h) Sens 45° - 750°C

i) Sens travers - 20°C G Sens trav. - 550°C (k) Sens trav. - 650°C (1) Sens trav. - 750°C

FIGURE 5.13 — Vues de profil des zones rompues d’éprouvettes de traction sollicitées en sens long
(a,b,c,d), & 45° (e,f,g,h) et en sens travers (i,j,k,1) & 1073 s71. Largeur initiale des éprouvettes :

1,5 mm. Epaisseur initiale des éprouvettes : 0,75 mm.
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(a) SL-1073s7! (b) SL-10*s~! (c)SL-10"%s7!

(d)ST-10"%s7" () ST-10"*s7! (f) ST -1075s7"!

(g) ST - 1073 s7" (h) ST -10"*s7! (i) ST -107°s7!

FI1GURE 5.14 — Vues de profil des zones rompues d’éprouvettes de traction sollicitées en sens long
a 650°C (a,b,c) et en sens travers a 650°C (d,e,f) et 750°C (g,h,i). Largeur initiale des éprouvettes :
1,5 mm. Epaisseur initiale des éprouvettes : 0,75 mm.
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5.2 Discussion

5.2.1 Anisotropie des ODS ferritiques
Barres et produits pleins

Les essais de traction réalisés sur la nuance JO5 ont permis de mettre en évidence (i) que le
matériau est bien anisotrope en termes de résistance mécanique et de limite d’élasticité et (ii)
que cette anisotropie évolue avec la température. En effet, la direction longitudinale apparait
plus dure que les deux autres directions au-dela de 500°C alors qu’aucune anisotropie n’est mise
en évidence & température ambiante. Le tableau 5.2 réunit les résultats des caractérisations de
I’anisotropie des ODS ferritiques disponibles dans la littérature. Les symboles reportés dans la
seconde colonne indiquent pour chaque observation s’il y a ou non concordance avec les résultats
obtenus sur la nuance J05.

Nuance Sollicitation | Température Observations

ODS 12Cr (plaque) Traction | 400°C RA ~ RT

[Okada et al., 1996] Traction | 650°C RA ~ RT
Traction | 750°C RA > RT
Fluage 650°C tf > tT
Fluage 750°C td > T

ODS 12Cr (12YWT)
[Sokolov et al., 2007]
voir figure 1.17

Traction | 20°C - 400°C | Rl > R}’
Traction | 500°C - 650°C | Ry' ~ R
Traction | 700°C - 800°C RA > RT
Traction | 20°C AA > Al}
Traction | 700°C AT > AA
Traction | 20°C - 400°C RA ~ RT
Traction | 600°C - 700°C RA > RT
Traction | 20°C - 700°C AA > Al}
Traction | 20°C - 650°C RA ~ RT > R
Traction | 20°C, 650°C AA > A]%
Traction 20°C, 650°C A45 > AA

ODS 14Cr (J27)
[Serrano et al., 2011]

ODS 18Cr (F20 larget)
[Ratti, 2009]

Fluage 650°C tL > 45 > T
Fluage 650°C fmn < sﬁfm <el.
ODS 19Cr Traction | 20°C Rl ~ R
[Kasada et al., 2005] Traction | 20°C AA > A%

Traction 870°C - 1200°C R;ﬁl > Rﬁ
Traction | 870°C - 1200°C | Aff > AT

ODS 20Cr (MA956)
[Whittenberger, 1981]

2N N e XN XN NN X NN XX v N X SN

Tableau 5.2 — Caractérisation de ’anisotropie de différentes nuances ODS ferritiques. Les symboles
v’ et X indiquent respectivement un accord et un désaccord qualitatif avec la caractérisation de la
nuance J05. Un point d’interrogation indique une absence de données concernant le JO5 empéchant
une comparaison directe.
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D’aprés le tableau, 5.2, la caractérisation de la nuance 14Cr J27 conduit & des tendances
identiques & celles mesurées sur la nuance J05. Ceci n’est pas surprenant car il s’agit d’une
nuance consolidée & partir d’'une poudre de méme origine et de composition trés proche de celles
employées pour ’élaboration de la nuance J05. La différence majeure entre ces deux nuances est la
géométrie de la filiére utilisée au cours du filage : filiére ronde de diamétre 21 mm pour la nuance
JO05 et de 36 mm pour la nuance J27. La comparaison avec une autre nuance, la nuance 18Cr F20,
également élaborée au CEA, conduit & des tendances différentes. Cette nuance a été élaborée
non pas sous forme de barre, mais de larget. Sa texture cristallographique (présentée dans la
figure 1.11) et sa texture morphologique différent donc de celles de la nuance J05 [Ratti, 2009].
Il s’agit cependant de la seule étude ayant caractérisé le matériau a 0°, 45° et 90° de la direction
de filage. Une comparaison entre les courbes de traction des nuances J05 et F20 est présentée
dans la figure 5.15. Pour les deux nuances, la direction longitudinale apparait plus ductile que la
direction transverse, et plus dure que la direction & 45°. En revanche, a 20°C comme a 650°C, les
limites d’élasticité longitudinale et transverse de la nuance F20 sont similaires et la ductilité a
45° est la plus importante. Ces points different des conclusions issues de I’étude de la nuance J05.
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FiGURE 5.15 — Comparaison de 'anisotropie de comportement en traction a 20°C et 650°C des
nuances (a) J05 (14Cr, barre) et (b) F20 (18Cr, larget), d’aprés [Ratti, 2009].

Il est clair d’aprés le tableau 5.2 que ’étude des données issues de la littérature ne permet
pas de dégager de tendance unique qui serait caractéristique de ’anisotropie des nuances ODS
ferritiques & grains fins possédant une texture morphologique marquée et une texture de fibre
(110) prononcée. Le manque d’étude systématique de ces propriétés, le manque de précisions sur
les textures morphologiques et cristallographiques et surtout les différences en termes d’élabora-
tion (barres rondes, produits laminés) participent & la difficulté d’identifier des caractéristiques
générales. Il est cependant possible que, du fait de ces différences de procédés d’élaboration, ces
caractéristiques générales n’existent tout simplement pas.

Un point particulier peut étre souligné. Il apparait en effet dans la plupart des études évoquées
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dans le tableau 5.2 que l'anisotropie évolue avec la température, et méme avec la vitesse de
sollicitation. De ce point de vue, ’étude réalisée sur des nuances & 12Cr élaborées par compaction
isostatique & chaud suivie de laminage & chaud est tout a fait intéressante [Okada et al., 1996].
La figure 5.16 est tirée de ces travaux. Elle montre que ’anisotropie observée en traction et en
fluage dépend de la température. Une augmentation de celle-ci favorise en effet ’anisotropie.
Ceci correspond a ce qui a été observé sur la nuance J05, mais pas sur la nuance 12YW'T, dont
I’anisotropie de comportement a été présentée dans la figure 1.17. L’anisotropie dépend également
de la vitesse de sollicitation. Elle n’est en effet pas observée en traction a 650°C (temps a rupture
inférieurs a 10 h dans la figure 5.16a) mais est identifiée en fluage pour des vitesses de déformation
inférieures (i.e. pour des temps a rupture plus importants).

La dépendance de l'anisotropie a la vitesse de sollicitation est également identifiée sur la
nuance ODS 18Cr F20 élaborée sous forme de larget. Les résultats rapportés dans le tableau 5.2
montrent en effet qu’a 650°C les limites d’élasticité longitudinale et transverse sont identiques
alors que le comportement en fluage dans la direction longitudinale & cette méme température
est nettement meilleur que dans la direction transverse [Ratti, 2009].
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FIGURE 5.16 — Anisotropie relevée sur une nuance ferritique ODS 12Cr élaborée par compaction
isostatique & chaud suivie d’étapes de laminage & chaud (nuance sheet A) [Okada et al., 1996].

Tubes

L’anisotropie de comportement des tubes fabriqués en nuances ODS ferritiques a été pré-
sentée dans le premier chapitre (voir section 1.4.1). La principale observation qui ressort des
études disponibles & ce sujet est que la durée de vie en fluage est plus courte pour une solli-
citation en pression interne |[Ukai el al., 1993a, Ukai et al., 1998b, Salston et Odette, 2008]. Une
caractérisation mécanique de tubes ferritiques non recristallisés élaborés au CEA a été menée
en utilisant des éprouvettes permettant de realiser des sollicitations longitudinales (éprouvette
tuile) et des sollicitations circonférentielles (éprouvette anneau) |LToualbi, 2012]. Par rapport a
une sollicitation longitudinale, une sollicitation circonférentielle conduit & une résistance méca-
nique inférieure quelle que soit la température de I’essai (20°C - 700°C). Cet écart atteint jusqu’a
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50% a haute température. Par ailleurs, I'allongement circonférentiel apparait bien inférieur & 1’al-
longement longitudinal & basse température, la différence s’amenuisant avec 'augmentation de la
température.

5.2.2 Lien entre anisotropie et microstructure

Il est naturel d’établir un lien entre, d’une part, I’anisotropie de la microstructure des nuances
ODS ferritiques, et d’autre part, l'anisotropie de leur comportement mécanique. Une simple
comparaison avec les nuances martensitiques y conduit naturellement. En effet, ces derniéres
ne présentent ni texture cristallographique, ni texture morphologique et possédent des proprié-
tés mécaniques isotropes. Ceci est constaté sur des nuances élaborées par compaction isosta-
tique a chaud [Lucon, 2002] mais également sur des matériaux élaborés par extrusion a chaud
[Ukai et al., 2004]. Cette observation est par ailleurs renforcée par la perte d’anisotropie méca-
nique que l’on observe apreés recristallisation des nuances ferritiques [Régle, 1994, Lambard, 1998,
Ukai et al., 1997, Kim et al., 2006], phénomene qui s’accompagne d’une modification des textures
morphologique et cristallographique. Le simple fait d’identifier un lien entre les anisotropies de
microstructure et de propriétés mécaniques ne suffit cependant pas & expliquer la nature de ce
lien, et donc l'origine précise de ’anisotropie.

Anisotropie en contrainte

Parmi les sources d’anisotropie microstructurale permettant d’expliquer une anisotropie de
la limite d’élasticité du matériau, la forme allongée des grains et la forte texture cristallogra-
phique apparaissent comme les deux principaux candidats. Il est fréquent dans la littérature que
Pobservation de ces textures (morphologiques et cristallographiques) conduise certains auteurs
a la conclusion que le comportement mécanique du matériau est anisotrope, et ce avant méme
d’avoir réalisé le moindre essai mécanique. L’expérience tend a valider ce type de raisonnement.
Pour autant, le lien entre ces caractéristiques microstructurales et ’anisotropie du comportement
mécanique n’est pas clairement établi.

L’influence de la texture morphologique des grains sur le comportement mécanique a été
examinée par Ratti [Ratti, 2009]. Il souligne que pour un grain non sphérique, la taille des plans
de glissement dépend directement de leur orientation par rapport & la morphologie du grain.
Selon le plan auquel elles appartiennent, les dislocations pourront donc glisser sur une distance
plus ou moins grande. Puisque la longueur des systémes favorablement orientés pour le glissement
dépend par conséquent de la direction de sollicitation, Ratti propose de remplacer, dans une loi
de type Hall-Petch, la taille de grain par la longueur de chaque systéme de glissement. Par ce
raisonnement, [’auteur montre que les durcissements attendus pour des sollicitations & 0° et 90°
sont identiques car associés & des longueurs de systémes identiques. Le durcissement associé & une
sollicitation a 45° apparait inférieur car associé & un plan de glissement de moindre étendue. Ce
raisonnement rend compte des observations rapportées sur I'anisotropie de la limite d’élasticité
de la nuance F20 (18Cr, larget, cf. figure 5.15). Il n’est par conséquent pas en mesure de rendre
compte de 'anisotropie observée sur la nuance J05, puisqu’elle en différe. Sa généralité n’est donc
pas établie.
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La seconde source évidente d’anisotropie microstructurale des nuances ODS ferritiques est leur
texture cristallographique prononcée. Ukai et al. rejettent cependant I’hypothése que la texture
cristallographique soit la cause principale de 1’anisotropie de comportement des nuances ODS
ferritiques [Ukai ef al., 1993a]. Ils arrivent & cette conclusion en observant que l'une de leurs
nuances martensitiques présente une texture de fibre {110} modérée, et conserve cependant des
propriétés mécaniques isotropes.

D’autres explications peuvent étre proposées, en se basant par exemple sur la distribution
des nano-renforts. Les caractérisations de la distribution des nano-renforts se contentent géné-
ralement de statuer sur son homogénéité (ou inhomogénéité) et d’indiquer une densité moyenne
de particules (ou distance moyenne inter-particules). Cependant, on peut se demander ce qui
empéche cette distribution d’étre anisotrope, & 'image des grains qui sont devenus anisotropes
au cours du filage. Les seuls travaux identifiés qui font référence a une anisotropie de la dis-
tribution spatiale des nano-renforts sont liés & 1’étude de la recristallisation des nuances ODS
[Bhadeshia, 1997, Grosdidier et al., 2004, Guessasma et al., 2008]. Cette anisotropie peut trés
bien exister sans pour autant qu’elle soit facile & mettre en évidence?. Un argument vient ce-
pendant mettre en doute le réle éventuel d’une telle anisotropie de la distribution spatiale des
nano-renforts. La description de la formation des nano-particules présentée dans le chapitre 1 (cf.
section 1.2.1) a en effet montré que les nano-renforts germent et croissent au cours des traitements
thermiques et donc pendant la montée en température de la billette avant extrusion. En début
de filage, la compaction de la poudre conduit & un matériau complétement dense et surtout & une
microstructure isotrope, en termes de morphologie des grains comme en termes de distribution
des nano-renforts [Sornin, 2011]. Si une anisotropie de la distribution des nano-renforts apparait
au cours du filage des nuances ODS ferritiques élaborées par extrusion a chaud, elle devrait égale-
ment apparaitre au cours du filage de nuances martensitiques. Et si elle joue un role, elle devrait
conduire a I'observation d’une anisotropie de comportement des nuances martensitiques, ce qui
n’est pas le cas.

La semi-cohérence des nano-renforts, largement évoquée dans le premier chapitre (voir sec-
tion 1.3.2), joue potentiellement un role dans I’anisotropie mécanique observée. On peut en effet
imaginer que les relations d’orientation qu’elle induit favorisent plus ou moins le franchissement
des nano-renforts par les dislocations selon certains plans de glissement. Associée a la texture
cristallographique trés prononcée, cette semi-cohérence pourrait donner lieu & une anisotropie
mécanique.

Anisotropie en déformation plastique

L’anisotropie de la déformation plastique, caractérisée par la définition de coefficients de Lank-
ford, est principalement étudiée pour des produits plats destinés a emboutissage. Aucune étude
s’attachant & évaluer cette anisotropie n’a été identifiée en ce qui concerne les matériaux renforcés
par dispersion d’oxydes. D’une manieére générale, cette anisotropie de déformation plastique est
associée a la texture cristallographique [Lebensohn et Tomé, 1993, Singh, 1999].

a. il faudrait pour cela observer des lames minces purement bi-dimensionnelles, afin de faire abstraction de
I’épaisseur de la lame et donc d’un effet de superposition.



170 Chapitre 5 : Caractérisation mécanique de l'anisotropie de comportement

Anisotropie de rupture

L’anisotropie de rupture a été observée sur la nuance J05 en termes d’allongement & rupture,
de réduction de section a rupture mais également par observation des zones de rupture des
éprouvettes de traction. La mise en évidence d’endommagement intergranulaire sur de nombreux
faciés de rupture conduit & s’interroger sur le réle des joints de grains dans ’anisotropie de
rupture constatée. Ceci revient & examiner la propension qu’ont les joints de grains & subir une
déformation localisée et a s’endommager.

La possibilité que le glissement aux joints de grains participe de maniére non négligeable
a la déformation des ODS ferritiques a été étudiée par différents auteurs [Nakashima, 1995,
Okada et al., 1996, Sugino et al., 2011]. Leurs observations, notamment réalisées sur des nuances
recristallisées, mettent en évidence du glissement sur certains joints de grains. En conséquence,
une ductilité plus importante est attendue lorsque les joints sont majoritairement cisaillés, ¢’est-a-
dire pour une sollicitation a 45° [Sugino et al., 2011]. Ceci est bien observé sur la nuance F20 (cf.
figure 5.15), mais pas sur la nuance J05 qui présente & haute température une ductilité transverse
similaire & la ductilité longitudinale.

La résistance mécanique des joints de grains peut également jouer un réle dans ’anisotropie
de rupture des nuances ODS. Leur fragilité peut en effet étre accentuée par la présence de défauts
tels que les populations de particules indésirables recensées dans les sections 1.3.1 et 2.2.2 : oxydes
de titane, oxydes d’aluminium, carbures de chrome. .. Kasada propose que ce réle de défaut puisse
également étre rempli par les grains les plus petits, du fait de leur taille et de leur orientation
cristallographique aléatoire [Kasada et al., 2011]. Une ségrégation d’éléments aux joints de grains
|Miller et al., 2003| pourrait également conduire & une fragilisation de ces joints et — du fait de la
morphologie des grains — conduire & une anisotropie de rupture des nuances ODS.
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5.3 Conclusion

L’objectif de ce cinquiéme chapitre a été de présenter les caractérisations expérimentales
de l'anisotropie de la nuance ODS J05. Celles-ci ont été menées en sollicitant des éprouvettes
prélevées a 0°, 45° et 90° de la direction d’extrusion. L’anisotropie du matériau a été identifiée
& trois niveaux : en termes de contrainte mécanique, d’allongement & rupture et de déformation
plastique.

Les deux principales observations concernent la différence entre les propriétés longitudinales
et transverses de la barre ODS. A haute température, la direction transverse s’avére moins dure
(jusqu’a -20%), et moins ductile (jusqu’a -60%) que la direction longitudinale. Ces observations
sont en accord avec une partie des caractérisations disponibles dans la littérature. Elles tendent
a confirmer les résultats obtenus en fluage disponibles dans la littérature, montrant une durée de
vie plus courte des tubes lorsqu’ils sont sollicités en pression interne. Par ailleurs, 'observation
des surfaces de rupture des éprouvettes & 45° et & 90° confirme la présence d’un endommagement
intergranulaire au-dela de 500°C, déja identifié¢ sur les éprouvettes prélevées parallélement a la
direction longitudinale.

Deux points viennent limiter la portée de ces résultats au regard de ’application industrielle
visée. Le premier point est le fait que les travaux présentés ici portent sur une nuance élabo-
rée sous la forme d’une barre pleine, et non d’un tube. L’extrapolation des résultats doit donc
étre réalisée avec précaution du fait des différences de microstructure et/ou de texture attendues
entre un tube et une barre. Le second point consiste & remarquer que méme avec des microstruc-
tures relativement proches, les nuances ODS ferritiques extrudées étudiées dans la littérature ne
présentent pas toutes la méme anisotropie.

L’anisotropie microstructurale des nuances ODS ferritiques est généralement percue comme
étant a lorigine de leur anisotropie mécanique. A Iheure actuelle, aucun modéle ne permet
cependant d’expliquer quantitativement l’anisotropie des nuances ODS ferritiques en se basant
sur leur microstructure. Partant de ce constat, le sixiéme chapitre de ce mémoire aborde la
question de la modélisation de 1’anisotropie de comportement des matériaux ODS ferritiques
élaborés par extrusion & chaud.
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Les chapitres 2 et 5 de ce mémoire ont montré que la nuance ODS ferritique J05 possédait
une microstructure et un comportement mécanique anisotropes. Différentes hypothéses existent
dans la littérature pour expliquer l’anisotropie observée de maniére générale sur les nuances
ODS ferritiques élaborées par extrusion & chaud. La texture cristallographique et la forme des
grains sont généralement évoquées [Ukai et al., 1998a, Alamo et al., 2004, Kim et al., 2006]. Pour
autant, aucune estimation basée sur la prise en compte de ces éléments microstructuraux n’est
en mesure de quantifier 'anisotropie de ces nuances. Partant de ce constat, le présent chapitre
s’attache a modéliser le comportement mécanique & haute température de la nuance J05 afin de
comprendre le role de la morphologie des grains et de la texture cristallographique sur ’anisotropie
du matériau. Pour cela, une démarche de modélisation polycristalline est mise en ceuvre.

6.1 Introduction & la modélisation polycristalline

De maniére générale, la modélisation polycristalline repose sur deux éléments principaux que
sont (i) une description du comportement d’un monocristal® et (ii) une méthode de changement
d’échelle permettant de déterminer le comportement macroscopique d’'un ensemble de grains
constituant un polycristal. Ces deux éléments sont présentés ci-dessous, en commencant par la
méthode de changement d’échelle.

6.1.1 Meéthodes de changement d’échelle

Deux méthodes sont généralement employées afin de déterminer le comportement dun poly-
cristal & partir du comportement et des orientations cristallographiques des grains le constituant.
La premiére est la méthode des éléments finis, la seconde est 1'homogénéisation par champs
moyens.

La modélisation polycristalline par la méthode des éléments finis

Un calcul polycristallin réalisé par la méthode des éléments finis donne accés aux champs
de déformation et de contrainte locaux, définis en chaque point du polycristal. 1l s’agit d’une
méthode dite & champs complets, qui nécessite une description précise du polycristal, puis une
discrétisation de sa géométrie, comme illustré par la figure 6.1a. A cette description géométrique
s’ajoute la définition du comportement du monocristal, & ’échelle des systémes de glissement.
Dans le cas des matériaux polycristallins constitués d’une seule phase, le comportement mono-
cristallin attribué a chaque grain est généralement le méme pour tous les grains. En revanche,
I'attribution d’une orientation cristalline est propre & chacun d’entre eux. I’ensemble des orien-
tations retenues constitue alors la texture cristallographique de ’agrégat ainsi défini. Dans le
cas de la reproduction d’'une microstructure réelle, on peut attribuer & chaque grain sa véritable
orientation, mesurée par exemple par EBSD. A défaut, il est possible d’attribuer a chaque grain
une orientation cristalline de telle sorte que la texture globale soit représentative de la texture du
matériau étudié. Un choix totalement aléatoire de ces orientations (associés & un grand nombre
de grains au sein de l'agrégat) permet par exemple de simuler le comportement d’un matériau

a. c’est-a-dire d'une phase cristalline orientée.
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Inclusion inhomogéne et
chargement a 1’infini

(a) (b)

FIGURE 6.1 — (a) Représentation d’un polycristal en vue d’un calcul par la méthode des éléments
finis [Diard et al., 2005] et (b) illustration du probléme de l'inclusion inhomogene, traité par
Eshelby, et sur lequel est basée la modélisation auto-cohérente [Rupin, 2007].

sans texture cristallographique particuliére. La méthode des éléments finis permet une description
plus précise des interactions entre grains voisins.

La modélisation polycristalline par homogénéisation auto-cohérente

Les méthodes a champs complets ont été définies par opposition aux méthodes a champs
moyens, dont ’apparition est bien antérieure a ’avénement des puissants outils de calcul mo-
dernes. L’idée de base des méthodes a champs moyens est d’estimer le comportement d’un ma-
tériau comportant plusieurs phases en ne se basant que sur le comportement moyen de chacune
des phases. Dans le cas des modeéles dédiés a I’étude des polycristaux, cela conduit généralement
a ne plus s’intéresser a la géométrie des grains. Un grain est alors complétement défini par son
orientation cristalline et son comportement mécanique. Au sein d’un polycristal, plusieurs grains
étant susceptibles d’avoir la méme orientation cristalline, la notion de phase est associée & un
ensemble de grains ayant une méme orientation cristalline. De ce fait, le comportement d’une
phase représente le comportement moyen de ’ensemble des grains ayant une méme orientation
cristalline.

