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Partie 111 — Chapitre3 Analyse de la microstructure de déformation

Chapitre 3. ANALYSE DE LA MICROSTRUCTURE DE DEFORMATION

3.1 Microstructure de torsion

Afin d’étudier les évolutions de la microstructure pendant la déformation a chaud, les éprouvettes
déformées a 0.05 s™ ont été caractérisées par EBSD. L’auto-échauffement durant les essais réalisés a cette
faible vitesse de sollicitation est limité, ils peuvent étre donc considérés comme isothermes. Chaque
condition d’essai sera caractérisée par une température (T), une vitesse de déformation (&), et un niveau de
déformation ( €).

Les évolutions de la microstructure et de la texture en fonction de la déformation en torsion ont été
étudiées sur les trois nuances ODS (fortement renforcée, de référence et surcuite), ainsi que sur la nuance
non renforcée. Dans cette section, les mesures EBSD sont présentées en utilisant la figure de péle inverse
(IPF) associée a I’axe de torsion. Les grains sont définis par des parois fermées de désorientation 6>10°.

3.1.1  Caractérisation des nuances ODS

3.1.1.1 Cartographies d’orientations cristallines

La microstructure de la nuance ODS fortement renforcée avant déformation est illustrée en Figure
I11-23-a. Elle est constituée de deux populations de grains ; de petits grains de quelques centaines de nm, et
de gros grains microniques relativement équiaxes. Cette distribution hétérogéne de taille de grains, souvent
appelée « bimodale », est une caractéristique des aciers ODS. [Boulnat, X., et al. - 2013] explique cette
bimodalité par une répartition spatiale trés hétérogene de 1’énergie stockée sous forme de dislocations dans
la poudre brute de cobroyage. Ainsi, la force motrice de recristallisation lors du traitement thermique, qui
précede I’étape de consolidation par filage a chaud, est localement trés élevée, ce qui conduit a une
croissance anormale de certains grains, les autres conservent une taille trés fine (<1um). A partir de 850°C
environ, la précipitation des nano-oxydes, trés stables, fige la microstructure bimodale du matériau, et lui
confére une stabilité thermique remarquable.

Aprés déformation a 1000°C jusqu’a rupture, la nuance ODS fortement renforcée présente une
microstructure bimodale relativement proche de celle de 1’état non déformé (Figure 111-23-b). Lorsqu’elle
est sollicitée a 1200°C jusqu’a € = 0.4, correspondant approximativement au maximum de la courbe
contrainte déformation dans ces conditions, la microstructure reste toujours tres similaire a celle observée
avant déformation (Figure 111-23-c). De plus, la Figure 111-23-d présente la microstructure observée pres de
la zone de rupture. Aucun allongement des grains dans la direction du cisaillement n’est observé, et les
grains conservent globalement leur morphologie de départ.

La rupture a température élevée est associée a la croissance des porosités le long de certains joints de
grains (zones noires, non indexées, sur la cartographie de la Figure 111-23-d). A I’exception de la croissance
de ces porosités d’endommagement, les évolutions de la microstructure pendant la déformation en torsion
dans ces conditions restent assez limitees.
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Torsion axis
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Figure 111-23 : Microstructure de la nuance ODS fortement renforcée : a) avant déformation, et aprés déformation en
torsion, & 0.05 s, & deux températures : b) 1000°C jusqu’a rupture (€ =0.7), ¢) 1200°C jusqu’a £ = 0.4, et d) 1200°C jusqu’a
rupture (€ =1,1).

La Figure 111-24 présente la microstructure de la nuance ODS de référence. De prime abord, on
remarque une taille de grains plus importante et une proportion de petits grains tres faible en comparaison
avec la nuance ODS fortement renforcée. La quantité de renfort introduite dans la matrice contréle donc la
formation de la microstructure bimodale. Plus cette quantité est importante, plus la proportion des petits
grains est élevée.

Sur I’état initial (Figure 111-24-a), des gros grains relativement équiaxes de quelques um mélangés a
des grains de taille plus fine sont observés. Apres déformation a 1000°C, certains gros grains développent
une morphologie allongée suivant la direction du cisaillement. Cet allongement parait plus faible a 1200°C.
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Torsion axis

Figure 111-24 : Microstructure de la nuance ODS de référence : a) avant déformation, et aprées déformation en torsion, a
0.05s, jusqu’a rupture 4 deux températures : b) 1000°C (£ =0.98), et c) 1200°C (£ =1).

La méme analyse reste valable pour la nuance ODS surcuite comme on peut le constater sur les
microstructures présentées en Figure 111-25. Néanmoins, cette nuance présente un endommagement plus
sévere notamment a température plus élevée (1200°C), caractérisé par la formation des cavités (les zones
noires sur la cartographie) a partir des chapelets d’oxydes, riches en Ti, localisés sur certains joints de
grains, correspondant aux ex-particules de poudre (voir aussi Figure I11-14). Ceci explique la tres faible
ductilité observée. Rappelons que cette nuance est environ deux fois moins ductile que les deux autres
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Figure 111-25 : Microstructure de la nuance surcuite : a) avant déformation, et aprés déformation en torsion, a 0.05 st
jusqu’a rupture a deux températures : b) 1000°C (£ =0.5), et ¢) 1200°C (£ =0.6).

3.1.1.2 Evolution de la taille et de la morphologie de grains

L’évolution de la taille des grains et de leurs facteurs de forme analysée a partir des mesures EBSD
présentées au paragraphe précédent est donnée en Figure 111-26.

La réduction de la quantité de renfort conduit & une microstructure plus grossiére. La taille moyenne de
grains passe de 0.5 pm dans la nuance ODS fortement renforcée a 2 um environ dans les deux autres
nuances ODS. Cette augmentation s’explique par la diminution du nombre d’obstacles au mouvement des
joints de grains pendant la recristallisation statique qui intervient lors du traitement thermique qui précede
I’étape de consolidation par filage a chaud. Les joints deviennent donc plus mobiles dans le cas des nuances
les moins renforcées, ce qui se traduit par une croissance des grains accrue pendant le traitement thermique.
Au cours de la déformation en torsion, une légére évolution de la taille des grains est observée. La
microstructure reste tout de méme assez stable en comparaison avec les nuances ferritiques
conventionnelles, comme AISI430 par exemple [Kim, Sung-Il, et al. - 2002].

En ce qui concerne le facteur de forme, il est plus important a 1000°C qu’a 1200°C pour les trois
nuances ODS. Les grains ont tendances a s’allonger plus a des températures moins élevées.
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Figure 111-26 : Evolution de la taille et de la morphologie de grains pendant la déformation en torsion & 0.05 s, pour les
trois nuances ODS.
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3.1.1.3 Distribution des angles de désorientations

Les histogrammes représentant la distribution des angles de désorientation corrélée en fonction des
conditions de déformation en torsion des différentes nuances ODS sont donnés en Figure I11-27. L’angle de
désorientation minimal détecté est fixé a 2°.
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Figure 111-27 : Evolution de la distribution des angles de désorientations dans les nuances ODS déformées en torsion.

De plus, les proportions des joints faiblement désorientés (<10°) pour les différentes conditions de
déformation en torsion sont regroupées dans le Tableau I11-16.

Tableau I11-16 : Proportion des sous-joints (<10°) associées aux différentes conditions de déformation en torsion.

Nuance ODS fortement Nuance ODS de Nuance ODS surcuite Nuance non renforcée
renforcée référence

Etat | 1000 | 1200 | Etat | 1000 | 1200 | Etat | 1000 | 1200° | Etat | 1000 | 1200
0 °C °C 0 °C °C 0 °C C 0 °C °C

26% | 34% | 30% | 49% | 55% | 50% | 54% | 38% | 36% | 9% | 70% 60%

Pour les états avant déformation (Etat 0) des nuances ODS, on voit une tendance a la hausse de la
proportion de joints aux faibles angles (< 10°) ou LAB (pour Low Angle Boundaries) en passant de la
nuance ODS fortement renforcée (26%LAB) a la nuance ODS de référence (49%LAB), puis surtout a la
nuance ODS surcuite (54%LAB). Cela signifie que pendant 1’étape de consolidation qui conduit a 1’état 0,
le matériau développe des sous-structures d’autant plus efficacement qu’il y a moins de précipités (ODS
fortement renforcé - ODS de référence), ou qu’ils sont plus gros (ODS surcuit). IIs ont assez logiquement
constitué des barrieres moins efficaces au mouvement des dislocations, qui ont pu d’autant mieux se
réarranger pour former des sous-joints. Ces différences d’états des précipités donnent également des grains
plus petits pour la nuance ODS fortement renforcée (Figure 111-26). Par contre, les nuances ODS de
référence et surcuite sont relativement proches.

