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Introduction

Le domaine de I'aéronautique, qui est depuis toujours moteur dans I'innovation et
I'amélioration continue des alliages métalliques, utilise une grande variété de ces
derniers en raison des divers compromis de propriétés requis par les différentes pieces
composant un avion. Si l'essentiel de la structure de la plupart des avions
commercialisés aujourd’hui est en alliages d’aluminium hautes performances ou en
composites carbone a matrice polymere, certaines pieces de la structure des appareils
ne peuvent pas étre réalisées dans ce type de matériaux en raison des trés hautes
résistances mécaniques exigées et du fait qu’elles doivent travailler a des températures
supérieures a 200°C. Les piéces composant le mat-réacteur sont au nombre de ces
dernieres et sont donc réalisées soit en alliages de titane, soit en aciers inoxydables a
hautes performances.

Le mat-réacteur est un ensemble complexe de piéces faisant la liaison entre le
réacteur et l'aile de I'avion. Il doit permettre le passage de nombreux cables et tuyaux
mais aussi transmettre la poussée du réacteur a 'avion et bien sdr, avant tout assurer
I'intégrité de I'ensemble réacteur/aile. Sa proximité du réacteur fait qu’au cours de son
utilisation il est soumis a des températures de I'ordre de 300°C. Cet ensemble de pieces
est également soumis a de fortes contraintes statiques et/ou dynamiques au cours des
différentes phases d’utilisation (roulage, décollage, vol, atterrissage), que ce soit la
poussée du réacteur, des rafales de vent latérales ou d’éventuels chocs. Le 15-5PH, acier
inoxydable martensitique a durcissement structural, est I'un des matériaux constitutifs
de ces pieces.

Il a été constaté qu’au cours de son utilisation le 15-5PH des mats-réacteurs subit
une évolution de ses propriétés mécaniques, il vieillit. Ce vieillissement consiste en la
diminution de sa ténacité et de sa tenue en fatigue ainsi qu’en 'augmentation de sa
limite d’élasticité et de sa dureté. Ces modifications de propriétés sont dues a
I'instabilité de la microstructure complexe du matériau. Cette derniére est composée,
déja a I’état non vieilli, d’un relativement grand nombre de phases différentes que sont
la matrice martensitique, une faible quantité d’austénite, les précipités de cuivre
assurant le durcissement de l'alliage et divers carbures. Cette microstructure se
complexifie encore d’avantage au cours du vieillissement avec I'apparition de la phase G
(précipités riches en nickel, silicium et manganése) et de la démixtion par décomposition
spinodale de la matrice, principalement constituée d’'une solution solide de fer et de
chrome. Ces différentes phases organisent la microstructure sur plusieurs ordres de
grandeur de taille allant de quelques nanométres pour la décomposition spinodale et les
précipités de cuivre et de phase G a plusieurs microns pour l'austénite et les lattes de
martensite.

Dans le cas du 15-5PH utilisé dans les mats-réacteurs, le vieillissement n’est pas
seulement conditionné par la température et le temps d’utilisation mais également par
les contraintes auxquelles est soumis cet ensemble de pieces de la structure. Il a en effet
été constaté que ce matériau vieillit plus vite dans les mémes conditions de durée et de
température sous |'application d’une contrainte.
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Le projet PREVISIA (apPRoche multiphysiquE du Vleillissement sous contrainte des
aciers inoxydables martenSitiques et de ses conséquences sur la propagation des
flssures en fAtigue) a été financé par I’Agence Nationale de la Recherche (ANR) pour
étudier le vieillissement du 15-5PH en utilisation. Les études menées dans le cadre de ce
projet sont réparties selon trois grands axes :

L’étude de la microstructure et de la cinétique de son évolution au cours du
vieillissement

- L'étude des lois de comportement du matériau et de leur cinétique d’évolution
au cours du vieillissement

- L'étude des mécanismes de fissuration du matériau et la simulation du
comportement sous spectre

On retrouve ces axes dans le schéma résumant les diverses taches a effectuer dans ce
projet et les partenaires auxquels elles ont été confiées (Figure 0.1). Chacune des
études, en lien directe avec la suivante, a été menée sous la forme d’une thése aupres
des partenaires académiques du projet. Le premier axe est le sujet de la thése présentée
ici préparée au laboratoire SIMaP a Grenoble. Le deuxieme axe constitue le sujet de la
thése de Jonathan Hugues préparée au laboratoire CIRIMAT a Toulouse et soutenue le
16 juillet 2014. Enfin, le troisieme axe définit le sujet de la thése de Loic Dimithe
Aboumou préparée au laboratoire P’ a Poitiers en collaboration avec le laboratoire LMT
de Cachan. Les partenaires industriels sont Aubert&Duval, EADS IW qui se nhomme
maintenant Airbus Group Innovations et Airbus. Aubert&Duval a fourni le matériau des
trois études aux différents partenaires du projet. Airbus Group Innovations a effectué
des vieillissements et des essais mécaniques sur pieces, tout comme Airbus, et a pris
part a la simulation de la propagation de fissures sous spectre. Airbus a également défini
les conditions de vieillissement représentatives de ['utilisation et les conditions de
vieillissement accéléré.

nanomeétre micrometre millimétre piéce
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Figure 0.1: Schéma résumant les différentes taches du projet PREVISIA et les partenaires
impliqués dans chacune d'elles.

L'objectif qui nous a été confié, I'’étude des microstructures et de leur cinétique
d’évolution au cours du vieillissement, est assez général. Nous pouvons le subdiviser en
plusieurs points plus précis et I'enrichir par des objectifs scientifiques spécifiques a notre
projet :
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- Mise au point de méthodes quantitatives de caractérisation d’une microstructure
complexe a I'échelle nanométrique ; étude rigoureuse du couplage entre
méthodes de caractérisation

- Caractérisation détaillée des divers éléments composant la microstructure
complexe du matériau étudié

- Détermination des évolutions de ces différents éléments de la microstructure au
cours du vieillissement

- Influence de l'application d’une contrainte au cours du vieillissement sur les
évolutions microstructurales responsables du vieillissement

- Détermination du lien entre les évolutions microstructurales observées et les
propriétés mécaniques simples de I'alliage

- Proposition d’'une méthode de caractérisation utilisable en milieu industriel du
vieillissement du 15-5PH

- Modélisation phénoménologique de I"évolution de la microstructure et de la
dureté du matériau en fonction de la température et du temps de vieillissement.

Pour mener a bien ces objectifs nous avons utilisé de nombreuses techniques de
caractérisation (voir le Tableau 0.1). Dans le cas des premiers stades de la
décomposition spinodale, en raison de la tres petite échelle de taille et des faibles écarts
de composition en fer et chrome des zones décomposées, nous avons d{ avoir recours a
des techniques de pointe comme la diffusion centrale utilisant un rayonnement
synchrotron ou des neutrons et la sonde atomique tomographique. Cependant, méme
en ayant recours a ces techniques performantes, pour les raisons invoquées ci-dessus et
aussi en raison de la présence dans la microstructure d’autres phases de taille
nanométrique, nous nous trouvons dans les limites de détection de ces techniques. Afin
de valider les différents résultats obtenus, nous avons systématiquement déterminé les
mémes grandeurs par des techniques indépendantes. Le couplage efficient de ces
techniques, rarement fait dans la littérature, a constitué en lui-méme un axe de
développement scientifique important de cette these.

Nous présenterons les travaux réalisés au cours de cette thése en commencant par
resituer le sujet a I'aide d’une revue bibliographique portant sur les aciers inoxydables
martensitiques a durcissement structural et leur vieillissement. Nous poursuivrons par la
présentation du matériau étudié et des techniques utilisées pour sa caractérisation.
Ensuite, dans un troisieme chapitre, nous fournirons une description qualitative de la
microstructure du 15-5PH dans son état de réception (non vieilli) et de son évolution au
cours du vieillissement. Le quatrieme chapitre sera consacré a la présentation
approfondie des techniques de diffusion centrale et de la sonde atomique
tomographique et de la facon dont nous pouvons comparer les résultats qu’elles
donnent. Le cinquieme chapitre est focalisé sur la description quantitative de I’évolution
des phases contrélant les propriétés mécaniques, autres que la matrice, c’est-a-dire
I'austénite, les précipités de cuivre et la phase G. Enfin, les deux derniers chapitres
présenteront la démixtion de la matrice. Le chapitre six sera centré sur la cinétique
d’évolution des fluctuations de composition engendrées par la décomposition spinodale.
Enfin, le chapitre sept sera consacré d’'une part a |'établissement du lien entre
I’évolution des caractéristiques microstructurales de la démixtion et I'évolution de la
dureté du matériau résumée sous la forme d’une loi phénoménologique prédictive.
D’autre part, il présentera la technique de calorimétrie différentielle a balayage comme
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une méthode de caractérisation de I'avancement du vieillissement, utilisable dans le
domaine industriel, validée par comparaisons avec les cinétiques d’évolutions des
caractéristiques microstructurales décrites au chapitre six.

Lattes de
martensite

Austénite

Carbures

Précipités de
cuivre

Précipités de
phase G

Décomposition
spinodale

locale globale

locale

globale

locale

globale

locale globale

locale

globale

locale globale

Sonde atomique
tomographique

X

X

X

X

X

Diffusion
anomale des
rayons X aux
petits angles

Diffusion des
neutrons aux
petits angles

Imagerie en
microscopie
électronique en
transmission

Cartographie de
phases et
d’orientation en
microscopie
électronique en
transmission

Diffraction des
rayons X

Calorimétrie
différentielle a
balayage

Tableau 0.1: Résumé des caractérisations des différents éléments de la microstructure apportées par les

différentes techniques utilisées.




Chapitre I : Revue bibliographique

Le but de ce chapitre est d’introduire le contexte de notre étude au travers d’une
revue bibliographique générale. Nous commencerons par quelques généralités sur les
aciers inoxydables martensitiques a durcissement structural et quelques précisions sur la
nuance 15-5PH que nous avons étudiée. Nous poursuivrons par une courte revue du
vieillissement des aciers inoxydables martensitiques, ferritiques et duplex en cours
d’utilisation a des températures moyennes (de l'ordre de 300°C a 500°C) et des
problemes que cela pose, justifiant ainsi la nécessité de cette étude. Enfin, nous
conclurons par quelques rappels théoriques concernant la démixtion des alliages fer-
chrome, principale responsable du vieillissement étudié.
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1. Les aciers inoxydables martensitiques a
durcissement structural

1.1.Historique des diverses nuances

Les aciers inoxydables martensitiques a durcissement structural ont été créés dans
les années 1940 dans le but d’obtenir un meilleur compromis entre résistance
mécanique et ductilité que celui permis par les nuances d’aciers inoxydables
martensitiques a transformation martensitique directe. En effet, dans les nuances a
durcissement structural, le durcissement n’est plus assuré par le carbone en solution
solide, donnant lieu a une martensite trés dure, mais par une précipitation fine de
particules métalliques ou intermétalliques dans une matrice adoucie diminuant ainsi la
fragilité du matériau obtenu tout en conservant un niveau équivalent de résistance
mécanique.

Depuis les premieres nuances élaborées dans les années 1940 (stainless W par I'US
Steel Corporation, 17-4PH par I’Armco Steel Corporation aux Etats-Unis et Véga 20 par
les établissements J.Holtzer en France), de nombreuses autres (16-4 Mo, PH 13-8 Mo,
15-5PH, Maranging inox,...) ont vu le jour pour en remplacer d’anciennes ou atteindre de
nouveaux compromis entre résistance et ductilité (BOURRAT et al., 1990). La conception
de ces nouvelles nuances a été notamment guidée par la volonté de supprimer la ferrite
6 résiduelle et les carbures de chrome (RAvEz, 1985).

La présence de ferrite & fragilise le matériau et diminue sa résistance a la corrosion
puisque les interfaces entre ferrite 6 et martensite constituent des sites préférentiels de
corrosion (RAvez, 1985). L'ajout de nickel, élément gammagéne, permet une
austénitisation compléte lors du traitement de mise en solution a environ 1000°C, ayant
pour effet de faire totalement disparaitre la ferrite 6 résiduelle.

La précipitation de carbures de chrome, en appauvrissant la teneur en chrome de la
matrice, contribue elle aussi a diminuer la résistance a la corrosion. De maniére évidente
la diminution de la teneur en carbone permet de diminuer la fraction volumique de
carbures précipités et donc également de diminuer I'appauvrissement en chrome de la
matrice. Egalement, en ajoutant du niobium, qui possede une plus grande affinité pour
le carbone que le chrome, on permet alors la précipitation de la quasi-totalité du
carbone résiduel sous forme de carbures de niobium NbC éliminant presque totalement
I'apparition de carbures de chrome.

1.2.La nuance 15-5PH et sa voie d’élaboration

La nuance d’acier inoxydable martensitique durci par précipitation 15-5PH est l'une
de celles qui sont issues des réflexions exposées au paragraphe précédent. Elle est
principalement utilisée dans les domaines de I'industrie nucléaire ainsi que de I'industrie
aéronautique, ou elle est entre autres le matériau constitutif de mats-réacteurs (RAVEz,
1985).

Cette nuance, tout comme celle qui I'a précédée, la nuance 17-4PH, est durcie par
une fine précipitation de cuivre. Selon le traitement thermique appliqué a la suite de la
trempe consécutive a la mise en solution des éléments d’alliage, les propriétés
mécaniques du matériau obtenu sont variables. En effet, ces dernieres sont
conditionnées a la fois par les précipités de cuivre dont la fraction volumique, la densité

6



Chapitre I : Revue bibliographique

numérique, la forme et la nature dépendent du temps et de la température du
traitement (HABIBI BAJGUIRANI, 2002) mais également par la martensite qui va étre
restaurée au cours de ce traitement et donc s’adoucir plus ou moins selon sa durée et sa
température (HERNY, 2006). En choisissant judicieusement les paramétres du traitement
thermique de précipitation il est donc possible d’atteindre différents niveaux de
durcissement (Figure 1.1) et donc différents compromis entre résistance et ductilité
(Tableau 1.1).

HV(5N

606 ~

500 o

400 - 312 Hv(air-cooled) , ° .

300 4 .

200 4
Temperature °C
100 T T T T T T Y Y ]

0 100 200 300 400 500 600 700 800 900

Figure 1.1: Evolution de la dureté Vickers d'un acier 15-5PH en fonction de la
température d'un traitement de précipitation de 2h (HABIBI BAJGUIRANI, 2002)

L. Résistance i .
Limite ) . | Déformation
.., | maximalea | |
Etat d'élasticité . a la rupture
(MPa) la traction %)
(MPa)
Remis en
. 2808 1044 17,5
solution
2h@500°C 1150 1240 16
64h@500°C 1080 1097 17,5
2h@550°C 1043 1087 17,8
64h@550°C 942 086 17,5
64h@600°C 954 086 17,5

Tableau I.1: Propriétés mécaniques d'un acier 15-5PH obtenues pour différents temps et
températures de traitement de précipitation du cuivre (HABIBI BAIGUIRANI, 2002)

Cette nuance d’acier est élaborée par refusion d’électrode consommable sous laitier
électro-conducteur (procédé ESR) consécutive au traitement de décarburation sous flux
d’argon-oxygene (traitement AOD) du métal fondu sous air dans un four a arc. Cette voie
d’élaboration réservée aux aciers spéciaux (a haute valeur ajoutée) permet une
excellente qualité métallurgique des produits finis. Elle permet notamment de réduire la
porosité et d’améliorer 'homogénéité de composition au sein des lingots ainsi que
I’élimination de certaines impuretés et des inclusions qui sont piégées par le laitier
(WEBER, 2008).
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1.3.Les différents éléments composant la microstructure du
15-5PH a I’état non-vieilli

De précédentes études portant sur le vieillissement de la nuance 15-5PH ont révélé
gue ce type d’acier possede une microstructure complexe déja a I’état non-vieilli. Les
paragraphes qui suivent décrivent les diverses entités composant cette microstructure.