Les premiers modéles d’homogénéisation a champs moyens proposés par Sachs [Sachs, 1928]
et Taylor [Taylor, 1938] supposaient respectivement un état de contrainte et de déformation iden-
tique (et homogeéne) dans chacun des grains®. La notion de modélisation auto-cohérente est née
par la suite avec les travaux de Kroner [Kroner, 1961]. Elle consiste a considérer de maniére
successive chaque grain comme étant isolé au sein d’une matrice dont le comportement est celui

a. ici, comme a chaque fois qu'’il sera question de modéles & champs moyens, le terme grain est utilisé pour
désigner la notion de phase, c’est-a-dire I’ensemble des grains ayant une méme orientation cristalline.
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que 'on souhaite déterminer, a savoir le comportement du polycristal lui-méme. Ceci est illustré
par la figure 6.1b. Les travaux de Kroner s’appuient sur la résolution du probléme de I'inclusion
élastique proposée par Eshelby |Eshelby, 1957]. Par la suite, Hill généralise la démarche initiée
par Kroner en proposant une approche incrémentale [Hill, 1965] permettant de linéariser, et donc
de résoudre, des problémes non-linéaires. Celle-ci permet de décrire des matériaux multiphasés
au comportement non-linéaire, englobant ainsi 1’élasto-plasticité. Associée & une mise en ceuvre
complexe, 'approche incrémentale de Hill a ouvert la voie & une grande variété de formulations
simplifiées, en élasto-plasticité et en élasto-visco-plasticité. Parmi celles-ci, citons les travaux de
Hutchinson [Hutchinson, 1976] ainsi que les approches sécante [Berveiller et Zaoui, 1979], tan-
gente [Molinari et al., 1987, Lebensohn et Tomeé, 1993], affine [Masson et Zaoui, 1999] ou encore
les approches au second-ordre [Ponte Castaneda, 1996], ces derniéres permettant de prendre en
compte une certaine hétérogénéité intra-phase [Bornert et al., 2001b].

6.1.2 Lois de plasticité cristalline

Quelle que soit la méthode de transition d’échelle retenue, il est nécessaire de décrire le
comportement local, c’est-a-dire le comportement du monocristal. Ceci est réalisé en attribuant
une loi de comportement & chaque systéme de glissement. Une telle loi peut faire appel & des
variables d’écrouissage décrivant éventuellement des interactions entre les différents systémes de
glissement.

Les lois de plasticité cristalline utilisées dans ce chapitre s’inspirent directement des lois ma-
croscopiques employées dans le chapitre 4 (équations 4.8a-4.8d). Dans un premier temps, une
variable d’écrouissage microscopique, écrite & 1’échelle de chaque systéme de glissement, est asso-
ciée & chacune des variables d’écrouissage macroscopiques définies au chapitre 4. Implicitement,
cela revient notamment & attribuer aux variables cinématiques macroscopiques une origine pu-
rement intragranulaire. Cette hypothése sert de point de départ aux travaux de modélisation
polycristalline.

Les équations 6.1a & 6.1d décrivent, en ’absence d’écrouissage isotrope, les lois de plasticité
cristalline pour le systéme de glissement s. Elles permettent de relier la vitesse de glissement
viscoplastique 7, a la cission effective ij 2 c’est-a-dire a la fois & la cission résolue 74 et aux
variables d’écrouissage cinématiques z; et isotrope 7. associées au systéme de glissement s.

o =o€ “La sinh % x signe (1° — x*) (6.1a)
Yp = Y0 €EXp kT kpT gneT .
Tepp = (77 =2 = 70)+ (6.1b)

=@ =Y (Ciip — Dixslg) (6.1¢)

i %

P (6.1d)
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Dans le cas ot 'on souhaite associer a chaque systéme de glissement une densité de disloca-
tions, elle-méme reliée & un écrouissage isotrope, ’équation 6.1d sera remplacée par les équations
6.2a et 6.2b afin de prendre en compte les interactions entre différents systémes de glissement
[Franciosi, 1983] ainsi que 'évolution de chacune des densités de dislocations du grain.

T2 =70 + aub Z hsgp9 (6.2a)
\ 9

S

. . . P .
P° = pelépl — pc,gp‘? = pe (1= p°/pso) 19 (6.2b)

o0

6.1.3 Texture cristallographique et systémes de glissement

Afin d’évaluer l'influence de la texture cristallographique sur le modéle de comportement
polycristallin décrit dans ce chapitre, des textures de fibres plus ou moins prononcées ont été
générées. La génération de ces différentes textures est présentée dans ’annexe C. Elles différent
notamment par leurs indices de texture, reportés dans le tableau 6.1.

Texture Indice de texture Mode de détermination
Texture isotrope J=10 aléatoire
Texture de fibre {110} modérée J =26 semi-expeérimental (DRX)
Texture de fibre {110} réelle J =259 expérimental (EBSD)
Texture de fibre {110} marquée J =160 semi-expeérimental (DRX)
Texture de fibre {110} parfaite J =170 aléatoire

Tableau 6.1 — Indices de texture des différentes listes d’orientations utilisées dans le cadre de la
modélisation polycristalline.

Les observations #n-situ réalisées en microscopie électronique en transmission ont montré
qu’a haute température, les dislocations glissent sur les trois familles de systémes de glisse-
ment des mailles cubiques centrées : {110}(111), {112}(111), {123}(111) [Bartsch et al., 1999,
Malaplate et al., 2011]. Les résultats présentés par la suite ont été obtenus en considérant la
famille de plans {110}, soit seule, soit associée a la famille de plans {112} 2.

La démarche

La démarche de modélisation adoptée consiste & étudier dans un premier temps la capacité
d’une modélisation & champs moyens & reproduire les observations expérimentales obtenues sur la
nuance J05. Aucune loi d’endommagement n’ayant été employée dans ces travaux de modélisation,
seules les anisotropies en contrainte et en déformation plastique sont donc abordées. L’influence
de la texture, de la forme des grains et des plans de glissement retenus sera évaluée. Par la suite,

a. Dans chaque cas, la cission critique 79 a été définie comme identique sur chacun des systémes de glissement.
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un travail similaire sera mené par calculs d’agrégats polycristallins par la méthode des éléments
finis.

6.2 Modélisation polycristalline par homogénéisation
auto-cohérente

Cette partie présente les résultats obtenus avec le modéle polycristallin par homogénéisation
auto-cohérente, noté par la suite modéle PXH.

6.2.1 Equations du modéle PXH

Chaque grain g pris en compte dans une simulation est décrit par son état de contrainte
moyenne g, sa déformation plastique &5 et sa fraction volumique f,. Ces trois grandeurs vérifient
les relations suivantes :

Z:nggg Ep:ng§§ ngzl (6'3>
g g g

qui permettent d’introduire la contrainte macroscopique X ainsi que la déformation plastique ma-
croscopique EP. La deuxiéme de ces trois relations, qui définit la vitesse de déformation plastique
macroscopique, est valable dans le cas d’une élasticité homogéne, c’est-a-dire pour des modules
d’élasticité identiques dans toutes les phases. La déformation macroscopique E s’obtient & partir
de la partie plastique macroscopique par I’ajout de la partie élastique E°, & savoir :

E=FEP+ E° avec X =C: E° (6.4)

ou C est le tenseur des modules d’élasticité du matériau?. Une élasticité isotrope est employée
dans un premier temps.

Une loi de localisation de type Berveiller-Zaoui [Berveiller et Zaoui, 1979] a été retenue pour la
démarche d’homogénéisation auto-cohérente rapportée ici, notamment pour sa relative simplicité
de mise en ceuvre et sa capacité a décrire le comportement macroscopique d’agrégats polycris-
tallins en sollicitation monotone [Barbe et al., 2001a]. Elle permet d’exprimer le tenseur o, des
contraintes au sein du grain g en fonction du tenseur des contraintes macroscopiques X, du ten-
seur des déformations plastiques macroscopiques EP et du tenseur e des déformations plastiques
dans le grain g :

—_

2(4—-5v) B
B0 et a= P = N %HH pHH (6.5)

ou ||EP|| et ||X]| sont définies au sens de la plasticité isotrope incompressible de von Mises, a savoir

2 1
| EP| = ”ng cEP et ||Z] = \/gﬁ :§ avec S =X — gTrace ()1 (6.6)

a. Il s’agit d’un tenseur d’ordre 4.

@ >+ QOZM (1 - /BKrbner) (Ep - §2) avec BKrbner =

&y

[
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La dérivation de cette loi de localisation a partir des travaux de Kroner [Kroner, 1961] et Hill
[Hill, 1965] est détaillée dans I'annexe B.1.1. Elle suppose notamment un chargement radial et
monotone. Pour la simulation d’essais cycliques (chargement non-monotone), une formulation en
B, également présentée en annexe B.1.1, est adoptée [Cailletaud, 1987, Pilvin, 1990]. La loi de
localisation correspondant & cette formulation est décrite par les équations 6.7a et 6.7b.

o, =X+ Cor (8- 8,) (6.7)

8,=¢~Dex (8

2.
,—Oorh) Sl avee  B=1"f,B, (6.7h)
g

6.2.2 Représentativité et dispersion des résultats

Aprés avoir défini le cadre de la modélisation, il est nécessaire de définir la taille du poly-
cristal simulé. Il s’agit de déterminer le nombre de grains — c’est-a-dire le nombre d’orientations
cristallines — & prendre en compte afin que les simulations effectuées soient représentatives du
comportement d’'un polycristal contenant une infinité d’orientations.

Dispersion du comportement moyen entre différentes réalisations

Le choix du nombre de grains par simulation doit étre fait de maniére & avoir un bon compromis
entre la précision de calcul souhaitée et le temps de calcul requis pour atteindre cette précision.
L’homogénéisation auto-cohérente présente un faible coiit en termes de temps de calcul. C’est 14 un
avantage certain par rapport a4 la modélisation par éléments finis. De ce fait, c’est principalement
un objectif de précision des résultats qui va entrer en compte dans la détermination de la taille
du polycristal simulé.

Dans le cadre de la modélisation polycristalline en général, deux stratégies de calcul peuvent
étre envisagées. Il est en effet possible de déterminer un comportement moyen en choisissant de
se baser (1) sur un grand nombre de simulations (Ng;,) contenant chacune un petit nombre de
grains (INg) ou bien, & l'inverse, (2) sur un petit nombre de simulations, chacune impliquant un
grand nombre d’orientations cristallines®. La premiére stratégie peut parfois conduire & un gain
important en temps de calcul.

La figure 6.2a montre que la dispersion des résultats dépend du nombre de grains par simula-
tions N,. Les données reportées sur cette figure sont issues de simulations réalisées avec les para-
meétres définis dans le tableau 6.2 et dont I'identification est décrite ultérieurement. Lorsque IV, est
faible, le polycristal simulé n’est en effet pas représentatif de la texture du matériau. La dispersion
entre différentes réalisations est alors importante et il faut effectuer de nombreuses simulations
pour déterminer un comportement moyen. Cette dispersion est illustrée par les Ng;,, = 1000 si-
mulations comportant chacune N, = 10 grains. A Tinverse, plus Ny est important, plus la texture

a. Deux simulations comportant un méme nombre de grains différent par les orientations cristallographiques
associées a chaque grain.
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FIGURE 6.2 — Modele PXH. (a) Dispersion liée au nombre de grains par simulation. Ng;,, = 1000,
Ny = 10,100,1000. Une courbe correspond & une simulation. (b) Comportement moyenné sur
Ngim * Ng = 10000 grains en fonction du nombre de grains par simulation Vg, indiqué en regard
de chaque courbe.

du matériau est correctement décrite et plus faible est la dispersion entre différentes simulations.
Les dispersions correspondant & 1000 simulations contenant 100 ou 1000 grains apparaissent ainsi
beaucoup plus faibles (cf. figure 6.2a). Ces observations ne dépendent que trés peu du jeu de
coefficients retenu.

Dans le cadre de ’homogénéisation auto-cohérente, le temps de calcul est globalement équi-
valent entre les stratégies 1 et 2 évoquées ci-dessus. En revanche, le résultat obtenu en déterminant
le comportement moyen & partir de Ng;, simulations effectuées ne ’est pas. La figure 6.2b montre
que le comportement moyen déterminé sur un nombre total de 10 000 grains simulés en N,
simulations dépend du nombre de grains par simulation Ny. Pour Ny = 10 (et donc Ny, = 1000),
le comportement moyen obtenu ne correspond pas au comportement moyen calculé avec 10 si-
mulations comprenant 1000 grains chacune. La figure 6.2b montre que ce biais disparait lorsque
Ny est supérieur & 500. Les simulations doivent donc étre effectuées avec un minimum de 500
grains. Puisque la dispersion diminue lorsque N, augmente, le choix est fait de retenir de ma-
niére générale (Ngim, Ng) = (1,2000), ce qui revient & considérer qu'une unique simulation avec
2000 grains est une bonne estimation du comportement d’un polycristal contenant une infinité
de grains. Ceci revient & négliger la dispersion entre différentes réalisations, qui est inférieure a
0,5% en termes de contrainte pour N, = 2000.

Dispersion du comportement entre grains

La simulation d’un essai de traction sur un polycristal contenant 2000 orientations permet
de caractériser le comportement défini, d'une part, par les lois de la plasticité cristalline (équa-
tions 4.8a-4.8d), et d’autre part, par la texture cristallographique retenue. La figure 6.3 illustre
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FiGure 6.3 — Modéle PXH. Dispersion des courbes de comportement de 100 grains parmi un
agrégat constitué de 2000 grains sollicité en traction uniaxiale selon es3. Les courbes en pointillés
noirs correspondent au comportement macroscopique de I’agrégat. Composante de traction selon
ego et e33 (a) et de cisaillement selon ejp. La base orthonormale (ej1,e22,€e33) est la base par
rapport a laquelle les angles d’Euler sont définis.

I’hétérogénéité de comportement relevée entre 100 grains appartenant & un polycristal de 2000
grains soumis & une traction uniaxiale dans la direction ess. La figure 6.3a illustre notamment
la dispersion des courbes de comportement des grains o33 = f (¢5;) autour du comportement du
polycristal défini par la relation Y33 = f (E§3). Les données se dispersent sur une droite dont
la pente est définie par la loi de localisation, & savoir —2ayu (1 — Bkroner) dans le cas du schéma
sécant de Berveiller et Zaoui?. Pour une traction uniaxiale selon egs, il apparait ainsi que les
contraintes moyennes autres que X33 sont nulles, ce qui n’est pas le cas & ’échelle des grains,
autant au niveau des composantes de traction 6.3a qu’au niveau des composantes de cisaillement
6.3b. Cette dispersion du comportement des grains, qui traduit I’hétérogénéité de déformation
au sein d'un polycristal, est ainsi reproduite de maniére générale par l'utilisation de la loi de
localisation de Berveiller et Zaoui [Barbe et al., 2001b].

6.2.3 Identification des paramétres du modéle

Afin de prévoir 'anisotropie de comportement de la nuance J05, les paramétres du modéle
sont tout d’abord identifiés afin de reproduire convenablement le comportement longitudinal du
matériau, en traction et en fatigue. La procédure d’identification mise en place est la suivante :

— Partir des coefficients identifiés au cours de la modélisation macroscopique du chapitre 4.

Les coefficients d’élasticité E et v, ’énergie d’activation F, conservent donc leurs valeurs.
Les paramétres de la loi de glissement g et V; ainsi que les variables d’écrouissage 7y et

a. Cette pente dépend de la déformation plastique par l'intermédiaire de la variable a. Voir annexe B.1.1.



182 Chapitre 6 : Modélisation polycristalline de 1’anisotropie de comportement

x; sont quant & eux reliés aux grandeurs €g, V,, Rg et X; par U'intermédiaire du facteur de
Taylor M = 2,9 (correspondant au cas isotrope).

— Realiser une premiére optimisation de ces coefficients afin de reproduire au mieux les courbes

de traction & différentes vitesses de sollicitation, & 650°C.

— Identifier les paramétres Cep, Deop, et dcp de la loi en 8 afin d’avoir une concordance avec

la formulation de Berveiller-Zaoui sur une traction monotone.

— Optimiser a nouveau les coefficients en ajoutant les essais de fatigue a la procédure d’iden-

tification.

Le tableau 6.2 indique les valeurs des coefficients qui seront utilisées pour la prévision de I’ani-
sotropie de comportement de la nuance J05. Ils ont été déterminés en utilisant la texture de fibre
réelle du matériau, dont 'indice de texture vaut J = 5,9. Les parameétres obtenus s’avérent pour
la plupart trés proches des valeurs intuitées & partir du modéle de comportement macroscopique,
traduisant la similarité des formulations et la pertinence du modéle de Taylor.

Parameétre Expression et valeur initiales Valeur finale Unité
Module d’Young E 165 165 GPa
Module de cisaillement 63 63 GPa
Coefficient de Poisson v 0,3 0,3 -
Vecteur de Burgers b 2,5-10710 25.10710 m
Vitesse de glissement o =égx M/5 2,2-108 2,3.108 s~1
Energie d’activation E, 223.6 223.6 kJ.mol~!
Volume d’activation V; =V« M 125 120 b3
Cission critique T0 =Rox1/M 29 30 MPa
Coefficient C Cq = Cmacro x 1 /M 2,5-10° 1,0-106 MPa
Coefficient Dy Dy = Djraere 4 465 16 667 -
Soit coefficient X§ot X3t =y /Dy 56 60 MPa
Coefficient Co Cy =Cperox1/M 28-10% 9,0-10% MPa
Coeflicient D9 Do = Dyracre 585 2 432 -
Soit coefficient X35 X5t = (Cy/Dy 48 37 MPa
Coeflicient Cy Cs =Cyerox 1/M 172 300 MPa
Coefficient D5 Ds = Dyracre 10 10 —
Soit coefficient X5 X350t =(C5/Ds 17 30 MPa
Coefficient Cqp Cep =U 63 48 GPa
Coefficient D¢p Dep 1 148 -
Coefficient dop dcp 0.1 —

Tableau 6.2 — Paramétres du modele PXH avant et aprés la procédure d’identification & 650°C.

Résultats

La figure 6.4a montre que Ueffet de vitesse observé en traction & 650°C est convenablement re-
produit. Ce n’est pas le cas en revanche de ’entrée en plasticité relativement brutale du matériau.
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F1GURE 6.4 — Modeéle PXH. Prévisions du comportement en traction (a) et fatigue (b) longitudi-
nale.

Contrairement au modéle macroscopique présenté dans le chapitre 4, la plasticité ne se déclenche
pas de maniére homogéne dans le cas d’'un modéle de plasticité cristalline. Son apparition corres-
pond & 'occurrence d’une succession de déformations micro-plastiques, chacune correspondant a
I’entrée en plasticité d’un grain.

La figure 6.4b montre que l'identification des paramétres du modeéle permet effectivement
de reproduire le comportement cyclique du matériau. L’absence d’écrouissage cyclique ainsi que
I’allure de la boucle de fatigue stabilisée sont correctement reproduites. La légére sous-estimation
du niveau de contrainte atteint pour une amplitude de déformation imposée au cours d’un essai
de fatigue est directement liée & ’entrée en plasticité progressive observée sur les simulations de
traction.

L’hypothése de trajet monotone associée au schéma de Berveiller-Zaoui n’étant pas compatible
avec la réalisation d’essais de fatigue, la loi de Berveiller-Zaoui a été remplacée par une loi en 3
ajustée sur la loi de Berveiller et Zaoui dans le cas d'une montée en charge. La figure 6.5 montre
la correspondance entre les deux formulations obtenue & la fois en termes de comportement du
polycristal et de comportement des grains. Cette correspondance est obtenue par 'identification
des parameétres Cop, Deop, €t dep.

Cas de I’écrouissage isotrope

Associé & un écrouissage purement isotrope, le modéle macroscopique a montré 'incapacité
de ce type d’écrouissage & reproduire & la fois une absence d’écrouissage cyclique et une boucle de
fatigue ayant une allure correspondant & celle observée expérimentalement. La particularité de la
loi de localisation en (3 est de prendre en compte, par le biais des variables 3,4, les interactions entre
grains. Ceci revient & introduire une source de contrainte cinématique, d’origine intergranulaire.

Puisqu’une contribution cinématique émane directement du modéle d’homogénéisation re-
tenu, il est intéressant d’évaluer la nécessité de conserver différents écrouissages cinématiques. La
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FIGURE 6.5 — Modeéle PXH. Comparaison de la loi de localisation de Berveiller-Zaoui (BZ) et de la
loi en 8. Comportement en traction uniaxiale d’un agrégat de 2000 grains (a) et comparaison du
comportement de 10 grains (pris au hasard) ayant la méme orientation entre les deux simulations

(b).

figure 6.6 montre les résultats obtenus avec un modéle PXH basé uniquement sur un écrouissage
isotrope, émanant des interactions entre les densités de dislocations des différents systémes de
glissement (cf. équations 6.2a et 6.2b). Une matrice d’écrouissage simplifiée est retenue, avec un
terme diagonal, hg, caractérisant 'auto-écrouissage et un terme hors-diagonale h; caractérisant
I’écrouissage latent entre deux systémes de glissement. Les coefficients retenus pour ce modéle
sont présentés dans le tableau 6.3.

La figure 6.6a montre qu’en traction monotone longitudinale, il est possible de reproduire
le comportement observé expérimentalement avec un écrouissage purement isotrope & I’échelle
des systémes de glissement. La figure 6.6b indique quant a elle que l'allure du premier cycle
de fatigue est nettement améliorée par la contribution cinématique intergranulaire résultant du
schéma auto-cohérent retenu. En revanche, la prévison d’un écrouissage cyclique perdure, et reste
en désaccord avec ’expérience. De ce fait, la version du modéle PXH bagée sur ’évolution des
variables cinématiques est utilisée par la suite.

6.2.4 Prévision de ’anisotropie en contrainte

L’identification des paramétres du modéle ayant été réalisée uniquement en se basant sur des
essais mécaniques longitudinaux, il est désormais possible d’employer ce modéle afin de prévoir
I'anisotropie de comportement mécanique de la nuance J05. Dans un premier temps, seul D'effet
de la texture cristallographique peut étre évalué puisqu’aucune description de la morphologie des
grains n’a été, a ce stade, introduite dans le modéle. Les simulations sont effectuées & vitesse de
déformation imposée dans les trois directions : a 0°, 45° et 90° de la direction d’extrusion. La
maniére de procéder est décrite dans ’annexe B.4.

La figure 6.7 présente les résultats obtenus lorsque la texture réelle du matériau est attribuée
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FIGURE 6.6 — Modeéle PXH. Prévisions du comportement en traction (a) et fatigue (b) longitudi-
nale.

Coefficient Valeur unité Coefficient Valeur Unité
E 165 GPa ho 0,012 -

u 63,5 GPa hi 0,048 -

v 0,3 - 00 1-10* m™2
b 25-1071% m Pe 3,6-101% m™?
Fo 2,3-108 s~! Poo 1,2-10'¢ m=2
E, 223.6 kJ.mol~! Cop 48 GPa,
v, 120 b3 Dep 148 -

0 30 MPa Scp 0.1 -

Tableau 6.3 — Paramétres du modéle PXIH avec écrouissage isotrope a 650°C.
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au polycristal virtuel sollicité en traction monotone. Cette figure montre que la prise en compte
d’une texture de fibre de type (110) fait apparaitre une anisotropie de comportement. Au-dela de
2% de déformation, la résistance mécanique du matériau est ainsi plus élevée dans la direction
longitudinale que dans les directions transverse et a 45°. Cette anisotropie est principalement
observée en termes d’entrée en plasticité et de contrainte d’écoulement. La pente d’écrouissage
est en revanche semblable dans les trois directions.

600
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300}

200
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FIGURE 6.7 — Anisotropie de comportement résultant de la modélisation polycristalline auto-
cohérente pour une texture de fibre {110} réelle (J = 5,9).