Dans les nuances renforcées, plus le taux de renfort est important, plus les sous-joints seront ancres.
Leur transformation en joints fortement désorientés ou HAB (pour High Angle Boundaries) serait donc
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probablement plus facile. Par conséquent, la proportion de LAB diminuerait au cours de la déformation. En
paralléle, la précipitation peut également bloquer le mouvement des dislocations, et empéche donc la
formation efficace de LAB par restauration dynamique (réarrangement et annihilation des dislocations).
Ainsi, pour les deux premieres nuances ODS, ’ancrage des dislocations géne la formation de LAB dont la
guantité évolue peu sous déformation (Cf. Tableau I11-16).

La nuance ODS surcuite permet une meilleure mobilité des dislocations car les précipités sont plus gros
gue pour les autres nuances ODS (9 vs. 3nm de diametre moyen). Par conséquent, cela favorise
simultanément, une formation plus efficace des LAB, mais aussi leur éventuelle transformation en HAB
par accumulation de plus de dislocations au cours de la déformation. De plus, les joints de grain sont
également plus mobiles, et peuvent donc aussi annihiler une partie des LAB.

Par ailleurs, on voit systématiquement plus de sous-joints (< 10°) a 1000°C qu’a 1200°C dans toutes
les nuances étudiées. Cette réduction de la quantité des LAB avec la température de déformation peut
s’expliquer par une moindre formation des LAB (circulation plus difficile des dislocations dans le volume
de grains, et une activité plastique accrue au voisinage des joints de grains), et/ou une augmentation plus
efficace de leurs désorientations en devenant progressivement des HAB. Le dernier scénario est
cependant peu probable parce qu’il devrait conduire a un affinement de la micorstructure.

Les différences de comportement observées entre 1000 et 1200°C peuvent donc étre liées a la
dépendance a la température de I’interaction entre (Sous) joints, dislocations et précipités.

3.1.2  Caractérisation de la nuance non renforcée (Comportement de la matrice seule)

Lors de notre analyse du culot de filage de cette nuance (Partie Il — Chapitre 2), nous avons évoqué la
présence des lattes de martensite (environ 10% de la surface analysée) qui forment avec la ferrite une
microstructure biphasée. Afin d’homogénéiser la microstructure de départ, les éprouvettes ont subi un
traitement thermique a 1250°C pendant 1 heure et demi sous vide primaire, suivi d’un refroidissement a
environ 80°C/min.

3.1.21 Cartographies d’orientations cristallines

Les microstructures obtenues par analyse EBSD de la nuance non renforcée déformée en torsion sont
données en Figure 111-28.
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Figure 111-28 : Microstructure de la nuance non renforcée : a) avant déformation, et aprés déformation en torsion, a0.05 s
!, jusqu’a un niveau de déformation € =14 deux températures : b) 1000°C, et ¢) 1200°C.

3.1.2.2 Evolution de la taille et de la morphologie des grains

L’évolution de la taille des grains et de leurs facteurs de forme pendant la déformation en torsion de la
nuance non renforcée est présentée en Figure 111-29.
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Figure 111-29 : Evolution de la taille et de la morphologie de grains pendant la déformation de la nuance non renforcée en
torsion 4 0.05 s™.
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3.1.2.3 Distribution des angles de désorientations

Les histogrammes représentant la distribution des angles de désorientation corrélée en fonction des
conditions de déformation de la nuance non renforcée sont donnés en Figure 111-30. Les proportions des
sous-joints correspondantes sont reportées dans le

Tableau 111-16. L’angle de désorientation minimal détecté est fixé a 2°.
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Figure 111-30 : Evolution de la distribution des angles de désorientations dans la nuance non renforcée déformée en torsion.

Avant déformation, cette nuance présente une microstructure trés grossiére en comparaison avec les
nuances ODS précédentes. Elle est constituée de gros grains ferritiques relativement équiaxes avec une
taille moyenne de 1’ordre de 390 um. Rappelons que les tailles typiques des nuances renforcées sont plutét
microniques. Les grains contiennent trés peu de sous-structures ; la proportion des joints ayant une
désorientation inférieure a 10° est d’environ 9% seulement (Cf.Tableau I11-16). Le traitement thermique a
haute température a permis donc d’obtenir une microstructre monophasée complétement recristallisée, mais
il conduit aussi a un grossissement significatif des grains comparé a 1’état 0 de la méme nuance en filage,
ou la taille moyenne est estimée a 25 um (Partie 11 — Chapitre 2).

Au cours de la déformation, les grains s’allongent suivant la direction du cisaillement pour acquérir un
facteur de forme d’environ 2.2. Un affinement important de la microstructure est observé a 1000°C avec la
formation d’une importante quantité de sous-joints (70% LAB) par restauration dynamique, ce qui montre
la présence d’une activité intragranulaire significative. La méme tendance est également observée apres
déformation & 1200°C avec néanmoins la formation de moins de sous-structures (60%LAB), ce qui
suppose leur consommation par les joints en mouvement et/ou leur transformation progressive en HAB.

Par ailleurs, la fréquence relative apparant élevée des joints tres fortement désorientés observée a 1’état
0 s’explique simplement par la faible proportion de sous-joints présents dans cette microstructure.
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3.1.3  Texture de torsion

Les figures de pdles {110} obtenues pour les différentes nuances déformées en torsion a 0.05 s™ sont
données en Figure 111-31. La méme intensité maximale (égale a 5) est appliquée pour toutes les figures afin
de visualiser les différences de texture qui peuvent exister entre les nuances. Pour chaque figure de péles, la
température d’essai et le niveau de déformation correspondant sont indiqués.
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Figure 111-31 : Figures de poles {110} obtenues pour les différentes nuances déformées en torsion & 0.05 s,

D’une maniére générale, les matériaux présentent une texture plus marquée a 1000°C qu’a 1200°C
notamment pour les nuances ODS. Ce résultat suggere la présence d’une activité des dislocations au sein
des grains plus importante pendant la déformation a 1000°C. Sur les figures de pdles obtenues a cette
température, on voit le début de formation de la fibre D2 {112}(111), caractéristique de la texture de
déformation en torsion des aciers ferritiques. Par contre, pour les nuances ODS sollicitées a 1200°C, la
fibre D2 n’est pas détectable et révele un comportement différent de la nuance non renforcée. Cette perte de
texture de déformation pour les ODS a 1200°C indique bien un changement de mécanisme de déformation.

Les faibles taux de déformation enregistrés dans cette étude ne permettent probablement pas un
développement marqué de cette fibre. L’intensité maximale ne dépasse pas 5, et elle est observée pour la
nuance ODS de référence, ce qui montre qu’une précipitation fine peut dans certains cas augmenter
I’intensité de texture. Il est tout a fait probable que des niveaux de déformation plus élevés conduiraient a
une texturation plus intense.

En outre, afin d’investiguer la texture de torsion a une échelle plus globale, d’autres mesures
complémentaires ont été réalisées en diffraction des rayons X sur plusieurs échantillons de la nuance
fortement renforcée déformés en torsion dans différentes conditions de températures et de vitesses de
sollicitation. Les spectres de diffraction 6-20 ont été analysés. Ces mesures, rapides a réaliser, permettent
de mettre en évidence la présence ou non d’une texture cristallographique par simple comparaison de la
diffraction des échantillons déformés et celle d’un échantillon isotrope, ayant la méme structure
cristallographique.

Les résultats sont présentés, en Figure I11-32, sous forme des rapports d’intensité des plans diffractant
{hkl} aux plans {110} (le plan diffractant le plus dans une structure cubique centrée). Pour les différents
¢échantillons analysés, ces rapports sont trés proches de ceux d’un matériau de structure BCC isotrope, ce
qui signifie que cette nuance se déforme en torsion sans développer de texture cristallographique marquée.
Ces résultats sont cohérents avec ceux obtenus par 1’étude EBSD.

En effet, la texture n’évolue que lorsque les dislocations sont mobiles au sein des grains. Dans le cas de
la torsion, I’endommagement intergranulaire des nuances ODS limite leur déformation plastique. Par
conséquent, la texture cristallographique reste faible. Dans le cas de la nuance non renforcée, la forte
mobilité des dislocations au sein des grains, en raison de 1’absence des nano-renforts, est contre balancée
par celle des joints de grains, qui sont eux aussi trés mobiles, ce qui tend & modérer I’intensité de la texture
cristallographique.
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Figure 111-32 : Intensités relatives Iyl 110) Obtenues par diffraction des Rayon X sur plusieurs échantillons de la nuance
fortement renforcée déformés en torsion dans différentes conditions d’essais.

Par ailleurs, une texture de torsion relativement similaire peut étre prédite par un modéle de plasticité
polycristalline auto-cohérent. La Figure 111-33 présente les figures de pbles {110} obtenues par le code
VPSC-7c, aimablement fourni par C.N.Tomé et R.A. Lebenshon, a deux niveaux de déformation différents.
Un chargement de cisaillement pur est imposé, correspondant a une torsion d’axe Z et de sens
trigonométrique. La structure cubique centrée a été incorporée en désignant les systémes de glissement
suivant : {110}<111>, {112}<111>, et {123}<111>, soit 48 systemes au total. Les cissions critiques de
ces plans sont supposées similaires.