1.3.1.La matrice martensitique

La phase majoritaire composant cet acier est une matrice martensitique
cristallographiquement équivalente a de la ferrite puisqu’elle est de structure cubique
centrée avec un parameétre de maille proche de celui couramment mesuré dans une
ferrite de méme composition (HABIBI BAIGUIRANI, 1993), ce qui s’explique par le tres faible
taux de carbone qu’elle contient. Cette martensite est formée de lattes qui en
constituent les unités cristallographiques. Les lattes sont généralement regroupées en
blocs, eux-mémes regroupés en paquets. Les blocs contiennent des lattes toutes
paralléles et faiblement désorientées les unes par rapport aux autres (désorientations
inférieures a 5°). Les paquets regroupent des blocs de lattes paralléles plus ou moins
fortement désorientés les uns par rapport aux autres (MAEDER, 1975). Quelques paquets
de lattes sont contenus dans un seul ancien grain austénitique, structure héritée du
traitement d’austénitisation suivant la trempe consécutive a la coulée. Les anciens
grains austénitiques sont équiaxes avec une taille moyenne environ égale a 20-30um. lls
sont aisément observables sur une micrographie optique telle que celle présentée en
Figure 1.2.

Figure 1.2: Structure martensitique d’un acier 15-5PH observée par
micrographie optique (OzBAysAL et al., 1994)

1.3.2.L’austénite de réversion

Ce matériau contient également une faible fraction d’austénite (inférieure a 5%vol).
Cette derniere est dite de réversion puisque selon E. Herny (HERNY, 2006) la nuance 15-
5PH ne présente pas d’austénite en quantités mesurables avant le traitement de
précipitation du cuivre mais que I'on en trouve quelques pourcents en volume a l'issue
de ce traitement thermique (Figure 1.3). L'apparition de cette phase au cours du
traitement de précipitation est due a la réversion (d’ol son nom) d’une petite quantité
de martensite en austénite. Cette transformation de phase est permise par
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I’enrichissement des joints de lattes et de grains
en certains éléments gammageénes comme par
exemple le nickel et le manganése (tous deux
présents dans la nuance 15-5PH) (RAABE et al.,
2013). L'austénite de réversion se présente donc
le plus souvent sous la forme de rubans le long
des joints de lattes ou de grains (Figure 1.4). Du
fait de cette réaction de réversion, |'austénite
présente également une relation d’orientation
relativement a la martensite dont elle est issue.
Cette relation a été déterminée comme étant de
type Kurdjumov-Sachs (Kurbjumow et al., 1930),
(NAKADA et al., 2011), (RAABE et al., 2013) et aussi
de type Nishiyama-Wassermann (NAKAGAWA et al.,
2000), (HaBiBI BAJGUIRANI, 2002) dans des alliages

principalement martensitiques de différentes Figure 1.3: Austénite de réversion observée en
compositions. microscopie électronique en transmission dans
un acier 15-5PH traité au niveau 1070MPa
(Herny E., 2006)

Figure 1.4 : Observation de I'austénite de réversion et de son orientation cristallographique par EBSD dans un acier martensitique
13Cr-6Ni. Les images (a), (c) et (e) montrent I’orientation cristallographique mesuré dans des échantillons traités respectivement
pendant 10,8ks a 600°C, 1,8ks a 640°C et 0,18ks a 680°C. Les images (b), (d) et (f) correspondent respectivement aux images (a),
(c) et (e) ou sont représentées uniquement les orientations cristallographiques des ilots austénitiques. (NAKADA et al., 2011)
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1.3.3.Les carbures

Les plus gros précipités présents dans I'alliage 15-5PH sont des carbures. La grande
majorité de ces derniers sont des carbures de niobium dont la présence est
intentionnelle. En effet, comme expliqué au paragraphe 1.1, bien que le carbone non
désiré soit maintenu au taux le plus bas possible, du niobium est ajouté dans le but de
faire précipiter ce carbone et ainsi limiter au maximum |'apparition de carbures de
chrome qui diminueraient la résistance a la corrosion de l'alliage. Dans les études
rapportant la présence de ces carbures de niobium dans la nuance 15-5PH (HABIBI
BAJGUIRANI, 1993), (HABIBI BAJGUIRANI et al., 1993), (HABIBI BAIGUIRANI, 2002), (HERNY, 2006),
ces derniers sont observés sous forme de précipités sphériques d’assez grande taille
(quelques centaines de nanometres, Figure I.5) de structure cristallographique cubique a
face centrée avec un paramétre de maille d’environ 4,4A (HaBIBI BAJGUIRANI, 2002).
Malgré I'ajout de niobium, il est tout de méme possible de rencontrer quelques carbures
de chrome dans ce type d’acier. Ces précipités sont des carbures de type M,;C; de
structure hexagonale de paramétres de maille d’environ a = 14,5A et ¢ = 4,3A (HaBiBI
BAJGUIRANI, 2002).

électronique en transmission (HABIBI BAJGUIRANI, 2002)

1.3.4.Les précipités de cuivre

La précipitation au cuivre assure le durcissement structural de la nuance 15-5PH.
Bien que les caractéristiques microstructurales de ces précipités soient déterminées par
les conditions du traitement de précipitation, ils sont toujours de trés petite taille
(inférieure a 50nm). La caractérisation microstructurale de ces précipités pour de
nombreuses conditions de traitements thermiques a été effectuée par H.R. Habibi
Bajguiarani de maniére assez compléte (HABIBI BAIGUIRANI, 1993), (HABIBI BAIGUIRANI et al.,
1993), (HABIBI-BAIGUIRANI et al., 1996), (HABIBI BAJGUIRANI, 2002). D’aprés N. Maruyama et
ses coauteurs (MARUYAMA et al., 1999) ainsi que H.R. Habibi Bajguiarani (HABIBI BAIGUIRANI,
2002), les précipités formés au cours de traitements a des températures voisines de
500°C sont tout d’abord petits (4 a 6nm de diamétre), sphériques, de structure cubique
centrée et parfaitement cohérents avec la matrice cubique centrée. Leur croissance les
oblige a passer a une structure maclée de type 9R (Figure 1.6) lorsqu’ils atteignent des
tailles d’environ 6 a 9nm, puis, si le traitement se prolonge encore, a une structure
cubique a faces centrées ayant une relation d’orientation de type Kurdjumov — Sachs
avec la matrice quand ils croissent jusqu’a des tailles d’environ 10 a 20nm (HABIBI
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BAIGUIRANI, 2002). Ces changements de structure cristalline avaient déja été observés par
P.J. Othen et ses coauteurs puis par R. Monzen et ses coauteurs pour des tailles critiques
différentes dans des alliages modéles moins riches en cuivre, entre 1,3%at et 1,5%at
(OTHEN et al., 1994), (MoNzeN et al., 2000). Par ailleurs, de nombreuses études (WORRALL
et al., 1987), (OsAMURA et al., 1994), (MARUYAMA et al., 1999), (MILLER et al., 2003)
rapportent que dans le cas d’aciers contenant du nickel et du manganése, ces précipités
tres riches en cuivre sont entourés d’une coquille riche en nickel et manganése (Figure
I.7) réduisant ainsi I’énergie d’interface matrice/précipité (IsHeim et al., 2006).

Figure 1.6: Précipités de cuivre de structure 9R dans un alliage Fe-1,5Cu traité thermiquement a 550°C (images (a)) puis
vieilli 1h a 400°C (images (b)) en microscopie électronique en transmission haute résolution (Monzen et al., 2000)
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2. Le vieillissement en utilisation des aciers
inoxydables

Le 15-5PH et de nombreux autres aciers martensitiques, ferritiques et duplex font
I'objet d’utilisation a des températures de l'ordre de 250°C — 500°C et sous des
chargements pouvant étre séveres. Dans de telles conditions, la microstructure du
matériau n’est plus figée et va évoluer au cours de I'utilisation occasionnant des
changements de propriétés pouvant étre importants et préjudiciables a la poursuite de
son utilisation. Nous allons voir dans les paragraphes qui suivent dans quelle mesure les
propriétés mécaniques de l'alliage peuvent étre affectées par le vieillissement en
utilisation et quelles sont les raisons de ces évolutions.

2.1.Evolution des propriétés mécaniques
2.1.1.Propriétés de traction et dureté

Nous traiterons ensemble les propriétés de traction et la dureté ou microdureté (HV
étant la dureté Vickers) des alliages car cette derniéere est liée a la résistance maximale a
la traction R,, et a la limite d’élasticité R,. On donne souvent la relation liant la dureté
Vickers a ces deux contraintes caractéristiques, vérifiée expérimentalement sur une
grande gamme d’aciers (GRUMBACH, 1994) :

HV = 0,15(R, + R,,) (1)

La mesure de la dureté nous donne donc une assez bonne indication du niveau de
résistance du matériau. De plus, I'évolution de la dureté, de par sa simplicité de mesure,
est bien plus souvent rapportée dans les publications traitant du vieillissement des
aciers.

Contrainte (MPa)
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Des résultats obtenus sur divers alliages et pour des conditions de vieillissement
différentes nous montrent que la dureté, la résistance maximale a la traction et la limite
d’élasticité augmentent toutes trois avec le temps et la température de vieillissement
(OzBAYsAL et al., 1994), (HErNY, 2006), (MuRAYAMA et al., 1999), (YRIEIX et al., 1993),
(GROBNER, 1973), (SORIANO-VARGAS et al., 2010), (GonzALEz et al., 1997), (WENG et al.,
2004). Le comportement de l'allongement a rupture observé par E. Herny pour un
alliage 15-5PH vieilli a 290°C, 350°C et 400°C est quant a lui plus complexe (HERNY, 2006).
Il commence en effet par diminuer, comme on pourrait s’y attendre étant donné que
cette propriété évolue généralement a linverse de la dureté, puis pour des
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Figure 1.8: Evolution des propriétés de traction de I'acier 15-5PH au cours de vieillissements a 290°C, 350°C et 400°C (Herny E., 2006)
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vieillissements plus longs il augmente, sans toutefois retrouver des valeurs comparables
avec celle de I’état non-vieilli (Figure 1.8).

2.1.2.Résilience et température de transition ductile-fragile

L’étude des résultats de la littérature nous apprend également que, quels que soient
les alliages considérés, le niveau de résilience dans le domaine ductile diminue pour des
températures et durées de vieillissement croissantes (GROBNER, 1973), (RAcK et al.,
1974), (YRrEIX et al., 1993), (MURAYAMA et al., 1999), (WENG et al., 2004), (JuN et al., 2005),
(HErRNY, 2006), (MEYER et al., 2011). Cet effet va de pair avec une augmentation de la
température de transition ductile-fragile. Ces deux observations nous confirment la
fragilisation des aciers martensitiques, ferritiques et duplex lors d’un vieillissement
thermique a des températures moyennes ; comportement qui a été longtemps désigné
sous le nom de fragilisation a 475°C (GROBNER, 1973).

De plus, E. Herny a établi, pour la nuance 15-5PH vieillie a 350°C, des corrélations
empiriques liant les différentes évolutions de propriétés (HERNY, 2006):

ATTDF = 2,3AHV (2)
AR, _ = 3AHV (3)

€0,2

montrant ainsi que les incréments de dureté Vickers AHV, de température de transition
ductile-fragile ATTDF et de limite d’élasticité AR, , au cours du vieillissement de la

nuance d’acier 15-5PH a une température modérée sont tous liés (Figure 1.9) et
découlent des mémes mécanismes d’évolution de la microstructure. Auparavant, B.
Yrieix et M. Guttmann avaient établies des relations de la méme forme pour 6 alliages
proches de la nuance 15-5PH avec en plus une corrélation entre l'incrément de
résilience dans le domaine ductile ARDD en dal.cm™ et lincrément de dureté
Vickers AHV valable pour tous les alliages étudiés (YRIEIX et al., 1993):

ARDD = —0,16AHV + 2,5 (4)
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Figure 1.9: Corrélations entre les incréments de dureté Vickers, de température de transition ductile-fragile et de
limite d'élasticité (Herny E., 2006)

2.2.0rigine de ces évolutions

La plupart des études portant sur la fragilisation des aciers inoxydables
martensitiques, ferritiques ou duplex attribuent quasi exclusivement ce comportement a
la démixtion de la martensite ou de la ferrite, identiques d’un point de vue
cristallographique (paragraphe 1.3.1). Cette démixtion, due a la présence d’une lacune
de miscibilité dans le diagramme d’équilibre des phases du systéme binaire fer-chrome,
peut se faire par deux voies : la germination et croissance de précipités de phase o’ ou la
décomposition spinodale. Ces deux mécanismes présentés plus en détails au paragraphe
3.1 meénent au méme état final pour des temps de vieillissement trés importants : une
matrice o pauvre en chrome a l'intérieur de laquelle sont dispersés de fines particules de
phase o’ riches en chrome. La différence des paramétres de maille des zones riches en
fer et de celles riches en chrome, méme si elle est faible, est suffisante pour limiter le
déplacement des dislocations et ainsi durcir et fragiliser I’alliage.

2.3.Autres évolutions de la microstructure

Cependant, la démixtion de la martensite et ferrite n’est pas la seule transformation
de phase survenant lors du vieillissement thermique des aciers inoxydables. Cette
démixtion est tres souvent accompagnée de la précipitation d'un composé
intermétallique riche en nickel et silicium appelé phase G lors de sa découverte en 1956
par Beattie et al. (BEATTIE et al., 1956). Cette phase peut contenir une grande variété

14
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d’éléments (SpiEGEL et al., 1963), (YAN et al., 2009), (SHURO et al., 2012), (VITEK, 1987),
(MATEO et al., 1997), (L et al., 2014) et est généralement décrite comme étant un
composé isostructural du composé défini TigNi;cSi;. Cette formule donne Ia
stoechiométrie du composé mais ne rend pas compte des nombreuses substitutions
possibles rapportées dans la littérature ; pour plus de précisions on pourrait donner la
formule de la phase G comme étant (Ti, Mn, Cr)g(Ni, Fe, Mo)14(Si, Ge);. La Figure 1.10

représente la composition mesurée pour une phase G riche en nickel, silicium et
manganese.
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Figure 1.10: Profils de composition a travers des précipités de phase G observés dans un alliage Fe-18,3Cr-8,5Ni-1Mn-0,6Si
déformé par HPT puis traité thermiquement 10h et 500h a 400°C (SHuRo et al., 2012)

Cette phase est de structure cubique a faces centrées (groupe d’espace Fm3m,
Figure 1.11) avec un parameétre de maille variant entre 10,94 et 11,7A selon la nature des
atomes qui la composent (BEATTIE et al., 1956), (SPIEGEL et al., 1963), (VITEK, 1987), (MILLER
et al., 1990), (MATEO et al., 1997), (YaN et al., 2009), (Hu et al., 2011), (SHURO et al., 2012),
(L et al., 2014). Son parametre de maille est donc environ égal a 4 fois celui de la
matrice dans laquelle elle précipite avec une relation d’orientation cube sur cube (MATEO
et al., 1997), (Figure 1.12). La formation de cette phase a été proposée comme pouvant
étre décrite en deux étapes (LI et al., 2014). La premiere est I'enrichissement local de la
matrice en nickel, silicium et autres éléments intermétalliques. Certains auteurs ont
avancé que cette étape pourrait étre étroitement liée au développement de la
démixtion de la matrice par décomposition spinodale (DANoOIX et al., 1994), (MATEO et al.,
1997), (L1 et al., 2014). La seconde étape consiste en des réajustements locaux des
positions atomiques, d’amplitudes inférieures aux distances interatomiques dans la
matrice, a l'intérieur de ces clusters une fois que ceux-ci atteignent une composition
critique. D’autre part, la germination de la phase G peut étre de caractére hétérogene
et/ou homogene. En effet, M.K. Miller et J. Bentley rapportent I'observation d’une
distribution de tailles bimodale de phase G dans la ferrite d’aciers duplex résultant d’'une
germination hétérogéne sur les dislocations suivie plus tard d’'une germination
homogene dans la matrice (MILLER et al., 1990).
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Figure 1.12: Précipités de phase G observés dans un acier duplex Z3CN20-09M vieilli 20000h a 400°C en microscopie électronique en
transmission haute résolution. Les images (b), (d) et (f) sont les FFT correspondantes aux images (a), (c) et (e) respectivement (Li et al.)