L’anisotropie prévue par le modeéle n’est pas en accord avec l’anisotropie observée expéri-
mentalement. En premier lieu, le modéle décrit une entrée en plasticité trés progressive dans la
direction longitudinale. La limite élastique conventionnelle en sens travers, RpOTQ% , est ainsi plus

b

élevée que la limite élastique longitudinale RpéQ% . L’écoulement plastique conduit & une inver-

sion des niveaux de contrainte, caractérisée par la hiérarchie ¢4 > o7 > ¢%, qui ne coincide
pas avec lexpérience, a savoir : o4 > 0% > ¢T. En plus de cette inversion entre résistance
transverse et résistance & 45°, les écarts de contrainte entre la direction longitudinale et les direc-
tions transverse et a 45° sont fortement sous-estimés. Pour une déformation de 10%, ces écarts
valent respectivement 20 MPa et 55 MPa d’aprés le modéle, contre 110 MPa et 70 MPa d’apres

I'expérience.

Influence de la texture cristallographique

La figure 6.8 permet de quantifier plus précisément U'influence de la texture cristallographique
sur le modeéle de comportement polycristallin étudié ici. Cette figure décrit I’évolution du compor-
tement en fonction de la texture cristallographique pour (a) une traction longitudinale, (b) une
traction a 45° et (c) une traction transverse. Les simulations utilisent 2000 orientations cristal-
lines. Les fleches indiquent une augmentation de ’acuité de la texture de fibre. Ces comparaisons
montrent que plus une texture de fibre est prononcée, plus le niveau de contrainte selon 'axe de
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FIGURE 6.8 — Influence de la texture cristallographique sur ’anisotropie en contrainte en trac-
tion a 0° (a), 45° (b) et 90° (c) de la direction d’extrusion, pour une vitesse de déformation de
1073 s71. Les différentes textures sont repérées par leur indice J. Les fléches indiquent Ieffet d’un

renforcement de la texture de fibre. (d) Anisotropie pour une texture isotrope (J = 1) et une
texture de fibre parfaite (J=17).
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cette fibre est importante. La direction transverse est également renforcée avec une augmentation
de 'indice de texture, mais dans une moindre mesure. Enfin, leffet de texture seul conduit &
diminuer la résistance mécanique a 45° par rapport & une texture isotrope.

Lafigure 6.8d illustre ’anisotropie observée dans les cas extrémes que sont une texture isotrope
d’une part et une texture de fibre {110} parfaite® d’autre part. Ceci permet tout d’abord de
constater que 2000 orientations décrivant une texture isotrope suffisent a avoir un comportement
du polycristal effectivement isotrope. Contrairement & ce qui a été observé pour la texture de
fibre réelle du matériau, une texture de fibre trés prononcée ne fait pas apparaitre de différence
dans I'entrée en plasticité des directions longitudinale et transverse.

Ainsi, quelle que soit Uintensité de la texture de fibre {110}, la modélisation polycristalline
auto-cohérente mise en place prévoit une résistance supérieure du matériau dans la direction
transverse par rapport & une direction & 45° de la direction d’extrusion. Ceci ne correspond
pas & ce qui a été observé sur la nuance J05 (quelle que soit la température). En revanche, la
résistance mécanique du matériau apparait supérieure dans la direction longitudinale, pourvu
que la déformation soit supérieure & 2%. Ceci est en accord avec I'expérience. Dernier point, la
texture n’introduit pas d’anisotropie en termes de pente d’écrouissage .

D’autres simulations ont été réalisées avec l'introduction d’une seconde famille de systémes de
glissement {112}(111) ou bien avec la version du modéle basée sur un écrouissage isotrope avec
écrouissage latent, ou encore les deux & la fois. Les résultats ne sont pas présentés ici puisqu’ils
conduisent exactement aux mémes tendances que celles décrites ci-dessus. Ces alternatives ne
permettent pas de remédier au(x) défaut(s) de prévision du modéle polycristallin mis en place.

Influence de la morphologie des grains

La prise en compte de la texture cristallographique seule ne permet pas de rendre compte
de D'anisotropie en contrainte observée sur la nuance J05. Pour remédier & cela, et apporter
une explication a cette anisotropie, il semble nécessaire de prendre en compte la seconde source
potentielle d’anisotropie mécanique : la morphologie des grains. Il existe plusieurs possibilités
pour prendre en compte la morphologie des grains dans une modélisation auto-cohérente.

11 est possible de prendre en compte la morphologie des grains dans une modélisation auto-
cohérente en modifiant la loi de localisation employée. Il faut pour cela y faire intervenir un tenseur
d’Eshelby S non plus isotrope — car associé a une inclusion sphérique — mais anisotrope (associé
a une géomeétrie elliptique de l'inclusion). Cette option peut étre discutée sur un plan théorique
puisque la géométrie associée au tenseur d’Eshelby refléte plus précisément la distribution spatiale
d’une phase donnée — c’est-a-dire la répartition spatiale des grains ayant une méme orientation
cristallographique — plutot que la forme des grains elle-méme [Bornert el al., 2001a, Rupin, 2007].
Cette technique a cependant été adoptée par différents auteurs [Fandeur, 2001, Sai et al., 2006,
Rousselier et al., 2009, Delannay et al., 2009]. A cette redéfinition du tenseur d’Eshelby, ils asso-
cient également un tenseur du quatriéme ordre D remplacant le parameétre scalaire Dqp de la loi
de localisation en 3 (en I’absence du parameétre dcp). Les coefficients du tenseur D (6 au minimum
[Sai et al., 2006]) doivent cependant étre identifiés a partir d’essais réalisés dans différentes direc-

a. Chaque maille cristalline posséde une direction (110) exactement paralléle a I'axe de la fibre.
b. La rotation des grains n’est cependant pas prise en considération dans ces simulations.
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tions de chargement, en traction et cisaillement. Ils dépendent fortement de la base expérimentale
utilisée pour la calibration [Rousselier et al., 2009]. Lorsque de tels essais ne sont pas disponibles,
ce qui est notre cas, ils peuvent étre déterminés & partir d’'une modélisation polycristalline par
éléments finis par exemple. Une telle modélisation va étre introduite dans la suite de ce chapitre
afin d’évaluer sa capacité & reproduire le comportement du matériau étudié. En cas de succes, il
sera alors envisageable d’introduire des tenseurs du quatriéme ordre dans la loi de localisation du
modéle d’homogénéisation afin de capturer les effets d’anisotropie, tout en conservant un temps
de calcul limité par rapport aux méthodes & champs complets.

Une autre maniére de prendre en compte la taille et la morphologie des grains consiste &
introduire une ou plusieurs longueurs internes au sein méme des équations micro-mécaniques du
modéle. C’est la méthode retenue ici. Les équations décrivant ’évolution des variables d’écrouis-
sage ont été modifiées afin d’introduire une loi phénomeénologique de type Hall-Petch basée sur le
concept de longueur d’un systéme de glissement. La modification des écrouissages cinématiques
est indiquée par I’équation 6.8. Une dépendance en 1/L° est retenue afin d’amplifier l'influence
de la longueur L® du systéme de glissement par rapport a une loi de type Hall-Petch en 1/v/L5.

S _ 28 TY)..S|48 Q_ kéIP
i = Cifp — Dixi|y,|  avec =z + (6.8)

! D; Ls
La valeur zo sera choisie nulle et la valeur k%, sera définie de telle sorte que les simulations
réalisées précédemment correspondent au cas d’un grain sphérique d’un micrometre de diamétre.
Lalongueur L® d’un systéme de glissement est définie comme la distance maximale sur laquelle
une dislocation peut glisser avant d’étre stoppée dans son mouvement par un joint de grain.
Cette distance peut étre déterminée lorsque la géométrie du grain est connue. Pour une géométrie
ellipsoidale, la longueur d’un systéme de glissement passant par le centre du grain est donnée par
I’équation 6.10, en fonction des coordonnées du vecteur (unitaire) du glissement.

Un point est situé a l'intérieur d’un ellipsoide dont les axes principaux
mesurent 2a, 2b et 2c si ses coordonnées (x,y, z) dans le repére associé a
Pellipsoide vérifient ’équation :

£+7+i§1 (69)

fo

L’intersection entre ce volume et une droite passant par l'origine du repére
et portée par un vecteur unitaire 17, de coordonnées (my,m,,m;) dans
ce méme repére, est un segment dont la longueur L vaut

I— 2 (6.10)

2
a? b2 c?

La figure 6.9a présente ’anisotropie de comportement prévue par le modéle pour une morpho-
logie de grains issues des observations microstructurales, a savoir (2a, 2b,2¢) = (0,6 pm, 0,6 pm,
1,5 pm). Les autres coefficients du modéles sont restés inchangés par rapport aux précédentes
simulations. Ils sont décrits dans le tableau 6.2. La figure 6.9b est identique & la figure 6.7. Elle
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permet une comparaison directe entre les résultats obtenus avec et sans 'intervention d’une lon-
gueur interne. Il en résulte que la prise en compte d’un effet Hall-Petch conduit & une modification
importante de l'anisotropie de comportement. Celle-ci est marquée par une résistance du maté-
riau inférieure dans la direction longitudinale par rapport aux directions & 45° et 90°, dont les
résistances mécaniques sont équivalentes.

La prise en compte d’un effet de forme de grain tel que décrit par ’équation 6.8 ne permet
donc pas de se rapprocher d’une description convenable de 1’anisotropie de comportement de
la nuance J05. Par ailleurs, elle ne permet pas de valider 'hypothése selon laquelle la forme
des grains tendrait & rendre les directions transverse et longitudinale équivalentes en terme de
résistance meécanique et de limite d’élasticité [Ratti, 2009].
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FIGURE 6.9 — Anisotropie mécanique prévue par le modele PXH avec (a) et sans (a) prise en
compte de la longueur des systémes de glissement par 'intermédiaire de I’équation 6.8.

A ce stade, et malgré la prise en compte de différentes textures, de différentes familles de
systemes de glissement et d’'une morphologie allongée des grains, le modéle d’homogénéisation
polycristalline mis en place ne permet pas de reproduire ’anisotropie en contrainte observée sur
la nuance J05.

6.2.5 Modélisation de I’anisotropie en déformation plastique

Les simulations examinées précédemment — dans 'optique de mettre en avant 1’anisotropie
en contrainte de la nuance J05 — permettent également d’évaluer l'anisotropie en déformation
plastique du matériau, dont la détermination expérimentale a été présentée dans la section 5.1.3.

La figure 6.10 décrit ’évolution avec la déformation du coefficient de Lankford dans trois
directions (Rge, Ry50 et Rggo) et pour trois textures différentes. Les tracés présentés correspondent
& une moyenne issue de 5 simulations contenant 2000 grains chacune. Il apparait que I’évolution
avec la déformation de chacun de ces coefficients dépend de la direction de sollicitation considérée
et de la texture. Les valeurs de ces coefficients se stabilisent au-dela de 10% de déformation. Les
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FIGURE 6.10 — Evolution des trois coefficients de Lankford en fonction de la déformation pour
trois textures cristallographiques : (a) J = 1,0 et J = 17,0 et (b) J = 5,9.

traits en pointillés (superposés) de la figure 6.10a indiquent que pour une texture isotrope (J =
1), aucune anisotropie en déformation plastique n’est constatée. En revanche, pour une texture
de fibre issue des mesures EBSD (J = 5,9) ou idéale (J = 17,0), une anisotropie est constatée. Le
matériau étant isotrope transverse, une valeur Rge = 1 a été relevée expérimentalement pour une
sollicitation longitudinale. Les simulations montrent qu’une valeur proche de 1 est bien issue de
la modélisation polycristalline employée ici.

La figure 6.11a permet d’observer 'influence de la texture cristallographique sur les valeurs
des coeflicients de Lankford déduits du modéle PXH. Puisque leurs valeurs évoluent avec la dé-
formation, mais se stabilisent au-dela de 10% de déformation, ce sont les coefficients de Lankford
mesurés & 15% de déformation qui y sont présentés. L'influence de 1acuité de la texture de fibre
apparait clairement dans ce graphique. Pour une texture peu ou pas marquée, le comportement
plastique du matériau est quasiment isotrope, avec des valeurs de Rgo, Ry50 et Rgge proches de
1. Pour une texture plus marquée, ces valeurs s’écartent de la valeur 1, révélant une anisotropie
de la déformation plastique. Celle-ci s’accroit avec l'indice de texture. Les figures 6.11a et 6.11b
permettent une comparaison de ces résultats avec les mesures des coefficients de Lankford ef-
fectués & partir des déformations post-mortem des éprouvettes. Les traits pointillés horizontaux
indiquent en effet les valeurs maximales et minimales des coefficients de Lankford mesurés sur
des éprouvettes sollicitées respectivement a 650°C (figure 6.11a) et sur ’ensemble de la plage de
températures (6.11b). Deux tendances principales sont retrouvées, a savoir Ryse > 1 et Rgge < 1.
Ceci indique que la hiérarchie en termes de déformations plastiques transverses a la sollicitation
est respectée. On observe par ailleurs que les simulations réalisées a partir de la texture réelle
du matériau (J = 5,9) conduisent a des coefficients Ryzo et Rgpe plus élevés que ceux mesurés a
650°C. En se référant aux mesures réalisées sur ’ensemble des éprouvettes, ’accord est qualitati-
vement meilleur. La dispersion importante des mesures (voir figure 5.8) empéche cependant une
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FIGURE 6.11 — Evolution des trois coefficients de Lankford en fonction de I'indice de texture.
Les traits pointillés indiquent les domaines de variation des valeurs mesurées sur des éprouvettes
sollicitées (a) a 650°C et (b) a toutes les températures (20°C — 750°C).

comparaison plus précise.

La figure 6.12a montre que la prise en compte d'une seconde famille de systémes de glisse-
ment modifie de maniére non négligeable les prévisons du modéle. Le rapport des déformations
plastiques transverses pour une sollicitation & 45° : Ryzo = £l / 55}, est ainsi diminué de prés d’un
facteur deux. La prise en compte de la longueur des systémes de glissement dans ’écrouissage
du matériau telle que définie par I’équation 6.8 modifie radicalement les prévisions du modéle en
termes d’anisotropie de déformation plastique. La valeur Rys5o est également fortement réduite,
et la valeur Rggo devient pour sa part supérieure a 1, ce qui ne correspond pas aux observations.
Alinsi, il apparait qu’aucune amélioration notable du modeéle ne résulte de la prise en compte d’une
seconde famille de systémes de glissement ou bien de la longueur des systémes de glissement.

6.2.6 Bilan

Une premiére modélisation polycristalline a été mise en place. Elle est basée sur des équations
micro-mécaniques établies & ’échelle de chaque systéme de glissement. Des équations similaires &
celles introduites dans la modélisation macroscopique du chapitre 4 ont été utilisées. Un schéma
d’homogénéisation de type auto-cohérent donne accés au comportement macroscopique d’un po-
lycristal. Ce modéle a permis d’évaluer 'influence de la texture cristallographique et du choix des
systéemes de glissement sur le comportement du matériau. L’influence de la morphologie des grains
a également été étudiée par I'introduction d’une longueur interne correspondant a la longueur des
systemes de glissement. Il g’avére au final que ce modéle n’est pas en mesure de reproduire cor-
rectement ’anisotropie en contrainte de la nuance J05 étudiée. La résistance mécanique accrue de
la direction longitudinale est correctement reproduite, mais une inversion est observée en ce qui
concerne 'entrée en plasticité du matériau ainsi que les résistances mécaniques a 45° et 90° de la
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FIGURE 6.12 — Evolution des trois coefficients de Lankford simulés en fonction de l'indice de
texture (a) pour une plasticité autorisée sur deux familles de plans de glissement et (b) avec un
prise en compte de la longueur des systémes de glissement.

direction d’extrusion. Aucune anisotropie en termes de pente d’écrouissage n’est prévue par le mo-
déle, conformément & l'expérience. Une meilleure correspondance entre expérience et simulation
est observée lorsque 'on s’intéresse a l’anisotropie en déformation plastique. La dispersion des
résultats expérimentaux empéche une comparaison précise des résultats, mais cette étude montre
I'influence importante que deux paramétres jouent en termes d’anisotropie plastique : I'intensité
de la texture cristallographique ainsi que les plans de glissement autorisés.
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6.3 Agrégats polycristallins et méthode des éléments finis

Le modéle d’homogénéisation décrit précédemment a montré que la prise en compte de la
texture cristallographique seule ne permettait pas de reproduire les observations expérimentales
en termes d’anisotropie en contrainte. Cette anisotropie étant cruciale dans la détermination
du comportement en fluage en pression interne des nuances ODS, une alternative au modéle
d’homogénéisation est proposée. Il s’agit d’'une modélisation par éléments finis, basée sur les
mémes équations de plasticité a 'échelle locale (équations 6.1a & 6.1d). Ce modéle est un modéle
de type CPFEM, pour Crystal Plasticity Finite Element Modelling [Barbe et al., 2001a]. Bien plus
coliteux en temps de calcul, il a cependant 'avantage de permettre une prise en compte directe
des incompatibilités de déformation entre grains voisins. Alliée a une description morphologique
des grains plus précise que dans le cas auto-cohérent, une meilleure description du comportement
de la nuance ODS est attendue.

6.3.1 Géométrie, conditions aux limites et type d’éléments

Les premiéres simulations par éléments finis ont été réalisées sur des agrégats polycristallins
constitués de grains morphologiquement isotropes. Ceux-ci ont été générés de maniére aléatoire en
effectuant une partition de I’espace a I’aide de polyédres de Voronoi (cf. figure 6.13a). Une géomé-
trie périodique a par ailleurs été retenue afin d’appliquer des conditions aux limites elles-mémes
périodiques |Gérard et al., 2009, Osipov el al., 2008]. Dans ce formalisme, un point matériel situé

od

A%

FIGURE 6.13 — (a) Agrégat de Voronoi périodique construit a partir d’une géométrie cubique et
(b) maillage éléments finis associé.

en X subit un déplacement U (X) défini par I’équation 6.11. Cette expression fait intervenir le
tenseur E des déformations moyennes du polycristal et le champ de fluctuation v (X), dont le
gradient est en moyenne nul sur ’ensemble du domaine.
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Sensibilité au maillage

Une étude de sensibilité du comportement macroscopique du polycristal vis-a-vis de la finesse
du maillage et du type d’éléments finis a été menée. Elle est présentée dans 'annexe B.2.1. Les
éléments finis retenus sont des tétraédres comprenant 4 points de Gauss? associés a des fonctions
de forme quadratique. L’emploi d’éléments quadratiques permet d’utiliser des maillages possédant
un nombre d’éléments relativement restreint, comme illustré par la figure 6.13b.

Hétérogénéité des contraintes et déformations

Les figures 6.14 et 6.15 permettent de visualiser la déformation d'un agrégat au cours d’un
essai de traction uniaxiale jusqu’a une déformation moyenne de 4%. Elles décrivent respectivement
I'évolution de la contrainte locale (au sens de la contrainte équivalente de Von Mises) et de la
déformation plastique locale (au sens de la déformation plastique équivalente). Ces figures mettent
en avant ’hétérogénéité des états de contrainte et de déformation au sein de la matiére.
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FIGURE 6.14 — Evolution de la contrainte équivalente de Von Mises au cours d’un essai de traction
41072 s~ sur un agrégat de Voronoi comportant 100 grains. (a) t = 0s, (b) t = 4, (c) t = 20 s,
(d) t = 40 s. L’axe de traction est vertical. La déformation apparente du maillage est amplifiée
d’un facteur 5.

L’hétérogénéité de déformation et de contrainte peut également étre visualisée en observant
le comportement de chaque grain pris individuellement. La courbe de comportement d'un grain
donné peut en effet étre déterminée en moyennant les contraintes et déformations (hétérogenes)
au sein de ce grain. La figure 6.16a réunit le comportement en traction des 100 grains constituant
le polycristal des figures 6.14 et 6.15. Ces comportements cristallins sont dispersés autour du
comportement moyen du polycristal lui-méme [Barbe et al., 2001b]. Ce dernier correspond a la
moyenne des comportements des grains, pondérée par leur fraction volumique. Il apparait sur
la figure 6.16a qu’une dizaine de grains présentent un comportement adoucissant. Ces grains

a. points d’intégration de la loi de comportement locale.
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FIGURE 6.15 — Evolution de la déformation plastique équivalente au cours d’un essai de traction
41072 s7! sur un agrégat de Voronoi comportant 100 grains. (a) t =0s, (b) t =4, (c) t = 205,
(d) t = 40 s. L’axe de traction est vertical. La déformation apparente du maillage est amplifiée
d’un facteur 5.

subissent une déformation plastique importante qui conduit & une diminution de leur déformation
élastique et donc de leur niveau de contrainte. On peut par ailleurs noter que les comportements
des grains ne sont pas distribués selon une droite unique, comme cela est observé dans le cas
d’une modélisation auto-cohérente employant une loi de localisation de type Berveiller-Zaoui (cf.
figure 6.3).

La figure 6.16b illustre pour sa part la dispersion du comportement entre différentes simula-
tions. Deux simulations différent 'une de 'autre par la géométrie de I'agrégat et par les orienta-
tions cristallines retenues. Le nombre de grains (INy = 100) reste en revanche identique entre deux
simulations, tout comme la texture cristallographique dans laquelle sont piochées les orientations
cristallines. En termes de contrainte, les 20 courbes de traction présentées dans la figure 6.16b
se dispersent de £2% autour du comportement moyen. Ce dernier s’avére trés proche de celui
déterminé a partir d'un agrégat contenant 1000 grains. En conséquence, le comportement prévu
par le modéle éléments finis sera par la suite estimé par le biais du comportement moyen issu de
20 simulations comprenant 100 grains chacune, soit un total de 2000 grains.

Premiére prévision de ’anisotropie de comportement

La mise en place d’'une modélisation polycristalline par la méthode des éléments finis permet
de prévoir 'anisotropie de comportement du matériau. L’anisotropie décrite par le modéle d’ho-
mogénéisation pour la texture de fibre réelle du matériau (figure 6.17a) peut ainsi étre comparée
a lanisotropie prévue par le présent modéle pour cette méme texture (figure 6.17b).

En ce qui concerne ’anisotropie en contrainte, des tendances similaires sont observées entre
les deux modeles jusqu’a 1% de déformation. Les directions longitudinales et a 45° entrent en
plasticité pour un méme niveau de contrainte alors que la limite élastique conventionnelle trans-
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FIGURE 6.16 — Dispersion du comportement en traction. (a) Dispersion du comportement des
grains autour du comportement moyen d’un polycristal. (b) Dispersion du comportement macro-
scopique observée pour 20 essais de traction sur polycristaux de 100 grains et comparaison du
comportement moyen avec le résultat d’une simulation comprenant 1000 grains.
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FIGURE 6.17 — Anisotropie mécanique prévue par les modélisations polycristallines (a) par homo-
généisation et (b) par éléments finis pour une texture de fibre représentative de celle du matériau.
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verse R;;FO{Q% apparait supérieure. La figure 6.17b montre que pour le modéle CPFEM, au-dela de
1% de déformation, la direction longitudinale devient aussi résistante que la direction transverse,
sans pour autant la dépasser. Ceci marque une différence avec les prévisions du modéle d’homo-
généisation. En revanche, les deux modéles prévoient tous deux une direction a 45° moins rigide.
Les anisotropies issues des deux modéles en se basant sur une morphologie isotrope des grains
et sur la texture de fibre réelle du matériau sont donc similaires. Elles échouent toutes deux a
reproduire 'anisotropie expérimentale observée.

Il est par ailleurs intéressant de noter que quelle que soit la direction de sollicitation, le com-
portement du matériau apparait plus rigide avec le modéle d’homogénéisation qu’avec le modéle
éléments finis. L’annexe B.3.1 s’attache & expliquer cette différence en comparant les prévisions
de ces deux modeéles pour différentes lois de comportement cristallines. Au final, il apparait que la
loi de localisation de Berveiller et Zaoui employée dans le modéle d’homogénéisation surestime la
rigidité du matériau (par rapport aux simulations par éléments finis) lorsque l'écrouissage décrit
a ’échelle des systémes de glissement est non-linéaire. C’est bien le cas dans les lois de plasticité
cristalline employées ici.