La simulation a été faite a partir de 500 grains d’orientations aléatoires. Chaque grain est défini par son
orientation (3 angles d’Euler) et sa fraction volumique, considérée identique pour tous les grains. Chaque
étape de déformation correspond a un taux de déformation équivalent a 0,05. Le code permet de prédire la
texture de déformation en torsion, ainsi que I’augmentation de son intensité avec le niveau de déformation.

Ma: Mawt
E. B H,18

Min: I_)E

U6

Ming
L9

Figure 111-33 : Figures de poles numériques, obtenues par VPSC, associées a une sollicitation de cisaillement pur d’un

matériau de structure cubique centrée jusqu’a : €=1 (& gauche), et €=2 (a droite).

3.1.4  Conclusion partielle

Quatre nuances ferritiques a différents taux de renfort ont été testées en torsion. Les éprouvettes
déformées a 0.05 s et a deux températures, 1000°C et 1200°C, ont été caractérisées par EBSD.

Les analyses montrent que, pendant la déformation en torsion, les microstructures présentent une
évolution d’autant plus importante que la température et/ou le taux de renfort sont limités. Au contraire, si
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I’on augmente la température et/ou le taux de renfort, la déformation en torsion s’accompagne d’une
évolution limitée de la microstructure et de la texture, ainsi que d’un endommagement sévére aux niveaux
des joints de grains, notamment dans les nuances ODS.

3.2 Microstructure de compression

Des essais de compression ont été menés sur deux nuances : la nuance ODS de référence et la nuance
non renforcée. Les échantillons déformés & une vitesse de sollicitation de 0.05 s™ et & deux températures :
1000°C et 1200°C ont été analyseés par EBSD. Ici, les cartographies d’orientations cristallines sont
représentées a I’aide d’un code couleur dépendant de ’orientation des grains. Nous utilisons la figure de
pble inverse (IPF) associée & I’axe de compression (DC).

3.2.1 Caractérisation de la nuance ODS de référence

3211 Cartographies d’orientations cristallines

Les microstructures obtenues par analyse EBSD et les figures de pdles directes correspondantes sont

données en Figure 111-34 et en Figure 111-35, pour les deux températures de sollicitation 1000°C et 1200°C,
respectivement.
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Figure 111-34 : Microstructure de la nuance ODS de référence déformée en compression a 1000°C jusqu’a un niveau de
déformation proche de I’unité.
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Figure 111-35 : Microstructure de la nuance ODS de référence déformée en compression a 1200°C jusqu’a un niveau de
déformation proche de ’unité.

3.21.2 Distribution des angles de désorientations

Les histogrammes représentant la distribution des angles de désorientation corrélée en fonction des
conditions de déformation sont donnés en Figure I11-36. L’angle de désorientation minimal détecté est fixé
az2e.
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Figure 111-36 : Evolution de la distribution des angles de désorientations dans la nuance ODS de référence déformée en
compression.

Les proportions des joints faiblement désorientés (<10°) pour les différentes conditions de déformation
en compression des deux nuances étudiées sont regroupées dans le Tableau 111-17.

Tableau I11-17 : Proportion des sous-joints (<10°) associées aux différentes conditions de déformation en compression.

Nuance ODS de référence Nuance non renforcée
Etat 0 1000°C 1200°C Etat 0 1000°C 1200°C
49% 37% 25% 12,5% 71% 56%

A 1000°C, le matériau développe une importante texture morphologique (facteur de forme moyen
supérieur a 3). Il présente également une texture cristallographique marquée a deux composantes
principales <001> et <111> paralléles a I’axe de compression. La formation d’une fibre double
{001}+{111} est largement admise comme étant la texture développée par les structures BCC (comme les
aciers ferritiques) déformées en compression [Onuki, Y, et al. - 2012], [Humphreys, F.J., et al. - 2004].

A température plus élevée (1200°C), on remarque un faible allongement des grains ; le facteur de
forme moyen est de ’ordre de 2. De méme, la texture cristallographique est aussi plus faible. Elle est
définie notamment par la composante <001> paralléle a I’axe de compression, mais avec une intensité bien
moindre que celle observée a 1000°C. Par ailleurs, la taille moyenne de grains est similaire pour les deux
températures de déformation, de I’ordre de 2um, et elle est relativement proche de celle de 1’état non
déformé.

Comparé a la sollicitation a 1200°C, la déformation & 1000°C est marquée par la présence de plus de
sous-joints (37% contre seulement 25% a 1200°C (Cf. Tableau I11-17)), un allongement important des
grains, et une texture cristallographique plus marquée.
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Il est important de rappeler que la méme tendance a déja été observée en torsion. Néanmoins, dans ces
essais de compression, on note I’absence d’endommagement aux joints de grains, lequel était constaté en
torsion. Ceci est d0 a la différence du taux de triaxialité entre ces deux modes de déformation.

3.2.2  Caractérisation de la nuance non renforcée

3221 Cartographies d’orientations cristallines

Les lopins de cette nuance non renforcée déformés en compression ont subi un traitement thermique a
1250°C afin d’éliminer la présence de martensite. Comparé aux éprouvettes de torsion de la méme nuance,
le traitment est ici limité a une durée de 1h au lieu de 1h30. La croissance des grains devrait étre donc
moins importante. Ainsi, a 1’état non déformé, cette nuance présente une microstructure homogene avec
des grains relativement équiaxes de taille moyenne de 200 um environ (Figure 111-37).

\ : 4 f"‘?
I =500 |m; GB+PF_Y0; Step=10.3 pm; Grid29 1x¢

Figure 111-37 : Microstructure de la nuance non renforcée avant déformation en compression.

Les microstructures obtenues par analyse EBSD aprés compression, ainsi que les figures de pdles
correspondantes sont données en Figure 111-38 et Figure 111-39 pour les deux températures de sollicitation
1000°C et 1200°C, respectivement.
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Figure 111-38 : Microstructure de la nuance non renforcée déformée en compression a 1000°C jusqu’a un niveau de
déformation proche de ’unité.
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Figure 111-39 : Microstructure de la nuance non renforcée déformée en compression 2 1200°C jusqu’a un niveau de
déformation proche de ’unité.

Apreés compression a 1000°C, on observe quand méme la présence de martensite dans cette nuance non
renforcée. Elle correspond aux zones noires, environ 13.5% en surface, de la cartographie de la Figure
111-38.

Cet acier a 14% en masse de Cr, issu de la métallurgie des poudres, contient notamment 1000ppm de
carbone en impuretés, répartis de maniére hétérogene. Pendant une montée en température, les zones riches
en C (élément y-géne) vont se transformer partiellement en austénite a partir de Acl (entre 800 et 900°C).
Ainsi, a 1000°C, le matériau se trouve dans le domaine biphasé (o+y). En raison de la solubilité différente
du carbone dans 1’austénite et la ferrite, le carbone restera ségrégé dans les domaines austénitiques. Lors
d’un refroidissement rapide, cette austénite se transforme en martensite a une température Ms proche de
310°C (voir Annexe A-6), ce qui explique donc la microstructure biphasée observée dans cette nuance aprés
déformation a 1000°C.

En revanche, a 1200°C la microstructure est plus homogeéne, aucune présence de la martensite n’est
observée. Il semblerait donc, qu’a cette température, le matériau a traversé complétement le domaine
biphasé pour étre de nouveau 100% ferritique. A cette température, la microstructure est plus grossiére que
celle observée a 1000°C a cause notamment de la mobilité des joints de grains, qui est d’autant plus
importante que la température est élevee, ce qui favorise la croissance des grains. Leur taille moyenne est
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de ’ordre de 80 um a 1200°C, alors qu’elle ne dépasse pas 27 um a 1000°C. La présence d’une deuxiéme
phase a 1000°C contribue également a cette différence de taille car elle peut empécher le mouvement des
joints et ralentir donc la croissance des grains. Pour les deux températures, la déformation en compression
s’accompagne d’un affinement de la microstructure.

3.2.2.2 Distribution des angles de désorientations

Les histogrammes représentant la distribution des angles de désorientation corrélée en fonction des
conditions de déformation sont donnés en Figure 111-40. L’angle de désorientation minimal détecté est
estimé a 2°.
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Figure 111-40 : Evolution de la distribution des angles de désorientations dans la nuance non renforcée déformée en
compression.

Comme pour la torsion, le matériau développe plus de sous joints faiblement désorientés a 1000°C
(71%LAB) qu’a 1200°C (56%LAB) (Cf. Tableau 111-17). Pour cette nuance non renforcée, la diminution
de la proportion des LAB a trés haute température peut s’expliquer par la mobilité importante des joints de
grains qui peuvent absorber une partie des sous-joints se trouvant sur leur trajet.