L'effet de cette précipitation sur le comportement mécanique du matériau n’est pas
tranché (Lo et al., 2009). Certains auteurs (YAMADA et al., 2006), (SHURO et al., 2012)
rapportent qu’elle aurait un effet durcissant direct, méme si certains nuancent cette
opinion en précisant que cet effet est minoritaire devant celui de la démixtion de la
matrice (MILLER et al., 1990). D’autres (CHUNG et al., 1987), (CHUNG, 1992), (GONZALEZ et
al., 1997), (PAReiGE et al., 2011a) rapportent qu’elle aurait un effet indirect car sa
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présence influence la démixtion de la matrice contrélant les propriétés mécaniques.
D’autres encore (LI et al., 2013) n’ont pas constaté d’effet significatif de cette phase.

Dans le cas des aciers inoxydables a durcissement structural, certains auteurs
évoquent aussi un possible complément de la précipitation du cuivre mais précisent qu’il
ne peut pas justifier les modifications de propriétés mécaniques observées (ANTONY,
1963), (HERNY et al., 2008).

3.La démixtion du systeme Fe-Cr

3.1.Lacune de miscibilité

La présence d’une lacune de miscibilité dans le systeme binaire fer-chrome a été
établie pour la premiére fois par R.O. Williams et H.W. Praxton (WILLIAMS et al., 1957).
Cette lacune est située sous le domaine d’existence de la phase o bien connue dans la
communauté des aciers pour son caractere fragilisant (Figure 1.13). Depuis cette
découverte, de nombreuses études ont permis d’explorer le diagramme du systeme
binaire fer-chrome permettant d’établir un peu mieux I'emplacement des solvus de
cette lacune. W. Xiong et ses coauteurs proposent une compilation des données issues
de ces études, fournissant ainsi une description relativement compléte de la
thermodynamique du systéme fer-chrome pour des températures supérieures a environ
450°C (XIoNG et al., 2010). Cette compilation est illustrée par le diagramme présenté en
Figure 1.14. Nous ne nous intéresserons par la suite, pour des raisons de clarté du
discours, qu’aux cas d’alliages fer-chrome ou le fer est I'élément majoritaire.
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Figure 1.13: Présence d'une lacune de miscibilité sous le domaine d'existence de la phase o (OkamoTo, 1992)
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Figure 1.14: Comparaisons des localisations du solvus de la lacune de miscibilité fer-chrome issues de données
expérimentales et de modéles thermodynamiques (XionG et al., 2010)

3.2.Décomposition spinodale et germination-croissance

Les alliages réunissant des conditions de concentration et température les situant
sous cette lacune de miscibilité vont subir une démixtion. La force motrice de cette
transformation de phase menant d’une solution solide monophasée a un alliage biphasé
o+ o, avec a la phase riche en fer et a’ celle riche en chrome, est la différence d’énergie
libre entre ces deux états du systéme. Toutefois, le mécanisme de transformation
menant a cet état décomposé n’est pas le méme suivant la concavité de la fonction
d’énergie du systeme. En effet, la démixtion de la solution solide peut se faire suivant le
mécanisme bien connu de germination et croissance ou bien par décomposition
spinodale (Figure 1.15). Les paragraphes qui suivent présentent quelques rappels
concernant ces deux mécanismes ; pour une description plus détaillée le lecteur pourra
se reporter aux chapitres écrits par R. Wagner, R Kampmann et P.W. Voorhees (WAGNER
et al., 2001) et K. Binder et P. Fratzl (BINDER et al., 2001) dans Phase Transformations in
Materials édité par G. Kostorz (Kostorz, 2001). Dans la suite, nous choisissons I'énergie
libre de Helmholtz F = U — TS pour décrire I'énergie du systeme.
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Figure 1.15: Domaines de prédominance des mécanismes de décomposition spinodale et germination-croissance sous une
lacune de miscibilité (b) en lien avec la courbure de la fonction d’énergie libre de Helmholtz a la température T, (a).
Impact d’une fluctuation de composition sur I’énergie libre du systéeme dans le domaine métastable (c) et instable (d).

3.2.1.Germination et croissance

Nous présentons dans ce paragraphe une description succincte du mécanisme de
germination et croissance issue de la théorie classique de germination. Ce mécanisme
est actif lorsque la fonction d’énergie libre de Helmholtz du systéme est convexe, c’est-
a-dire dans le domaine qualifié de métastable de la lacune de miscibilité (Figure 1.15). En

2
. . P . F
effet, comme on peut le voir sur le schéma donné en Figure 1.15¢, lorsque Pyl >0, une

fluctuation de composition de faible amplitude n’est pas suffisante pour abaisser
I’énergie libre du systéeme. Selon la théorie classique, seuls des germes possédant une
composition proche de la composition d’équilibre de la nouvelle phase seront stables.
En plus de cette condition sur leur concentration, les germes qui apparaissent doivent
également avoir une taille suffisamment importante pour ne pas aussitét se redissoudre.
Cette taille critique s’exprime en fonction de I’énergie libre volumique Af;, gagnée par le
systeme en faisant apparaitre un germe et de I'énergie libre surfacique y que colite au
systeme l'interface de ce germe avec la matrice. En supposant des germes sphériques, le

rayon critique R, des germes est :
2

_ Vs (5)
Afy

R,
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Selon la théorie classique de la germination-croissance, les germes possédent des
interfaces abruptes avec la matrice dés leur apparition (Figure 1.16). De plus, L’apparition
des premiers germes n’est pas immédiate, le temps nécessaire a leur apparition est
appelé temps d’incubation.

Germination-croissance | Décomposition spinodale
(fluctuations hétérophases) I (fluctuations homophases)

Transformation en cours
! d’avancement

!

a

Cog~t-———————p—— T ———
Etat de démixtion
tres avancé

co-t+-———"—"}+———————-p——————-

a
Cegmt——————> N P

Figure 1.16: Evolution d'un profil de composition 1D lors d'une démixtion par germination-croissance (a gauche) et par
décomposition spinodale (a droite)

3.2.2.Décomposition spinodale

Le mécanisme de décomposition spinodale est quant a lui prédominant dans le
domaine central de la lacune de miscibilité, qualifié de domaine instable, c’est-a-dire
gue la fonction d’énergie libre de Helmholtz y est concave (Figure 1.15). Dans ce domaine

. 0%F , . - . . .
ou — < 0, lorsqu’une fluctuation de composition de faible amplitude apparait, elle

abaisse I'énergie libre du systeme (Figure 1.15d); elle est donc stable et va se développer
afin de continuer a diminuer I'énergie.

Lors des premiers stades de la décomposition spinodale, il n’y a pas apparition d’une
deuxiéme phase au sens thermodynamique du terme ; les fluctuations de composition
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se développant sont parfois qualifiées d’homophases en opposition a celles apparaissant
lors de la germination-croissance qui sont quant a elles qualifiées d’hétérophases (Figure
1.16). Ceci dit, nous utiliserons tout de méme les terminologies phase o pour désigner les
zones riches en fer et phase o’ pour désigner les zones riches en chrome et le terme de
matrice désignera I'ensemble de ces zones a + a’.

Nous pouvons également faire remarquer que la cinétique de la décomposition
spinodale des alliages industriels est influencée par la présence de solutés autres que le
chrome. Par exemple, le nickel, présent dans de nombreux aciers inoxydables, est connu
pour accélérer la décomposition spinodale et modifier la position de la lacune de
miscibilité (en terme de concentration et de température) (CHUNG, 1992), (MILLER et al.,
1996).

3.2.3.Caractéristiques de la démixtion par décomposition spinodale

Les principales différences entre les deux mécanismes de démixtion sont que, au
contraire de ce qu’il se passe pour la germination-croissance, dans le cas de la
décomposition spinodale :

- les interfaces a/a’ sont diffuses puisque la composition est continue dans la
matrice

- au cours des premiers stades de décomposition a et o n’ont pas leur
composition d’équilibre mais des compositions proches de la composition
moyenne lorsque que les fluctuations se développent, les compositions des
zones a et o, évoluent ensuite vers leurs compositions d’équilibre.

- il n'y a pas de temps d’incubation puisque des fluctuations se développent
spontanément, avec une cinétique controlée par I'agitation thermique.

Une autre caractéristique de la démixtion par décomposition spinodale, tout du
moins lors des premiers stades de décomposition, est I'interconnexion des différentes
zones o’ (percolation des domaines o). Cette caractéristique peut permettre d’identifier
gu’un mécanisme de décomposition spinodale est a I'ceuvre avec toutefois une réserve ;
elle peut disparaitre plus ou moins rapidement au cours du vieillissement selon la teneur
en chrome de l'alliage. Il existe en effet un seuil de dépercolation du réseau des
domaines o’ qui dépend de la fraction volumique de ces derniers. Le concept de fraction
volumique est assez flou lorsque I'on parle de décomposition spinodale mais J.W. Cahn
propose de définir la limite entre o et ' comme l'isoconcentration égale a la teneur
moyenne de |'alliage en chrome. Il établit dans ces conditions que la dépercolation a lieu
des lors que la fraction volumique de phase o’ est inférieure a environ 15% (CAHN, 1965).

3.3.Théories de la décomposition spinodale

Selon R. Wagner et ses coauteurs (WAGNER et al., 2001), parmi les différentes
théories rendant compte de la démixtion par décomposition spinodale, la plus connue
des théories linéaires est due a J.W. Cahn et J.E. Hilliard (CAHN et al., 1958), (CAHN, 1959),
(CAHN, 1965) et la plus élaborée des théories non-linéaires est due a Langer, Bar-On et
Miller (LANGER et al., 1975). Nous présentons dans les paragraphes qui suivent les
principaux éléments de ces deux théories ainsi que la modification apportée par Cook a
la théorie linéaire de Cahn - Hilliard (Cook, 1970).
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3.3.1.Théorie linéaire de Cahn - Hilliard (CH)

La premiere théorie linéaire rendant compte de la démixtion par décomposition
spinodale a été développée par J.W. Cahn et J.E. Hilliard (CaHN et al., 1958), (CAHN,
1959), (CAHN, 1965). Les bases de cette théorie ont été jetées en 1958 lorsque ces
auteurs proposent de décomposer I’écriture de la densité d’énergie libre de Helmholtz f
pour un systeme non-uniforme en la somme de deux termes dont le premier est la
valeur de la fonction dans un systéme uniforme f; et le deuxiéme est un terme
complémentaire rendant compte de la présence d’un gradient de composition K (Vc)?2.

f=fot+tKWc)?+- (6)

Compte-tenu de la faible différence de parameétre de maille entre o et o, il est
possible de négliger les effets de distorsions élastiques du réseau dues au faible misfit
entre ces deux structures cristallines cohérentes. f, ne dépend alors que de la
composition et pour de faibles fluctuations de composition (premiers stades de
décomposition), nous pouvons écrire son développement limité autour de la
composition moyenne de l'alliage ¢ :

d 1 02
fo(c) =fo(C)+(C—co)a—]:+§(c—co)za_c];+... (7)

De plus, la conservation de la matiére dans le systéme nous donne :

f(c —co)dV =0 (8)
Et donc la différence d’énergie libre de Helmholtz du systéme induite par la démixtion
est:
1 , (0%f X
AF = j (=) (52 )+ Kwe)? |av ©)

Supposons K positif comme le fait J.W. Cahn et des fluctuations de composition de la
forme :

¢ =cy+ A.cos(Bx) (10)
p . . 92 . o .
Nous pouvons alors établir que si ﬁ < 0, les fluctuations de composition qui sont

stables et pourront donc se développer sont telles que :

—92f/dc? _

11
Te B. (11)

p <

Ou . désigne la longueur d’onde critique des fluctuations de composition.

La cinétique d’évolution lors des premiers stades de décomposition peut étre
déterminée en résolvant I'’équation de la diffusion que I'on obtient avec :

- la définition de la mobilité du chrome M faisant intervenir J le flux des atomes de
chrome et V(upe — Ucr) le gradient de potentiel chimique:

j = MV (upe — Ucr) (12)
I’expression de la différence de potentiel chimique pp, — ey
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af
Upe — Uy = 2KV?c — 3 (13)
- et I’équation de conservation
dc -
—+V.j=0 14
5 TV (14)
En associant ces trois équations on obtient donc I'équation de diffusion suivante :
dc 0% f
— = M| == |V?c — 2MKV* 15
ot <ac2> ¢ ¢ (15)
Dont la solution est de la forme :
¢ = co + exp(R(B)L) . cos(B.7) (16)
Avec le facteur amplificateur R(f) dont le nombre d’onde 8 obéit a la condition (11)
0%f 2 4
R(B) =—M Fr Be—2MKp (17)

L'équation étant linéaire par rapport a ¢, toute combinaison linéaire de solutions est
également solution et si en plus on considére que la fonction R(f) présente un

_ Be

maximum R,, relativement étroit en S, NeX nous pouvons considérer qu’une fois
la décomposition bien établie dans le volume la composition peut étre décrite comme la
superposition d’ondes sinusoidales de longueur d’onde unique correspondant au
nombre d’onde (3, mais d’orientation, d’amplitude et de phase aléatoire.

Cette théorie offrant une solution relativement simple pour décrire la composition
dans le systéme étudié a toutefois un domaine d’application assez limité. En effet, du
fait que les termes d’ordre supérieurs a 2 ont étés négligés, cette théorie n’est valable
gue dans le cas de fluctuations de faible amplitude et est donc restreinte a la description
des premiers stades de décomposition.

3.3.2.Théorie linéaire modifiée : Cahn - Hilliard - Cook (CHC)

En 1970, H.E. Cook publie un article (Cook, 1970) dans lequel il fait remarquer que la
théorie linéaire de Cahn — Hilliard, en plus de ne pas pouvoir rendre compte de ce qu’il
se passe lorsque les amplitudes des fluctuations de composition deviennent importantes
pour les raisons données au paragraphe précédent, n’est pas capable de décrire la
composition dans le matériau pendant les tous premiers stades de décomposition. En
effet, certaines incompatibilités entre ce que prédit la théorie et des mesures de
diffusion des rayons X sont rapportées dans cet article. H.E. Cook nous vy fait remarquer
qgue si I'on considére I'expression du flux d’atomes de chrome (12) donnée par J.W.
Cahn, lorsque I'équilibre est atteint aprés un temps trés long, le flux est alors nul partout
puisque I'on a égalité des potentiels chimiques. Cette équation impose donc un équilibre
statiqgue alors qu’il est connu que I'équilibre doit étre dynamique (nombreux
mouvements d’atomes mais dont la moyenne dans un grand volume est nulle). L'idée de
H.E. Cook pour résoudre ce probleme est d’ajouter au terme du produit de la mobilité M

et du gradient de potentiel chimique V(,uFe — Ucr) Un terme traduisant un mouvement
brownien des atomes :
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j = Mv(ﬂFe - .uCr) +j; (18)
Ce flux j, est une contribution quasi-aléatoire au flux total jqui est induite par
I'agitation thermique, qu’il définit comme étant le gradient d’'un champ scalaire de
fluctuations aléatoires g(7,t). Cela est équivalent a ajouter a la force motrice
“classique” que H.E. Cook qualifie alors de thermodynamique une force motrice W qu’il
qualifie de thermique et qui est égale a :

W kgT
Qco(1 = co)

Avec kg la constante de Boltzmann, T la température et () le volume atomique.