6.3.2 Influence de la texture cristallographique

L’influence de 'acuité de la texture de fibre {110} peut également étre étudiée avec le modéle
éléments finis. 1l suffit pour cela de réaliser des simulations en choisissant les orientations cris-
tallines parmi I'une des 5 textures définies dans 'annexe C. Des conclusions identiques a celles
obtenues avec le modéle d’homogénéisation peuvent étre établies, & savoir :

— La simulation d’un total de 2000 grains dont les orientations sont tirées aléatoirement

conduit & un comportement isotrope du matériau.

— L’emploi d’une texture de fibre {110} paralléle a la direction de filage rigidifie les directions

longitudinale et transverse et adoucit la direction a 45°.

— L’effet est d’autant plus prononcé que 'indice de texture est important.

La figure 6.18 présente l’anisotropie décrite par chacun des deux modéles dans le cas extréme
d’une texture de fibre {110} parfaite. Il apparait que le calcul d’agrégats polycristallins par la
méthode des éléments finis amoindrit l'effet de texture par rapport & la méthode d’homogénéi-
sation. La figure 6.18b montre ainsi que méme pour un indice de texture trés élevé (J = 17), le
modéle CPFEM ne prévoit qu’une différence infime de comportement entre les directions axiale
et transverse.

Les résultats obtenus en termes d’anisotropie de la déformation plastique sont présentés dans
la figure 6.19. La figure 6.19b permet une comparaison avec les résultats issus du modéle d’ho-
mogénéisation. Les ordres de grandeur des trois coefficients s’avérent identiques entre les deux
modéles. Cette observation est valable quelle que soit Iintensité de la texture cristallographique.
Bien que les ordres de grandeur soient les mémes, les valeurs des coefficients de Lankford obtenus
avec le modéle éléments finis sont plus proches de la valeur 1. Ceci indique une anisotropie en
déformation plastique moins marquée que pour le modéle PXH. L’écart & 'isotropie, que I'on peut
définir par |Rg — 1|, est en effet réduit d’environ 20%. La figure 6.19a permet de comparer les
résultats obtenus avec les valeurs expérimentales des coefficients de Lankford. On peut ainsi noter
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FIGURE 6.18 — Anisotropie mécanique prévue par les modélisations polycristallines (a) par ho-
mogénéisation et (b) par éléments finis pour une texture de fibre {110} parfaite.
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FIGURE 6.19 — (a) Evolution des trois coefficients de Lankford en fonction de l'indice de texture
pour des essais de traction monotone simulés & 'aide du modéle éléments finis et pour des grains
isotropes. Les traits pointillés indiquent la dispersion des valeurs mesurées sur des éprouvettes
sollicitées entre 20°C et 750°C. (b) Comparaison avec les prévisions du modele PXH.
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que 'anisotropie en déformation plastique qui apparait au cours d’une sollicitation transverse, et
qui est donc caractérisée par le coefficient Rgge, n’est pas convenablement estimée par le modéle
mis en place pour une texture de fibre d’intensité J ~ 6.

Lorsque la morphologie des grains considérés est isotrope, les résultats obtenus dans le cadre
de simulations par la méthode des éléments finis ne correspondent pas & l’anisotropie du matériau
étudié. L’influence de la texture cristallographique apparait similaire & celle observée par le biais
du modéle d’homogénéisation précédemment introduit. En termes de contrainte comme en termes
de déformation plastique, I'anisotropie est cependant moins marquée dans le cas de la modélisation
polycristalline par éléments finis. Ceci traduit probablement le fait que la méthode des éléments
finis décrit une accomodation parfaite de la déformation au niveau des joints de grains, ce qui
n’est pas le cas dans le modéle d’homogénéisation.

6.3.3 Influence de la morphologie des grains

Afin d’observer 'influence de la morphologie sur le comportement du matériau, deux familles
de maillage ont été développées. La premiére permet de prendre en compte différentes valeurs du
facteur de forme des grains, jusqu’ici limité & la valeur 1. La seconde tente de se rapprocher de la
microstructure réelle de ’acier ODS ferritique étudié. Dans les simulations associées & chacune de
ces deux géométries virtuelles, seule la forme des grains est prise en compte. La taille des grains
n’intervient pas. Pour la prendre en compte il faut introduire une longueur interne, comme cela a
été fait précédemment de maniére empirique dans le modéle PXH. D’autres types de modélisation
s’attachent & décrire le gradient de plasticité 1ié par exemple a la présence de dislocations prés
des joints de grains [Evers et al., 2004, Cordero et al., 2012]. Ils sont alors en mesure de rendre
compte d'un effet de la taille de grain.

Agrégats de Voronoi anisotropes

L’influence du rapport de forme des grains, noté ici GAR pour Grain Aspect Ratio, a été étu-
diée en réalisant une série de simulations sur des agrégats de Voronoi anisotropes. La géométrie de
ces agrégats est présentée dans la figure 6.20. Ils ont été réalisés en appliquant une transformation
affine aux maillages isotropes. Cette déformation peut étre définie par (x,y, z) — (z,y, GAR * 2),
la direction z correspondant & la direction d’extrusion. La valeur GAR = 1 correspond au cas
de graing isotropes précédemment étudié. La valeur GAR = 3 correspond a la valeur issue de
I’analyse de la taille des grains présentée dans le chapitre 2. Les valeurs GAR =5 et GAR = 10
ont été définies pour évaluer 'influence de facteurs de forme plus élevés.

Les simulations réalisées ont permis d’étudier 'influence combinée du facteur de forme et
de la texture cristallographique. Les graphiques présentés dans la figure 6.21 montrent que la
modification du facteur de forme ne permet pas de retrouver ’anisotropie en contrainte observée
expérimentalement. Pour une texture de fibre réelle (J = 5,9), le passage d’agrégats constitués
de grains isotropes (GAR = 1) a des agrégats constitués de grains fortement allongés (GAR =
10) ne modifie qu’a la marge le comportement en traction du matériau. Une telle modification de
la morphologie des grains ne permet pas d’inverser les prévisions du modéle pour reproduire la
hiérarchie des comportements observée expérimentalement. En considérant le cas extréme d’une
texture de fibre parfaite (J = 17) associée a des grains fortement allongés (GAR = 10), les mémes
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GAR = Grain Aspect Ratio

FIGURE 6.20 — Agrégats de Voronoi anisotropes permettant d’évaluer 'influence du facteur de
forme sur ’anisotropie du matériau.

conclusions sont obtenues. Le comportement du matériau dans la direction & 45° apparait adouci,
et I’anisotropie observée expérimentalement n’est une fois de plus pas retrouvée.

L’influence du facteur de forme des grains apparait négligeable vis-a-vis de l’anisotropie en
contrainte. Elle est en revanche notable en ce qui concerne 'anisotropie de la déformation plas-
tique. La figure 6.22a permet de comparer ’évolution des coefficients de Lankford du matériau
dans trois directions en fonction de l'indice de texture. Elle contient les prévisions du modéle
CPFEM a la fois pour des grains isotropes et pour des grains dont le facteur de forme vaut 3. Ce
changement de morphologie des grains laisse quasiment inchangée la prévision du modéle pour
des sollicitations en traction & 0° et 45° de la direction d’extrusion. En revanche, ’anisotropie
constatée pour une sollicitation transverse augmente, ce que traduit la diminution du coefficient
de Lankford associé, Rgge, qui est inférieur & 1. Cette anisotropie accrue va dans le sens des
mesures effectuées : Rgge compris entre 0,3 et 0,7.

La figure 6.22b montre I'influence d’une nouvelle augmentation du facteur de forme. Pour
GAR = 5, Rgge continue & décroitre. De son coté, Rys0 s’accroit, traduisant une augmentation
de ’anisotropie en déformation plastique pour une sollicitation & 45° de la direction d’extrusion.
Cette augmentation du coefficient Ry50 conduit & I’observation de valeurs bien supérieures a celles
mesurées expérimentalement (entre 1,2 et 1,6 4 650°C et entre 1,5 et 2,9 4 20°C). Cet accroissement
de D'anisotropie en déformation plastique avec I'augmentation du facteur de forme des grains est
confirmé par les simulations réalisées pour GAR = 10, non présentées ici.

Agrégats colonnaires

Puisqu’un effet de la forme des grains a été constaté sur ’anisotropie des déformations plas-
tiques, des simulations se basant sur 4 nouvelles microstructures virtuelles ont été réalisées. Ces
4 microstructures, notées A B,C et D, sont présentées dans la figure 6.23.

— Microstructure A : agrégat colonnaire constitué de grains infiniment longs du fait des condi-
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FIGURE 6.21 — Anisotropie mécanique issue du modéle CPFEM pour deux textures de fibre {110}

(texture réelle, J = 5,9, et texture parfaite, J = 17,0) ainsi que pour deux valeurs du facteur de
forme (GAR — 1 et GAR — 10).
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FIGURE 6.22 — Evolution des trois coefficients de Lankford en fonction de lindice de texture.
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FIGURE 6.23 — Agrégats colonnaires s’approchant de la microstructure réelle du matériau.
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tions aux limites périodiques employées.
— Microstructure B : agrégat colonnaire constitué de grains dont le facteur de forme est
compris entre 1 et 4 (moyenne 2.,5).
— Microstructure C : agrégat colonnaire possédant quelques grains infiniment longs, les autres
possédant un facteur de forme compris entre 1 et 5.
— Microstructure D : agrégat colonnaire possédant des grains relativement allongés (GAR = 5)
alignés les uns en dessous des autres.
Les résultats des simulations menées avec les agrégats de la figure 6.23 sont présentés dans
la figure 6.24. Ils correspondent aux moyennes issues de 20 tirages d’orientations pour chaque
agrégat. La texture de fibre retenue est la texture de fibre réelle du matériau. Ces nouvelles simu-
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FIGURE 6.24 — Evolution (a) de la contrainte a 4% de déformation et (b) des coefficients de
Lankford en fonction de la géométrie de I’agrégat retenu pour la simulation par éléments finis.

lations ne font que confirmer les tendances précédemment observées. Il s’avére tout d’abord que
I’agencement et la forme des grains n’a qu'une influence négligeable sur ’anisotropie en contrainte
du matériau et ne permet pas de retrouver les tendances expérimentales. Ceci est visible sur la
figure 6.24a qui présente le niveau de contrainte moyen & 4% de déformation en fonction du type
de microstructure virtuelle. La figure 6.24b montre pour sa part que I’anisotropie en déformation
plastique est plus sensible & l'agencement et a la forme des grains. La dispersion trés impor-
tante des résultats expérimentaux ne permet cependant pas de déterminer quelle microstructure
virtuelle apporte la meilleure cohérence avec les mesures.

6.4 Conclusion

Dans ce sixiéme chapitre, deux modélisations polycristallines différentes ont été développées
afin de reproduire I'anisotropie de la nuance ODS étudiée. L’objectif était de déterminer les roles
respectifs de la texture cristallographique et de la texture morphologique sur les anisotropies —
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en contrainte, en déformation plastique — du matériau.

Apreés une introduction générale des méthodes de modélisation polycristalline, un premier
modéle d’homogénéisation auto-cohérente a été introduit. 11 s’agit du modele PXH. II a été dé-
veloppé en s’inspirant des équations utilisées dans la modélisation macroscopique présentée dans
le chapitre 4. Une loi de localisation de type Berveiller-Zaoui a été employée, et remplacée par
une loi en (8 dans le cas de sollicitations cycliques. Une premiére étape d’identification des pa-
rameétres du modéle a été menée en se basant sur les caractérisations mécaniques longitudinales
du matériau, en traction et en fatigue. Les résultats obtenus montrent la difficulté de reproduire
correctement ’entrée en plasticité relativement brutale du matériau. Aprés cette étape d’identi-
fication, l'influence de la texture cristallographique sur ’anisotropie du matériau a été évaluée.
Ceci a été rendu possible grace & une analyse précise de la texture du matériau et a la génération
de textures cristallographiques modéles décrivant une fibre {110} plus ou moins prononcée. Ce
travail est présenté dans I'annexe C. Les simulations menées avec le modéle PXH montrent ainsi
qu’une texture de fibre conduit bien a un comportement anisotrope du matériau. Plus la texture
de fibre retenue pour les simulations est prononcée, plus ’anisotropie du matériau est marquée.
En revanche, 'anisotropie prévue par le modéle ne correspond pas & 1’anisotropie en contrainte
observée expérimentalement. En ce qui concerne ’anisotropie de la déformation plastique, le mo-
déle conduit & des valeurs des coefficients de Lankford de 'ordre de grandeur de ceux qui ont été
mesurés pour les deux textures de fibre les plus prononcées. Différentes configurations ont pu étre
testées a l'aide du modele PXH (introduction d’une seconde famille de systémes de glissement,
prise en compte de la longueur des systémes de glissement) sans aboutir & des prévisions plus
proches des observations expérimentales.

Pour confirmer les prévisions du modéle PXH et pour prendre en compte de maniére plus
précise l'effet de la morphologie des grains, un second modéle a été développé. Le modéle CP-
FEM est une modélisation polycristalline effectuée par la méthode des éléments finis. Ce type
de simulation donne accés aux champs de contrainte et de déformation locaux et permet de s’af-
franchir de 'approximation associée aux méthodes & champs moyens. L utilisation d’écrouissages
non-linéaires & 1’échelle des systémes de glissement sort du cadre dans lequel la loi de localisation
de Berveiller et Zaoui a été établie. L’approximation ainsi faite résulte d’une surestimation de
la rigidité du matériau du modéle PXH par rapport au modéle CPFEM. Ceci a été étudié en
détail dans ’annexe B.3.1. Malgré cette déviation, les premiers résultats obtenus avec le modéle
éléments finis ont confirmé les tendances issues du modéle PXH. La principale différence observée
entre les deux modéles en termes d’anisotropie concerne la résistance mécanique longitudinale,
simplement équivalente a la résistance transverse dans le cas du modéele CPFEM. Par la suite, les
influences combinées de la texture cristallographique, de la forme et de ’agencement des grains
et du type d’élasticité (isotrope ou cubique) ont été étudiées en se basant sur différents maillages
polycristallins et sur les différentes textures cristallographiques précédemment introduites. Ceci
a permis de mettre en évidence une influence notable de la forme de grains sur 'anisotropie de
déformation plastique du matériau. En revanche, le modéle CPFEM développé ne permet pas plus
que le modele PXH de reproduire ’anisotropie de comportement mécanique de la nuance ODS
ferritique étudiée. Raffiner le modéle d’homogénéisation par l'insertion d’un tenseur d’Eshelby
anisotrope apparait donc & ce stade prématuré.

Ce double travail de modélisation a permis une étude quasi-exhaustive de l'influence de la
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texture et de la forme des grains sur le comportement d’un matériau métallique. Il s’avére cepen-
dant incapable de reproduire le comportement de la nuance ODS étudiée. Ce désaccord indique
que la physique du modéle n’est pas suffisante. D’autres phénomeénes physiques devront donc a
I’avenir étre pris en compte dans la modélisation. Ils sont évoqués dans la discussion qui suit.



Discussion

L’étude présentée dans ce mémoire a abordé un grand nombre de points concernant le com-
portement mécanique des aciers ferritiques renforcés par dispersion d’oxydes. Un certain nombre
d’interrogations restent en suspens et méritent d’étre discutées plus en détail.

Représentativité de la nuance JO5

La nuance J05 a été élaborée par extrusion & chaud, sous la forme d’une barre pleine. Ce mode
de consolidation est, & I’heure actuelle, le procédé de fabrication le plus répandu pour des applica-
tions de gainage combustible. Les nuances ODS ferritiques développées au cours de ces derniéres
années ayant par ailleurs des compositions similaires les unes aux autres, elles ont de fortes simili-
tudes en termes de microstructure : taille et forme des grains, texture cristallographique, densité
de dislocations, taille des nano-renforts. De cette similarité de microstructure, découle une simila-
rité (partielle) des propriétés mécaniques. Les nombreuses caractérisations mécaniques disponibles
en traction longitudinale, et dans une moindre mesure en fluage longitudinal, montrent en effet
que ces différentes nuances ont des propriétés mécaniques semblables. Cependant, les paramétres
précis employés au cours de I'élaboration (température d’extrusion, température de la presse, vi-
tesse d’extrusion, rapport de réduction. . .) influencent la microstructure des matériaux extrudés
[Couvrat, 2011]. Chaque fabricant ou chaque laboratoire définissant ses propres paramétres, cela
conduit a de petites différences de microstructure pouvant rendre compte de certaines différences
de comportement mécanique. En termes d’anisotropie du comportement mécanique, il a ainsi été
montré qu’aucune tendance claire ne se dégage des données disponibles dans la littérature, si ce
n’est la faible ductilité de ces matériaux lorsqu’ils sont sollicités dans la direction transverse. Le
fait qu’aucune tendance ne puisse étre mise en évidence s’explique probablement d’une part par
le fait qu’avant celle-ci, trés peu d’études se sont intéressées de maniére approfondie & I'aniso-
tropie de ces matériaux et que, d’autre part, cette derniére doit étre relativement sensible aux
parameétres d’élaboration.

Mécanismes de déformation

Plusieurs mécanismes de déformation ont été évoqués afin de rendre compte de la résistance
mécanique des aciers ODS : différents types d’interactions directes entre dislocations et nano-
renforts, renforcement par les joints de grains, réle de la forét de dislocations, réle des éléments
en solution solide. . . Cette étude, qui porte sur une unique nuance, a mis en évidence la stabilité de
la microstructure aprés une sollicitation de fatigue & 650°C et ’absence d’évolution notable de la
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densité de dislocations. En revanche, elle n’a pas permis d’indiquer que tel mécanisme de renforce-
ment était prépondérant sur tel autre. A 'heure actuelle, il n’y a pas de consensus clair & ce sujet
dans la littérature. Certaines études indiquent par exemple que 'effet du renforcement direct par
les nano-renforts intervient a une température élevée, au-dela de 900°C [Wasilkowska et al., 2003],
alors que d’autres concluent qu’il est maximal entre 20°C et 400°C [Kim et al., 2012b]. D’autre
part, certains travaux indiquent que le renforcement est principalement lié & un effet de taille
de grains [Couvrat, 2011, Kim et al., 2012c]| alors que d’autres privilégient le renforcement direct
par les nano-renforts comme la principale cause de la résistance des aciers ODS [Zhong, 2012].

Les éléments nouveaux mis en évidence au cours de cette étude concernent la nature (au
sens mécanique) des mécanismes de déformations des aciers ODS, ainsi que leur dépendance a
la vitesse de sollicitation. Dans un premier temps, le dépouillement des essais de fatigue réali-
sés & b50°C et 650°C a montré la prépondérance de ’écrouissage cinématique. Sur cette base,
un modeéle de comportement macroscopique a été développé. Sa capacité & rendre compte du
comportement en traction, en fluage, en fatigue, et en relaxation de la nuance J05 & haute tem-
pérature confirme I'importance de la contribution cinématique a la contrainte d’écoulement. En
revanche, ce modéle ne permet pas d’indiquer quel mécanisme est responsable de cette contri-
bution cinématique, ni méme quelle en est ’origine, intergranulaire ou intragranulaire. Les ori-
gines physiques d’une telle contribution peuvent étre multiples. Il peut s’agir d'un empilement
de dislocations sur les joints de grains [Schneibel et al., 2011, Kim el al., 2012¢|, ou bien sur les
nano-renforts [Robertson et Gururaj, 2011], ou encore d’un franchissement d’un renfort par une
dislocation laissant une boucle de dislocation au niveau de la particule [Xiang et Srolovitz, 2006,
Robertson et Gururaj, 2011]. Le fait que le modeéle de comportement macroscopique développé
comporte trois variables d’écrouissage cinématique peut étre le signe que plusieurs longueurs ca-
ractéristiques sont en jeu : distance moyenne entre particules, entre dislocations, ou encore entre
joints de grains. L’autre point souligné par le modéle macroscopique mis en place au chapitre
4 est le role de la restauration statique. Celle-ci permet en effet de prévoir un comportement
en fluage proche de celui observé expérimentalement. A minima, une relaxation d’une partie de
la contribution cinématique doit avoir lieu. Physiquement, elle peut étre interprétée comme le
franchissement d’un obstacle rendu possible par diffusion et qui conduit & une diminution ou &
une disparition d’un empilement adossé & cet obstacle.

Outre la nature principalement cinématique de la contrainte, le second point important qui
ressort de cette étude est ’existence de différents modes de déformation dépendant du niveau de
contrainte qui s’exerce sur le matériau. Les deux résultats expérimentaux qui soulignent cela sont
les essais de traction et de fluage d’une part, et les essais de relaxation d’autre part. Concernant
le fluage, il apparait que le tracé de la vitesse de déformation en fonction de la contrainte, conduit
a une courbe en « S» (cf. figure 3.8b). Celle-ci est obtenue en réunissant les données de fluage a
650°C, 700°C, 750°C, 800°C et 900°C et de traction a 550°C, 650°C et 750°C et en s’affranchissant de
I’évolution avec la température grace au coefficient de diffusion en volume et au module d’Young
du matériau. Selon Rosler et al. ce type de courbe indique que trois mécanismes sont en jeu
[Rosler et al., 1992] et que I'exposant de contrainte le plus éleve, c’est-a-dire la partie centrale de
la courbe, correspond au renforcement lié aux nano-particules et & l'effet de contrainte seuil qui
lui est associé. La forte inhibition du fluage de type diffusionnel observé & plus faible contrainte
serait liée soit a la présence de nombreux renforts au niveau des joints de grains, soit & une trés
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faible densité de dislocations coin limitant ainsi la quantité de lacunes disponibles pour le fluage
diffusion. Une courbe en « S » dans un diagramme € - ¢ n’est cependant pas une singularité
des aciers ODS. Ce type de tracé est également observé sur des matériaux au sein desquels les
dislocations sont amenées a interagir avec des solutés. C’est notamment le cas des alliages de
zirconium [Graff, 2006], de titane [Garde et al., 1972] ou de certains aciers [Kang et al., 2006].
Pour ces matériaux, il est possible d’identifier deux mécanismes de déformation en compétition :
un mécanisme a basse contrainte / faible vitesse de déformation pour lequel les dislocations sont
fortement ralenties par certains éléments en solution, et un régime haute contrainte / vitesse
de déformation élevée pour lequel le mouvement des dislocations n’est quasiment pas influencé
par ces derniers. Ceci est illustré par la figure 6.25. La compétition entre ces deux mécanismes
donne alors lieu & un domaine de transition pour lequel la relation entre vitesse de déforma-
tion et niveau de contrainte n’a pas d’interprétation simple, notamment en terme d’exposant
de Norton. Le comportement du matériau dans ce domaine résulte du mouvement individuel de
chaque dislocation, qui peut étre soit lent, soit rapide. A ces comportements individuels peuvent
également se superposer des mouvements collectifs des dislocations, voire une éventuelle hétérogé-
néité de déformation du matériau [Merceron, 2000]. Une localisation partielle de la déformation
peut hypothétiquement étre & l'origine d’une entrée en plasticité brutale, telle qu'observée sur
la nuance J05. Identifiée en fluage & différentes températures, cette relation particuliére entre
vitesse de déformation et contrainte a également été observée sur la nuance J05 suite aux essais
de relaxation.
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FI1GURE 6.25 — Diagramme schématique illustrant les deux mécanismes de déformation observés
dans des alliages de zirconium |Graff, 2006].