De plus, une texture cristallographique a deux composantes, <001> et <111>, paralleles a I’axe de
compression, est également formée dans cette nuance. Son intensité est similaire pour les deux
températures, elle est de I'ordre de 3,7 (valeur obtenue par la fonction de distribution d’orientations,
calculée a partir des données EBSD).

Notons tout de méme que la composante majeure de texture n’est pas la méme dans les deux nuances
étudiées. Elle est de type <001> dans la nuance ODS de référence, et <111> dans la nuance non renforcée.
La précipitation semble donc orienter la déformation des grains, en favorisant I’activation préférentielle de
certains plans de glissement avec un impact direct sur la texture de déformation.

En plus de ces analyses microstructurales, une simulation de la texture associée a un chargement de
compression uni-axial dans un matériau de structure cubique centrée a été menée avec le code VPSC-7c.
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Le niveau de déformation imposé est égal a 1, et les systemes de glissement définis dans le code sont :
{110}<111>, {112}<111>, et {123}<111>. La Figure I11-41 présente les figures de p6les {110} calculées.

Axe de compression

Haxy Maxs
P.T7 H.dl

Hing Him: Him:
0, 04 i .03

Figure 111-41 : Figures de poles numériques, obtenues par VPSC, associées a une sollicitation en compression d’un matériau
de structure cubique centrée jusqu’a un niveau de déformation égale a 1.

Le code permet de prédire les deux fibres observées par 1’expérience en compression. L’intensité de la
fibre {111} est plus marquée que celle de la fibre {001}. Ces résultats numériques sont cohérents avec les
données expérimentales de la nuance non renforcée, ce qui signifie que celle-ci se déforme par plasticité
cristalline classique. Le code VPSC ne prenant pas en compte la présence des précipités, il est logique qu’il
ne puisse pas prédire convenablement la texture observée dans la nuance ODS.

Par ailleurs, pour les deux températures de déformation, le matériau présente une « structure en
bandes » caractérisée par une alternance des composantes bleues ([111] // axe de compression), et rouges
([001] // axe de compression). Ces bandes font plus de 500 pum de largeur, et plusieurs mm de longueur.
Une microstructure semblable a également été observée, par [Mehtonen, S. V., et al. - 2014], dans un acier
ferritique standard a 21%Cr déformé en compression plane a des températures comprises entre 950 et 1050
°C, et & des vitesses de déformation allant jusqu’a 10 s™.

Dans les aciers classiques, les structures en bandes peuvent provenir d’une hétérogénéité de
composition chimique et apparaissent pendant la solidification. En fonction des conditions de solidification,
des structures en bandes peuvent étre formées.

Pour la nuance de notre étude, issue de la métallurgie des poudre, les particules de poudres de départ
présentent un diamétre moyen égal a 250 um. Si, la surface des bandes observées était du méme ordre de
grandeur que celle d’une particule de poudre, on pourrait Iégitiment supposer que la bande provient d’une
ex-particule de poudre comprimée. Or, les bandes observées sont trop grandes pour qu’elles correspondent
aux anciennes particules de poudres. Par conséquent, I’hypothése de 1’hétérogénéité chimique ne permet
pas d’expliquer la microstructure observée.

L’autre scénario que 1’on peut avancer pour tenter de comprendre I’origine de cette microstructure en
bandes concerne les orientations cristallographiques des particules de poudre. Certaines convergent vers la
composante [001], d’autres vers [111], et les interactions mécaniques entre grains/particules tendent a une
structure en bandes. Des calculs FFT (Fast Fourier Transform) ou éléments finis seraient nécessaires pour
investiguer davantage cet hypothétique scénario.
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3.3  Syntheése et discussion

Les microstructures obtenues aprés déformation en torsion et en compression a chaud de plusieurs
nuances ODS ferritiques a 14% massique en Cr ainsi que d’une nuance non renforcée, a une vitesse de
déformation de 0.05 s, et & des températures de 1000°C et 1200°C ont été analysées par EBSD. L’objectif
était d’étudier les mécanismes contrélant les évolutions de la microstructure de plusieurs nuances a
différents taux de renfort. L’effet des conditions de déformation est étudié en faisant varier la température,
la vitesse de déformation et la triaxailaité des contraintes.

Il est intéressant de rappeler que nous avons conclu, lors de notre étude du filage, que les effets post-
dynamiques sont trés faibles dans les nuances ODS en raison de la stabilité thermique remarquable de leurs
microstructures. En revanche, pour la nuance non renforcée, ou la microstructure est beaucoup moins
stable, une évolution post-dynamique ne peut pas étre négligée, et elle peut intervenir tres rapidement apres
I’essai, a moins que la trempe ne se fasse suffisamment vite (moins d’une seconde). C’est le cas pour les
essais de torsion. Par contre, en compression, étant donné que la trempe se fait en dehors de la machine, il
s’écoule plusieurs secondes (8 a 10 s) entre la fin d’essai et la trempe a ’eau. Pendant cette période, il est
tout a fait possible que la microstructure de la nuance non renforcée continue a évoluer. Les
microstructures observées dans ce cas ne sont donc pas issues exclusivement de la déformation, mais plutot
d’une séquence d’effets dynamiques et post-dynamiques.

Selon la température de sollicitation, deux mécanismes peuvent étre soulignés.

A 1000°C, on observe un allongement des grains initiaux aprés déformation en torsion et en
compression. Les grains contiennent une quantité importante de sous-joints faiblement désorientés, formés
par restauration dynamique, et en méme temps, les matériaux développent une texture cristallographique.
Elle est de type fibre D2 {112}(111) de faible intensité en torsion, et beaucoup plus marquée avec les deux
composantes principales <001> et <111> paralléles a I’axe de sollicitation en cas de compression. Dans ce
dernier cas, on note la prédominance d’une composante ou de ’autre en fonction de la présence de
précipités. Ces évolutions de la microstructure sont compatibles avec des mécanismes de types
restauration dynamique et recristallisation dynamique continue. Ce dernier devrait étre plus actif a des
niveaux de déformation plus grands, tel que ceux observés en filage.

La comparaison des microstructures obtenues en torsion et en compression fait apparaitre une influence
des conditions de sollicitation. Bien que la recristallisation dynamique continue semble présente pour les
deux modes de déformation, la cinétique apparait différente. Les évolutions de la microstructure sont plus
importantes en compression qu’en torsion, notamment a température moins ¢levée. Il parait donc que la
triaxialité des contraintes influence les évolutions de la microstructure en jouant sur le développement
d’endommagement au niveau des joints de grains. Ce dernier phénomeéne, en affaiblissant mécaniquement
les joints de grains, semble réduire I’activité des dislocations au sein des grains, et par conséquent ralentir
le processus de recristallisation. Cet effet semble s’accentuer avec la température.

A 1200°C, les évolutions de la microstructure sont plus faibles qu’a 1000°C notamment dans les
nuances ODS. Sous le méme type de chargement, ces dernieres présentent une texture de méme nature,
mais beaucoup moins marquée. En revanche, la nuance non renforcée semble développer une texture
similaire quelle que soit la température de déformation. En outre, a cette méme température, nous
observons aussi moins de sous-structures a I’intérieur des grains, et un facteur de forme généralement plus
faible. Ces observations sont & priori incompatibles avec un simple schéma de recristallisation dynamique
continue, et montrent que la température de déformation et le taux de renfort ont un impact significatif sur
les évolutions de la microstructure et les mécanismes métallurgiques sous-jacents. Dans ces conditions, le
comportement observé peut étre expliqué par un phénoméne d’accommodation de déformation aux joints
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de grains. Le grain présente alors une structure cceur-peau, avec un cceur rigide peu propice aux
mouvements de dislocations, et une déformation plus active au voisinage des joints.

Dans le cas du scénario ci-dessus, la plasticité intragranulaire est réduite au profit de mécanismes
d’accommodation de la déformation aux joints de grains. Le role de ces derniers devient alors significatif
dans les mécanismes de déformation plastique. Ce comportement présente des similitudes avec celui
caractérisant la superplasticité [Blandin, J.J., et al. - 1996]. Dans ce cas, la déformation intergranulaire est
prépondérante, et peut impliquer des processus de glissements/montées des dislocations contrdlées par la
diffusion de matiere pres des joints de grains.

L’endommagement aux joints de grains est observé, notamment en torsion. En filage et en
compression, il est aussi possible que ce type de plasticité intervienne, mais la trés forte triaxialité de ces
modes de chargement empéche tout endommagent aux joints de grains. En compression, on constate
cependant des tendances fortes a la localisation de déformation (bandes de cisaillement), que 1’on peut
rapprocher en partie du comportement des matériaux nanocristallins [Wei, Q., et al. - 2004b], ou les joints
de grains jouent également un réle primordial.