3.3.3.Théorie non-linéaire de Langer - Bar-On - Miller (LBM)

(19)

Compte-tenu des approximations faites afin d’obtenir ces théories linéarisées de la
décomposition spinodale, ces dernieres ne sont applicables que pour des systemes
situés au centre du domaine instable (distribution de ¢ symétrique autour de c;) et pour
les premiers stades de décomposition. Afin d’étendre ce domaine de validité, J.S. Langer,
M. Bar-On et H.D. Miller proposent en 1975 une théorie non-linéaire prenant en compte
les évolutions de I'énergie libre de Helmholtz du systeme d’ordre supérieurs a 2 (LANGER
et al., 1975). L'évolution de la décomposition par cette théorie est obtenue
numériquement en passant notamment par I’évaluation du facteur de structure de la
distribution de concentration recalculée a chaque itération. Une hypothese
simplificatrice importante utilisée par ces auteurs pour limiter les temps de calcul tout
en rendant compte de la possible asymétrie de la distribution de composition f;, est que
cette distribution peut étre modélisée par la somme de deux gaussiennes de méme
écart-type o et d’amplitudes et de moyennes différentes a,, a,, u©; et u,
respectivement:

st (c — pp)? a (€ — p2)?
fd(c) _O_mexp<_ 202 >+O_mexp<_7> (20)

3.4.Cinétique d’évolution de la décomposition spinodale :
simulations versus expériences

En se basant sur ces théories, CH ou CHC pour les premiers stades de décomposition
et LBM pour les décompositions plus avancées, des simulations numériques de
I’évolution de la décomposition spinodale ont été confrontées a celles mesurées
expérimentalement.

3.4.1.Simulation de I’évolution de la décomposition spinodale :
modele d’Ising et cinétique de Monte Carlo

Le formalisme utilisé par Ising pour décrire les ondes de spins dans les alliages
ferromagnétiques peut étre utilisé pour décrire les fluctuations de compositions se
développant lors de la décomposition spinodale d’alliages binaires (BorTz et al., 1974).
Tous les sites du modeéle sont alors occupés par des atomes soit de chrome soit de fer
qui peuvent diffuser par simple échange de position avec l'un de leur voisin. Des
modeles un peu plus réalistes, prenant en compte la diffusion assistée par des lacunes,
ont également été considérés plus tard (FRATzL et al., 1994). Dans les deux cas, la
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diffusion des atomes est régie par la méthode de Monte Carlo : une paire de voisins est
choisie de maniere aléatoire (deux atomes de nature différente dans le premier cas, un
atome et une lacune dans le deuxieme cas), la barriere d’énergie AE correspondant a
I’échange de ces deux voisins est calculée et la probabilité que cet échange ait lieu est

TV6: 0 TV8- 05

gl B
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Figure 1.17: Structure obtenue aprés vieillissement a différents temps a une température correspondant a 1,7 fois I'énergie
de liaison fer-chrome divisée par la constante de Boltzmann

alors proportionnelle a une exponentielle de Boltzmann de cette barriére d’énergie suite
a quoi on passe a une autre paire de voisins choisie de maniére aléatoire.

Certaines de ces études fournissent des images de la morphologie obtenue a
différents stades de décompositions et pour différentes conditions de température et de
concentration de I'alliage modele. Dans la plupart des cas, les alliages modeles utilisés
pour ces études correspondent au centre de la lacune de miscibilité (concentration en
chrome d’environ 50%at) et dans ce cas la morphologie de la décomposition évolue
rapidement vers une structure percolée de clusters non sphériques. P.A. Flinn décrit
cette morphologie (Figure 1.17) comme ressemblant a un enchevétrement d’algues
(FLINnN, 1974).

3.4.2.Comparaisons des cinétiques obtenues par simulations et par
expériences

Les différentes théories de la décomposition spinodale décrivant I'évolution du
facteur de structure de cette derniére, les études étudiant la décomposition par
simulation de Monte Carlo s’intéressent elles aussi a I’évolution de ce facteur de
structure qui peut étre directement mesuré par une expérience de diffusion centrale. Un
critére de comparaison des différentes évolutions mesurées pour le facteur de structure
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est 'exposant a de la loi puissance décrivant la diminution de la norme du vecteur de
diffusion prédominant q,, en fonction du temps illustrée en Figure 1.18 (ELDER et al.,
1988):

Gm = Gmo-t™¢ (21)

qmo €tant une constante. Cette grandeur g, est inversement proportionnelle a la
longueur caractéristique L des clusters formés dans I'espace réel, ce qui signifie que les
longueurs caractéristiques mesurées lors d’expériences de sonde atomique
tomographique obéissent au méme type de loi puissance avec un exposant opposé.
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Figure 1.18: Facteur de structure en fonction de la norme du vecteur de
diffusion a quatre temps de vieillissement différents.
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La valeur de cet exposant devrait étre égale a 1/3 lorsque, a un stade de
décomposition avancé, la croissance des zones riches en chrome est gouvernée par la
coalescence, phénomeéne décrit par M. Lifshitz, V.V. Slyozov et C. Wagner (LIFsHITZ et al.,
1961) (WAGNER, 1961). Nous constatons que les valeurs obtenues pour cet exposant par
simulations de Monte Carlo ou lors d’expériences de diffusion aux petits angles ou de
sonde atomique tomographique rapportées dans la littérature (Tableau 1.2) sont tres
dispersées autour d’une valeur inférieure a cette valeur théorique de 1/3. Selon C.
Pareige et ses coauteurs (PAREIGE et al., 2011b) I'exposant mesuré lors d’expériences ou
de simulations de Monte Carlo est un exposant effectif a,rs obéissant a une loi du type :

oy =5(1- %) 22)

avec A une constante. Il tend donc vers une valeur asymptotique de 1/3 correspondant
a une croissance des zones riches en chrome gouvernée par la coalescence, mais si les
derniers stades de vieillissement considérés ne sont pas suffisamment avancés,
I'exposant effectif alors déterminé est inférieur a cette valeur asymptotique. Ceci est
une explication possible a la forte dispersion observée des valeurs de cet exposant.
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Référence d’expé;l;\r/r:):ntation Valeur decll’exposant
(FuNN, 1974) MC 1/6
(Rao et al., 1976) MC 1/5
(LeBowiTZ et al., 1982) MC 0,19-0,25
(MAZENKO et al., 1983) MC 0,15-0,2
(GREsT et al., 1984) MC 0,17
(LASALLE et al., 1986) SANS 0,12-0,2
(FURUSAKA et al., 1986) SANS 0,14-0,18
(Huse, 1986) MC 1/3
(MILCHEV et al., 1988) MC 0,16
(ROLAND et al., 1988) MC 0,338
(BLAVETTE et al., 1990) APT 0,2
(DANOIX et al., 1992) APT 0,18
(BLEY, 1992) SANS 0,2
(FRATZL et al., 1994) MC 1/4-1/3
(HYDE et al., 1995) APT 0,21-0,30
(HYDE et al., 1995) MC 0,17-0,24
(UJIHARA et al., 2000) SANS 0-0,35
(PAREIGE et al., 2011a) APT 0,16
(PAREIGE et al., 2011b) MC équation (22)

Tableau 1.2: Valeurs de I'exposant a rapportées par diverses études de la décomposition spinodale.
MC = simulation par la méthode de Monte Carlo, SANS = expérience de diffusion des neutrons aux petits angles et
APT = expérience de sonde atomique tomographique.

Conclusion

Nous avons vu au cours de ce chapitre que la nuance d’acier 15-5PH est issue du
développement des aciers a précipitation durcissante commencé il y a plus de 70 ans.
Elle posséde une microstructure complexe dont la conception lui assure une haute
tenue mécanique alliée a une ductilité raisonnable. Toutefois, une utilisation des aciers
inoxydables martensitiques, dont le 15-5PH fait partie, a des températures moyennes
(250°C — 500°C) entraine une évolution importante des propriétés mécaniques. Le
principal responsable de ce vieillissement des aciers est la démixtion de la matrice
cubique centrée riche en fer et chrome.

Nous avons également vu que la démixtion d’une solution solide de fer et chrome
est due a la présence d’une lacune de miscibilité dans ce systéme binaire et que cette
transformation de phase peut se faire soit par germination croissance soit par
décomposition spinodale. Cette derniere consiste en |'apparition de fluctuations
“homophases” de composition (interfaces diffuses) se développant en termes
d’amplitude et d’étendue spatiale au cours de la transformation. Nous avons vu que
I'absence de temps d’incubation et la percolation des domaines riches en chrome (au
moins lors des premiers stades de décomposition) sont des caractéristiques importantes
de ce type de démixtion. Nous avons pour finir rappelé les théories les plus connues
rendant compte de ce type de transformation de phase.
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Chapitre Il : Matériau et méthodes
expérimentales

Dans ce chapitre, nous présenterons dans une premiere partie |'alliage utilisé et les
traitements thermomécaniques qui lui ont été appliqués depuis son élaboration jusqu’a
I’état de livraison ainsi que les traitements de vieillissement appliqués au cours de
I’étude présentée dans ce manuscrit.

Les parties suivantes sont consacrées a la présentation des différentes techniques
auxquelles nous avons eu recours afin de mener a bien notre étude. Les techniques
telles que la diffusion centrale, la sonde atomique tomographique, la calorimétrie
différentielle a balayage et la cartographie de phases et d’orientations en microscopie
électronique a transmission nécessitent un traitement de données élaboré et/ou sont
peu communes dans le domaine de la métallurgie. Elles sont donc présentées en
premier et de maniére plus détaillée que les techniques de diffraction des rayons X et de
microdureté Vickers qui sont plus communes dans notre domaine et font donc I'objet
d’une présentation plus succincte.
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1. Matériau étudié et traitements

thermomécaniques

1.1.Elaboration et composition

L’acier 15-5PH ou encore X15U5W (X5CrNiCul5-5) étudié est produit par la société
Aubert&Duval. Cet acier martensitique inoxydable a durcissement structural est élaboré
par refusion d’électrode consommable sous laitier puis forgé sous la forme d’un produit
long de section 140x60mm?. Tous les échantillons examinés dans cette étude sont issus
d’'une méme coulée dont la composition est donnée dans le Tableau Il.1.

Cr Ni Cu Mn Si Mo Nb C P S Fe
%wt | 14,87 4,93 2,99 0,8 0,38 0,27 0,21 0,025 0,019 | <0,002 bal.
%at 15,85 4,65 2,61 0,81 0,75 0,16 0,13 0,115 0,034 | <0,004 bal.

Tableau Il.1: Composition de la coulée d'acier 15-5PH utilisée au cours de cette étude.

1.2. Traitements thermiques

A la suite du forgeage de la barre, un traitement thermique de remise en solution a
1040°C est appliqué ; le matériau est alors totalement austénitique. Ce traitement est
suivi d’une trempe a l'air soufflé pendant laquelle se produit la transformation
martensitique. Apres quoi les pieces sont enfournées “four chaud” a 505°C dans un four
ou elles subissent un revenu d’environ 5 heures arrété a l'air, ce qui permet une
restauration partielle de la martensite en méme temps que la précipitation de la quasi-
totalité du cuivre contenu dans I'alliage lui conférant un R, supérieur a 1200MPa. Le
traitement thermomécanique complet depuis la refusion jusqu’au produit livré est
schématisé en Figure 11.1.

~ 1600
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~ 30 A
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Revenu de
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Figure I1.1: Schéma du traitement thermomécanique appliqué au matériau avant réception
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1.3.Caractérisation de la microstructure de I'état non-vieilli par
microscopie optique

La microstructure de I'acier livré apreés le traitement de précipitation est observée en
microscopie optique apres une attaque électrochimique utilisant une solution d’acide
fluorhydrique diluée (15% en volume dans de I'eau distillée) sous 15V avec une contre-
électrode du méme matériau pendant 15 secondes. Ces observations mettent en
évidence une microstructure composée d’anciens grains austénitiques équiaxes formés
lors de la mise en solution (Figure 11.2 a gauche). lls possedent une large distribution de
taille, dont la taille moyenne mesurée par la méthode des interceptes est d’environ
25um. Ces grains sont constitués de plusieurs familles de lattes de martensite revenue ;
la longueur des lattes est la taille des grains et leur largeur moyenne est de 1 a quelques
microns (Figure 11.2 a droite). Les grains contiennent également des carbures de niobium
qui sont des précipités sphériques d’environ 300nm de diameétre dont la présence a pour
but d’appauvrir la matrice en carbone pour éviter une précipitation ultérieure de
carbures de chrome ce qui diminuerait la résistance a la corrosion de I'alliage.

Figure 11.2: Micrographies optiques de I'alliage a I'état non-vieilli

1.4.Vieillissements thermiques et thermomécaniques
1.4.1. Vieillissements thermiques

Pour la présente étude, il a été décidé de s’intéresser aux cinétiques d’évolution de
la microstructure a différentes températures dans une plage plus large que les
températures vues par le matériau en utilisation. Nous avons donc choisi 6
températures différentes pour les vieillissements thermiques, qui sont 290°C, 325°C,
350°C, 370°C, 400°C et 420°C, et pour chacune de ces températures, différents temps
permettant une caractérisation ex-situ par plusieurs techniques des cinétiques
d’évolutions de la microstructure. Les différents couples temps et températures de
vieillissement obtenus sont récapitulés dans le Tableau II.2. Pour des raisons pratiques
et étant donnés le nombre de températures différentes et la longue durée des
vieillissements, dans le cadre du projet PREVISIA, les vieillissements ont été partagés
entre 2 laboratoires partenaires du projet: ceux a 290°C, 350°C et 370°C ont été réalisés
par le CIRIMAT a Toulouse et ceux a 325°C, 400°C et 420°C ont été réalisés au SIMAP a
Grenoble.
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Temps (h) 1 2 3 5 6 10 | 20 | 25 | 50 | 100 | 150 | 175

O | 325 X | x X | x X

1%]

g

2 | a00°C X X X X X X X

@

£

o | 420°C X X X X X X X X

Temps (h) 225 | 300 | 335 | 500 | 750 | 1000 | 1500 | 1942 | 2250 | 3350 | 5000 | 6250
290°C X X X X X X X
325°C X X X X X X X X X

)

$ | 350°C X X X X X X X

5

©

9 370°C X X X X X X

£

()]

l_ o
400°C X X X X X X X X X
420°C X X

Temps (h) 7500 | 8750 | 9332 | 10000 | 11250 | 11491 | 12330 | 13750 | 15000

O | 290°C X X X X X X X

(%]

o

2 | 325°C X X X X X X X

@

o

E 350°C X X X X X X X

Tableau I1.2: Matrice des vieillissements thermiques réalisés conjointement aux laboratoires CIRIMAT et

SIMAP

Les vieillissements jusqu’a 370°C compris ont été réalisés dans trois étuves LHT600
et une étuve LHT500 (Carbolite) sur des blocs d’acier parallélépipédiques de dimensions
10x40x40mm°> qui ont ensuite été découpés pour fournir les échantillons nécessaires
aux différentes techniques de caractérisation utilisées. Ces étuves dont la température a
été mesurée par un thermocouple externe, possédent une grande zone homogeéne en
température (température de consigne +2°C dans la quasi-totalité de I'étuve, Figure 11.3)
et une grande stabilité dans le temps de la température (température de consigne +2°C,

Figure 11.4).
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Homogénéité de latempérature dans la LHTE0O0 de Carbolite
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Figure 11.3: Homogénéité de la température dans I'étuve utilisée pour le traitement a 325°C
(température de consigne)

Stabilité de la température dans la LHT600 de Carbolite
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Figure 11.4: Stabilité dans le temps de la température au centre de I'étuve utilisée pour le
traitement a 325°C (les températures inférieures a 320°C correspondent aux ouvertures de I'étuve)

Les vieillissements plus courts a 400°C et 420°C ont été réalisés dans un four
tubulaire RS 80/750/11 (Nabertherm) sur des blocs parallélépipédiques de dimensions
plus petites, 10x10x25mm?>, de maniére a ce gue tous les échantillons puissent étre
placés dans la zone homogéne en température du four. Malgré une plus petite zone
homogene (Figure I.5) que dans le cas de I'étuve, le four tubulaire utilisé présente une

stabilité dans le temps de la température tout a fait satisfaisante (température de
consigne +2°C, Figure I1.6).
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Homogénéité de latempérature dans le four tubulaire
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Figure 11.5: Homogénéité de la température le long de I'axe du four tubulaire utilisé pour les
traitements a 400°C et 420°C (ici température de consigne de 430°C)

Stabilité de la température dans le four tubulaire
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Figure 11.6: Stabilité dans le temps de la température au centre du four
tubulaire lors du traitement de vieillissement a 420°C

1.4.2. Vieillissements thermomécaniques

Afin d’étudier I'influence de I'application d’'une contrainte lors du vieillissement sur
I’évolution de la microstructure, des éprouvettes ont été montées sur des machines de
II.7) avant d’étre placées dans
vieillissements ont été réalisés par Jonathan Hugues au CIRIMAT a Toulouse en raison de
leur expérience préexistante de ce type de vieillissements, ce procédé ayant déja été
utilisé lors de la thése de E. Herny, (HERNY, 2006). Les éprouvettes utilisées sont des
éprouvettes de traction multi-sections (Figure 11.7) permettant pour la méme force
appliquée d’avoir des morceaux de matiere de la méme éprouvette vieillis a des

traction embarquées (Figure

contraintes différentes (de 45% a 95% de la limite d’élasticité du matériau).