Origine du pic de ductilité observé en traction a 600°C

Les résultats de traction ont mis en évidence un pic de ductilité pour la nuance J05 vers
600°C. Ce pic de ductilité a été corrélé & un pic de sensibilité & la vitesse de déformation. Bien
que le maximum de la sensibilité m & la vitesse de déformation ne soit que de 0,15 et que les
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allongements & rupture du matériau restent inférieurs a 40%, la notion de déformation super-
plastique localisée aux joints de grains parait séduisante pour expliquer cette augmentation de
la ductilité avec la température jusqu’a 600°C [Sabirov et al., 2009]. Elle n’explique cependant
pas la chute de la ductilité observée au-dela de cette température. Dans le cas des matériaux
superplastiques, une telle chute peut se produire du fait d’'une augmentation de la taille de grain
par recristallisation [Moshksar et Marzan Rad, 1998, Varin, 1987]. Ceci est fortement improbable
pour les aciers ODS puisque, d’une part, aucune augmentation de la taille de grain n’a été identi-
fiee aprés sollicitation mécanique et que, d’autre part, leur température de recristallisation est trés
élevée (supérieure a 1100°C pour la nuance J05). En revanche, Uapparition — au-dela de 550°C —
d’un endommagement intergranulaire d’autant plus important que la vitesse de sollicitation est
faible peut expliquer la chute de ductilité observée. Par ailleurs, la similitude évoquée plus haut
avec les matériaux wvieillissants peut également rendre compte d’'une chute de ductilité. En effet,
dans le domaine de température et de vitesse de déformation ol les mécanismes responsables du
vieillissement sont les plus actifs, 'hétérogénéité de la déformation observée dans ces matériaux
peut conduire & une localisation importante de la déformation et & une rupture plus rapide du
matériau [Kang et al., 2006, Wang et al., 2012].

Role des joints de grains

L’importance des joints de grains dans ’endommagement de la nuance J05 au-dela de 550°C
a été mise en évidence par au moins deux aspects. Le premier est 'observation de faciés de
rupture présentant des zones de décohésion intergranulaire, aussi bien en traction qu’en fluage.
Le second est 'observation de fissures se propageant parallélement & la direction de sollicitation
au cours d’essais de fluage dans la direction longitudinale. Il est possible que les précipités riches
en titane de taille relativement importante (100 — 200 nm) preésents le long de certains joints de
grains (correspondant vraisemblablement & la surface d’anciens grains de poudre) induisent des
concentrations de contrainte favorisant 'apparition de ces fissures longitudinales. En revanche,
ces précipités n’étant pas présents sur 'ensemble des joints de grains, ils ne peuvent expliquer la
décohésion intergranulaire généralisée observée sur de larges zones. Cette faiblesse de ’ensemble
des joints de grains, observée en termes de rupture, ne semble pourtant pas avoir d’influence sur
la résistance mécanique du matériau. FEn effet, les vitesses de fluage mesurées entre 650°C et 900°C
sont inférieures de plusieurs ordres de grandeur & celles prévues pour un mécanisme de fluage par
diffusion le long des joints de grains. La contribution d’une déformation par glissement aux joints
de grains apparait donc faible, voire négligeable, & ces températures. Bien que rapporté dans la
littérature pour des nuances d’aciers ODS ferritiques [Nakashima, 1995, Sugino el al., 2011], ce
mécanisme de déformation n’a pas été mis en évidence a 650°C sur la nuance J05, comme le décrit
I’annexe A.

L’anisotropie

Une partie importante du travail rapporté ici a consisté a identifier le lien entre I’anisotropie
de la microstructure des aciers ODS ferritiques élaborés par extrusion & chaud et leur anisotropie
de comportement mécanique. Les deux modélisations polycristallines développées ont permis
de montrer qu'un tel lien existe bien. Le lien entre texture morphologique et anisotropie de
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la déformation plastique a ainsi été souligné. En revanche, l'anisotropie de comportement (ou
anisotropie en contrainte) que prévoient ces modeéles ne correspond pas a anisotropie mesurée
expérimentalement. La physique décrite est donc insuffisante pour rendre compte des observations.
Pour obtenir une meilleure description de ’anisotropie en contrainte de la nuance J05, deux pistes
peuvent encore étre explorées : la prise en compte d’une déformation localisée aux joints de grains
et la prise en compte de la déformation subie par le matériau au cours de sa mise en forme.

Envisager que les joints de grains concentrent une partie importante de la déformation va
a l'encontre des observations effectuées sur la nuance J05. Cependant, rien ne permet d’exclure
avec certitude cette possibilité. Il est possible de modéliser cette situation par éléments finis,
en autorisant un glissement des joints de grains. Il est méme d’ores et déja envisageable de
prendre en compte deux populations de joints de grains distinctes : d’une part les joints de grains
normauz, et d’autre part les joints entre anciens grains de poudre (prior particle boundaries). 1l
a en effet été démontré que ces derniers sont décorés de nombreux oxydes de titane et jouent un
r6le dans ’endommagement du matériau. Il en est donc peut-étre de méme en ce qui concerne
son comportement mécanique. Pour que de tels calculs conduisent & de bons résultats en termes
d’anisotropie, il est bien siir nécessaire qu’ils prennent en compte au minimum 'une des textures,
cristallographique ou morphologique, du matériau. De tels calculs n’ont pas été entrepris.

Une autre possibilité consiste a prendre en compte dans son ensemble 'historique thermo-
mécanique subi par le matériau. Le matériau subit en effet une série de transformations aprés
I’étape de co-broyage, en commencant par I’élévation de la température de la billette jusqu’a la
température d’extrusion (1100°C), ce qui se traduit par un frittage partiel de la poudre. Au cours
de Dextrusion & chaud, la matiére est dans un premier temps totalement densifiée par la forte
pression exercée. Dans un second temps, elle passe & travers la filiére et subit une sollicitation
s’approchant d’une compression équibiaxiale [Sornin, 2010], et qui donne naissance a la texture de
fibre ainsi qu’a la texture morphologique des grains. Enfin, le matériau est refroidi & température
ambiante avant de subir un traitement thermique de restauration d’1 h & 1100°C. Dans le cas o1 le
traitement thermique ne restaure pas entiérement le matériau, il est possible que des contraintes
internes soient présentes a 1’état de réception et jouent un réle sur le comportement mécanique
du matériau. Pour évaluer I'impact des contraintes internes liées a la mise en forme du matériau,
le modeéle de plasticité cristalline développé a été utilisé pour simuler I’étape de mise en forme
du matériau. Des calculs par éléments finis ont été réalisés sur différents agrégats de Voronoi ne
possédant initialement ni texture cristallographique, ni texture morphologique. Ces agrégats ont
été soumis 4 une compression équibiaxiale dans le plan perpendiculaire & la direction d’extrusion.
Beaucoup d’éléments sont omis dans ces simulations par rapport a la réalité de ce que subit
le matériau. D’une part, la compression équibiaxiale est simulée & la température & laquelle les
coeflicients du modéle cristallin ont été identifiés, & savoir 650°C. D’autre part, la déformation
appliquée, au plus 10%, est bien inférieure aux quelques 200% atteints durant I’extrusion. Enfin,
le traitement thermique permettant de relaxer une partie des contraintes internes n’a bien str
pas été simulé. Malgré cela, il est intéressant de noter que les résultats obtenus donnent une
description qualitativement correcte de ’anisotropie mécanique de la nuance J05 telle qu’elle a
été mesurée a haute température.

La figure 6.26 permet de comparer I'anisotropie du matériau avant (e,,zr = 0%) et aprés
(empr = 10%) Vétape de compression équibiaxiale. Avant celle-ci, le matériau est isotrope du fait
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FIGURE 6.26 — Anisotropie moyenne de 20 agrégats de 100 grains chacun avant (a) et apres
(b) une déformation équibiaxiale de mise en forme dans le plan perpendiculaire a la direction
longitudinale.

de ’absence de toute texture cristallographique. En revanche, aprés la déformation, la présence
de contraintes internes au sein du matériau induit une anisotropie du comportement mécanique
du matériau. Du fait de la déformation de mise en forme, la direction longitudinale est devenue
plus rigide que la direction a 45°, elle méme plus rigide que la direction transverse. Bien que
les écarts en contrainte ne soient pas parfaitement reproduits, cette hiérarchie correspond & celle
observée expérimentalement & haute température. La figure 6.27 permet de comprendre le role
joué par la compression équibiaxiale imposée. Elle présente, pour chacune des trois directions
de sollicitation en traction, 'effet d'une déformation de mise en forme de 0%, 2%, 5% et 10%.
Le trajet de chargement exact appliqué au cours de la simulation est le suivant : (i) application
d’une déformation équibiaxiale de compression €,,r, puis (ii) décharge en contrainte imposée
pour revenir & une contrainte nulle et enfin (iii) sollicitation dans les directions longitudinale,
transverse et & 45° pour évaluer I’anisotropie du matériau.

La figure 6.27c montre que la direction transverse s’adoucit lorsque la déformation eppp
augmente. Ceci s’explique par le fait qu’au cours de la compression équibiaxiale, la direction
transverse plastifie en compression. Le matériau simulé ayant toujours un écrouissage cinématique,
le domaine d’élasticité est déplacé vers les contraintes négatives. Une sollicitation ultérieure en
traction conduit donc & un comportement d’autant plus doux que la déformation en compression a
été importante. En ce qui concerne la direction longitudinale, I'inverse se produit. La compression
équibiaxiale perpendiculaire & cette direction conduit & un écoulement plastique dans la direction
longitudinale. Celle-ci est donc écrouie par I'opération de mise en forme, ce qui induit une limite
d’élasticité d’autant plus élevée que la valeur ep;pp imposée est élevée. Enfin, il apparait qu’a
45° de la direction d’extrusion, ’opération de mise en forme conduit & un léger adoucissement du
matériau.
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FIGURE 6.27 — Evolution du comportement du matériau dans la direction (a) longitudinale, (b)
a 45° et (c¢) transverse pour quatre valeurs de la déformation de mise en forme e,,5r. Les fleches
indiquent I'influence d’'une augmentation de €y pp.

L’accord relatif obtenu entre ’anisotropie expérimentale et ’anisotropie résultant de la simu-
lation de la mise en forme du matériau semble indiquer qu’il n’y a pas de relation de causalité entre
les textures morphologique et cristallographique d’une part et 'anisotropie des nuances ODS fer-
ritiques d’autres part. De ce point de vue, la texture morphologique, la texture cristallographique
et Pexistence de contraintes internes seraient trois conséquences de la déformation subie par le
matériau au cours du procédé d’extrusion a chaud. Au-dela de leurs textures cristallographique et
morphologique, la particularité des nuances ODS ferritiques par rapport aux nuances martensi-
tiques pourrait étre de conserver une trace de I'histoire du chargement thermo-mécanique subi au
travers de contraintes internes. Cette interprétation semble cohérente avec les observations d'une
anisotropie de durée de vie en fluage de certaines nuances martensitiques élaborées par com-
paction isostatique a chaud puis laminage [Shinozuka et al., 2009b]. Ces nuances sont en réalité
dites dual-phase puisqu’elles contiennent de 'ordre de 15% de ferrite «, sous la forme de grains
allongés. Contrairement a la phase martensitique, qui perd toute trace de déformation antérieure
au cours de Iausténitisation, les grains de ferrite gardent en mémoire la totalité des traitements
subis, et présentent donc potentiellement des contraintes internes pouvant affecter ’anisotropie
de comportement du matériau.
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Au cours de ce travail de thése, une nuance d’acier renforcé par dispersion d’oxydes a été
étudiée afin d’améliorer la compréhension des propriétés mécaniques de ce type de matériaux. Il
s’agit d’une nuance développée au CEA et de composition Fe-14Cr-1W-0,3Ti + 0,3Y20s3.

Les caractérisations mécaniques effectuées ont tout d’abord permis de souligner les bonnes
propriétés de la nuance J05 en traction (résistance mécanique, ductilité) et en fluage (durée de
vie) par rapport a d’autres nuances ODS ferritiques. La durée de vie de cette nuance en fluage
a 650°C s’avére remarquable pour une sollicitation longitudinale. Au-dela de ces bonnes proprié-
tés, les caractérisations meécaniques menées ont révélé I'influence de la vitesse de sollicitation
sur le comportement — et notamment sur l’allongement & rupture — des aciers ODS. A haute
température, une diminution de la vitesse de sollicitation s’accompagne d’une diminution de la
ductilité du matériau, expliquant les allongements & rupture inférieurs & 1% observés en fluage a
bas niveau de contrainte. Cette faible ductilité a pu étre associée a ’'observation d’une décohésion
intergranulaire. Elle se traduit par une rupture brutale du matériau en fluage.

L’endommagement intergranulaire identifié a conduit & s’interroger sur le réle du glissement
aux joints de grains dans la déformation des aciers ODS a haute température. Les essais réalisés
a 650°C n’ont cependant pas permis de mettre en évidence ce phénoméne. De plus, le fait que les
vitesses de déformation mesurées en fluage soient inférieures de plusieurs ordres de grandeur & ce
que prévoient les modéles classiques de fluage diffusion indique que la résistance mécanique des
joints de grains est importante, au moins jusqu’a 900°C.

Le role de I’écrouissage cinématique dans le comportement de la nuance J05 a également été
mis en évidence grice aux essais mécaniques réalisés. Un modéle de comportement macrosco-
pique uniaxial basé sur cette observation s’est avéré particulierement adapté a la description du
comportement mécanique du matériau étudié. L’introduction d’un terme de restauration statique
permet d’obtenir de trés bons résultats a la fois en traction, en fatigue, en fluage et, dans une
moindre mesure, en relaxation. Bien qu’ils ne permettent pas de conclure sur les mécanismes de
déformation & I'ceuvre au sein des matériaux ODS, ces bons résultats sont une indication quant a
leur nature. Il est possible d’associer a ce modéle relativement simple un critére de rupture afin de
prévoir la durée de vie en fluage du matériaux pour différentes niveaux de contrainte et, éventuel-
lement, & différentes température. Un critére de rupture basé sur la relation de Monkman-Grant
a été associé & ce modéle mais n’a pas permis d’obtenir des prévisions correctes de la durée de
vie en fluage du matériau.

A défaut de pouvoir le solliciter directement en pression interne, le matériau élaboré sous
forme de barre a été sollicité dans différentes directions afin d’évaluer son anisotropie de com-
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portement. Deux modélisations polycristallines ont alors été mises en place afin de démontrer
le lien entre les textures cristallographique et morphologique des nuances ODS ferritiques et
leur anisotropie de comportement. Le développement de ces deux modélisations a été ’occasion
d’établir une comparaison poussée de la modélisation auto-cohérente et de la modélisation par
éléments finis dans le cas de polycristaux élasto-visco-plastiques. D’une maniére générale, les deux
modélisations conduisent & des tendances similaires en termes d’anisotropie en contrainte et en
déformation plastique. La non-linéarité des écrouissages introduits & 1’échelle des systémes de
glissement conduit cependant & une surestimation de la contrainte macroscopique d’écoulement
dans le cas de simulations basées sur la loi de localisation de Berveiller-Zaoui. L’influence de la
texture et de la morphologie des grains sur la réponse de ces deux modéles a été particuliérement
étudiée. Bien que cette influence ait été mise en évidence, la physique contenue dans les deux
modéles développés n’a pas permis de décrire I’anisotropie de comportement de la nuance J05. A
I'inverse, des calculs de principe semblent indiquer que I'état de déformation hérité du procédé
de mise en forme contribue & I’établissement de I’anisotropie observée.

La difficulté a reproduire I'anisotropie de comportement de la nuance J05 n’a pas permis
d’effectuer une extrapolation de son comportement sous sollicitation de pression interne & partir
des données de fluage longitudinal. Des caractérisations mécaniques en pression interne de gaines
en acier ODS restent donc plus que jamais nécessaires. A coté de cela, trois études devraient
également pouvoir apporter des réponses aux questions qui restent encore en suspens :

— Une étude dédiée a la caractérisation de I’endommagement des aciers ODS & haute tempéra-
ture pourra apporter des réponses importantes & plusieurs niveaux : en identifiant 'origine
de la décohésion intergranulaire observée, en statuant sur 'existence de la déformation aux
joints de grains et en établissant un critére de rupture qui puisse étre associé au modéle de
comportement macroscopique développé afin de fournir un outil de prévision de la durée de
vie des aciers ODS ferritiques.

— La compréhension des mécanismes de déformation doit pouvoir étre améliorée en mettant
en évidence la probable compétition entre différents mécanismes. Une étude approfondie de
la relaxation des nuances ODS associée & des observations fines au microscope électronique
en transmission est ainsi suggérée. En particulier, ’analogie de comportement phénoméno-
logique entre les aciers ODS et les matériaux dont les dislocations interagissent avec des
solutés meériterait d’étre creusée. Elle devrait s’accompagner de mesures de champs pour
révéler une éventuelle hétérogénéité de déformation de maniére plus systématique que ce
qui a été fait & ce jour.

— Enfin, il apparait que I'influence du procédé de fabrication des nuances ODS ferritiques sur
leur anisotropie de comportement doit étre étudiée. La modélisation de la consolidation
par extrusion & chaud ainsi que la mesure des contraintes résiduelles au sein du matériau a
réception semblent ainsi nécessaires. Ce type de simulation est d’autant plus délicat que les
traitements thermiques réalisés a l'issue de I'étape de consolidation influencent également
le comportement final du matériau, et sont difficiles a simuler.
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Le role précis joué par les joints de grains dans la déformation des aciers renforcés par dis-
persion d’oxydes est & ’heure actuelle une des nombreuses questions ouvertes concernant ces
matériaux. Fn termes de résistance mécanique, le joint de grains peut étre aussi bien considéré
comme un atout que comme une faiblesse. C’est un atout lorsqu’il agit comme un obstacle au
mouvement des dislocations. Lorsque c’est le cas, la multiplication des joints de grains — et donc la
diminution de la taille des grains — permet de renforcer le matériau. C’est l'effet Hall-Petch. Mais
le joint de grains peut tout aussi bien faciliter la déformation du matériau, notamment & haute
température. Du fait du désordre relatif qui le caractérise, le joint peut constituer un chemin pri-
vilégié pour la diffusion de lacunes ou d’atomes interstitiels et donner ainsi lieu & la déformation
du matériau par fluage diffusionnel de Coble. Les joints de grains peuvent également agir comme
des sources émettant des dislocations au sein des grains et favorisant la déformation plastique du
matériau. Enfin, le joint de grain peut étre le siége d’une déformation localisée correspondant au
glissement de deux grains I'un contre 'autre : le grain boundary sliding, ou GBS.

La question ouverte peut finalement se formuler ainsi : le précis de mécanique des matériaux
indique qu’une faible taille de grain conduit & une résistance mécanique élevée a basse température
mais & une résistance limitée au fluage & haute température. Qu’en est-il des aciers ODS? Cette
premiére annexe présente tout d’abord les travaux de la littérature portant sur la question. Elle
décrit ensuite I’expérience mise en place afin d’identifier un éventuel glissement aux joints de
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grains, ainsi que les résultats obtenus.
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A.1 Le role des joints de grains d’aprés la littérature

A.1.1 Les alliages ODS non-ferreux

Parmi les premiers travaux mettant en avant le role des joints de grains dans les matériaux
ODS figurent ceux de Ansell et Weertman, portant sur un alliage SAP : un alliage d’aluminium
renforcé par une dispersion d’alumine [Ansell et Weertman, 1959]. IlIs ont observé le comporte-
ment en fluage entre 400°C et 600°C du matériau dans son état recristallisé et non-recristallisé.
Alors qu'ils observent un fluage stationnaire pour la nuance a grains fins, leur dispositif de fluage
ne leur permet pas de mesurer la vitesse de déformation, trop faible, de la nuance recristalli-
sée (& gros grains). Les auteurs suggérent que la présence des renforts désactive les sources de
dislocations habituellement actives dans I’aluminium, expliquant ainsi ’absence apparente de dé-
formation de fluage de la nuance recristallisée. Selon eux, la déformation de fluage observée sur la
nuance non recristallisée est rendue possible par la présence de sources de dislocations aux joints
de grains.

L’importance des joints de grains a ultérieurement été soulignée par Wilcox et Clauer sur le
TD-Nickel, un alliage base nickel renforcé par dispersion d’oxydes de thorium ThO;. Les auteurs
ont tout d’abord constaté la présence de cavités situées aux joints de grains dans la zone de
striction d’éprouvettes rompues en fluage entre 900°C et 1100°C |Wilcox et Clauer, 1965]. En
observant des lames minces issues de ces éprouvettes, ils ont par la suite constaté que des sources
de dislocations aux joints de grains étaient actives [Wilcox et Clauer, 1966]. Leurs observations
les conduisent alors & suggérer qu’a haute température, c’est le glissement aux joints qui gouverne
la déformation du TD-Nickel. Ce glissement, favorisé par la diffusion mais géné par les particules
situées dans les joints de grains, serait a ’origine de l'activation des sources de dislocations aux
joints de grains. Kane et Ebert arrivent également a cette conclusion en étudiant le comportement
en fluage & 1100°C d’un alliage TD-NiCr [Kane et Ebert, 1976].

A.1.2 Les aciers ODS

La question du glissement aux joints de grains dans les alliages & base fer renforcés par
dispersion d’oxydes a notamment été abordée dans les travaux de Luton et Petkovic-Luton
[Luton, 1986, Petkovic-Luton et Luton, 1986]. Ces auteurs étudient le comportement en fluage
a haute température (1050°C - 1200°C) de la nuance MA956 élaborée sous forme de larget. D’une
part, ils observent des grains de forme allongée et aplatie, et d’autre part, ils constatent une
anisotropie des déformations plastiques transverses dans le cas d’éprouvettes longitudinales. Les
auteurs rendent compte quantitativement de leurs observations en se basant sur les équations de
Raj et Ashby qui relient la vitesse de glissement aux joints a la géométrie des joints de grains
[Raj et Ashby, 1971]. Ce lien entre forme des grains et propriétés en fluage avait également était
mis en évidence sur le TD-Nickel par Whittenberger, sans pour autant évoquer une déformation
localisée aux joints [Whittenberger, 1977|. L’auteur avait ainsi observé que pour les nuances re-
cristallisées, un rapport de forme élevé se traduisait par une anisotropie des propriétés en fluage,
avec une meilleure résistance dans la direction longitudinale. Les premiéres études révélant ’aniso-
tropie de comportement en fluage des nuances ODS développées pour des applications de gainage
mettent également en cause la propension de ces matériaux envers le phénoméne de glissement
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aux joints de grains [Ukai et al., 1993b, Okada et al., 1996, Ukai et al., 2002b].

Le glissement aux joints de grains observé dans les aciers ODS

Seules deux études se penchant directement sur 1’observation éventuelle de glissement aux
joints de grains dans les aciers ODS ferritiques ont pu étre répertoriées.

Les observations de Nakashima [Nakashima, 1995]

L’étude de Nakashima, rapportée par Okada et al. [Okada et al., 1996] ainsi que par Inoue et
al. [Inoue et al., 2007], fait suite aux observations d’endommagement intergranulaire réalisées sur
les premiers tubes en aciers ODS ferritiques obtenus par les équipes japonaises [Ukai el al., 1993b].
Suspectant 'occurrence de glissement aux joints de grains, un essai de compression a 45° de la
direction d’extrusion a été réalisé a 650°C / 10~* s~! sur une nuance contenant 12% de chrome.
Cette nuance a été élaborée par compaction isostatique & chaud, suivi d’une étape d’emboutissage
et de passes de laminage, le tout réalisé a 1150°C. La déformation extréme du matériau (plus de
95% de réduction de ’épaisseur), conduit & un grain fortement aplati dans le plan de la tole. La
longueur des grains est estimée & quelques dizaines de microns, leur largeur a quelques microns
et leur épaisseur est de 'ordre du dixiéme de micron. Des rayures ont été réalisées sur les parois
du cube ayant subi ’essai de compression. Les observations réalisées apreés ’essai de compression
sont présentées dans la figure A.1. Celles-ci mettent en évidence un glissement des joints de

Rolling
Direction e 1

J

"

- Cold-rolled plate it

- Surface scratching

- Compressive test
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F1GURE A.1 — Description d'un essai de mise en évidence du glissement aux joints de grains réalisé
en compression a 650°C sur une nuance ODS 12Cr non recristallisée. D’aprés [Inoue et al., 2007].

grains. Les auteurs précisent que tous les joints de grains ne subissent pas cette déformation
de cisaillement. La longueur moyenne entre deux glissements est en effet de quelques microns,
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ce qui est nettement supérieur a ’épaisseur moyenne des grains, de 'ordre de 0,1 pm. Selon les
auteurs, il est vraisemblable que ce soient les joints de grains fortement désorientés qui subissent
ce phénomeéne de glissement. Ces derniers ne représentent qu’une faible proportion des joints de
grains car la texture cristallographique du matériau est, du fait de la forte déformation subie par
le matériau au cours de sa mise en forme, trés prononcée.