De maniére générale, les résultats obtenus laissent penser qu’une augmentation de la température et/ou
du taux de renfort entraine un réle plus important des joints de grains dans les mécanismes de déformation.
Ainsi, pour les températures les plus élevées et la précipitation la plus dense, la déformation se fait en
grande partie aux niveaux des joints de grains, ou la diffusion est plus facile et les précipités sont aussi
moins présents, au détriment du glissement cristallographique intragranulaire classique. Dans ce cas, ce
sont essentiellement les mécanismes d’accommodation aux joints de grains qui contrélent la déformation,
notamment dans les nuances ODS. Ces phénomenes intergranulaires peuvent expliquer les caractéristiques
des microstructures observées aprés déformation a 1200°C, a savoir : une texture cristallographique et
morphologique faible, et la formation de moins de sous-joints faiblement désorientés comparé a 1000°C.
Pour la nuance non renforcée, les résultats sont typigues d’une recristallisation dynamique continue.

D’aprés ces analyses, un changement de comportement semble intervenir, dans toutes les nuances ODS
déformées & 0.05 s™, pour des températures comprises entre 1000 et 1200°C. Le Tableau 111-18 propose un
résumé de I’ensemble des évolutions de la microstructure discutées dans ce chapitre, ainsi que les
mécanismes métallurgiques qui peuvent en étre responsables.

153



Partie 111 — Chapitre3 Analyse de la microstructure de déformation

Tableau I11-18 : Récapitulatif des évolutions de la microstructure observées en torsion et en compression, et les mécanismes
métallurgiques associés.

, Nuan D Nuance non renforcé
Température uances ODS uance non renforcee
de c . L . . R
) . Evolution de la Meécanismes Evolution de la Meécanismes
déformation . . . .
microstructure dominants microstructure dominants
associés associés

- Présence des
grains allongés

- Déformation en
volume de grains

- Affinement de la
microstructure

- Déformation en
volume de grains

moins de LAB en
comparaison avec
1000°C

- Endommagement
intergranulaire
sévere (en torsion)

1000°C.

- Développement _(ptlastlutel ) - Présence des plgs actlvg
d’une texture intragranulaire) grains allongés @ ,S?nff )e
. . ) . précipités
cristallographique dResta_uratI;)n - Développement cecrisallicat
1000°C - Formation d’une yni?lTlﬁEJet_ d’une texture ;j ec“_s atfisation
quantité importante ;ecrlsa} Isation cristallographique yn?mlque
s ynamique continue
dE;OBUS jOlntS continue - Formation de pIUS
( ) de LAB en
comparaison avec
les nuances ODS
- Grains - Déformation - Texture - Recristallisation
relativement intragranulaire cristallographique | dynamique
équiaxes limitée proche de celle continue
- Texture - Accommaodation observée 4 1000°C | _ Mobilité des
cristallographie de la déformation | - Formation de joints de grains
faible aux nlveaux_des moins de_ LABen |~ nsommation
1200°C - Eormation de joints de grains comparaison avec

des sous-joints par
les joints en
mouvement.

Enfin, il est intéressant de signaler que la présence de la recristallisation dynamique discontinue dans
ces nuances n’est pas complétement exclue. Bien que ce mécanisme soit peu probable dans les aciers
ferritiques a cause de leur forte énergie de défaut d’empilement, 1’existence de certains petits grains
d’orientation aléatoire laisse néanmoins penser a la possibilit¢é qu’ils soient recristallisés selon un
mécanisme discontinu (germination et croissance). Cependant, la préexistence de ce type de grains dans la
microstructure avant méme la déformation rend trés compliqué la conclusion sur leur origine. Le scénario
de croissance anormale de grains lors du préchauffage des poudres avant consolidation par filage a chaud
est privilégié. La précipitation intervenant ensuite fige la microstructure, et les grains les plus petits sont
plus durs (effet de taille), et se déforment donc par la suite plus difficilement, que les gros grains.
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Les résultats de ce chapitre ont permis de comprendre 1’effet de la température, du taux de renfort et du

mode de chargement mécanigue sur les évolutions de la microstructure a haute température des matériaux
ODS.

3.4

Conclusion

L’objectif de cette troisiéme partie a été d’étudier le comportement des nuances ODS sous chargement

monotone a haute température. Des essais de torsion et de compression ont été réalisés a différentes
conditions de déformation. Ensuite, la rhéologie et la microstructure obtenues ont été caractérisées. Trois
nuances ferritiques contenant 14% de Cr a différents taux de renfort ont été testées. Les roles respectifs des
conditions de sollicitation et des précipités sur les mécanismes de déformation peuvent étre alors proposés.
Les principales conclusions de ces essais thermomécaniques sont les suivantes :

Gréce au renforcement par les nano-oxydes, les matériaux ODS présentent une meilleure résistance
mécanique a haute température par rapport a la nuance non renforcée. Leur ductilité en torsion est en
contrepartie limitée.

La ductilité des matériaux ODS tend a augmenter avec la vitesse de sollicitation. Cette tendance peut
étre attribuée au role des joints de grains dans la déformation plastique. Il parait donc que celui-ci est
d’autant plus important que la vitesse de sollicitation est faible.

En I’absence de renfort, la matrice ferritique présente des parameétres rhéologiques similaires a ceux
des aciers conventionnels. Les nuances ODS en revanche présentent une sensibilité a la vitesse de
déformation plus faible, une énergie d’activation plus élevée, et un volume d’activation réduit. Ces
tendances peuvent indiquer 1’activation des mécanismes différents selon la température pendant la
déformation a chaud.

Les analyses microstructurales aprés déformation en torsion et en compression révelent un réle
important de la température et du taux de renfort dans les évolutions de la microstructure sous
chargement mécanique. Les microstructures présentent une évolution d’autant plus importante que la
température et/ou le taux de renfort sont limités. Dans ces conditions, des processus de types
restauration dynamique et recristallisation dynamique continue gouvernent les évolutions de la
microstructure. Au contraire, si 1’on augmente la température et/ou le taux de renfort, la déformation
s’accompagne d’une évolution limitée de la microstructure et de la texture, notamment en torsion ou
un endommagement sévére aux niveaux des joints de grains est observé. Des chapelets d’oxydes,
présents dans certains joints de grains, constituent des sites préférentiels pour la germination de ces
porosités d’endommagement.

Ce dernier phénomene, en affaiblissant mécaniquement les joints de grains, semble réduire I’activité
des dislocations au sein des grains, et par conséquent ralentir le processus de recristallisation. Cet effet
semble s’accentuer avec la température.

Le comportement observé aprés déformation a 1200°C des aciers ODS ne peut pas étre interprété par
des mécanismes de plasticité classique et de recristallisation dynamique. Dans ce cas, nous analysons
les résultats obtenus par des mécanismes d’accommodation de la déformation aux joints de grains.
De maniére générale, une augmentation de la température et/ou du taux de renfort entraine un réle plus
important des joints de grains dans les mécanismes de déformation plastique. Ceci se traduit par un
volume d’activation faible et une énergie d’activation élevée montrant ainsi le mouvement difficile des
dislocations a I’intérieur des grains. Dans ce cas, la déformation se fait essentiellement prés des joints
de grains, et le grain peut alors étre assimilé a un noyau dur entouré d’une zone, prés du joint, qui
présente une certaine activité plastique (Figure I11-42). Le comportement de ce matériau peut étre
rapproché, dans une certaine mesure, de celui des matériaux nanocristallins, et il peut mener a des
déformations plastiques hétérogénes a 1’échelle de la structure granulaire.
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Figure 111-42 : Schéma d’un grain présentant une activité intra-granulaire faible.
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CONCLUSION GENERALE

Les aciers inoxydables renforcés par dispersion d’oxydes nanométriques (ODS) sont envisagés comme
matériaux de gainage des futurs Réacteurs & Neutrons Rapides refroidis au Sodium (RNR-Na). Ces aciers
ODS, traditionnellement obtenus par métallurgie des poudres, présentent a la fois un faible gonflement sous
irradiation grace a leur structure cubique centrée, et un bon comportement en fluage a haute température dd
a la présence des renforts nanométriques.

Ces matériaux complexes présentent une forte anisotropie a 1’état de tube. Celle-ci se forme pendant
I’étape de la mise en forme a chaud, notamment par filage, et elle est plus forte dans les nuances ODS
ferritiques. L’optimisation de leur gamme de fabrication nécessite donc de comprendre 1’origine et les
mécanismes de formation de cette anisotropie. Au cours de ces travaux de thése, plusieurs aciers ferritiques
a 14% de Cr et a différents taux de renfort en titane et en yttrium ont été étudiés dans différentes conditions
de déformation afin de comprendre les évolutions de la microstructure accompagnant leur transformation a
chaud. Pour cela, des essais de filage interrompus et des essais thermomécaniques de torsion et de
compression a chaud (1000-1200°C) ont été réalisés.