40

les étuves.



Chapitre II : Matériau et méthodes

Machine
de traction
embarquée

Eprouvette de traction

Figure I1.7: Photographie de deux machines de traction embarquées placées dans une étuve (image de gauche) sur
lesquelles ont été montées des éprouvettes de traction multi-sections (schéma de droite). Les deux images ont été
fournies par Jonathan Hugues du CIRIMAT (Toulouse).

2. Les techniques de diffusion centrale

2.1.Principe

Les techniques de diffusion centrale ou diffusion aux petits angles, que ce soit des
neutrons ou des rayons X, permettent d’observer dans l'espace réciproque les
inhomogénéités de la matiére a des échelles allant de quelques angstroms a quelques
centaines d’angstroms. Ces longueurs correspondent a des angles bien plus petits que
ceux que l'on explore habituellement en diffraction ; on s’intéresse alors non pas aux
taches de diffraction mais aux variations d’intensité autour du faisceau transmis. Ces
techniques sont peu sensibles aux dislocations ce qui se révele particulierement utile
pour I'observation de précipités et de fluctuations de composition de type
décomposition spinodale dans des alliages a microstructure complexe comme c’est le
cas ici avec notre acier martensitique.

2.1.1. Eléments de théorie “classique”

Les considérations suivantes concernant la théorie de la diffusion centrale ont été
puisées dans l'ouvrage Small Angle X-ray Scattering de O. Glatter et O. Kratky et
notamment dans le chapitre General Theory de G. Porod (POrRoD, 1982).

Une onde incidente (rayon X ou neutron) est diffusée par chaque objet diffusant
(électron pour les rayons X, noyau atomique et moment magnétique atomique pour les
neutrons) contenu dans I’échantillon. Toutes ces ondes diffusées interférant entre elles,
il est ici utile d’introduire le vecteur de diffusion g intervenant dans I'expression de la
phase ¢ de 'onde diffusée par un diffuseur situé a 7 d’un point arbitraire de référence.

A
Il = —sin(9) (1
¢ = exp(~ig.) @

Si I'on introduit également p(7) qui est la densité de longueurs de diffusion, alors
I"'amplitude des ondes diffusées est la transformée de Fourier de la distribution de cette
densité dans le volume analysé :

A(§) = m p(Pexp(—ig.7¥)dV (3)
|4
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Nous introduisons a présent I'autocorrélation de la densité longueurs de diffusion
p?(#) et la fonction de corrélation y(#) pour laquelle on considére I’hypothése
simplificatrice :

(1) I n’y a pas d’ordre a tres longue distance.

P2 = [[f, p(Dp()dv avec 7 =7 —7; (4)
y@ =P/, — 2@ 5)

ou I/ est le volume analysé.
Considérons une deuxiéme hypothése simplificatrice :

(2) L’échantillon est considéré statistiquement isotrope.
y(r) =y(@ et I1(q) =1(q) (6)

On peut alors écrire l'intensité diffusée normalisée (volume analysé unitaire) sous la
forme :

I(q) =

A(@QA"(q) _ f‘” drrty () S@T) ) 7)
0

|4 q.r

Cette expression de l'intensité diffusée fait intervenir la fonction de corrélation qui
décrit la maniere dont les atomes sont arrangés relativement les uns par rapport aux
autres.

2.1.2. Correction des données brutes

Afin d’obtenir I'intensité diffusée par un échantillon en fonction de la norme du
vecteur de diffusion, certaines étapes de correction des données sont nécessaires de
maniére a s’affranchir de I'influence de I'environnement des échantillons et des défauts
du détecteur utilisé.

Il est tout d’abord nécessaire de corriger nos mesures des effets dus aux
imperfections du détecteur 2D utilisé : mesure non-nulle de chaque pixel en I'absence
de faisceau (dark), différence d’efficacité de chaque pixel (flat) et distorsion de I'image
enregistrée (grille). Cette correction des données a été faite pour la diffusion des rayons
X par l'intermédiaire du programme bm2img développé par J.F. Berar de la ligne de
lumiére BMO02 du European Synchrotron Radiation Facility (ESRF) et pour la diffusion des
neutrons par l'intermédiaire du programme GRASansP développé par C. Dewhurst de
I'Institut Laue Langevin (ILL). Afin de pouvoir comparer entre eux les résultats des
différents échantillons, nous divisons nos mesures par une valeur proportionnelle au
temps de comptage et a I'intensité incidente donnée par un moniteur placé en amont
des échantillons.

Bruit de fond

Afin de corriger nos mesures de l'influence du bruit de fond, nous enregistrons une
image sans placer d’échantillon dans le faisceau, I'environnement échantillon restant
inchangé. L'intensité ainsi obtenue une fois corrigée Ibdf* et multipliée par la
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transmission de I’échantillon tr, est soustraite a I'intensité corrigée a I'étape précédente
I":

— J* *
Icorr =I" - tr-lbdf (8)
Nous obtenons ainsi l'intensité corrigée I, qu’il va maintenant falloir normaliser.

La transmission de chaque échantillon est mesurée en faisant le rapport de
I'intensité du faisceau transmis avec et sans échantillon, I, ocp €t Iy pay respectivement,
que multiplie le rapport inverse des valeurs monitorant l'intensité incidente, Py .., et
Py pay respectivement :

= Itr,ech PO,bdf

Itr,bdf PO,ech

(9)

Dans le cas des neutrons, I’environnement échantillon fait qu’en plus d’un bruit de
fond atténué par I'échantillon, il y a également un bruit de fond non atténué qui ne peut
pas étre négligé. Nous enregistrons alors une image en remplacant notre échantillon par
un morceau d’'une mousse de B4N, matiére opaque aux neutrons, de mémes dimensions
que l’échantillon. L'intensité corrigée I.,,,- pour les neutrons est alors donnée par
I’équation suivante ou Ig, y est 'intensité mesurée sur I'image mentionnée ci-dessus.

Lorr = 1" = Ig.n" — tr.(Ipas" — Ig,n") (10)

2.1.3. Normalisation des données corrigées

Une fois l'intensité diffusée corrigée et en faisant I'hypothéese d’un systéme isotrope,
on fait une moyenne azimutale de l'intensité nous permettant d’obtenir une intensité
qui n’est plus fonction que de r, la distance au centre du faisceau sur le détecteur
(Figure 11.8). Apres la “conversion” de la distance au centre du faisceau sur I'écran en
norme du vecteur de diffusion (1), on obtient donc une intensité diffusée en fonction de
q. Cependant, cette intensité dépend de I'épaisseur de I’échantillon, de I'angle solide
intercepté par un pixel du détecteur et d’un facteur de proportionnalité entre les
intensités mesurées par les détecteurs (2D et moniteur) et I'intensité absolue. Afin de
pouvoir comparer les intensités diffusées par différents échantillons et mesurées dans
des conditions expérimentales différentes il est nécessaire de normaliser les données
corrigées précédemment.
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Figure 11.8: Le signal 2D obtenu étant isotrope (a gauche) on peut en faire une moyenne azimutale (a droite) ce qui augmente la
statistique pour les faibles comptages (a grand )

Nous pouvons obtenir I'intensité absolue I, qui est égale a la transformée de Fourier
de la densité de longueurs de diffusion, en divisant l'intensité corrigée aux étapes
précédentes I, par un coefficient de proportionnalité k., entre les intensités
mesurées et |'intensité absolue, par le produit de I'épaisseur de I’échantillon ep et de sa
transmission tr et par I'angle solide d() gu’intercepte chaque pixel du détecteur.

ICOTT'

I = 11
Keorr-tr.ep.df (11)

Le coefficient k., n'a pas été déterminé de la méme maniere dans le cas des
rayons X et des neutrons. En effet, dans le cas des neutrons, il est mesuré en prenant
une image du faisceau incident a travers un atténuateur de facteur d’atténuation connu.
Dans le cas des rayons X, le détecteur 2D et le détecteur ponctuel en amont de
I’échantillon mesurant tous deux une intensité proportionnelle au nombre de particules
recues, il a été déterminé a I'aide du signal diffusé par un échantillon de référence (du
carbone vitreux dans notre cas).

Par convention, les intensités SAXS et SANS seront données dans leurs unités
_,e- -1 .
“usuelles”, e /A3 etcm respectivement.

2.1.4. Interprétation de I'intensité diffusée par une distribution de précipités

Dans la limite d’une distribution diluée de particules dans une matrice (i.e. dans
laquelle la distance entre particules est trés grande devant la taille de ces derniéres), les
intensités diffusées par chaque particule n’interféerent pas les unes avec les autres.
L'intensité diffusée par I'ensemble des précipités peut donc s’écrire comme la somme
des intensités diffusées par chaque particule isolément. Ainsi pour une distribution de
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précipités connue, l'intensité diffusée peut se calculer comme la somme pondérée par la
fonction de distribution des intensités diffusées par chaque classe de taille de particules.

Pour une distribution de précipités sphériques de concentration chimique homogéne
et dont la distribution de taille f(R) suit une distribution lognormale de parametres le
rayon médian des sphéres R, et la dispersion o, lintensité diffusée est égale
a (DescHAMPS et al., 2011):

(00 i ~ 2
@ = [ kv (Sm(qm(;g;”s(qm) F(RYAR (12)

avec K un facteur proportionnel au contraste et a la fraction volumique des précipités,
et la distribution de taille f(R):

0

2

1 In (R/Ro)

exp| —=| ——— (13)

FR) =~ | —

1
R 271
Pour ce qui est de l'intensité diffusée par les fluctuations de concentration de la

matrice engendrées par la décomposition spinodale, sa modélisation est plus complexe
et sera développée au chapitre IV.

2.1.5. Contraste et variation de contraste

Il apparait a la vue des équations précédentes (équations (3) a (7)) que l'intensité
diffusée par une fluctuation de densité de facteur de diffusion varie comme le carré du
contraste de facteur de diffusion présent entre les différents domaines de I'échantillon.
C’est donc bien I'écart a la moyenne de cette densité de facteur de diffusion et non pas
la valeur absolue de ce facteur qui gouverne l'intensité diffusée.

Selon que I'on utilise un faisceau de neutrons ou de rayons X, l'intensité diffusée par
une méme distribution de précipités n’a pas la méme origine puisque dans les deux cas
la nature des diffuseurs est différente. Pour le cas simple de précipités dans une matrice,
tous deux de composition homogene, on peut définir un contraste Ap? des précipités
avec la matrice qui s’écrit :

A% = (pp = pm) (14)

1 1
_ § pm _ § pm
Pomsaxs =0 G fi et Ppmgyg = Q G b (15)
i i

Avec i les différentes especes chimiques, () le volume atomigque moyen (supposé ici
étre le méme dans la matrice et les précipités), Cip la concentration atomique de
I'espéce i dans les précipités et C;" celle dans la matrice, b; la longueur de diffusion des
neutrons de I'espece i et f; celle des rayons X. f; est le facteur de diffusion des rayons X
de I'espece i, il est fonction de I'énergie des photons X.

Suivant la nature des éléments chimiques répartis de maniére inhomogene dans le
matériau, il se peut que le contraste soit relativement faible. C'est notamment le cas,
avec les rayons X, pour des éléments chimiques de numéro atomique Z voisin du
numéro atomique moyen de la matrice. De plus, dans I'acier 15-5PH, il existe des zones
d’'inhomogénéité de concentration de natures différentes mais d’étendues spatiales
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voisines. En effet, les précipités de cuivre ont un rayon de quelques nanomeétres (HABIBI
BAIGUIRANI, 1993) tout comme les précipités de phase G (MILLER et al., 1990) et les
fluctuations de composition dues a la décomposition spinodale ont une taille
caractéristique de I'ordre du nanometre (DANOIX et al., 2000). Séparer les contributions
de chacune de ces zones a l'intensité diffusée peut alors se révéler difficile. Il peut alors
s’avérer utile de pouvoir modifier le contraste de ces dernieres afin de rendre plus aisée
leur séparation.

Dans le cas ou I'on utilise un faisceau de neutrons, il y a deux types de diffuseurs
différents : les noyaux des atomes et les moments magnétiques atomiques. Ceci signifie
donc qu’il y a deux types de contraste intervenant dans la diffusion des neutrons aux
petits angles: un contraste dd directement aux inhomogénéités de composition
(différence de densité moyenne de longueurs de diffusion des noyaux atomiques) et un
contraste d0 aux inhomogénéités de propriétés magnétiques (différence de densité de
longueurs de diffusion des moments magnétiques atomiques). Or le contraste
magnétique ne fait intervenir que la composante de I'aimantation perpendiculaire au
vecteur de diffusion (HENNION et al., 1999). L’intensité diffusée I mesurée sur le
détecteur 2D peut donc s’écrire :

[ = Iy + ImagCOSZ((p) (16)

ou est l'angle sur le détecteur 2D, et Ip,. et [y, sont les intensités issues des
contrastes nucléaire et magnétique respectivement.