Les observations de Sugino et al. [Sugino et al., 2011]

Plus récemment, la méme équipe japonaise a travaillé sur une nuance Fe-15Cr-2W-0,35Y203
recristallisé [Sugino et al., 2011]. Le procédé de fabrication est le suivant : extrusion a chaud,
découpe de plaques puis laminage a froid jusqu’a 85% de réduction d’épaisseur. Un traitement
thermique & 1150°C pendant 1h conduit & une recristallisation du matériau. Les grains recristallisés
restent cependant allongés dans la direction de filage / laminage. Leur longueur est d’environ
40 pm. Une éprouvette prélevée & 45° de la direction de laminage est alors sollicitée en traction
a 800°C a la vitesse de 10™* s™!. Les observations menées aprés essais sont présentées dans la
figure A.2. L’endommagement de I’éprouvette se trouve étre en partie localisé dans des bandes de

FI1GURE A.2 - Observation de I'endommagement résultant de la déformation a 800°C d’une éprou-
vette prélevée a 45° de la direction de laminage sur une nuance ODS 15Cr. L’axe de traction est
vertical. D’apres [Sugino et al., 2011].

déformation alignées le long des joints de grains, c¢’est-a-dire & 45° de la direction de sollicitation.
Les auteurs interprétent cet endommagement de la maniére suivante : il résulte du cisaillement
de lignes de glissement traversant un joint de grains sur lequel la déformation s’est localisée,
probablement par glissement intergranulaire. Les auteurs ont par ailleurs observé la présence de
cavités dans le volume de matiére présent sous ces bandes d’endommagement. En déterminant
I’évolution des désorientations cristallines & l'intérieur des grains, les auteurs sont en mesure
d’estimer la déformation intragranulaire. Ils en déduisent alors la contribution du glissement aux
joints de grains. Pour une déformation totale de I’éprouvette de 12%, 1% de la déformation est liée
a la striction, 2% a la déformation intragranulaire et (donc) 9% correspondent a la déformation
localisée aux joints de grains. Ce dernier mode de déformation apparait donc prépondérant.
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L’activation de sources de dislocations aux joints de grains

La nuance J05 étudiée dans le présent mémoire a également montré des signes indiquant que
les joints de grains jouent un réle particulier a haute température. D’une part, un endommagement
intergranulaire a été observé sur les faciés de rupture des éprouvettes (traction, fluage) sollicitées
a plus de 550°C, comme cela a été mis en évidence dans le chapitre 3. D’autre part, la réalisation
d’essais de traction a 500°C sous MET in-situ a permis de mettre en évidence (i) une activité
de sources de dislocations situées dans les joints de grains et (ii) une décohésion intergranulaire
conduisant & la ruine de la lame mince [Praud et al., 2011]. Ces observations sont reprises dans
la figure A.3.

F1GURE A.3 — Observation d’une source de dislocations intergranulaire et endommagement in-
tergranulaire d’une lame mince sollicitée en traction a 500°C. Observations réalisées par MET
in-situ. Les fleches indiquent la position de nano-particules. D’aprés [Praud et al., 2011].

La chute de I’effet Hall-Petch & haute température

Parmi les études s’intéressant aux mécanismes de durcissement des aciers ODS, certaines
concluent & la prépondérance du renforcement lié & la taille de grain, notamment & basse tempé-
rature [Couvrat, 2011, Schneibel et al., 2011, Kim et al., 2012¢c]|. Sur cette base, la chute brutale
des propriétés mécaniques observées au-deld de 400°C peut étre interprétée comme une chute de
I’effet Hall-Petch. La modification du comportement des joints de grains avec 'augmentation de
la température pourrait donc en étre la cause.

Cette hypothese a été évoquée en premier lieu par Schneibel et al. [Schneibel et al.. 2011].
Ces auteurs suggérent la possibilité que cette perte d’efficacité de I'effet Hall-Petch soit liée au
mécanisme thermiquement activé d’absorption des dislocations par les joints de grains, dimi-
nuant ainsi la force des empilements de dislocations. Les auteurs évoquent différents modéles qui
prédisent relativement bien la température a laquelle cette chute de propriété est observée. Les
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travaux récents de Kim et al. [Kim ef al.. 2012¢| ont permis de mesurer directement 1’évolution
du coefficient kyp de la loi de Hall-Petch (équation 1.3) en fonction de la température sur la
nuance 14YWT. Ils constatent en effet une diminution importante du durcissement par les joints
de grains, confirmant ainsi ’hypothése émise par Schneibel et al., sans pour autant indiquer &
quel mécanisme ceci est imputable.

Bilan

L’ensemble des observations présentées légitime les interrogations émises au sujet de la résis-
tance des joints de grains & haute température. Cependant, le comportement en fluage remar-
quable des nuances ODS au-dela de 500°C semble indiquer que le matériau n’est affecté qu’a trés
haute température, ou trés basse vitesse de déformation. La figure A.4a permet de comparer la
résistance mécanique de la nuance 14YW'T avec une version recristallisée de cette méme nuance.
Les données ont été recueillies pour une vitesse de déformation de 107° s~!, dans la direction
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FicURE A.4 — Comparaison des propriétés de la nuance ODS 14YW'T pour deux tailles de grains
différentes. (a) évolution de la contrainte d’écoulement en fonction de la température. (b) relation
entre niveau de contrainte et vitesse de déformation en fluage. Données longitudinales, d’aprés
[Schneibel et al., 2009].

longitudinale. Elles montrent que pour une température inférieure & 950°C, la contrainte d’écou-
lement de la nuance a grains fins dépasse celle de la nuance recristallisée. La figure A.4b montre
qu’a 800°C la nuance a gros grains ne constitue une amélioration par rapport a la nuance a grains
fins que pour un niveau de contrainte trés faible, correspondant & une vitesse de déformation de
I'ordre de 10719 s~ A ce niveau de contrainte, et pour les deux tailles de grains, les vitesses de
déformation mesurées sont 8 ordres de grandeur inférieurs a ce que prévoit les modéles de fluage
diffusionnel classiques?. Alamo et al. ont également observé que la nuance MA957 possédait une

a. On peut d’ailleurs remarquer que les prédictions du modéle de Coble (diffusion le long des joints de grains)
ou de Nabarro-Herring (diffusion en volume) sont trés proches a cette température. Dans le cas de la nuance J05,
les vitesses de fluage prédites par ces deux modéles sont équivalentes pour une température de 800°C. En-deca, le
fluage de Coble donne lieu a la vitesse de déformation la plus importante.
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meilleure durée de vie en fluage a 650°C avant recristallisation [Alamo ef al., 2004]. L’extrapo-
lation de leurs données indique que l'inversion se produit au-dela de 30 000 h de fluage & cette
température.

Deux explications ont été évoquées par Schneibel et al. afin de justifier I’absence de fluage
diffusionnel au niveau de vitesse de déformation attendu [Schneibel et al., 2009]. Selon eux, la
forte inhibition du fluage de Coble peut s’expliquer soit par une diffusion trés limitée le long des
joints de grain, ou bien par un épinglement des joints empéchant le glissement de ces derniers. La
présence de nano-renforts ou d’éléments (tungsténe ou de chrome) ségrégés aux joints de grains
pourrait en étre responsable. Les auteurs ont écarté la premiére hypothése aprés avoir mesuré le
coefficient de diffusion le long des joints de grains de la nuance 14YWT [Singh el al., 2011]. Leur
estimation conduit & une valeur de l'ordre de 10 fois inférieure a celle du fer «, qui reste donc
trop importante pour expliquer ’écart de 8 ordres de grandeur observé. Reste alors ’hypothése
de joints de grains ancrés par des éléments ségrégés, ou bien méme par des particules. Ceci a été
observé sur la nuance J05 apres fluage [Cayron et al., 2012], comme le montre la figure A.5.

F1GURE A.5 — Observation d’une particule de 4 nm de diamétre localisée & un joint de grain
aprés un essai de fluage a 800°C [Cayron et al., 2012|. La particule n’apparait pas cisaillée par un
éventuel glissement au niveau du joint de grains.

A.2 Dispositif de mise en évidence de glissement intergranulaire

Alors que le role des joints de grains dans I'endommagement des nuances d’aciers ODS au-dela
de 500°C a été mis en évidence par de nombreuses études, leur réle dans la déformation méme n’est
pas clairement établie. Une expérience a alors été mise en place afin de savoir si le phénomeéne
de glissement aux joints de grains doit étre envisagé en tant que mécanisme de déformation de la
nuance J05 pour des sollicitations & 650°C.
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A.2.1 Dispositif expérimental

La technique employée ici afin de mettre en évidence du glissement aux joints de grains est
relativement classique dans son principe mais s’avére trés délicate du fait de la trés faible taille de
grains du matériau étudié. Le principe consiste a apposer des marqueurs a la surface du matériau
et & observer leur évolution suite a la déformation du matériau. Il est usuel d’utiliser des grilles,
comme illustré par la figure A.6, car elles permettent de réaliser des cartographies de déformation
par analyse d’image.

FIGURE A.6 — (a) Grille de Hf0y déposée a la surface d’un superalliage de nickel observé aprés
une déformation de fluage & 750°C et mettant en évidence du glissement inter et intra-granulaire.
(b) Cartographie de la déformation dans la direction de sollicitation (horizontale) obtenue par
corrélation d’images. Pas de la grille : 5 pm. D’aprés [Soula et al., 2009].

Les exigences vis-a-vis de la grille sont les suivantes :

— Le pas de la grille doit étre suffisamment fin pour permettre d’observer les déformations
locales, & I’échelle d’un grain.

— La grille doit étre stable en température durant toute la durée de ’essai.

— La grille doit étre suffisamment ductile pour suivre les déformations du matériau.

— La grille doit donner lieu & un contraste suffisamment important pour étre facilement dif-
férenciée du matériau support au cours de I'observation.

Dépot par électrolithographie

La grille présentée dans la figure A.6 a été déposée par un procédé électrolithographique. Ce
type de procédé consiste a appliquer une résine a la surface du matériau et & former en négatif le
motif souhaité par irradiation sous un faisceau d’électrons, puis dissolution. Un dépdot (or, platine,
HfOs,. .. ) suivi d’une dissolution de la résine restante permet de former la grille en positif. Cette
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derniére étape peut également étre remplacée par une attaque chimique [Rupin, 2007]| permettant
de creuser directement le matériau en laissant intactes les zones protégées par la résine. La
largeur minimale des traits constituant une grille élaborée par électrolithographie est de ’ordre
de 0,5 -1 pm [Rupin, 2007, Soula et al., 2010]. Cette largeur est du méme ordre de grandeur
que la taille des grains de la nuance ODS J05. Elle est donc bien plus grande que la longueur
caractéristique des déformations locales pouvant se produire aux joints de grain dans les aciers
ODS. La technique de I’électrolithographie n’a donc pas été utilisée dans ce travail.

Dépot direct de platine

La technique retenue pour obtenir des repéres aussi fins que possible est le dép6t induit par
faisceau d’électrons (ou EBID, pour Electron-Beam Induced Deposition). Poussée a 'extréme,
cette technique permet de tracer des lignes de moins de 2 nm espacées d’a peine plus de 3 nm
[van Dorp et al., 2005]. Elle nécessite 'utilisation d’un microscope électronique a balayage équipé
d’un systéme d’injection de gaz. Le gaz en question est constitué de molécules contenant des
atomes métalliques, en 'occurence du platine. Il est habituellement utilisé pour diminuer la rugo-
sité de surface d’échantillons découpés a 1’aide d’une colonne ionique (ou FIB, pour Focused Ion
Beam). Les électrons secondaires — émis aprés absorption des électrons incidents par la matiére
environnante — viennent cracker les molécules de gaz adsorbées & la surface du matériau. Les
atomes métalliques sont alors déposés sur la surface. Cette technique a pu étre mise en ceuvre via
une collaboration avec Frédéric DELABROUILLE (EDF R&D) et grace aux moyens techniques du
Material Ageing Institute (en I'occurence un MEB Dual-Beam de marque FEI).

La sollicitation thermo-mécanique

Bien que l'acier ODS J05 contienne 14% de chrome — ce qui le place parmi les aciers in-
oxydables — l'expérience ne peut étre réalisée que sous environnement inerte. Il faut en effet
éviter toute oxydation du matériau et donc éviter la formation de la couche d’oxyde de chrome
protégeant les aciers inoxydables. Une solution est donc de réaliser ’essai sous vide secondaire, au
sein d’'un MEB équipé d’une platine de traction chauffante. Cette solution présente I’avantage de
permettre un suivi in-situ de la déformation. Cependant, la température d’essai souhaitée, 650°C,
est supérieure a la température maximale généralement admise au sein d’'une chambre de MEB.
Cette option n’a donc pas été possible.

Le dispositif de traction haute température récemment développé au SRMA — permettant
d’atteindre des températures de 1500°C sous environnement inerte — a donc été privilégié. Le
choix de ce dispositif impose que la sollicitation soit une sollicitation de traction. Il impose
également une taille minimale de ’éprouvette. Du fait du faible diamétre de la barre ODS J05,
cette derniére contrainte interdit tout prélévement & 45°. Les éprouvettes sollicitées ont donc été
prélevées dans la direction longitudinale de la barre.

Le déroulement de ’expérience
L’expérience comprend les étapes suivantes :

1. Polissage mécanique de I’éprouvette (diamant 3 pum).
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2. Polissage a I'aide d’une suspension de silice colloidale pour éliminer ’écrouissage surfacique
du matériau.

Dépot d’une grille de platine & la surface de I’éprouvette.
Observation de la grille au MEB-FEG et cartographie EBSD de la zone d’intérét.

Reéalisation de la sollicitation mécanique a 650°C sous hélium & trés haute pureté.

DD Ut = W

Observations finales.

A.2.2 Résultats

La figure A.7 permet d’observer I'un des dépots de platine réalisés. L’observation en mode
électrons secondaires permet de distinguer a la fois les lignes de platine et la microstructure sous-
jacente. Cette derniére apparait du fait d’'un léger contraste d’orientation cristalline. Le dépot

FicuRrRE A.7 — Images en électrons secondaires d’une grille de platine déposée & la surface d’une
éprouvette. La largeur des lignes de platine est d’environ 60 nm. Les fléeches sont paralléles a
la direction d’extrusion. Elles indiquent la présence de chapelets de particules riches en titane.
Les grains sont visibles par contraste d’orientation cristalline. Ils sont allongés dans la direction
d’extrusion.

est principalement constitué de lignes perpendiculaires a la direction d’extrusion (indiquée par
les fleches). Ces lignes doivent permettre de mettre en évidence un éventuel glissement le long
des joints paralléles a la direction d’extrusion au cours d’une sollicitation longitudinale. La zone
sur laquelle la grille a été déposée contient des chapelets de particules riches en titane, qui sont
susceptibles de jouer un réle dans la localisation de la déformation au sein du matériau. Les
lignes de platine déposées mesurent environ 60 nm de large. Les grilles formées par 'ajout de
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lignes de platine paralléles a la direction d’extrusion doivent permettre d’établir une cartographie
de déformation intragranulaire. Le pas de la grille la plus fine est de 250 nm.

Dans un premier temps, 3 dépdts de platine ont pu étre effectués. Les trois éprouvettes cor-
respondantes ont été sollicitées en traction a 650°C a 1073 s~! et 107* s~!. Pour chaque essai,
une fois I’éprouvette en place dans le four, ’enceinte est mise sous vide (10~% mbar) avant d’étre
remplie & 'hélium haute pureté (99.9999%). L’historique de température subi par ’éprouvette
est le suivant : 30 min de montée en température, un palier & 650°C d’une dizaine de minutes
durant lequel ’essai de traction est réalisé puis une redescente & température ambiante en 30 min.
Les essais ont été interrompus & 10% de déformation. La figure A.8 permet de comparer 'une
des grilles avant et aprés avoir subi 'historique de température et la sollicitation mécanique. Les
conclusions issues des trois premiers essais étant identiques, seuls les résultats d’une éprouvette
sont présentés ici.

Il est évident sur la figure A.8b que l'oxydation du matériau n’a pas pu étre évitée. Une
couche d’oxyde s’est formée a la surface du matériau malgré les précautions prises. Son épaisseur
est estimée & 100 nm. Du fait de la déformation de I’éprouvette, cette couche d’oxyde s’est fissurée
perpendiculairement & la direction de sollicitation. L’observation de la surface de I’éprouvette par
détection des électrons rétro-diffusés permet de s’affranchir en partie de la couche d’oxyde en
traversant celle-ci (figure A.8c). Les joints de grains apparaissent en noir et semblent étre creusés.
Les lignes de platine restent cependant visibles. La mesure de ’écartement moyen entre celles qui
sont perpendiculaires a la direction de sollicitation permet de déterminer la déformation moyenne
longitudinale dans la zone étudiée. La valeur macroscopique de 10% est retrouvée localement.

La figure A.9 permet d’observer en détail la déformation des lignes de platine. Aucune discon-
tinuité de ces lignes indiquant un glissement entre deux grains n’est observée. En revanche, ces
lignes présentent des déformations importantes au niveau de certains joints de grains. Ces zones
sont entourées dans la figure A.9.

Deux autres essais ont par la suite été réalisés en modifiant 1égérement les conditions d’essai
afin de réduire 'oxydation du matériau. Des copeaux de zirconium ont été insérés dans ’enceinte
du four, au plus prés de la longueur utile de I’éprouvette, pour consommer en priorité ’oxygeéne
résiduel. Parmi les deux nouvelles éprouvettes, 'une a été testée dans les mémes conditions que
précédemment (650°C / 1074 s7! / ¢ = 10%), alors que I'autre a subi le méme historique de
température sans étre sollicitée mécaniquement.

Les résultats obtenus pour I’éprouvette sollicitée a 650°C / 10~% s=! / ¢ = 10% sont présentés
dans la figure A.10. Alors que les lignes de platine déposées semblent & 1'origine similaires & celles
de la figure A.7, elles s’avérent avoir totalement disparu apreés essai. Une trés légére empreinte
révéle tout de méme leur emplacement. Celles-ci ne présentent pas de déformation particuliére.
En revanche, 'oxydation de la surface du matériau a été fortement diminuée.

L’essai réalisé sans sollicitation mécanique avait pour but d’observer 'influence de I’historique
de température sur l’état de surface du matériau. Les résultats obtenus sont présentés dans
la figure A.11. Cette figure montre une éprouvette relativement peu oxydée et pour laquelle
le platine déposé en surface s’est globulisé. Mais surtout, cette figure démontre que le simple
historique de température subi par I’éprouvette conduit au creusement de certains joints de grains,
principalement au niveau de points triples.
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2 microns

FIGURE A.8 — Observation d’une grille de platine avant (a) et aprés (b,c) essai de traction inter-
rompue 4 650°C et 10~% s~1. Observations réalisées par détection des électrons secondaires (a,b)
et rétro-diffusés (c).
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FIGURE A.9 — Déformation des lignes de platine observée en mode rétro-diffusé. La direction de
sollicitation est horizontale.

(a)

FIGURE A.10 — Observation au MEB (mode électrons secondaires) d’'une partie d'une grille de
platine avant (a) et aprés (b) la réalisation d’un essai. Les barres d’échelle mesurent 2 pm. La
direction de sollicitation est horizontale.
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FIGURE A.11 — Images MEB (électrons secondaires) de la surface de I’éprouvette ayant été soumise
a I'historique de température uniquement.

A.3 Bilan

Une technique de dépot de platine induit par faisceau d’électrons a été employée afin de mettre
en évidence le glissement aux joints de grains dans le cas de matériau a grains ultra-fins. Les essais
réalisés & 650°C sur la nuance J05 n’ont pas permis d’observer de véritable glissement aux joints
de grains dans le cas d’une sollicitation de traction longitudinale. En revanche, une localisation
importante de la déformation au niveau de certains joints de grains a été observée. Un creusement
des joints de grains ayant été également observé en ’absence de sollicitation mécanique, il est a
I’heure actuelle impossible de conclure sur la nature réelle ou artificielle de la localisation observée.
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Annexe B

Compléments de modélisation
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B.3.1 Origine de la déviation entre les modéles PXH et CPFEM
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B.5 Modélisation macroscopique et fluage . . . ... ... ... ......

B.5.1 Evolution asymptotique de la vitesse de déformation . . . . . ... ...

Cette annexe a pour objet de compléter la description des différents types de modélisation
du comportement mécanique des matériaux évoqués dans ce mémoire. Elle aborde principale-
ment les modélisations polycristallines introduites dans le chapitre 6, en détaillant (i) les lois
de localisation employées en homogénéisation, (ii) les maillages éléments finis retenus dans les
simulations et (iii) en comparant les prédictions des modeéles polycristalling par homogénéisation
(PXH) et par éléments finis (CPFEM). Des indications sur la réalisation de simulations dans
différentes directions de sollicitation et quelques précisions sur la vitesse de fluage du modéle de

comportement macroscopique (chapitre 4) sont également présentées.
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B.1 Modélisation par homogénéisation auto-cohérente

B.1.1 Lois de localisation : Kroner, Berveiller-Zaoui, 5

La formulation auto-cohérente de Berveiller-Zaoui [Berveiller et Zaoui, 1979], employée dans
le chapitre 6, a été établie dans un souci de remédier & la rigidité trop importante du modéle
de Kroner [Kroner, 1961] tout en conservant sa simplicité de mise en ceuvre. La dérivation de
la loi de localisation de Berveiller-Zaoui (BZ) est rappelée ici. Pour un traitement plus complet,
voir par exemple |[Francois et al., 1991, Besson et al., 2011|. Dans cette section, A et A désignent
respectivement un tenseur d’ordre 2 et un tenseur d’ordre 4.

Probléme d’Eshelby

Eshelby [Eshelby, 1957] a étudié la situation d’une inclusion ellipsoidale soumise a une défor-
mation libre e*. Dans le cas ot I'inclusion est englobée au sein d’une matrice infinie non sollicitée
a linfini, sa déformation est contrainte et ne peut atteindre . Eshelby montre alors que la
déformation £ au sein de l'inclusion s’avére homogeéne, et s’exprime trés simplement a ’aide du
tenseur d’Eshelby S :

e=-S: §L (Bl)

Le tenseur d’Eshelby S ne dépend que de la géométrie de l’ellipsoide et du tenseur des modules
élastiques C de la matrice. L’état de contrainte au sein de l'inclusion est également homogeéne.
Le tenseur des contraintes au sein de 'inclusion s’écrit alors :

g:C:(g—gL):C:(S—I):gL (B.2)

otl I est le tenseur identité d’ordre 4. Dans le cas ol1 la matrice est chargée uniformément & U'infini,
le tenseur des contraintes dans l'inclusion devient alors |[Francois et al., 1991]

c=X+C: (S -1):(E—¢) (B.3)
ou X et E désignent les tenseurs des contraintes et des déformations au sein de la matrice.