Les matériaux ODS présentent une microstructure hétérogene constituée de deux populations de
grains ; de petits grains de quelques centaines de nm, et de gros grains microniques. En fonction de leur
taille, les grains ne se comportent pas de la méme maniére sous chargement mécanique. Ainsi, les grains les
plus petits sont plus durs (effet de taille), et se déforment donc plus difficilement que les gros grains. Les
analyses fines de microstructures de déformation par EBSD ont révélé une forte influence des conditions de
déformation et du taux de renfort sur les évolutions observeées.

Nous avons analysé dans un premier temps les évolutions de la microstructure a partir des culots de
filage. L’absence de I’endommagement en filage permet d’imposer des niveaux de déformation élevés (de
I’ordre de 3). Dans ces conditions une déformation importante des (gros) grains est observée. Aprés
réorganisation des dislocations créées en sous-joints par restauration dynamique, ces derniers se
transforment graduellement, par augmentation de leur désorientation, en joints de grains au cours de la
déformation. Ainsi, les grains d’origine se fragmentent au fur et & mesure en nouveaux petits grains,
conduisant a la formation d’une microstructure plus fine avec une texture cristallographique marquée. Ces
évolutions sont attribuables a un mécanisme de recristallisation dynamique continue, qui devient plus
efficace en réduisant la quantité de renfort introduite dans la matrice, car les dislocations y deviennent plus
mobiles (diminution de la force d’ancrage appliquée par les précipités).

La complexité et I’hétérogénéité du chargement associé au procédé du filage, comme nous avons pu le
montrer par simulation numérique, ont mené a conduire des essais thermomécaniques dans des conditions
de déformation contrdlées. Des essais de torsion et de compression ont donc été réalisés a des températures
comprises entre 1000 et 1200°C, correspondant au domaine de la mise en forme a chaud des aciers ODS.
La rhéologie et la microstructure obtenues ont été analysées.

Les essais ont confirmé 1’impact des précipités sur le comportement mécanique, et les microstructures
induites a haute température. Les nuances renforcées présentent une résistance mécanique nettement
meilleure qu’en I’absence de nano-renforts. Dans certaines conditions particuliéres, les matériaux testés
présentent des évolutions typiques de la recristallisation dynamique continue, notamment dans le cas ou
les températures de déformation et/ou les taux de renfort sont modérés. Les grains se déforment alors de
facon intragranulaire, développent des sous-structures, et tendent a se texturer. Les composantes majeures
de cette texture dépendent alors du type de sollicitation. Ces évolutions microstructurales sont minorées par
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une augmentation de la température et/ou du taux de renfort. Ainsi, aprés deformation a 1200°C, les
nuances ODS présentent une texture cristallographigue et morphologique faible, et développent moins de
sous-joints faiblement désorientés. Dans ces conditions, le comportement observé peut étre expliqué par un
phénoméne d’accommodation de déformation aux joints de grains. Le grain présente alors une structure
cceur-peau, avec un cceur rigide peu propice aux mouvements de dislocations et une déformation plus
active au voisinage des joints.

A température élevée, le role des joints de grains devient significatif dans les mécanismes de
déformation plastique. L’endommagement aux joints de grains est observé, notamment en torsion. En
filage et en compression, il est aussi possible que ce type de plasticité intervienne, mais la trés forte
triaxialité de ces modes de chargement empéche tout endommagent aux joints de grains. En compression,
on constate cependant des tendances fortes a la localisation de déformation sous forme de bandes de
cisaillement.

Pour le filage, la formation d’une texture cristallographique marquée est le traceur d’une activité
intragranulaire importante, notamment dans les gros grains. Les petits grains en revanche, évoluent peu au
cours de la déformation, et peuvent alors étre assimilés a des billes dures qui glissent les unes par rapport
aux autres pour accommoder la déformation. Pour ces petits grains, la déformation est alors essentiellement
intergranulaire.

Les résultats obtenus laissent finalement penser qu’une concurrence entre les phénomeénes de
déformation inter et intragranulaire existe dans ces nuances élaborées par métallurgie des poudres. En
fonction du type de sollicitation, des conditions de déformation et du taux de renfort, les contributions
respectives des deux phénomenes varient conduisant, selon les cas, a des évolutions plus ou moins
significatives de la microstructure lors de la déformation a chaud.
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Le travail réalisé dans cette theése porte sur les évolutions de la microstructure lors de la déformation a
chaud des aciers ODS ferritiques. Il ouvre des perspectives assez larges afin d’améliorer encore la
connaissance du comportement de ces matériaux a haute température, et par conséquent d’optimiser leur
gamme de fabrication a chaud. Au regard des conditions de service envisagées, 1’anisotropie des nuances
ODS ferritiques reste un point clef. Des perspectives d’amélioration technologiques sont donc formulées
dans ce sens. D’autre part, de nouvelles questions scientifiques sont révélées par cette étude ouvrant des
perspectives plus générales sur la transformation a chaud des aciers ODS.

Perspectives technologiques

Nous avons montré la possible concurrence entre les phénoménes de déformation inter et
intragranulaire. L apport de chacun de ces deux mécanismes dépend des conditions de déformation et de la
guantité de renfort introduite dans la matrice ferritique. En jouant sur cette concurrence, il serait possible de
réduire 1’anisotropie qui se forme pendant le filage en favorisant un type de mécanisme au détriment de
I’autre. Il faudrait pour cela explorer deux possibilités :

e Favoriser la plasticité intragranulaire en réduisant la quantité des précipités présents dans le
matériau. Ceci améliorerait le mouvement de dislocations et leur faculté a s’organiser en parois, ce qui
conduirait donc a une recristallisation dynamique plus efficace permettant une fragmentation compléte
des gros grains. Les analyses réalisées sur la nuance renforcée en Ti montrent la formation d’une
microstructure plus homogéne aprés filage en I’absence de précipités trés fins. Cependant, ces
précipités sont indispensables pour assurer les propriétés en fluage de ces matériaux, il faudrait donc
investiguer 1’effet d’une quantité de renfort (Ti et Y,O3) réduite sur la recristallisation dynamique, tout
en assurant un comportement satisfaisant en fluage.

e Favoriser I’accommodation intergranulaire en jouant sur les conditions de déformation. Les
analyses des essais de torsion et de compression ont montré que ce mécanisme devient important a
haute température. L’accommodation de la déformation aux joints de grains est également favorisée
par les faibles vitesses de sollicitation. Il est donc souhaitable d’envisager une mise en forme a plus
haute température (1200°C par exemple), et a des vitesses plus basses. Dans ces conditions, on
s’approche du formage superplastique. Des essais de compression & faibles vitesses (10 s par
exemple) seront utiles afin de vérifier la pertinence de cette option.

Par ailleurs, I’étude a montré le role important des joints de grains dans la déformation des aciers ODS
a haute température. Certains d’entre eux sont ancrés par des chapelets d’oxydes qui constituent des sites
préférentiels pour la germination des porosités d’endommagement. Ces chapelets jouent un rdle crucial
dans I’endommagement observé en torsion, mais aussi en fluage qui constitue le mode de sollicitation subi
par les tubes de gainage dans un réacteur nucléaire. De ce point de vue, ces chapelets d’oxydes dégradent la
tenue mécanique des joints de grains. Nous supposons que la contamination de la poudre broyée par des
¢léments tels que 1’oxygene favorise leur formation. La réduction de cette contamination est possible par la
manipulation de la poudre sous une atmospheére inerte dans une boite a gants. La maitrise de ce nouveau
procédé, et I’analyse de ses conséquences sur les propriétés mécaniques des aciers ODS produits est
actuellement a I’étude.
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Perspectives scientifiques

Les travaux présentés permettent d’estimer les évolutions de la microstructure des aciers ODS
ferritiques en fonction de la température, du taux de renfort et du type de chargement, mais I’influence de la
vitesse de déformation devrait faire 1’objet d’investigations supplémentaires. Des éprouvettes déformées,
dans le cadre de cette thése, en torsion et en compression a des vitesses allant jusqu’a 5 s™ sont a
caracteriser.

Les mesures EBSD réalisées sur les différents culots de filage permettent d’accéder a bon nombre de
parametres microstructuraux (taille de grains, désorientations des joints, densité de dislocations...). Ces
parametres constituent une banque de données pour alimenter un modéle de recristallisation dynamique
continue (RDC) afin de prédire les évolutions de la microstructure au cours du filage en fonction des
conditions de déformation. Un modele de fragmentation basé sur les travaux de modélisation de la RDC de
Gourdet et Montheillet (2003) pourrait étre employé. Le modéle serait d’abord a valider sur la huance non
renforcée, puis a tester sur les nuances ODS en prenant en compte la présence des précipités (effet Zener
pinning). Par ailleurs, il serait également intéressant de réunir les éléments permettant une description
quantitative des mécanismes d’accommodation de la déformation aux joints de grains. Des observations
MET in-situ pendant la déformation, en traction par exemple, aux températures de mise en forme,
permettraient de disposer de données expérimentales sur la mobilité des dislocations au voisinage des joints
de grains en regard de celles se trouvant au cceur des grains. Le mécanisme exact d’accommodation
pourrait étre davantage cerné, et comparé au comportement des matériaux nanocristallins.