Ainsi, si 'on applique un champ magnétique a I’échantillon suffisamment intense
pour aligner tous les moments magnétiques l'intensité diffusée correspondante sera
anisotrope et pourra étre séparée de l'intensité issue de la diffusion nucléaire qui elle
est isotrope (Figure 11.9). Dans notre cas, I'application d’un champ magnétique nous
permet de mieux séparer les contributions des précipités de cuivre et des fluctuations
de concentration dues a la décomposition spinodale en utilisant les différentes
variations du contraste correspondant a ces deux éléments de microstructure.
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Figure 11.9: Mise en évidence de la variation du contraste en SANS sous champ magnétique. L'intensité intégrée sur un petit Aq
dépend en cos? de I'angle @ entre g et la normale a B
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Dans le cas des rayons X, le facteur de diffusion atomique f peut s’écrire sous la
forme:

f=Z+f +if" (17)

Loin des seuils d’absorption des éléments chimiques en présence f'~ 0 et f'' ~ 0 et
donc pour des rayons X d’énergie quelconque, le contraste entre différentes phases est
environ égal a la différence de Z moyen au carré. Il se trouve que dans le cas des
fluctuations de composition dues a la décomposition spinodale ce contraste est faible
puisqu’il s’agit de fluctuations de la concentration en chrome et en fer de numéros
atomiques respectifs Z., = 24 et Zp, = 26. Mais pour des énergies de rayons X proches
des seuils d’absorption des éléments présents dans les phases d’intérét, f' n’est plus nul
et donc le contraste, proportionnel a la différence des f moyens au carré, augmente
(Figure 11.10). Cette augmentation du contraste due a la variation de I'énergie des rayons
X incidents est connue sous le nom d’effet anomal (ou résonant) et peut étre utilisée
pour déterminer les compositions chimiques des différentes phases diffusant de
I'intensité a petits angles (GOERIGK et al., 2003). Dans notre cas, la proximité (en termes
de numéro atomique) du chrome et du fer rend la mesure de I'intensité diffusée par les
fluctuations de composition de la décomposition spinodale quasi impossible a des
énergies sous le seuil d’absorption du fer a cause de la fluorescence du chrome qui
induit un signal tres fort dans ces gammes d’énergie et masque le signal d’intérét. Et
bien évidemment, toute mesure a des énergies supérieures (jusqu’a quelgques kV) au
seuil du fer est rendue impossible a cause de la fluorescence du fer. Les mesures
anomales sont donc réalisées dans une gamme d’énergie sous le seuil d’absorption du
chrome.

1401
1201
100k Seuil d’absorption
— K du Cr
Tz 60} |

AR
20} _— \

— ———

U Il 1 1 Il 1 ]
5500 5600 5700 5800 5900 6000 6100

Energie (eV)

Figure 11.10: En choisissant judicieusement I'énergie des rayons X on peut augmenter le contraste entre les zones
riches en chrome et celles riches en fer
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2.2.Instruments et échantillons
2.2.1. Rayons X

Les expériences de diffusion centrale anomale des rayons X ont été menées au
synchrotron ESRF de Grenoble sur la ligne de lumiere BM02/D2AM équipée d’une
optique collimatante permettant de sélectionner I'énergie des rayons X du faisceau
incident et d’'un détecteur 2D. La distance échantillon — détecteur L (Figure 11.11) a été
choisie minimale, environ 20cm, afin d’avoir des mesures couvrant une gamme de q
comprise entre 0,025 et 0,6A™ pour tous les échantillons. Quelques échantillons ont
également été mesurés a une distance plus grande (environ 1,5m) étendant la gamme
de g explorée vers les faibles valeurs jusqu’a environ 0,005A". Nous avons utilisé un
faisceau de rayons X d’une énergie d’environ 5983eV correspondant a un écart par
rapport au seuil d’absorption K du chrome de -6eV +1,2eV (largeur spectrale du
faisceau).

Les échantillons utilisés pour ces expériences ont été découpés dans des blocs
d’alliage vieillis sous différentes conditions sous forme de parallélépipedes d’environ
10x10x0,3 mm?>. Ces échantillons ont ensuite été amincis par polissage des deux grandes
faces en terminant avec une solution d’alumine acide de granulométrie 0,04um jusqu’a
atteindre une épaisseur la plus proche possible de I’épaisseur optimale ep (transmission
de I’échantillon égale & e~ 1) qui s’exprime (DORIN, 2013):

v 1/P 2i G (%) (18)

Ou p est la densité du matériau, C; la concentration massique en I'élément i et (%) est
i
déterminé pour chaque élément i d’aprés les données disponibles sur le site internet
http://www.csrri.iit.edu/mucal.html. Pour la gamme d’énergie utilisée Iépaisseur
optimale est d’environ 15um, mais I'épaisseur des échantillons effectivement atteinte
est plutdt en moyenne de 40pum. La taille du faisceau utilisé était d’environ 200x200pum?

ce qui signifie que le volume de matiére analysé est d’environ 1,5.10 > mm?>.

Moniteur Environnement échantillon
amont PM, sous vide primaire

Environnement Détécteur

beam-stop CCD
‘ -

N A i
¢, %5

AN

o)
& *‘“

Fentes anti-diffusion
Distance échantillon-détecteur

Figure 11.11: Images du dispositif expérimental utilisé pour les expériences de diffusion centrale des rayons X sur la ligne
48 de lumiére D2AM (BMO02) a I’ESRF
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2.2.2. Neutrons

Les expériences de diffusion centrale des neutrons ont été menées au réacteur ILL
de Grenoble sur la ligne D11 équipée d’une optique collimatante, d’'un électroaimant et
d’un détecteur 2D. Au moins deux distances échantillon — détecteur ont été utilisées
pour pouvoir couvrir une plus grande gamme de ¢, de 0,016 a 0,45A" pour les 2
distances 1,6m et 8m et l'utilisation d’une troisieme distance de 34m pour certains
échantillons a permis d’abaisser le ¢ minimum & 0,003A™". La longueur d’onde utilisée,
d’environ 4,6A, a été choisie supérieure a 4,15A (Bragg cut-off) afin de supprimer la
diffraction de Bragg et un champ magnétique d’environ 1,6T a été appliqué aux
échantillons mesurés (Figure 11.12) afin de pouvoir avoir accés a la fois au contraste
nucléaire et magnétique des différents objets contribuant a la diffusion et de s’affranchir
de la diffusion des domaines magnétiques.

Faisceau incident
de neutrons

Echantillon

Pieces polaires de
I'électroaimant

Figure 11.12: Image d'un échantillon monté dans I'entrefer de I'électroaimant devant le faisceau de neutrons

Les échantillons utilisés pour ces expériences ont étés découpés dans des blocs
d’alliage vieillis sous différentes conditions sous forme de parallélépipedes d’environ
1x1,5x0,3 cm® (faces polies avec une solution d’alumine acide de granulométrie
0,04um). La taille du faisceau utilisé était d’environ 6x12mm?® ce qui signifie que le
volume de matiére analysé est d’environ 21mm?>.

3.La sonde atomique tomographique

3.1.Principe

La sonde atomique tomographique est une technique particulierement intéressante
dans le cadre de cette étude puisqu’elle est la seule a pouvoir fournir directement la
composition des éléments de la microstructure de taille nanométrique présents dans le
15-5PH tels que les précipités durcissants de cuivre, les fluctuations de composition de la
décomposition spinodale et la phase G.

3.1.1. Fonctionnement

Cette technique allie spectrométrie de masse a temps de vol, qui permet de
déterminer la nature chimique des atomes évaporés, a un détecteur 2D permettant de
connaitre la position de ces atomes dans |"échantillon, la coordonnée suivant |'axe
d’analyse étant déterminée par la séquence d’évaporation (Figure 11.13). Les données
brutes obtenues a l'issue d’une expérience sont une liste d’ions classés dans leur ordre
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d’arrivée sur le détecteur a laquelle est associée leur position sur ce détecteur ainsi que
leur temps de vol. Le temps de vol t,, d’un ion, temps entre I'arrivée de I'onde laser sur
la pointe (sonde en mode laser) ou de I'impulsion électrique (sonde en mode électrique)
et I'arrivée de I'ion sur le détecteur 2D, ne donne pas directement la nature chimique de
cet ion. Il est lié au champ électrique appliqué, a la masse m et la charge —ne de l'ion de
la fagon suivante (DE GEUSER, 2005) :

m  2eVt,?

P T 19

Ou e est la charge d’un électron, V est la différence de potentiel appliquée et L est la
distance échantillon — détecteur.

Position (X,Y)
Numéro d’arrivée < Z
Temps de vol t,,

Figure 11.13: Schéma de principe d'une sonde atomique tomographique de type LEAP™

Ceci permet donc en connaissant I'historique de I'évolution du potentiel appliqué de
remplacer le temps de vol par le rapport masse sur charge de chaque ion ce qui est fait
par l'intermédiaire du logiciel IVAS™. De méme, la reconstruction spatiale de
I’échantillon a partir de la séquence d’arrivée des ions et de leurs positions sur le
détecteur se fait par I'intermédiaire de ce méme logiciel par projection inverse (GAULT et
al., 2012a).

3.1.2. Traitements des données classiques

L’histogramme de proximité ou proxigramme est une méthode permettant de
mesurer un profil de composition perpendiculaire a une interface (HELLMAN et al., 2000)
définie par une surface d’isoconcentration (seuil fixé par I'utilisateur). A chaque point de
cette surface est associée une normale orientée locale selon laquelle un profil de
composition est déterminé. On peut alors obtenir en moyennant les informations
obtenues pour chaque point de la surface un profil de concentration a travers l'interface
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gu’elle définit, quelle que soit la forme de cette surface. Sur I'exemple donné en Figure
[1.14 on peut visualiser des surfaces reliant tous les points contigus de concentration en
cuivre égale a 7%at et le proxigramme correspondant.

100

Concentration atomigue {at%)

-2 -1 0 1 2 3 4
Distance a I'interface (Cu 7at%) (nm)

Figure 11.14: Mise en évidence des précipités de cuivre dans |'état non-vieilli par des surfaces
d'isoconcentration a 7%at de cuivre (a gauche) et proxigramme correspondant (a droite)

Cette méthode permet de caractériser la distribution de concentration en les
différents éléments dans le matériau et de la comparer a une distribution calculée
représentant le cas d’une solution solide. Cette comparaison permet de mettre en
évidence par exemple la décomposition spinodale de la matrice comme le montre la
Figure 11.15. Pour obtenir ces histogrammes, on découpe le volume de matiere analysé
en petites boites de dimensions choisies par I'utilisateur a l'intérieur desquelles on
mesure la concentration en chaque élément. Bien entendu les résultats donnés par
cette méthode sont dépendants des dimensions de boites choisies.
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Figure 11.15: Mise en évidence de I'écart des distributions de concentration en chrome et fer mesurées dans un
échantillon vieilli 5000h a 350°C aux distributions calculées pour une répartition aléatoire des atomes

La distribution des plus proches voisins est une méthode classique pour décrire
I'arrangement relatif des différentes espéces chimiques dans le volume reconstruit. On
détermine pour chaque atome d’une ou plusieurs espéces la distance qui le sépare de
son plus proche voisin d’une ou plusieurs espéeces (A-A, A-B, AB-A, A-AB). On obtient
alors un histogramme des fréquences de distribution des distances entre plus proches
voisins d’une ou plusieurs espéces chimiques, cet histogramme peut étre comparé a
celui obtenu pour une répartition aléatoire des atomes dans le volume (cas de la
solution solide) et ainsi nous renseigner sur la présence d’éventuels précipités.
L'exploitation de ces histogrammes peut aussi fournir les concentrations de matrice en
appliquant la méthode décrite dans (DE GEUSER et al., 2011).

La fonction de distribution radiale RDF (r) permet elle-aussi de décrire la maniére
dont s’arrangent les atomes des différentes espéces chimiques a I'échelle locale
puisqu’elle mesure la concentration atomique Cj(r) en chaque espece chimique j dans
une couronne de matiere autour d’'un atome de nature donnée i en fonction de la
distance r a ce dernier (Figure 11.16).

G
= (20)

RDFU(T') =
Avec Cj" la concentration atomique nominale de I'espéce j. On peut notamment tirer de

ces fonctions de distribution radiale les fonctions de corrélation des différentes espéeces
chimiques (DE GEUSER, 2005) introduites au paragraphe 2.1.1 que I'on peut écrire ici :

G@)

C‘jO

yii(r) = 1 (21)
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ce qui permet de croiser les résultats obtenus par la technique de sonde atomique
tomographique a ceux obtenus en diffusion aux petits angles.

ior
Cr o ‘ [ )
: o

Ner (r)=6
Npe (r)=9

CCT (T) = 40%

idr
<>
Figure 11.16: Pour obtenir la fonction de distribution radiale chrome-chrome, on dénombre les atomes
contenus dans une coquille d'épaisseur dr située a une distance r d'un atome de chrome pour
différents r et pour un nombre d'atomes centraux suffisamment grand

3.2.Instrument et échantillons

Les échantillons de sonde atomique tomographique ont été préparés par voie
électrochimique en deux étapes (polissage “microloop” (GAULT et al., 2012b)) a partir de
parallélépipedes d’environ 15x0,2x0,2mm? découpés dans des blocs d’alliage vieillis sous
différentes conditions :

- Les batonnets de matiere sont placés a I'anode d’'un montage d’électrolyse
utilisant une solution composée de 5%vol d’acide perchlorique a 70% et de
95%vol d’acide acétique a 90% et une contre électrode en acier en forme de
boucle. Ces batonnets sont ensuite amincis en forme de pointe par immersions
successives dans la solution a température ambiante (Figure 11.17 a gauche).
Nous utilisons une régulation en tension variant de 5V a 25V suivant la vitesse
d’attaque désirée.

- Puis en utilisant maintenant un montage similaire avec seulement une goutte
d’électrolyte déposée sur la contre-électrode en forme de boucle le tout placé
sous un microscope, on fait apparaitre un col en bout de pointe (Figure 11.17 a
droite) que I'on ameéne tout doucement a disparaitre laissant tout au bout de
I’échantillon une pointe dont le rayon de courbure est de quelques dizaines de
nanometres. Lors de cette étape I'électrolyte utilisé est une solution composée
de 2%vol d’acide perchlorique et de 98%vol de 2-butoxyéthanol. Nous utilisons
encore une régulation en tension variant de 10V a 25V suivant la vitesse
d’attaque désirée.
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Figure 11.17: Schéma des dispositifs servant a la préparation d'échantillons de sonde atomique tomographique
par voie électrochimique (étape d'amincissement a gauche et étape de finition a droite)

Les expériences de sonde atomique tomographique ont été réalisées en
collaboration avec Marion Descoins et Dominique Mangelinck du laboratoire IM2NP de
Marseille dans le cadre de 2 appels a projets aupres du réseau francais METSA. Afin
d’augmenter le taux de succés des expériences se déroulant sur un nombre de jours
limités, nous avons préféré utiliser le mode laser (Figure 11.13) de lI'instrument utilisé,
une LEAP 3000X HR. La température des échantillons était de 40K, le taux d’évaporation
maximal utilisé était égal a 1% et les impulsions laser d’une longueur d’onde de 532nm
et d’une énergie comprise entre 0,2 et 0,6nJ. La Figure 11.18 présente a titre d’exemple le
spectre de masse obtenu dans ces conditions pour un échantillon non-vieilli.

m
T

Rapport masse/charge (Da/e)

Figure 11.18: Spectre de masse obtenu lors de I'analyse d'un échantillon non-vieilli.

4.La calorimétrie différentielle a balayage

4.1.Principe

La calorimétrie différentielle a balayage (DSC) est une technique d’analyse
thermique qui est utilisée en métallurgie pour I'étude des transformations de phase,
classiqguement au cours d’une rampe de montée en température. Elle permet d’obtenir
I’enthalpie et les températures caractéristiques des diverses transformations de phase
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se produisant durant cette rampe. Cette technique est particulierement intéressante
dans notre cas car elle nous permet d’étudier uniquement la décomposition spinodale.
En effet, dans le domaine de température 200°C — 550°C la seule transformation de
phase se produisant est la disparition des fluctuations de concentration dues a la
décomposition spinodale par la remise en solution des atomes de chrome, les autres
éléments de la microstructure restant inchangés pour des temps suffisamment courts.