Loi de localisation de Kroner

La loi précédente peut également étre écrite en vitesse. En utilisant la formulation incrémen-
tale de Hill reliant les tenseurs des taux de déformation et de contrainte macroscopiques par
l'intermédiaire du tenseur des modules instantanés Leff

on obtient,

G=S+LF . (S1-T); (E—g) (B.5)
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En se plagant dans le cadre des petites déformations, la partition des déformations s’écrit :
E=E"+E et =&+ (B.6)

En supposant 'élasticité homogéne (modules C identiques dans la matrice et dans l'inclusion),
soit :

Y=C:E° et og=C:¢° (B.7)

on obtient alors :

G =3+ [T+LM (ST 1) C7Y] LT (ST 1) (B - 2) (B-8)

L’hypothése de Kroner revient a faire Papproximation Lef = C, ce qui conduit a I’expression

g:2+c;(1—5);(ﬁ”—gp) (B.9)

En supposant 1’élasticité isotrope, et 'inclusion sphérique, et en écrivant les tenseurs I, C et
S a l'aide des tenseurs K et J [Bornert et al., 2001b] formant une base orthogonale des tenseurs
isotropes symétriques du quatriéme ordre, a savoir

I=K+J et C = 3kK + 2uJ et S =aK + 8J (B.10)

on obtient la loi de localisation de Kroner, écrite en vitesse

6(k—+2u)  2(4—5v)
53k +4u)  15(1 —v)

g = 2 +2u (1 - 5Kr6ner) (Ep - §p> avec BKréner = (B'll)

Loi de localisation de Berveiller-Zaoui

Berveiller et Zaoui ne font pas ’hypothése que le tenseur de modules effectifs Lef est égal a
C, mais le supposent isotrope [Berveiller et Zaoui, 1979]. Par ailleurs, le tenseur d’Eshelby, défini
notamment & 'aide du comportement effectif L est toujours associé & une géométrie sphérique.
Les tenseurs C, Leff et S s’écrivent alors :

C = 3kK +2uJ et Lo = 3K'K + 2,/ et S=aK +J (B.12)

et la loi de localisation se simplifie en

/
Ep—§p> avec 3/ = 2(4-5v)

;=3 +2 i
g=atap = 15(1— )

p (-5
" ( (B.13)

Fut (=7
Berveiller et Zaoui supposent alors un écoulement radial et monotone, permettant d’écrire

une relation de proportionnalité entre la déformation plastique macroscopique et le déviateur des
contraintes macroscopiques S :

1
EP =hS avec S=X— gTrace (2)1 (B.14)
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Ils obtiennent alors 'expression B.15, qui constitue la loi de localisation de Berveiller-Zaoui.
Une expression approchée de o (qui dépend de h) est donnée par I'équation B.16 :

g=X+ 2ap (1 - BKréner) (Ep - §p) (B15)
1
3p || EP|]
T+ 2 1w

|EP|| et ||| sont définies au sens de la plasticité isotrope (incompressible) de Von Mises, soit

2
IB) = 2P B et | = /558 (B.17)

On retrouve la formulation de Kroner lorsque o = 1, ce qui est le cas pour une déformation
plastique trés faible. Par la suite, o décroit avec ’augmentation de la déformation plastique, ce
qui conduit & un comportement macroscopique moins rigide que dans le cas de Kroner.

Loi de localisation en

Le terme 2au (1 — ) (EP — P) qui apparait dans les lois de localisation proposées par Kroner
(pour « = 1) et par Berveiller et Zaoui, correspond & une contrainte interne décrivant I’écart de
comportement entre un grain donné et le comportement moyen du polycristal. L’évolution de «
avec la déformation plastique rend compte de la non-linéarité de ce terme. La formulation en 5
proposée par Cailletaud [Cailletaud, 1987, Cailletaud, 1992] et Pilvin [Pilvin, 1990, Pilvin, 1994]
consiste & transférer la non-linéarité sur une nouvelle variable tensorielle, notée 3, et de lui associer
une loi d’évolution phénomeénologique dépendant de trois parameétres Cep, Dep et dep

oy =2+ Cer (8-8,) (B.18)

. 2
b _ P\ 2P _
@g =¢ef — Dep (@g 5Cp§g> 3H§g|] avec f3= ngég (B.19)
g
ou f, représente la fraction volumique de la phase g. Bien qu’introduite de maniere phé-
noménologique, il est dans certains cas possible de relier directement I’équation d’évolution des
variables ﬁg a un mécanisme de déformation physique [Bouaziz et Bréchet, 2009].
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B.2 Modélisation par la méthode des éléments finis

B.2.1 Agrégat de Voronoi et sensibilité au maillage

Les calculs d’agrégats polycristallins présentés dans le chapitre 6 ont été en majorité réalisés
sur des polycristaux de Voronoi. Une fois cette géométrie définie, la discrétisation nécessaire au
calcul par la méthode des éléments finis peut étre réalisée avec une finesse plus ou moins grande,
¢’est-a-dire une densité du maillage plus ou moins grande. La figure B.1 présente un méme agrégat

maillé avec deux densités différentes avec la suite logicielle Z-set, développé notamment au Centre
des Matériaux de I'Ecole des Mines ParisTech.
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FiGure B.1 — Maillage d’un méme agrégat de Voronoi de 100 grains avec une densité d’éléments
finis (a) faible et (b) élevée.

Les maillages de la figure B.1 sont réalisés a ’aide de tétraédres. Pour une méme géométrie
et une méme densité de maillage, il est possible de jouer sur la nature linéaire ou quadratique des
éléments finis. Les tétraédres linéaires (C3D4) ne possédent qu'un point de Gauss et 4 nceuds (ses
4 sommets), soit 4 x 3 = 12 degrés de libertés (ddl) que sont les déplacements Uy, U, et Us dans
les trois directions. Les tétraedres quadratiques (C3D10) employés possédent 4 points de Gauss
et 10 noeuds chacun.

La figure B.2 présente la dépendance du comportement macroscopique d’un polycristal vis-
a-vis de la densité du maillage et de la nature des éléments finis. Les densités de maillages se
classent dans l'ordre suivant : d1 < d2 < d3 < d4. La densité d1 correspond au maillage de
la figure B.1a alors que la densité d4 correspond au maillage de la figure B.1b. La figure B.2b
montre que 'utilisation d’éléments finis linéaires conduit a une forte dispersion des résultats, qui
traduit une forte sensibilité & la densité du maillage. Plus la densité du maillage est importante,
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FiGURE B.2 — Influence du type d’éléments finis et de la densité du maillage sur le comportement
macroscopique d'un agrégat de 100 grains. (a) Ensemble des courbes de traction et (b) zoom.

moins le comportement obtenu est rigide. Le maillage linéaire le plus dense posséde en moyenne
1613 degrés de liberté par grain. Le comportement qui lui est associé reste plus rigide que celui
issu de I’association du maillage le moins dense avec des éléments finis quadratiques. Lorsque
des éléments quadratiques sont employés, un adoucissement du comportement du polycristal est
également observé avec 'augmentation de la densité du maillage (et donc du nombre de degrés
de liberté du maillage). L’écart entre le maillage le plus grossier et le maillage le plus fin reste
cependant inférieur & 5% en termes de contrainte. Puisque la densité d1 est associée a un calcul
80 fois plus rapide par rapport a la densité d4, les résultats présentés dans le chapitre 6 ont été
obtenus en utilisant une densité de maillage modérée (d1) et des éléments finis quadratiques.
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B.3 Comparaison des modélisations polycristallines

B.3.1 Origine de la déviation entre les modéles PXH et CPFEM

La figure 6.17 indique que pour une texture de fibre réelle, la modélisation auto-cohérente
prévoit un comportement plus rigide que la modélisation par éléments finis, et ce quelle que soit
la direction de sollicitation. Une différence comprise entre 5% et 10% est ainsi observée.

Cette différence ne provient pas de 'implémentation des lois de comportement locales. La
figure B.3a montre en effet que le comportement en traction d’un monocristal sollicité dans
trois directions différentes est bien identique entre les deux modéles. L’emploi d’une texture
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Ficure B.3 — Comparaison des comportements monocristallins et polycristallins des modéles
PXH et CPFEM. (a) Tractions sur monocristaux dans les directions [100], [110] et [111]. (b)
comportement en traction dans trois directions (e, eaa et eg3) d’un polycristal constitué de 100
orientations cristallines. Ces derniéres définissent une texture isotrope. Comparaison avec une
simulation de Ny = 1000 grains avec le modele d’homogénéisation.

particuliére n’est pas non plus la cause de cette différence, comme le montre la figure B.3b. Cette
figure présente des résultats obtenus en se basant sur une texture isotrope. Elle présente tout
d’abord le comportement d’un polycristal contenant 1000 orientations sollicité dans les directions
€11, e22 et ess par le biais du modeéle d’homogénéisation. Comme attendu, les trois courbes se
superposent, indiquant un comportement isotrope. Lorsqu’un polycristal contenant seulement 100
orientations cristallines (aléatoires) est sollicité dans les méme conditions, une certaine dispersion
autour de ce comportement apparait entre les trois directions. Ceci est également visible dans
la figure B.3b et indique une nouvelle fois que 100 orientations aléatoires ne permettent pas
de décrire un comportement isotrope. En attribuant ces mémes 100 orientations & un agrégat
de Voronoi simulé par le modéle éléments finis, une dispersion du méme ordre de grandeur est
notée entre les trois directions de sollicitations. Elle s’accompagne cependant d’un écart avec
les prédictions du modeéle PXH. Celles-ci apparaissent supérieures en contrainte, la différence
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étant légérement inférieure a 10%. Le comportement du polycristal dépend donc de la méthode
de calcul retenue (homogénéisation auto-cohérente ou éléments finis) méme dans le cas d’un
matériau quasi-isotrope.

A ce stade, il apparait que ni la texture, ni I'implémentation des lois de comportement &
I’échelle des systémes de glissement ne sont a l'origine de la différence de comportement observée.
Par ailleurs, l'utilisation d’un autre agrégat de Voronoi dans la simulation par éléments finis
conduit aux mémes constatations. Cela indique que c’est l'utilisation de la loi de localisation
de Berveiller-Zaoui qui est & mettre en cause. Il semble en effet que lorsqu’elle est associée & un
comportement monocristallin tel que défini par les équations 6.1a & 6.1d, elle conduit & surestimer
la rigidité du matériau par rapport aux résultats des calculs éléments finis.

La loi de localisation de Berveiller et Zaoui a été établie dans le cas d’un matériau iso-
trope présentant un écrouissage isotrope linéaire et sollicité de maniére monotone et radiale
(|Berveiller et Zaoui, 1979], voir B.1.1). Au vu des remarques précédentes, il semble donc que
la déviation observée entre la méthode des éléments finis et ’approche auto-cohérente de Ber-
veiller et Zaoui provienne de la nature méme des écrouissages décrivant le comportement du
monocristal. Dans le modéle employé ici, ces écrouissages sont de nature cinématique et sont
non-linéaires.

Afin de comprendre pourquoi la loi de localisation de Berveiller et Zaoui conduit & un com-
portement s’écartant de celui prédit par la méthode des éléments finis, les deux modéles ont
été comparés pour quatre lois de comportement différentes. Puisqu’il s’agit simplement de com-
prendre ’écart entre les prévisions des deux modéles, ces quatre lois de comportement n’ont aucun
lien avec la nuance ODS étudiée. La premiére loi de comportement est décrite par les équations
B.20, qui reviennent & un simple écrouissage isotrope linéaire.

t
=t Y hagQ@urfm =0 o = / 59] (B.20)
0
q

L’évolution de ’écrouissage isotrope fait intervenir la matrice d’écrouissage h ainsi que Y&um, le
glissement plastique cumulé sur le systéme de glissement ¢. L’écrouissage latent est négligé (h;; =
0 pour i # j) alors que 'auto-écrouissage est caractérisé par une valeur unitaire (h;; = 1). La figure
B.4 permet de comparer les comportements monocristallin et polycristallin issus de simulations
avec chacun des deux modéles. Comme attendu, les comportements en traction des monocristaux
dans trois directions sont parfaitement identiques. Les comportements des polycristaux sont quant
& eux trés proches. Dans le cas du modéle d’homogénéisation, le polycristal est constitué de
2000 grains. Dans le cas du modéle éléments finis, le comportement indiqué correspond a la
moyenne de Ny, = 20 simulations comportant chacune N, = 100 grains. Au final, aucun écart
de comportement n’est observé lorsque 1’écrouissage a I'échelle de chaque systéme de glissement
est isotrope et linéaire.

La seconde loi de comportement employée correspond a un écrouissage cinématique linéaire.
Elle est décrite par les équations B.21.

S
TC

=19 568 — CL’YIS) :L‘S (0) = 0 (B21)

Les simulations correspondantes sont présentées dans la figure B.5. Celle-ci s’avére parfaitement
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Ficure B.4 — Comparaison des modeéles polycristallins par homogénéisation et par éléments
finis. (a) Comportement monocristallin. (b) Comportement moyenné sur un ensemble de 2000
orientations. Ecrouissage isotrope linéaire décrit par les équations B.20.

300 w w w 300 : :
e Ecrouissage cinématique linéaire
250+ et ] 250+
= M1 e =
% 200f et % 200}
~ : 110 P <
Q : et Q
S 150 © e R g 150¢
R 100 g
< 100} - < 100}
o : . . C Q :
&) : Ecrouissage cinématique linéaire O B
501 .. CPFEM | SO¢ ~ CPFEM |
3 « PXH i « PXH
0 : : : 0 : : :
0 0.5 1 1.5 2 0 1 2 3 4
Déformation (%) Déformation (%)
(a) Monocristal (b) Polycristal

Ficure B.5 — Comparaison des modéles polycristallins par homogénéisation et par éléments
finis. (a) Comportement monocristallin. (b) Comportement moyenné sur un ensemble de 2000
orientations. Ecrouissage cinématique linéaire décrit par les équations B.21.
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identique a la figure B.4. La conclusion est donc la méme : pour un écrouissage cinématique
linéaire a l’échelle des systémes de glissement, la loi de localisation de Berveiller et Zaoui est
équivalente a la méthode des éléments finis. La similarité parfaite entre les figures B.5 et B.4
s’explique tout d’abord par le choix du coefficient C, de la loi d’écrouissage cinématique. 11
a été pris égal a @, (valeur retenue : 2 000 MPa). Ceci explique que les comportements des
monocristaux soient identiques. Cette identité des comportements monocristallins conduit & une
identité des comportements polycristallins en traction monotone puisque le trajet de chargement
de chaque grain reste également monotone, ce qui ne fait pas intervenir la nature cinématique ou
isotrope de I’écrouissage.

L’influence de la non-linéarité des écrouissages sur les prédictions respectives des modéles
PXH et CPFEM a été étudiée en décrivant d’une part un comportement isotrope non-linéaire
(équations B.22) et d’autre part un comportement cinématique non-linéaire (équations B.23).

=0 hayQu (1 et 2 =0 (B.22)
q
Les simulations correspondantes sont présentées dans les figures B.6 et B.7. Elles ont été réalisées

en prenant CNL/DNL - QNL == 100 MPa, DNL - bNL - 5000, T0 — 30 DZ[:Pa7 hZ] - 0 pour Z %j
et hu =1.
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Ficure B.6 — Comparaison des modéles polycristallins par homogénéisation et par éléments
finis. (a) Comportement monocristallin. (b) Comportement moyenné sur un ensemble de 2000
orientations. Ecrouissage isotrope non-linéaire décrit par les équations B.22.

Une nouvelle fois, les courbes de traction des figures B.6 et B.7 apparaissent strictement
identiques. Ceci est di au choix des coefficients d’une part et au trajet de chargement monotone
d’autre part. Dans les deux cas, une différence est observée entre les deux types de modélisation
(figures B.6b et B.7b). Ces comparaisons mettent en avant la déviation du modeéle de Berveiller
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Ficure B.7 — Comparaison des modeéles polycristallins par homogénéisation et par éléments
finis. (a) Comportement monocristallin. (b) Comportement moyenné sur un ensemble de 2000

orientations. Ecrouissage cinématique non-linéaire décrit par les équations B.23.

et Zaoui — par rapport aux éléments finis — en présence d’un écrouissage non-linéaire, quelle que
soit sa nature. A quasi-saturation de I’écrouissage non-linéaire, une différence de lordre de 8%

est observée entre les modéles PXH et CPFEM.
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B.4 Simulations a 0°, 45° et 90° de la direction d’extrusion

La simulation d’une sollicitation de traction longitudinale peut s’effectuer & vitesse de défor-
mation imposée ou A vitesse de contrainte imposée. Dans le cas d’une sollicitation longitudinale,
les composantes des tenseurs de déformation et de contrainte imposées au cours du chargement
sont présentées dans la figure B.8. Elles sont exprimées dans un repére macroscopique orthonormé
(X,Y, Z). Le matériau est orienté de telle sorte que la direction de filage soit paralléle a Z.

00 O 0 00
o=10 0 O £ = =10 0 O e = .

0 0 ot 00 et
(a) vitesse de contrainte imposée (b) vitesse de déformation imposée

FicurE B.8 — Composantes des contraintes et déformations imposées au cours de la simulation
d’un essai de traction uniaxiale longitudinale. La texture de fibre est orientée selon la direction
Z. La sollicitation a lieu selon Z. Un point (.) indique une composante non imposée.

La simulation d’une sollicitation transverse s’effectue en tirant selon une direction perpen-
diculaire a la direction longitudinale. En choisissant par exemple de solliciter le matériau dans
la direction Y, les composantes des tenseurs des contraintes et des déformations & imposer sont
alors décrites par la figure B.9.

0 0 O 0 00 .
=10 ot O £ = =10 . O = et

0 0 O 0 00
(a) vitesse de contrainte imposée (b) vitesse de déformation imposée

Ficurke B.9 — Composantes des contraintes et déformations imposées au cours de la simulation
d’un essai de traction uniaxiale longitudinale. La texture de fibre est orientée selon la direction
Z. La sollicitation a lieu selon Y. Un point (.) indique une composante non imposée.

Dans le cas dune sollicitation & 45° de la direction de filage, la simulation d’un essai en vitesse
de contrainte imposée nécessite simplement de projeter la direction de la contrainte appliquée
dans le repére macroscopique naturel (X,Y,Z). En revanche, pour une déformation a 45° en
vitesse de déformation imposée, il est nécessaire de connaitre la forme compléte du tenseur de
déformation afin de pouvoir le projeter dans le repére (X, Y, Z). Ceci n’est pas possible lorsque
seule la déformation longitudinale est connue. Une autre maniére de procéder consiste alors &
effectuer un changement de repére. La figure B.10b illustre le cas d’une texture orientée dans la
direction Z' || Y 4+ Z. Une sollicitation selon Z (ou encore selon Y) correspond dans ce cas a une
sollicitation & 45° de I’axe de la fibre.

Les deux possibilités pour réaliser des sollicitations & 45° de I'axe de la fibre sont décrites en
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(a) 07

F1Gure B.10 — Tllustration des sollicitations a 0°, 45° et 90° de la direction de filage (représentée
par ’axe du cylindre).

termes de composantes par la figure B.11.
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(a) vitesse de contrainte imposée (b) vitesse de déformation imposée

Ficure B.11 — Composantes des contraintes et déformations imposées au cours de la simulation
d’un essai de traction uniaxiale a 45° de la direction de filage. (a) texture selon Z et sollicitation
selon Z' || Y+ Z. (b) texture selon Z’ || Y + Z et sollicitation selon Z (voir figure B.10). Un point
(.) indique une composante non imposée.
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B.5 Modélisation macroscopique et fluage

B.5.1 Evolution asymptotique de la vitesse de déformation

Cette section a pour but de rendre compte de I’évolution de la vitesse de déformation plastique
prédite au cours d’un essai de fluage par le modéle de comportement décrit dans le chapitre 4.
Les équations décrivant 1’évolution de la déformation plastique et des variables d’écrouissage
contenant éventuellement un terme de restauration statique sont rappelées ci-dessous dans le cas
d’un essai de fluage en traction (uniaxial, monotone). Le terme d’activation thermique a été inclus
dans le paramétre £g.

Vv
ép = éOSinh (M [0' - X — R])

X; =[Ci — DiX;]ép — {

Cas d’un unique écrouissage cinématique, avec restauration statique

Considérons un unique écrouissage possédant un terme de restauration, et déterminons & quoi
équivaut 'observation d’une vitesse de fluage constante en traction. Puisque o et R = R sont
eux-mémes constants,

€p = constante <= X = constante <= X =0

Soit

€p = constante

< 0=[C—-DX]é¢, - []\);]

&= 0=¢sinh (kBT [U—X—R]) *[C-DX] - [J\Z}m
— g’OSinh<kZT[a—X—R]) [0 — DX] = L\Z(Jm

— [(X)=g(X)

Dans le cas d’un essai de fluage tel qu’il est envisagé ici, la variable X varie entre sa valeur
initiale X = 0 et sa valeur maximale X = C'/D, pas nécessairement atteinte. Pour X = 0, le terme
a gauche de I'équation précédente est strictement positif, car on a nécessairement ¢ > R pour
permettre le fluage. Le terme a droite est en revanche nul, d’oi f (X) > g (X). Pour X = C/D, le
terme de gauche s’annule alors que le terme de droite est strictement positif, d’ou f (X) < g (X).
Cette inversion impose, du fait de la continuité des fonctions f et g, 'existence d’au moins une
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valeur X, solution de 'équation f(X) = g(X). Cette solution est en réalité unique car les
fonctions f et g sont strictement monotones, respectivement décroissante et croissante. Elle vaut
Xeq = 0 lorsque la contrainte de fluage imposée est inférieure ou égale au seuil Ry.

Cette premiére analyse démontre qu’avec un unique terme d’écrouissage cinématique dont la
restauration est autorisée, une vitesse de fluage constante sera atteinte quelle que soit la valeur
de la contrainte de fluage appliquée.

Cas de deux écrouissages cinématiques, I'un possédant un terme de restauration
statique

Dans le cas ol un second écrouissage cinématique sans terme de restauration statique est
présent, 'observation d’une vitesse de déformation plastique constante équivaut a avoir X =
X1+ X5 =0, soit encore

€p = constante
X1

<~ OI[leDle]ép* |:M

} +[Cy — D2 X5) €,

— 0=2¢,x[[C1 — D1X1] + [Co — D2 X5]] — L\?] ’
kT
— f(Xl’X2> = g(Xl)

s osinh (=X~ Xa = 1) (101 = D) [0 Dl = | 3]

S’il y a eu entrée en plasticité (o > R), les variables X7 et Xo deviennent et demeurent stric-
tement positives. L’égalité ci-dessus doit alors étre vérifiée malgré une évolution des écrouissages,
puisque X7 et Xs évoluent avec la déformation plastique. Cependant, ces deux variables ne sont
pas indépendantes et une résolution analytique telle que celle présentée dans le cas d’un unique
écrouissage cinématique est délicate.

Les simulations de fluage présentées dans le chapitre 4 constituent une résolution numérique
de ce probléme, dans le cas ol trois écrouissages sont présents. Elles montrent que différentes
situations sont rencontrées en fonction du niveau de contrainte appliqué.

— Dans le cas ou la contrainte o est inférieure au seuil de plasticité R, aucune déformation

plastique ne se produit, la vitesse de fluage est nulle.

— Dans le cas o1l la contrainte est supérieure au seuil de plasticité R mais inférieure a 1’écrouis-
sage maximal, a savoir R < 0 < Ry + C1/D; + Ca/D3, deux cas sont possibles. Ils se
distinguent en fonction de la réserve d’écrouissage, qui est la capacité des variables Xy et
X3 &4 compenser une restauration de ’écrouissage X1. Si la réserve d’écrouissage des va-
riables X5 et X3 est suffisante pour compenser la restauration totale de I’écrouissage X7,
X1 va alors tendre vers zéro, n’autorisant plus de phénomeéne de restauration, et conduisant
donc a I'arrét du fluage. Ainsi, pour une réserve d’écrouissage suffisante, la vitesse de fluage
tend vers zéro (en un temps théoriquement infini). Dans l'autre cas, la réserve d’écrouissage
n’est pas suffisante, c’est-a-dire que Xs atteint sa valeur & saturation avant que I’écrouissage
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X1 ne se soit totalement restauré. Une réelle situation d’équilibre est alors trouvée entre
I’écrouissage et la restauration de la variable X7, comme démontré précédemment.