De plus, il serait aussi intéressant d’élargir le plan d’expérience d’essais déja réalisés en explorant
notamment des vitesses plus basses et plus élevées afin d’enrichir les données expérimentales disponibles,
et de tracer, en fonction des conditions de déformation, les domaines de prédominance de différents
mécanismes d’accommodation de la déformation.

Enfin, les caractérisations microstructurales de la nuance non renforcée déformée en compression
révélent la formation d’une microstructure en bandes. L’observation de cette microstructure pour un
matériau obtenu par métallurgie des poudres permet d’écarter 1’hypothése de 1’hétérogénéité chimique.
L’origine de cette microstructure mérite donc d’étre investiguée davantage en s’appuyant notamment sur
des simulations numériques de plasticité d’agrégats polycristallins.
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Annexe A-1. Identification d’une loi de comportement des
aciers ODS a haute tempeérature

L’identification des parameétres a été réalisée afin de reproduire au mieux les courbes de torsion
obtenues pour différentes conditions de déformation. Une loi viscoplastique, de type Hansel-Spittel,

prenant en compte la température, la déformation, et la vitesse de déformation a été utilisée :

oy = (ay +A.e & ells-T]

n2

)

—-n3
.e [TS—T]

Cette identification a été faite & partir des courbes contrainte-déformation de la nuance ODS fortement

renforcée. La Figure A-1 présente les résultats obtenus.
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Figure A-1 : Identification, a partir des essais de torsion a chaud, des paramétres d’une loi de comportement pour la

Les courbes ci-dessous correspondent aux parametres suivants :

nuance ODS fortement renforcée. Ligne : courbe expérimentale, pointillé: courbe numérique.
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Annexe A-2. Cartographies EBSD en « Band Contrast »

Parmi les données sauvegardées lors de 1’acquisition des données EBSD, il y a un paramétre qui
présente la qualité du cliché EBSP, c’est le « Band contrast ». Si le cliché n’est pas net, et que les bandes
de Kikuchi sont diffuses, ce paramétre est mauvais (en gris foncé sur la carte). Ceci est généralement dd a
la présence d’une densité conséquente de dislocations (zones déformées). Au contraire, si les bandes sont
nettes, ce parameétre est bon (en gris clair sur la carte). Les cartographies de Band Contrast donnent une
excellente visualisation des grains et des sous-joints de grains, comme nous pouvons le voir sur la Figure
A-2. Elle présente 1’évolution de la microstructure, suivant deux lignes de courant (Ligne centrale, LC et
Ligne médiane, LM), au cours du filage a chaud de la nuance ODS de référence.

Avec cette présentation, les sous-structures qui se développent au sein des gros grains sont bien
visibles. Les grains allongés apparaissant sur les cartographies de la Figure 11-17 sont en réalité chargés de
parois faiblement désorientées.

173



Annexes

| =20 pm; BC; Step=0,0503 pm; Grid 1200x300

174



Annexes

175



Annexes

176



Annexes

it &

=20 pm; BC; Step=0,0503 pm; Grid 1200

Figure A-2 : Cartographies EBSD en Band Contrast de la nuance ODS de référence a différents stades du filage.
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Annexe A-3. Cartographies de désorientations
intragranualires
La Figure A-3 présente 1’évolution des désorientations au sein des grains au cours du filage pour la

nuance ODS de référence. Ces désorientations sont calculées a I"aide du KAM au 3°™ voisin avec un pas
de mesure de 50 nm.

$ DIRECTION DE FILAGE
0° 5°

Figure A-3 : Désorientations intragranulaires dans la nuance ODS de référence suivant la ligne centrale du culot de filage
(3°™ voisins).

On constate que deés les premiéres étapes du filage, le matériau développe des sous-joints, et ceux-ci se
multiplient au cours de la déformation. A I’état filé, les grains sont trés chargés en sous-structures, dont
certaines peuvent se développer pres des joints de grains. Notons aussi que les sous-joints sont
généralement faiblement désorientés (1° environ).
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Annexe A-4. Cartographies des joints de grains

A partir des mesures EBSD, il est aussi possible de présenter les résultats sous forme des cartographies
des joints de grains. La Figure A-4 montre 1’évolution de la microstructure de la nuance renforcée en titane
suivant la ligne centrale du culot de filage.

Toutes les cartographies sont a la méme échelle. La convention de représentation des parois est la
suivante : 2 <0 < 10° : paroi rouge (sous-joint) et > 10° : paroi noire (joint).
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Figure A-4 : Cartographies des joints de grains de la nuance renforcée en titane a différents stades du filage
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Annexe A-5. Caractérisation de la nuance renforcée en titane
en torsion

La nuance renforcée en titane présente des précipités plus gros par rapport aux nuances ODS standards.
IIs sont constitués essentiellement de TiO, avec une taille moyenne de 1’ordre 45 nm. De ce fait, elle est
considérée comme étant une nuance intermédiaire entre les nuances ODS et la nuance non renforcée
analysées dans cette étude.

En plus de I’étude microstructurale du culot de filage, cette nuance a été également sollicitée en torsion
dans les mémes conditions que les précédentes nuances, a savoir 0.05 s™ et des températures comprises
entre 1000 et 1200°C. En raison de 1’absence des précipités fins, la nuance renforcée en titane est environ
deux fois plus ductile que la nuance ODS de référence. A titre d’exemple, le niveau de déformation a
rupture a 1100°C atteint une valeur de 2.

Les deux éprouvettes déformées jusqu’a rupture a 1000 et 1100°C ont €té préparées et analysées par
EBSD. La Figure A-5 présente les cartographies d’orientations cristallines obtenues. Le pas de mesure
étant de 0.1 um.

On constate que la température de déformation influence les évolutions de la microstructure ; les grains
apparaissent légérement plus gros aprés déformation a 1100°C qu’a 1000°C. Leurs tailles moyennes, a
1000 et a 1100°C, sont d’environ 4.2 et 5.3 um, respectivement. Globalement on note un affinement de la
microstructure aprés déformation en torsion. Rappelons que 1’état non déformé de cette nuance présente
une taille de grains moyenne d’environ 7.8 pm.

De plus, les porosités d’endommagement apparaissent souvent sur les joints de grains. Un phénoméne
déja observé dans les nuances ODS, et qui confirme les faibles propriétés mécaniques des joints de grains
sous chargement mécanique a haute température dans ces nuances élaborées par métallurgie des poudres.
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15

1000°C - 0.05 s
-~

Figure A-5 : Microstructure de la nuance renforcée en titane aprés déformation en torsion, & 0.05 s, jusqu’a rupture &
deux températures : 1000°C (€ =1.5), et 1100°C (g =2).
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Annexe A-6. Mesures dilatométrie et calométrie

L’objectif de ces mesures était de détecter une éventuelle transformation de phases o=> y+a dans la
nuance non renforcée (acier ferritique Fe-14%Cr-1% W avec 1000ppm de C en impuretés), et mesurer dans
le cas échéant la température Acl.

Concernant I’essai de dilatométrie, le cycle thermique appliqué & I’échantillon, sous un environnement
neutre (He), est illustré de la maniére suivante :

1300°C

Chauffage Refroidissement
5°Cl/s 50°Cl/s

La courbe de dilatométrie obtenue est présentée sur la Figure A-6.

0,016
0,014
AC1 ~850°C
0,012
0,01
0,008 /
0,006 /

0,004
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0,002
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-0,002
Température (°C)

Figure A-6 : Courbe de dilatométrie obtenue sur la nuance non renforcée entre 20°C et 1300°C (Vc=5°C/s et Vr = 50°C/s).

Au cours du chauffage une légére contraction entre 800°C et 900°C est observée. Au refroidissement,
on n’observe pas d’incidents significatifs.

Un essai complémentaire de calorimétrie DSC est réalisé sur un deuxiéme échantillon de la méme
nuance. L’essai est réalisé sous gaz neutre (Ar), et le cycle thermique réalisé est représenté ci-dessous :
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1100°C, 120s

Chauffage Refroidissement
10°C/min ~0.17°C/s 30°C/s

Le thermogramme de calorimétrie obtenu est présenté sur la Figure A-7. Lors du chauffage, on note la
présence du point de curie vers 700°C, suivi d’un deuxiéme pic endothermique de faible intensité entre
800°C et 900°C. Au refroidissement, on observe le pic inverse du point de curie vers 700°C, et a plus basse
température, nous avons un pic exothermique vers 300°C.