4.1.1. Les bases de la DSC a flux de chaleur

On rappelle brievement dans ce paragraphe quelques éléments nécessaires a la
compréhension de la technique. Pour une description compléte de son principe de
fonctionnement, le lecteur pourra se reporter a I'article (DANLEY, 2002) et a l'ouvrage
(HOHNE et al., 2003).

Le flux de chaleur g, dérivée de I'enthalpie H par rapport au temps t, mesuré par
une DSC entre un échantillon de masse m et une référence contenus dans une méme
enceinte thermique (Figure 11.19) peut s’écrire :

~ dH dT
q=—=BL+m<ECp(T)+f(T,t)> (22)

dt
Ou BL désigne la ligne de base, c’est-a-dire le signal mesuré dans les mémes conditions
mais sans échantillon qui est d0 au léger déséquilibre du calorimetre, C,(T) la capacité
thermique massique ou chaleur spécifique fonction de la température T, et f(T,t) une
fonction de la température et du temps rendant compte des transformations
exothermiques et endothermiques se produisant dans I’échantillon (transformations de
phases).

Référence
(creuset vide) Plateformes Echantillon

\ chauffantes /
A A T
A \

N | ]

Thermocouples

Figure 11.19: Schéma de la cellule de mesure équipant I'appareil utilisée
pour les meures de DSC

4.1.2. Modulation de la température

La DSC modulée en température est une alternative a la DSC classique que 'on
obtient en ajoutant a une rampe a vitesse constante 5, une oscillation périodique de
faible amplitude de la température (READING et al., 1993), ce qui nous donne pour
I’expression de la vitesse de variation de la température :
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() = Z—Z =By + ZTT[TACOS (2771 t) (23)
Avec B(t) la vitesse de variation de température, T la période des oscillations et T,
I'amplitude de température. Ces oscillations permettent de séparer les contributions au
flux de chaleur en deux parties : une contribution qui dépend de la capacité calorifique
de I'échantillon que l'on qualifie d’inversible et une autre qui regroupe tous les
phénoménes dépendants du temps que I'on qualifie de non-inversible (GRENET et al.,
2011). L'utilisation de la modulation de la température nous permet donc de séparer
trés simplement les variations de capacité calorifique des variations d’enthalpie. De plus,
le flux de chaleur mesuré étant croissant avec la vitesse de la variation de température,
I'utilisation de la modulation de la température nous permet d’augmenter le flux de
chaleur mesuré en atteignant des vitesses instantanées de variation de température
plus importantes que la vitesse de la rampe constante et donc d’augmenter la sensibilité
de mesure au cours de nos expériences. Ainsi, dans notre cas, on peut quantifier des
états trés peu vieillis avec des enthalpies de transformation trés faibles.

4.2.Instrument et échantillons

Les échantillons utilisés pour ces expériences ont été découpés dans des blocs
d’alliage vieillis sous différentes conditions sous forme de parallélépipedes d’environ
3,5x3,5x0,8 mm?. Linstrument utilisé, une DSC TA Q200, a permis l"utilisation de rampes
modulées en température dans la plage 200°C — 550°C sous un balayage d’azote a haute
pureté. Des rampes de montée en températures de 5°C/min ont été employées avec
une modulation d’'une amplitude de 2°C et d’une période de 2min.

5. Cartographie de phases et d’orientations en
microscopie électronique en transmission

5.1.Principe

La technique de cartographie de phases et d’orientations cristallographiques en
microscopie électronique en transmission, baptisée Automated Crystal Orientation
Mapping (ACOM), a été développée au laboratoire SIMaP par E. Rauch et M. Véron
(RAUCH et al., 2005), (RAUCH et al., 2012). Le principe de cette technique est d’utiliser le
faisceau d’électrons du microscope en mode nanodiffraction pour balayer une zone de
I’échantillon et de recueillir le cliché de diffraction obtenu en chaque point du balayage
avec une caméra qui filme I’écran phosphorescent. Ensuite ces clichés de diffraction sont
comparés a plusieurs banques de figures de diffraction simulées pour différentes
orientations d’une structure cristallographique donnée associée a un paramétre de
maille (Figure 11.20). Ceci suppose donc de préalablement connaitre ou tout du moins
avoir une idée des phases présentes dans I’échantillon afin de sélectionner les banques
de figures de diffraction adéquates lors de I'indexation.
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Figure 11.20: A chaque point de I'image est associé un cliché de diffraction (points blancs sur fond noir) qui est indexé (phase
et orientation cristallographique) en trouvant la figure de diffraction simulée (cercles rouges) qui correspond le mieux au
cliché parmi diverses banques.

On obtient alors une carte ol a chaque point du balayage est associé la phase et son
orientation cristallographique dont la figure de diffraction simulée présente le maximum
de vraisemblance avec le cliché enregistré (Figure 11.21).

Cartographie Cartographie Cartographie
Cartographie de phases d’orientations suivant d’orientations suivant d’orientations suivant
I'axe x 'axe y I'axe z

[l Martensite cc

Austénite cfc

100 101

Figure 11.21: Cartographies de phases et d'orientations d'un échantillon non-vieilli correspondant a la zone de la Figure 11.20
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5.2.Instrument et échantillons

Les échantillons utilisés pour ces expériences ont étés découpés dans des blocs
d’alliage vieillis sous différentes conditions sous forme de parallélépipedes d’environ
300um d’épaisseur amincis jusqu’a environ 80um par polissage des deux grandes faces
au papier SiC P1200. On a alors découpé dans ces fines tranches des disques de 3mm de
diametre a I'emporte-piéce qui ont ensuite été préparés pour l'observation en
microscopie électronique en transmission par une méthode d’électro-polissage a
double-jet (utilisation d’un TenuPol-5) a 14V en utilisant une solution composée de
10%vol d’acide perchlorique a 70%, 20%vol de 2-butoxyéthanol et de 70%vol d’éthanol
refroidie a 2°C.

Les observations ont été faites avec un MET Jeol 3010 utilisant un dispositif de
contrdble de faisceau d’électron ASTAR™.

6. Diffraction des rayons X

6.1.Principe

La technique de diffraction des rayons X permet d’obtenir des informations sur la
cristallographie des différentes phases présentes dans le matériau analysé. En scannant
avec le détecteur une portion de I'espace réciproque on obtient la position angulaire
d’une partie des taches de diffraction des rayons X par ces phases. Ces angles sont
associés a des distances interréticulaires par la relation de Bragg qui exprime les
conditions de diffraction d’un cristal :

Zdhlein(e) =nAi (24)

OU djy; est la distance interréticulaire associée a la famille de plans {hkl}, 6 est
I’angle de diffraction, n est I'ordre de diffraction et A est la longueur d’onde des rayons X
utilisés. L'indexation du diagramme de diffraction obtenu permet donc de déterminer la
structure cristallographique ainsi que le paramétre de maille des différentes phases
présentes.

L'analyse des intensités diffractées peut nous permettre de quantifier la proportion
d’austénite présente dans le matériau étudié. Nous avons utilisé a cette fin deux
méthodes différentes. L'une de ces méthodes est celle proposée par H. Tanaka et C.S.
Choi (TANAKA et al., 1972). La fraction d’austénite est alors calculée a partir de l'intensité
intégrée diffractée par la famille des plans {110} de la martensite I, et celle des plans
{111} de l'austénite I, comme suit :

Ra/
I
R,y
fr= A (25)
+
a /Ry 14
F?PL —2M
R = exp( ) (26)

(16
Avec a le parametre de maille, F le facteur de structure de la famille de plans

considérée, P la multiplicité, L le facteur de polarisation de Lorentz et exp(—2M) le
facteur de température. Dans le cas de notre alliage, le rapport R,/R, vaut environ

58



Chapitre II : Matériau et méthodes

1,28. Cette méthode tres simple ne prenant en compte que l'intensité diffractée par une
seule famille de plans de chaque phase, elle est donc trés sensible a la texture de
I’échantillon analysé. Son utilisation nous oblige donc a multiplier les échantillons d’un
méme état avec des directions de prélevement différentes afin de moyenner cet effet (a
condition qu’il ne soit pas trop prononcé). L’autre méthode utilisée est une analyse de
type Rietveld qui, elle, analyse les intensités de tous les pics observés et permet donc, si
leur nombre est suffisamment important, de déterminer la texture de chaque
échantillon et d’en tenir compte dans la valeur calculée de la fraction volumique. Ce
type d’analyse a été réalisé par Benoit Malard du CIRIMAT a Toulouse, laboratoire
partenaire du projet PREVISIA.

6.2.Instrument et échantillons

Un diffractométre PANalytical X’PERT MPD équipé d’un détecteur 1D et utilisant un
tube cobalt (1 = 1,789A) a servi pour ces expériences.

Les échantillons utilisés ont été découpés dans des blocs d’alliage vieillis sous
différentes conditions sous forme de parallélépipédes d’environ 1x1,5x0,3 cm>. Un essai
sur des échantillons non vieillis présentant deux états de surface différents a démontré
un effet non négligeable de la rugosité de surface des échantillons sur la largeur des pics
observés (Figure 11.22). Au cours de cet essai, nous avons comparé les états de surface
obtenus aprés un polissage final avec un papier SiC P1200 et avec une solution
d’alumine de granulométrie 0,04um. Nous avons testé deux échantillons pour chaque
état de surface afin de nous assurer que l'effet observé n’est pas di a une
inhomogénéité du matériau. Nous pouvons observer en Figure I1.22 que la diminution de
la rugosité de surface permet d’obtenir des pics de diffraction plus fins et donc de mieux
séparer la raie principale de la martensite cubique centrée (plans {110}) de la raie
principale de I'austénite (plans {111}). Les échantillons utilisés sont donc polis jusqu’a
obtenir un état de surface correspondant a un polissage mécanique avec une solution
d’alumine de granulométrie 0,04pm.
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Figure 11.22: Les raies {111}, et {110}, sont mieux séparées pour une rugosité de surface plus faible.

7. Microdureté Vickers

7.1.Principe

La microdureté Vickers mesure la résistance d’'un matériau a la pénétration d’un
indenteur en diamant de forme pyramidale a base carrée dont I'angle au sommet est
136°. La valeur de microdureté Vickers s’exprimant en HV est définie comme (FRANCOIS,
1984):

F 27

HV = 0,189 (27)

ou F est la charge appliquée a l'indenteur en kilogrammes-force et d la moyenne des
deux diagonales de I'empreinte que I'indenteur a laissé dans le matériau en millimétres.

La mesure de cette propriété étant dépendante de I'orientation cristallographique
des familles de lattes situées sous I'indent et la taille de cet indent étant de I'ordre de
60x60um?, correspondant environ a la surface de 2 ou 3 grains, il est normal qu’elle
présente une certaine dispersion. Afin de tenir compte de cette derniére, on réalise 60
indents par échantillon espacés d’au moins 500um les uns des autres afin de déterminer
la moyenne et |'écart-type de la microdureté en supposant que la distribution des
valeurs de cette propriété suit une loi normale (Figure 11.23).
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Figure 11.23: Comparaison des fréquences de distribution d'une population de 240 mesures de microdureté Vickers et de celles
déterminées par une loi normale de paramétres la moyenne et I'écart-type estimés sur cette population (état non-vieilli).

7.2. Instrument et échantillons

Les mesures de microdureté Vickers ont été faites en utilisant un microdurometre
Tukon 1102 Wilson Hardness équipé du logiciel de controle et mesure Buehler OmniMet
MHT. La charge utilisée d’1kg était maintenue 10s et les empreintes ont été mesurées a
un grossissement de 1000. Les échantillons utilisés ont été découpés dans des blocs
d’alliage vieillis sous différentes conditions sous forme de parallélépipedes présentant
une surface d’au moins 30x10mm? dont I'état de surface final correspond a un polissage
mécanique avec une solution d’alumine de granulométrie 0,04pum.
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Chapitre III : Description qualitative
de la microstructure du 15-5PH et de
son évolution au cours du
vieillissement

L’objectif de ce chapitre est de fournir au lecteur une description compléte bien que
gualitative de tous les éléments composant la microstructure de I'acier étudié afin qu’il
puisse se familiariser avec chacun d’entre eux avant de décrire la maniere dont ils
évoluent lors du vieillissement de I'alliage. Ce chapitre renseignera également le lecteur
sur I'impact de chaque élément de microstructure sur les propriétés mécaniques du
matériau ainsi que sur leur tendance a |’évolution lors d’un vieillissement long a
température moyenne, précisant ainsi I'enjeu et I'utilité de I'étude de I’évolution des
divers composants de la microstructure. Nous décrirons ces différents composants en
descendant les échelles de taille en commencant par la matrice avant de passer aux
autres phases présentes dans I'alliage.
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1. La matrice

Nous désignons par le terme générique de matrice la phase majoritaire de I'alliage
qui est une solution solide principalement composée de fer et de chrome mais aussi en
de moindres proportions de nickel, de manganése, de silicium et d’autres éléments
minoritaires. Cependant la matrice n’est pas une unité microstructurale, elle peut elle-
méme étre décomposée en plusieurs subdivisions.

1.1. Anciens grains austénitiques et lattes de martensite

Les plus grands éléments composant la matrice sont les anciens grains austénitiques
(Figure 111.1). lls sont aisément observables en microscopie optique (chapitre Il). De ces
observations, nous pouvons déduire qu’ils ne présentent pas d’anisotropie mais qu’ils
présentent une large distribution de taille dont la moyenne est d’environ 25um.

Figure Ill.1: Schéma représentant les diverses subdivisions de la matrice: les anciens grains
austénitiques (en rouge), les paquets de lattes (en vert) et les lattes de martensite (en bleu)

Au sein de ces anciens grains austénitiques, on trouve des paquets de lattes de
martensite qui correspondent a des groupements de lattes de martensite a I'intérieur
desquels les lattes sont peu désorientées les unes par rapport aux autres. Ces paquets
rassemblent quelques lattes paralleles (Figure 1ll.1 et Figure lll.2). Les lattes de
martensite que l'on trouve a lintérieur de ces paquets constituent les unités
cristallographiques de notre alliage, ce qui signifie qu’elles sont constituées d’un cristal
unique, bien que I'on puisse y observer une faible désorientation continue en son sein
(Figure I11.3) qui s’explique par la présence d’'une importante densité de dislocations. La
martensite de notre alliage est cubique centrée en raison de sa faible teneur en carbone
et est donc d’'un point de vue cristallographique de la ferrite contenant une grande
guantité de défauts. Bien qu’observables en microscopie optique, les lattes et paquets
de lattes sont plus aisément identifiables sur une cartographie d’orientations
cristallographiques. Sur de telles images, I'épaisseur des lattes peut étre estimée comme
allant de un a quelques microns et leur longueur comme étant de 'ordre de Ia taille des
anciens grains austénitiques.
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Figure I1l.2: A gauche : lattes et paquets de lattes de martensite observées au sein d'anciens grains austénitiques sur
une micrographie optique d’un échantillon du matériau a I'état non-vieilli. A droite : lattes et paquets de lattes de
martensite observées par microscopie électronique en transmission dans un échantillon vieilli 500h a 350°C.
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Figure II.3: Désorientation a l'intérieur d'une latte de martensite le long d'une ligne (graphique de droite) matérialisée en blanc
sur la cartographie d'orientation cristallographique d'un échantillon non vieilli obtenu par la technique ACOM (image de gauche)

Les tailles de ces constituants de la microstructure peuvent influencer les propriétés
du matériau (loi de Hall-Petch), cependant les températures relativement basses
étudiées ici et I'ancrage des joints de grains et de lattes par des précipités (qui seront
évoqués plus loin dans ce chapitre) nous font prédire peu voire pas d’évolution de ces
éléments de la microstructure, ce qui a été confirmé par des micrographies optiques
(Figure 111.4) et des cartographies d’orientations cristallographiques par ACOM sur des
états “tres vieillis” (5000h@400°C et 10000h@350°C). L’évolution des lattes de
martensite et de leurs regroupements ne sera donc pas approfondie par la suite.
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Figure II.4: Micrographies otiques de I'alliage a I'état non vieilli (a gauche) et vieilli 5000h a 400°C (a droite)

1.2.Démixtion de la matrice

Comme expliqué dans le chapitre I, au cours du vieillissement étant données la
composition en chrome de notre alliage et les températures étudiées, sur le diagramme
d’équilibre thermodynamique du binaire fer-chrome, nous nous trouvons sous la lacune
de miscibilité. La matrice va donc se décomposer, c’est-a-dire que la ou I'on avait une
phase unique de composition uniforme, des fluctuations de composition vont apparaitre
et s"amplifier au cours du vieillissement donnant lieu, pour des stades de décomposition
suffisamment avancés, a la formation de zones riches et d’autres pauvres en chrome par
rapport a la composition moyenne de l'alliage. Ce phénomene peut étre clairement
visualisé sur des volumes de matiere a différents stades de vieillissement analysés par
sonde atomique tomographique, comme présenté en Figure IIl.5. Nous pouvons
constater sur cette figure que la démixtion dans I'état vieilli 15000h a 350°C, qui est I'un
des états étudiés dans lesquels elle est la plus avancée, bien que visible est tres loin
d’avoir atteint I’équilibre (matériau biphasé a/a’).