— Dans le cas ou le niveau de contrainte appliqué dépasse ’écrouissage maximal, & savoir
o > Ry + C1/Dy + Cy/ Dy, toutes les variables d’écrouissage vont atteindre leur valeur
asymptotique. La contrainte effective, non nulle et constante, conduit alors & une vitesse de
fluage constante.
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Texture cristallographique
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La notion de texture cristallographique est importante dans l’étude des nuances ODS fer-
ritiques puisqu’elle marque, avec la texture morphologique, l'anisotropie microstructurale des
nuances élaborées par extrusion a chaud, et non recristallisées. Cette annexe a pour but de pré-
senter les notions de figure de densité de poles et d’indice de texture, qui permettent de caractériser
différentes textures. Elle s’attache également & décrire comment ont été obtenues les différentes
textures qui ont été utilisées dans le chapitre 6 concernant la modélisation de ’anisotropie.

249
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C.1 Figures de densité de pdles et indice de texture

Les nuances ODS ferritiques consolidées par extrusion & chaud présentent une forte texture
cristallographique de type fibre <110>. Ce type de texture peut étre caractérisé par sa figure de
densité de poles {110} ainsi que par son indice de texture J.

Figure de densité de poles {110}

La figure C.1a correspond & la figure de densité de poles {110} de la nuance J05, obtenue par
mesure DRX. La densité de poles {110} dy110) (X, ¢) dans la direction définie par les angles (x, ¢)
(définis dans la figure C.1b) est donnée par I'équation C.1, dans laquelle If10y (X, ®) désigne
I'intensité diffractée dans cette méme direction.

{110}
{110}( ) ZLIX’ 1{110} (Xv ) X

Du fait de I'invariance quasi-parfaite par rotation autour de la direction d’extrusion, la repré-
sentation de ce type de texture peut étre réduite a une coupe meéridienne de la figure de densité
de poles, illustrée par la figure C.1b. La coupe obtenue est présentée dans la figure C.2a. Elle

(C.1)

(a) (b)

Fi1Gure C.1 — Comparaison des densité de poles (110) issues des données DRX et EBSD. (a)
[lustration de la coupe radiale de la figure de densité de poles. (b) Densité de poles normalisée.

représente 'évolution de Uintensité diffractée par les plans {110} mesurée en DRX en fonction
de I'angle x, défini sur la figure C.1b. Cette coupe peut ensuite étre normalisée? (figure C.2b) et

a. afin que I'aire sous la courbe soit égale a 1.
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étre utilisée pour définir la densité cumulée décrite dans la figure C.2c. On obtient deux courbes
qui caractérisent la texture de fibre du matériau. Ces courbes peuvent également étre obtenues a
partir de mesures de texture locale (par EBSD). Le paragraphe suivant décrit succinctement la
maniére d’y parvenir. A partir de données EBSD, il est possible de récupérer une liste d’orien-
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Figure C.2 — Traitement des données de texture permettant une comparaison qualitative de
l'intensité des textures de fibre {110}.

tations cristallographiques, sous la forme d’une liste de triplets d’angles d’Euler par exemple. La
longueur de cette liste peut correspondre au nombre de clichés de Kikuchi qui ont été indexés, ou
bien au nombre total de grains identifiés. Dans ce dernier cas, il est usuel de choisir les triplets
d’angles d’Euler de telle sorte que chacun représente I'orientation moyenne d’un grain. A partir de
cette liste d’orientations, il est possible de représenter sur la sphére unité 'ensemble des directions
<110>. Cela revient a déterminer pour chaque direction considérée le couple (¢, x) qui permet
de repérer cette direction dans I’espace. A partir de ces données, on peut alors tracer une densité
radiale de poles normalisée analogue a celle de la figure C.2b. Pour ce faire, il est nécessaire de
tracer I’histogramme h (x) décrivant la distribution des valeurs de ’angle x et de le normaliser
afin de s’affranchir de la rotation autour de I'axe de la fibre. Cette étape s’effectue en divisant les
valeurs de ’histogramme h (x) par 27sin (x). On peut alors obtenir un tracé analogue a celui de
la figure C.2c.

Indice de texture

L’indice de texture J permet d’évaluer ’écart d’une texture donnée avec une distribution
d’orientations parfaitement isotrope. L’indice de texture est défini & partir de la fonction de
distribution des orientations cristallines (FDOC). Pour une orientation cristalline g donnée, la
FDOC indique la fraction volumique des grains dont l'orientation cristalline vaut g & dg pres
[Singh, 1999]. L’indice de texture est une norme définie par 'équation C.3. Il vaut 1 dans le cas
d’une distribution isotrope.
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Ficure C.3 — Définition de la fonction de distribution des orientations cristallines, de I'indice de
texture et rappel de la définition des angles d’Euler permettant de passer d’un repére (z,y,z) a
un repere (2/,y', 2).

C.2 Génération de texture

L’évaluation de ’effet de texture a l'aide des modéles polycristalling présentés dans le cha-
pitre 6 nécessite de disposer de listes d’orientations correspondant & des textures de fibre {110}
d’intensité plus ou moins forte.

Texture réelle

La premiére texture & évaluer est bien sir la texture réelle du matériau. Celle-ci a été définie
a partir d’une cartographie EBSD réalisée sur la nuance J05. 2000 orientations ont été tirées
aléatoirement parmi ’ensemble des pixels indexés au cours de ’analyse. Le nombre total de pixels
indexés étant trés important (plus de 180000) différents tirages ont été réalisés. Tous conduisent
a un indice de texture J compris entre 5,6 et 7,1, c’est-a-dire similaire & la valeur obtenue par
détermination de la FDOC a partir des mesures de texture par DRX.

Génération d’une texture isotrope

Une texture de comparaison naturelle est la texture isotrope, dont I'indice de texture vaut
1. 11 suffit pour cela (i) de définir de maniére aléatoire un repére orthonormé dans l’espace, (ii)
de définir le triplet d’angles d’Euler correspondant & cette orientation et (iii) de recommencer
I'opération autant de fois que d’orientations souhaitées.

Définition d’une orientation donnée

1. Déterminer de maniére aléatoire un point A sur la sphére unité centrée en _O> = (0,0,0). Le
premier vecteur de base de la maille cubique cristalline est alors (100) = OA.
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2. Déterminer de maniére aléatoire un point B sur la sphére unité permettant de définir un
plan (O, A, B). La direction du second vecteur de base de la maille cristalline est alors

définie par la projection du vecteur O? sur le plan de normal OA.

3. Le troisiéme vecteur de base est défini comme le produit vectoriel des deux premiers.

Tirage aléatoire d’un point sur une spheére

Afin de placer de maniere aléatoire un point sur une sphére Sge z) de rayon R centrée en
C = (x,y, z), il suffit de tirer une valeur ¢ aléatoirement dans l'intervalle [—7; 47| et une valeur
S dans l'intervalle [—1; +1]. Les coordonnées (u,v,w) du point sont alors définies par les relations
suivantes :

u=2x+ RV1— 52 x cosp v=y+ RV1-52xsinp w=z+ RS (C.5)

Définition d’un triplet d’angles d’Euler pour une orientation donnée

Soit une base orthonormeée B’ = (¢}, e, e5) dont I'orientation est définie a I'aide d’un triplet
d’angles d’Euler (o1, ¢, p2) & partir d’une base orthonormée B = (e, eg, e3). Soient X et Xp les
coordonnées d'un vecteur X dans les bases B et B’. La relation de changement de base s’écrit :
Xp = PXp avec

COS (p1 COS g — Sin (1 COS P Sin Yy — Cos 1 Sin Yo — sin g cos P cos 2 sin ¢ sin ¢
P = | sinj cos s 4 cos 1 cos @sin s  — sin ;g sin g + €OS Y1 COS P COS Yo — COS Y1 Sin ¢
sin ¢ sin @9 sin ¢ cos o cos ¢

Les trois lignes de la matrice P correspondent aux coordonnées des vecteurs e}, €}, et ef
exprimées dans la base B. En connaissant ces coordonnées, il est donc possible de déterminer un
triplet d’angles (1, @, p2) caractérisant 1’orientation retenue.

Génération d’une texture de fibre parfaite

On peut également souhaiter comparer la texture réelle du matériau avec une texture de fibre
{110} parfaite, c’est-a-dire pour laquelle chaque orientation cristalline a une direction du type
< 110> paralléle a la direction d’extrusion ED. Pour cela, la démarche suivante peut étre adoptée :

1. Choisir un vecteur D parmi les 24 vecteurs de type <110> d’une maille cubique centrée.
2. Choisir une direction aléatoire dans 'espace (un point sur une sphére) et imposer D || ED.

3. Choisir un angle de maniére aléatoire permettant de définir une rotation de la maille cris-
talline autour de la direction D || ED.

Cette opération doit étre répétée autant de fois que d’orientations souhaitées. Au final, on obtient
une texture pour laquelle 'indice de texture vaut 17.



254 Annexe C : Texture cristallographique

Génération de textures semi-expérimentales

Une procédure de génération de texture a été mise en place afin de disposer de listes d’orienta-
tions les plus proches possible des données issues de la DRX (et non pas de 'EBSD). La procédure
consiste a utiliser la densité cumulée de poles {110} de la figure C.2b. Celle-ci définit la probabilité
pour qu’une direction <110> forme un angle x avec la direction d’extrusion. Plusieurs stratégies
ont alors été mises en place.

La premiére stratégie consiste a tirer une valeur de I’angle y dans I’histogramme expérimental
et & I’associer & une direction <110>. Une rotation de la maille cristalline autour de la direction
retenue (définie par l'angle x) est alors appliquée. Cette méthode est insuffisante puisque la
rotation aléatoire appliquée confére une nature quasi-isotrope a la texture ainsi générée.

Une seconde stratégie consiste dans un premier temps a tirer une valeur de l'angle x = x1
dans l'histogramme expérimental et de ’associer a une direction <110>. La rotation de la maille
cristalline autour de cette direction est alors déterminée en effectuant un second tirage au sein de
I’histogramme des angles x, & savoir o, et & lui associer une seconde direction de type <110>.
L’orientation de la maille cristalline est alors complétement déterminée. Cette stratégie permet
donc de déterminer une liste d’orientations & partir de laquelle on peut retracer 'histogramme
cumulé de la figure C.2c. Malheureusement, cette stratégie échoue également a reproduire la
courbe expérimentale. Effectuer un tirage aléatoire de deux angles (x1,x2) ne correspond donc pas
a Pobservation. Ceci semble indiquer que ces deux variables ne sont en réalité pas indépendantes.

En modifiant la donnée d’entrée, & savoir la fonction de probabilité souhaitée pour les va-
riables x1 et x2, il a été possible de générer deux textures de fibres s’approchant des données
expérimentales. La procédure suivie consiste & restreindre les domaines dans lesquels les valeurs
de ces deux variables sont respectivement retenues. En tirant ces deux angles non pas entre 0° et
90° mais entre 0° et 20°, une texture de fibre trés prononcée est obtenue. En tirant au contraire
x1 entre 0° et 30° mais en choississant yo entre 0° et 90°, une texture de fibre moins prononcée
est générée. Les indices des deux textures de fibre ainsi générées valent 2,6 et 6,0.

Bilan des textures disponibles

Le tableau C.1 répertorie les différentes listes d’orientations disponibles pour la modélisation
polycristalline. La figure C.4 permet de visualiser les différences entre ces textures en termes de
densité de poles {110} cumulée.

Texture Indice de texture Mode de détermination
Texture isotrope J=10 aléatoire
Texture de fibre {110} modérée J =26 semi-expérimental (DRX)
Texture de fibre {110} réelle J =59 expérimental (EBSD)
Texture de fibre {110} marquée J=6,0 semi-expérimental (DRX)
Texture de fibre {110} parfaite J =170 aléatoire

Tableau C.1 — Indices de texture des différentes listes d’orientation utilisées dans le cadre de la
modélisation polycristalline.
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Annexe D

Caractérisations mécaniques
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Cette annexe a pour but de présenter les détails des caractérisations mécaniques effectuées.

D.1 Géométries d’éprouvette

Du fait des différentes caractérisations mécaniques réalisées et des contraintes en termes de
quantité de matiére disponible, plusieurs géométries d’éprouvettes ont été utilisées au cours de
ce travail de thése. L’utilisation de ces différentes géométries répond & la nécessité d’utiliser le
moins de matiére possible tout en ayant des éprouvettes adaptées aux dispositifs expérimentaux
utiliseés.

Eprouvettes de traction

Eprouvettes de traction standard

La géométrie standard utilisée en traction a été définie afin de permettre un prélévement des
éprouvettes dans une section transverse de la barre ODS dont le diametre mesure 15 mm. Il s’agit
d’éprouvettes plates de longueur totale L; = 14 mm et d’épaisseur e = 0,75 mm. La partie utile de
I’éprouvette mesure 6 mm de long pour 1,5 mm de large. La section utile de ’éprouvette mesure
ainsi Sp = 0,75 * 1,5 = 1,125 mm? et vérifie la relation D.1 [NF EN ISO 6892-1, 2009]. Le rayon
de congé retenu est de 1 mm.

Ly = 5,65 % /S0 (D.1)

257
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FIGURE D.1 - (a) Géométrie des éprouvettes de traction standard et (b) orientation des préléve-
ments effectués.

Eprouvettes de traction cylindriques o sections circulaire et carrée

Des éprouvettes de section plus importantes ont également été utilisées pour les essais de
fluage, de relaxation et également pour certains essais de traction. Elles ne peuvent étre préle-
vées que dans la direction longitudinale de la barre. Il s’agit d’éprouvettes cylindriques & section
circulaire de 3 mm et 3,5 mm de diamétre pour des longueurs utiles respectives de 15 mm et
18 mm. Les sections utiles mesurent respectivement 7,07 et 9,62 mm?, et respectent donc égale-
ment I’équation D.2. Certains essais rapportés ici ont par ailleurs été réalisés sur éprouvettes a
section carrée 2 mm * 2 mm [Praud, 2009].

Lu:S*Du:5*,/250:5,65*«/80 (D.2)

Epaisseur 2 mm
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Ficure D.2 — Géométrie d’éprouvettes longitudinales & sections circulaire et carrée.

Eprouvettes de fatigue

Les essais de fatigue réalisés sur la nuance F43 [Kubéna et al., 2011, Kubéna et al., 2012]
ont été effectués sur des éprouvettes cylindriques de 2 mm de diamétre utile et de 7,6 mm de
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longueur utile prélevées parallélement a la direction d’extrusion. Les résultats de deux autres

;
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N
=
60,01

Ficurke D.3 — Géométrie d’éprouvette de fatigue.

essais réalisés sur la nuance F43 par Christel Caés au SRMA sont également présentés dans ce
mémoire. 11 s’agit d’un essai de fatigue-fluage et d’un essai de fatigue. La géométrie employée est
celle d'une éprouvette de fatigue, présentée dans la figure D.3. Cette méme géométrie a également
été employée pour la réalisation de ’essai de fluage alterné en traction / compression.

Eprouvettes de relaxation

Deux géométries d’éprouvettes ont été employées pour la réalisation des essais de relaxation.
La premiére est une géométrie classique présentée dans la figure D.4a. Elle posséde des colle-
rettes permettant I'utilisation d’un extensomeétre pour mesurer la déformation de la partie utile
de ’éprouvette. Les autres éprouvettes utilisées sont identiques aux éprouvettes cylindriques de
traction de 3,5 mm de diameétre (figure D.4b).
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FiGURE D.4 — Géométrie des éprouvettes utilisées pour les essais de relaxation.
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D.2 Essais de traction

Effet de la géométrie d’éprouvette

Des essais de traction ont été menés sur éprouvettes longitudinales de géométrie standard et
de géométrie ¢3. Cela permet une comparaison des résultats obtenus et une validation de I’emploi
de la géométrie la plus petite. En termes de résistance mécanique, les faibles dimensions des éprou-
vettes standard exigent une mesure précise de l'aire de leur section avant essai. Malgré cela, une
dispersion des résultats est relevée. Celle-ci est visible sur la figure D.ba qui présente des courbes
de traction & trois vitesses de déformation pour chacune des deux géométries. Les éprouvettes
standard conduisent généralement a une légére sous-estimation des niveaux de contrainte par
rapport aux éprouvettes de section plus importante. La figure D.5b montre qu’il n’y a pas d’effet
notable de la géométrie sur la déformation & rupture sur I'ensemble de la plage de température
explorée. Aucun effet de la géométrie de la section de I’éprouvette (ronde, carrée, rectangulaire)
n’est par ailleurs noté en ce qui concerne la réduction d’aire & rupture des éprouvettes.
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FI1GURE D.5 - Influence de la géométrie d’éprouvette (a) sur le comportement longitudinal en
traction & 650°C (illustré pour trois vitesses de déformation) et (b) sur la ductilité longitudinale
(illustré en fonction de la température pour une vitesse de déformation de 1072 s=!). Grandeurs
conventionnelles.

Courbes rationnelle et conventionnelle

Par défaut, les courbes de traction uniaxiale présentées dans ce mémoire décrivent 1’évolution
de la contrainte rationnelle 0,4 = F'/S en fonction de la déformation conventionnelle €.ppy =
AL/Lgou F est la force mesurée, S laire de la section courante de I'éprouvette, AL ’allongement,
de I’éprouvette et Lg la valeur initiale de la longueur utile de I’éprouvette. La contrainte rationnelle
est déterminée sous I’hypothése usuelle de déformation plastique & volume constant, qui permet de
relier la section de ’éprouvette a son allongement (sans avoir & mesurer la section de I’éprouvette
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au cours de 'essai). Ce traitement est valide jusqu’a ’apparition de la striction, ¢’est-a-dire jusqu’a
localisation de la déformation.

La figure D.6 illustre la comparaison avec les courbes décrivant l’évolution de la contrainte
conventionnelle (0eony, = F/Sp oit Sy est la section initiale de 'éprouvette) en fonction de la
déformation conventionnelle e..,,. Ces courbes sont tracées jusqu’a rupture. L’utilisation de la
contrainte rationnelle conduit naturellement & une augmentation de ’écrouissage du matériau,
puisque 0rat = Oconw * (1 + €conw). L’adoucissement apparent des essais de traction & haute tem-
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FIGURE D.6 — Comparaison des dépouillements des essais (a) en contrainte conventionnelle et (b)
en contrainte rationnelle en fonction de la déformation conventionnelle.

pérature de la figure D.6a laisse place & un trés léger écrouissage en contrainte rationnelle (figure
D.6b).

Localisation de la déformation

La localisation de la déformation au cours d’un essai de traction d’un matériau métallique
se produit généralement lorsque le critére de Considére est atteint, & savoir lorsque dF = 0
[Considere, 1885]. Ceci revient a 0o /0e = o (o contrainte rationnelle). L’apparition de la striction
sur la nuance ODS étudiée ne respecte pas ce critére de Considére. L’adoucissement apparent
observé par exemple en traction & 750°C ne correspond pas a ’apparition d’une striction. Cela a
été constaté par Mathilde Praud par suivi optique de la déformation au cours d’essais de traction
et corrélation d’images a 1’aide du logiciel CorrelManuv [Praud, 2009, Praud, 2011]. La striction
n’apparait pas au maximum de la force mais plutot au maximum de la contrainte rationnelle, ce
que montrent les figures D.7 et D.8.
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Cartographies de déformation locale
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FI1GURE D.7 — Suivi optique de la déformation en cours d’essai de traction & 20°C. La localisation
de la déformation, visible sur la cartographie (c¢) se produit approximativement au maximum de
la contrainte rationnelle. D’aprés [Praud, 2011, Steckmeyer et al., 2010].
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Fi1GURE D.8 — Suivi optique de la déformation en cours d’essai de traction & 600°C. La localisation

de la déformation, visible sur la cartographie (c¢) se produit approximativement au maximum de
la contrainte rationnelle. D’apres [Praud, 2011].
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Caractérisation et modélisation du comportement mécanique a haute température
des aciers ferritiques renforcés par dispersion d’oxydes

Résumé : Le renforcement par dispersion d'oxydes nanométriques permet, d'une maniére générale, d'améliorer la résis-
tance mécanique des matériaux métalliques. Il autorise donc une augmentation de leur température maximale d'utilisation.
De nombreux travaux de recherche sont menés au Commissariat a |'Energie Atomique et aux Energies Alternatives sur
les aciers ODS, pour Oxide Dispersion Strengthened steels. S'inscrivant dans le cadre du développement du nucléaire civil
de quatrieme génération, ces travaux ont pour but de qualifier un matériau pouvant étre utilisé en tant que matériau de
gainage combustible 3 une température de 650°C.

Ce travail de thése a pour objectif d"’améliorer la compréhension des propriétés mécaniques des aciers ODS, en cherchant
d'une part a caractériser et 3 modéliser leur comportement en fluage, et d’autre part a caractériser leur anisotropie de
comportement et a en identifier I'origine. Pour cela, de nombreux essais mécaniques ont été effectués entre 20°C et
900°C sur une nuance d’acier ODS ferritique de composition nominale Fe-14Cr1W0,26Ti + 0,3Y503. Cette nuance a été
élaborée au CEA, par mécanosynthése puis extrusion a chaud, sous la forme d'une barre ronde. Les résultats obtenus
démontrent la grande résistance mécanique a haute température de I'acier ODS étudié. lls mettent également en évidence
une forte dépendance de la ductilité et de la résistance du matériau vis-a-vis de la vitesse de sollicitation. Sur la base des
différentes caractérisations expérimentales réalisées, un modéle de comportement macroscopique uniaxial a été développé.
S'appuyant sur la description de trois écrouissages cinématiques et d’un terme de restauration statique, ce modéle démontre
une capacité remarquable a reproduire le comportement mécanique du matériau en traction, en fatigue, en fluage et en
relaxation. Par ailleurs, la caractérisation de I'anisotropie de comportement mécanique de la nuance d'acier ODS étudiée
a montré que celle-ci dépend de la température. Deux modélisations polycristallines différentes ont été mises en place afin
de reproduire cette anisotropie de comportement a partir des textures cristallographique et morphologique du matériau. Le
désaccord observé entre les prévisions de ces modeéles et les résultats expérimentaux conduit a formuler d'autres hypothéses
sur la déformation des aciers ODS.

Mots clés : RNR-Na, gainage combustible, acier, ODS, haute température, fluage, mécanismes de déformation, modé-
lisation polycristalline, glissement aux joints de grains.

Experimental study and modelling of the high temperature mechanical behaviour of
oxide dispersion strengthened ferritic steels

Abstract: The strength of metals, and therefore their maximum operating temperature, can be improved
by oxide dispersion strengthening (ODS). Numerous research studies are carried out at the French Atomic
Energy Commission (CEA) in order to develop a cladding tube material for Gen IV nuclear power reactors.
Oxide dispersion strengthened steels appear to be the most promising candidates for such application,
which demands a minimum operating temperature of 650°C. The present dissertation intends to improve
the understanding of the mechanical properties of ODS steels, in terms of creep lifetime and mechanical
anisotropy.

The methodology of this work includes mechanical tests between room temperature and 900°C as well as
macroscopic and polycrystalline modelling. These tests are carried out on a Fe-14Cr1W0,26Ti + 0,3Y503
ODS ferritic steel processed at CEA by mechanical alloying and hot extrusion. The as-received material
is a bar with a circular section. The mechanical tests reveal the high mechanical strength of this steel at
high temperature. A strong influence of the strain rate on the ductility and the mechanical strength is
also observed. A macroscopic mechanical model has been developed on the basis of some experimental
statements such as the high kinematic contribution to the flow stress. This model has a strong ability
to reproduce the mechanical behaviour of the studied material. Two different polycristalline models have
also been developed in order to reproduce the mechanical anisotropy of the material. They are based
on its specific grain morphology and crystallographic texture. The discrepancy between the predictions
of both models and experimental results reveal the necessity to formulate alternate assumptions on the
deformation mechanisms of ODS ferritic steels.

Keywords: SFR reactor, fuel cladding, steel, ODS, high temperature, creep, deformation mechanisms,
polycristalline modelling, grain boundary sliding.
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