100

50 /m

T
2 800 900 1000 1100

atM<=a+y
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[=]
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\
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-300

Flux de chaleur (mWw)

Température (°C)

Figure A-7 : Thermogramme obtenu sur ’acier a 14% de Cr entre 20°C et 1100°C (Vc=10°C/min et Vr (four coupé) ~
30°C/min).

Au vu des résultats obtenus en dilatométrie et en calorimétrie, nous observons des incidents de faibles
intensités qui sont liés apparemment a une transformation partielle de la ferrite en austénite entre 800°C et
900°C. Les températures de début (Acl) et de fin de I’incident (Ac3) mesurées expérimentalement (+/-
10°C) sont regroupées dans le Tableau A-1.
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Tableau A-1 : Températures expérimentales Acl et Ac3.

Acl Ac3
Dilatométrie (Vc=5°C/s) 850°C 910°C
Calorimétrie (V¢ ~0.17°Cls) 840°C 894°C

Nous avons essayé d’estimer la fraction transformée associée a ces incidents sur les courbes. Pour ce
faire, nous avons comparé la dilatation et I’enthalpie relevées a 800°C aux valeurs caractéristiques d’une
transformation compléte o=>y (TableauA-2). Dans les deux cas, nous trouvons un pourcentage d’austénite
voisin de 10%.

Tableau A-2 : Estimation expérimentale du pourcentage d’austénite apparu d’aprés les courbes de dilatométrie et de la

calorimétrie.
. Transformation % austénite déduit

Notre étude . .

a=>y compléte (Ratio)
. L Al/l a 800°C Al/l a 800°C

~ 0,
Dilatométrie ~3.5%10-4 9 6%10-3 10%
Calorimétrie AH~1J/g AH~12]/g ~10%

Lors du refroidissement, la dilatométrie ne montre pas 1’existence d’incidents significatifs notamment
aux basses températures, contrairement au résultat de calorimétrie. Sur ce dernier, on voit la présence d’un
pic exothermique, probablement lié a la transformation de 1’austénite en martensite (y=>a’). Le Ms relevé
est proche de 310°C. En comparant 1’enthalpie de formation a celle correspondant a une transformation
compléte y=>a’, nous trouvons un ratio de ~15-20%, ce qui est tout a fait cohérent avec le pourcentage
d’austénite obtenue au chauffage, aux incertitudes pres.
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Annexe A-7. Evolution de la dureté au cours du filage

Pour le culot de filage de la huance ODS de référence, des filiations de dureté ont été réalisées, grace a
une machine de cartographie de dureté automatique Struers, au Laboratoire des Techniques d’ Assemblages
du Service d’Etudes Mécanique et Thermiques (LTA/SEMT) au CEA Saclay (Figure A-8). La charge
appliquée est de 2 kg, avec un pas de 0.5 mm, soit environ quatre fois la taille de I’empreinte (Supérieure a

100 um). Les mesures se font automatiquement, et les empreintes ne pouvant pas étre mesurées sont
signalées a 1’opérateur qui effectue la mesure manuellement.

Figure A-8 : Machine de cartographie de dureté du LTA/SEMT.

La Figure A-9 présente 1’évolution de la dureté suivant la ligne centrale du culot de filage.

Evolution de la dureté suivant la ligne centrale du culot

de filage
E - & HV2
& — [lOyENNE
=1
7
-
n —
-10 10 20 30 40 50 B0
E"'{[EE Position (mm}
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Figure A-9 : Evolution de la dureté suivant la ligne centrale d’un culot de filage de la nuance ODS de référence.

Au cours du filage, on note un adoucissement du matériau. La dureté baisse d’environ 30HV2 ; elle
passe de 365 & 335HV2 environ. A la sortie de filiére, on note une trés légére augmentation de la dureté. Le
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matériau filé présente ainsi une dureté de 1’ordre de 340 HV2. Cela peut étre expliqué par des légers effets
post-dynamiques (restauration) dans la partie qui s’est auto-échauffée, et est restée immobile dans la filiere
(refroidissement plus lent que la partie qui est sortie de la filiére).

Par ailleurs, la dureté de plusieurs états filés est donnée dans le Tableau A-3. Ces mesures ont été faites
a partir d’une vingtaine de points.

Tableau A-3: Dureté de plusieurs nuances ferritiques a I’état filé.

Nuance ODS de référence ODS surcuit Non renforcée
Dureté HV2 342 300 180
Ecart type 4 7 5

La nuance non renforcée présente une dureté a peu pres deux fois plus faible que la huance ODS de
référence. La dureté de la nuance surcuite est intermédiaire. 1l est intéressant aussi de noter que la dureté du
culot de filage de la nuance ODS de référence varie entre 370 et 330, c.-a-d. qu’elle reste partout plus dur
gue la nuance surcuite, qui est a 300 HV2, et ou les dislocations ont pu davantage se réorganiser.
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Etude des évolutions microstructurales lors de la transformation a chaud
d’aciers ferritiques renforcés par dispersion d’oxydes

RESUME : L’élaboration des aciers ODS fait appel a une étape de consolidation par filage a
chaud. Les propriétés trés anisotropes de ces matériaux a I'état filés, notamment les nuances
purement ferritiques (>12% Cr), nécessitent une meilleure compréhension des effets du procédé
de filage sur la microstructure. Ainsi, ce travail de thése a pour objectif principal d’étudier les
évolutions de la microstructure lors de la transformation a chaud des aciers inoxydables ODS
ferritiques, et plus globalement de comprendre le comportement de ces matériaux sous sollicitation
mécanique a haute température. Pour cela, des essais de filage interrompus et des essais
thermomécaniques de torsion et de compression a chaud (1000-1200°C) ont été réalisés sur
plusieurs aciers ferritiques a 14% de Cr présentant différents taux de renfort en titane et en yttrium.
Les microstructures obtenues aprés déformation ont été caractérisées par EBSD.

L’ensemble des analyses microstructurales effectuées montre que la mise en forme a chaud des
aciers ferritiques par filage s’accompagne d’une recristallisation dynamique de type continue.
Aprés formation des sous-joints par restauration, leurs désorientations continuent a croitre, et
ceux-ci se transforment graduellement en joints de grains au cours de la déformation. La cinétique
de ce mécanisme semble néanmoins fortement influencée par les caractéristiques de la
précipitation présente dans le matériau ; la recristallisation devenant moins compléte lorsque les
précipités sont plus fins et plus nombreux. En plus du taux de renfort, I'étude de la déformation de
ces nuances en torsion et en compression dans des conditions proches de celles observées en
filage révéle également une forte influence de la température sur leur comportement. Les
microstructures de déformation présentent une évolution d’autant plus importante que la
température et/ou le taux de renfort sont limités. A 1000°C, les évolutions observées indiquent la
présence de la recristallisation dynamique continue. En revanche, lorsque l'on augmente la
température et/ou le taux de renfort, la déformation s’accompagne d’'une évolution limitée de la
microstructure, notamment en torsion ol un endommagement sévere aux niveaux des joints de
grains est observé. Dans ce cas, les résultats sont interprétés par un mécanisme d’accommodation
de la déformation au voisinage des joints de grains. Les paramétres rhéologiques calculés a partir
de ces essais mécaniques confirment la tendance a une faible activité plastique au sein des grains
dans les nuances renforcées.

Mots clés : RNR-Na, aciers ODS, filage a chaud, essais thermomécaniques, recristallisation
dynamique, plasticité, joints de grains, EBSD.

Study of the microstructure evolution of ferritic stainless ODS steels during hot
working

ABSTRACT : The production of ODS steels involves a powder consolidation step usually using the
hot extrusion (HE) process. The anisotropic properties of extruded materials, especially in the ODS
ferritic grades (>wt%12Cr), need a better understanding of the metallurgical phenomena which
may occur during HE and lead to the observed microstructure. The hot working behavior of these
materials is of particular interest. The methodology of this work includes the microstructure analysis
after interrupted hot extrusion, hot torsion and hot compression (1000-1200°C) tests of ferritic
steels with 14%Cr and different amounts in Ti and Y,03.

The microstructure evolution during hot extrusion process is associated with continuous dynamic
recrystallization (CDRX). It leads to the creation of new grains by the formation of low angle
boundaries, and then the increase of their misorientation under plastic deformation. The
investigations highlight also the role of precipitation on the kinetics of this mechanism; it remains
incomplete in the presence of fine and dense nanoprecipitates. After hot deformation in torsion and
compression, it is noticed that both precipitates and temperature deformation have a significant
impact on the deformation mechanisms and microstructure evolution. Indeed, the CDRX is
dominant when temperature and amount of reinforcement are limited. However, when they are
increased, limited microstructure evolution is observed. In this case, the results are interpreted
through a mechanism of strain accommodation at grain boundaries, with low dislocation activity in
the bulk of the grains.

Keywords : SFR reactors, ODS steels, hot extrusion, thermomecanical tests, dynamic
recrystallization, plasticity, grain boundaries, EBSD.
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