Non-vieilli 5000h@350°C 15000h@350°C

10nm Tranches de 10nm d’épaisseur

Figure 111.5: Volumes (10x60x70nm3) obtenus par sonde atomique tomographique ol nous avons représenté uniquement les
atomes de chrome (chaque atome est représenté par un point orange) pour différents temps de vieillissement a 350°C

Comme nous |'avons expliqué dans le chapitre |, cette démixtion de la matrice va
rendre le déplacement des dislocations de plus en plus difficile au fil de son avancement.
Cette transformation va donc avoir un impact majeur sur les propriétés mécaniques de
I'alliage, augmentant sa résistance (ce qui se traduit par une augmentation de la dureté,
de la limite d’élasticité et de la résistance a la traction) et diminuant sa ductilité (ce qui
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se traduit par une diminution de la ténacité, de la résilience, de la température de
transition ductile/fragile et de I'allongement a rupture). La démixtion de la matrice
constitue donc I'objet central de cette étude puisqu’elle a une influence prépondérante
sur les propriétés mécaniques du matériau (chapitre 1), les chapitres VI et VIl sont
consacrés a I'étude de son évolution et de son lien avec les propriétés mécaniques.

1.3.De nombreuses dislocations

Le 15-5PH étant un acier martensitique, il contient un grand nombre de défauts
cristallins, parmi lesquels les plus importants d’'un point de vue propriétés mécaniques
sont les dislocations. H. R. Habibi Bajguirani (HABIBI BAJGUIRANI, 1993) a estimé la densité
de dislocations dans ce type d’aciers comme étant supérieure a environ 10**cm™, ce qui
est bien plus que dans la plupart des autres alliages métalliques. Il n’est donc pas
étonnant que chaque volume analysé en sonde atomique tomographique contienne au
moins une dislocation, ce qui nous a permis d’examiner la composition dans le voisinage
de ce type de défaut. Les dislocations peuvent étre identifiées dans les échantillons
d’acier analysés par sonde atomique tomographique par la présence d’azote et niobium
(détection d’ions moléculaires NbN* et NbN**, Figure 11.18) ségrégés sur celles-ci.

Nous remarquons que dans notre alliage, du chrome précipite dans des proportions
non négligeables sur les dislocations, matérialisées par les alignements d’isosurfaces
vertes représentant les isoconcentrations de 0,3%at de NbN (Figure 111.6). Ce fait
témoigne d’une répartition non-aléatoire des atomes de chrome déja a I'état non-vieilli
et explique donc également que les diverses techniques de caractérisation utilisées pour
décrire la démixtion de la matrice ne détectent pas une solution solide de composition
uniforme en chrome dans cet état.

Atomes Cu

’ Isoconcentration NbN 0,3%at

Figure I11.6: Observation de dislocations ancrées sur des précipités de cuivre dans un échantillon non-vieilli analysé par APT

Les dislocations étant majoritairement responsables de la plasticité du matériau, il
est évident qu’une ségrégation sur ces derniéres, susceptible de les épingler, peut avoir
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des conséquences sur les propriétés mécaniques. De plus, cette ségrégation de chrome
formant déja un début de décomposition de la matrice (présence de fluctuations de
faible étendue spatiale et d’amplitude assez importante), il est utile de s’intéresser a
I’évolution de celle-ci. Cependant, il sera difficile de faire mieux qu’une description
qualitative de I’évolution de la composition locale en chrome sur les dislocations et avec
une trées faible statistique. Si évolution il y a, elle sera confondue dans nos mesures avec
I’évolution de la démixtion de la matrice et ne pourra pas en étre séparée.

2. De l'austénite en faible quantité

Bien que le 15-5PH fasse partie de la catégorie des aciers martensitiques, il contient
tout de méme une faible fraction volumique d’austénite. Une faible quantité de cette
austénite est de 'austénite résiduelle, ce qui signifie qu’elle ne s’est pas transformée en
martensite lors de la trempe suivant le traitement d’austénitisation. La majeure partie
de l'austénite présente dans le matériau a I’état non vieilli est de I'austénite de réversion
qui se forme, comme son nom lindique, par réversion lors du traitement de
précipitation du cuivre de la martensite formée a la trempe (Figure 111.7). La réversion de
I’austénite peut alors se produire a I'interface martensite/austénite résiduelle ou alors
aux joints de lattes et de d’anciens grains enrichis en éléments gammagenes comme le
nickel et le manganéese (DMITRIEVA et al., 2011), (RAABE et al., 2013). La question de la
formation de I'austénite présente dans le 15-5PH sera détaillée dans le chapitre V.

B
10 F T I I B
r Avant traitement de précipitation (4
I — Aprés traitement de précipitation |]
| {110}, ]
10°F 4
{211}, ]
{200},
10° 1 4
r{111}, {200}, {220}, {311}, {222}, ]
[_1 ] l l l l ] l ]
a0 60 70 80 90 100 110 120 130

26 (%)
Figure IIl.7: Comparaison de l'intensité de rayons X diffractée par un échantillon du matériau avant le traitement de
précipitation a 505°C (en bleu) et d'un échantillon ayant subi ce traitement (en rouge)
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Figure 111.8: Désorientations entre |'austénite et la martensite adjacente le long d'une ligne dans un échantillon non
vieilli. Les lignes suivant lesquelles les désorientations sont mesurées sont matérialisées en blanc sur la cartographie
d'orientations (image au milieu a droite) et les ilots d’austénite sont identifiés en vert sur la cartographie de phases

(image au milieu a gauche), cartographies toutes deux obtenues par ACOM.
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L'origine de cette phase explique sa localisation, sa morphologie et son orientation
cristallographique que nous avons pu étudier par I'intermédiaire de la technique ACOM
en microscopie électronique a transmission. L'austénite de réversion est
majoritairement située entre les lattes de martensite et possede donc une morphologie
effilée (Figure 111.8). De plus elle possede une relation d’orientation avec la martensite
qui l'entoure. Cette relation d’orientation est proche des relations classiques de
Kurdjumow-Sachs (KS) et de Nishiyama-Wassermann (NW) comme nous le montrerons
au chapitre V (Kurbiumow et al., 1930).

L'austénite ayant des propriétés mécaniques tres différentes de celles de la
martensite, elle a un impact assez favorable sur celles du matériau puisqu’elle lui octroie
un regain de ductilité. La réaction de réversion de la martensite étant susceptible de se
poursuivre lentement lors du vieillissement et I'influence de la fraction volumique, de la
morphologie et de la localisation de cette austénite sur les propriétés mécaniques étant
conséquente, il est important d’étudier dans quelles mesures cette phase évolue, ce qui
sera détaillé dans le chapitre V.

3. Quelques carbures

Parmi les précipités présents dans le 15-5PH, les plus gros sont des carbures. On peut
classer ces carbures en deux groupes : les carbures de niobium et les carbures de
chrome. La présence des carbures de niobium est intentionnelle puisque, comme
expliqué dans le chapitre |, elle permet de piéger le carbone empéchant ainsi la plupart
des atomes de carbone initialement en solution solide dans la matrice de participer a la
formation de carbures de chrome. Cependant, malgré la précipitation de ces carbures,
guelques carbures de chrome, se forment tout de méme. Ces carbures de chrome eux
ne sont pas souhaités puisqu’ils diminuent localement la composition en chrome et
abaissent donc la résistance du matériau a la corrosion.

Les carbures de niobium peuvent étre aisément observés en microscopie
électronique a transmission (Figure 11.9). On peut déduire de tels clichés que ces
précipités sont sphériques et d’'un diametre moyen d’environ 200 a 300nm. La présence
de ces précipités est également confirmée par des mesures de diffraction des rayons X
puisque I'on détecte des pics de faible intensité correspondants a la phase cubique face
centrée NbC (Figure 111.10). De plus, la trés faible intensité de ces pics nous dit que la
fraction volumique de cette phase est elle aussi tres faible.
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Figure 111.9: Carbures de niobium observés en microscopie électronique a transmission dans un échantillon non-vieilli
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Figure 111.10: Pics de faible intensité correspondants a une phase NbC en DRX

Les carbures de chrome sont plus petits que les carbures de niobium et moins
nombreux puisqu’ils se forment a partir du carbone résiduel dans la matrice. Nous avons
pu observer quelques-uns de de ces précipités dans certains volumes analysés en sonde
atomique tomographique (Figure I11.11). Ces précipités semblent se former aux joints de
lattes et avoir des tailles de quelques nanométres a quelques dizaines de nanomeétres.
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Plan contenant
le joint de lattes

Atomes Cr

Atomes C

10nm

| |

Figure 111.11: Carbure de chrome d'une dizaine de nanometres observé a un joint de lattes en sonde atomique
tomographique dans un échantillon vieilli 1000h a 350°C

La faible fraction volumique de ces carbures fait que ces précipités ont une influence
négligeable sur les propriétés mécaniques de l'alliage. De plus la teneur en carbone
résiduel de la matrice voisine de zéro et la relativement grande stabilité thermique des
carbures font que ces précipités n’évolueront pas de maniere significative lors des
vieillissements jusqu’a 420°C. Nous n’approfondirons donc pas le devenir de ces
précipités au cours des vieillissements étudiés ici.

4. Des précipités durcissants au cuivre

Cet alliage faisant parti de la famille des aciers a précipitation durcissante et
contenant du cuivre, les précipités présents en plus grand nombre sont de petits
précipités de cuivre. lls apparaissent lors du dernier traitement thermique avant I'état
de réception. Le compromis alors obtenu entre leur taille et leur densité numérique
contrdle le niveau de résistance du matériau a I’état non-vieilli (R, =1200MPa dans
notre cas), il est donc important d’avoir une caractérisation compléte de ces précipités
et aussi de savoir s’ils évoluent au cours des vieillissements puisque leur influence sur les
propriétés mécaniques est de premier ordre (augmentation de la microdureté Vickers de
I'alliage d’environ 335HV1 a 406HV1).

Les paragraphes qui suivent traitent de la caractérisation de ces précipités a I’état
non-vieilli par I'utilisation de microscopie électronique a transmission et sonde atomique
tomographique.

4.1.Taille, morphologie, localisation et fraction volumique

Par l'intermédiaire de I'imagerie conventionnelle en microscopie électronique a
transmission, nous avons pu observer que les précipités de cuivre sont petits (10 a 15nm
de diameétre pour les plus gros), d’apparence sphérique et finement répartis dans la
matrice (Figure 111.12) comme cela avait déja été rapporté par H.R. Habibi Bajguirani
(HABIBI BAJGUIRANI, 2002).
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Figure 111.12: Observation de précipités de cuivre (sphéroides gris) dans une latte de martensite (gris — noir) en microscopie
électronique en transmission dans un échantillon non vieilli. Grandissement de 100000 a gauche et 250000 a droite

o

Figure 111.13: Matérialisation des précipités de cuivre par des surfaces d'isoconcentration a 10%at de
cuivre dans un volume de matiére non vieillie analysée par sonde atomique tomographique

Atomes Cu

. Isoconcentration
Cu 10%at

20nm

Figure 111.14: Précipitation hétérogéne du cuivre (précipités représentés par des surfaces d’isoconcentration a 10%at en
cuivre) sur un joint de grain dans un volume de matiére vieillie 10000h a 350°C observée en sonde atomique tomographique.
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Lors de quelques analyses en sonde atomique tomographique, nous avons rencontré
des surdensités de précipités. Les précipités appartenant a ces surdensités sont toujours
tous contenus dans un plan. La Figure IIl.14 nous montre I'une de ces surdensités de
précipités de cuivre dans un volume de matiére vieillie 10000h a 350°C. Nous avons
conclu de ces observations que ces précipités alignés matérialisent des joints de lattes
ou de grains et donc que, bien que les observations en microscopie électronique en
transmission laissent penser que les précipités de cuivre sont tous finement dispersés
dans la matrice, ces précipités ont également germés de maniere hétérogéne sur les
interfaces cristallographiques.

Un volume de matiere non vieillie analysée par sonde atomique tomographique
confirme la petite taille de ces précipités ainsi que leur morphologie plutét sphérique
(Figure 111.13). Nous avons déterminé la distribution de tailles des précipités contenus
dans ce volume en faisant deux hypotheses :

- LUinterface d’un précipité de cuivre avec la matrice est représentée par une
isoconcentration en cuivre a 10%at (valeur permettant de délimiter clairement
les précipités de la matrice)

- Les précipités de cuivre peuvent étre assimilés a des spheres de volume égal a
celui des surfaces closes représentant les isoconcentrations

L’histogramme de rayons des précipités ainsi obtenu est représenté en Figure 111.15. Sur
cette figure, on remarque que cette distribution est assez proche d’une distribution
lognormale de moyenne 3,1nm et d’écart-type 0,32 (valeurs obtenues par fit des
données SANS, chapitres IV et V). Nous avons également obtenu, en dénombrant les
précipités de cuivre dans ce volume, I'ordre de grandeur de leur densité numérique qui
est d’environ 1,8.10% particules/m>, ce qui correspondrait donc a une fraction
volumique d’environ 2,3%. Cette valeur est cohérente avec la fraction volumique
déterminée en diffusion aux petits angles d’environ 3,5% si I'on tient compte de la faible
statistique des analyses de sonde atomique tomographique (d’une dizaine a une
centaine de précipités par analyse) et du fait que la sonde atomique tomographique ne
prend pas en compte les surdensités de précipités aux joints de grains mentionnées plus
haut. Nous devons également noter ici que les tailles ainsi mesurées et la fraction
volumique estimée dépendent du seuil d’isoconcentration en cuivre (10%at) qui a été
choisi pour représenter les précipités. En effet, le choix d’'une concentration plus faible
aurait décalé I'histogramme vers les plus grandes tailles et conduit a une fraction
volumique plus importante alors qu’a l'inverse une concentration plus élevée aurait
décalé I'histogramme vers les petites tailles et conduit a une fraction volumique plus
faible.
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Figure 111.15: Histogramme de distribution des rayons des précipités de cuivre
dans le volume de matiére non vieillie analysée par APT

4.2.Composition

Nous nous sommes également intéressés a la composition des précipités de cuivre
par l'intermédiaire de proxigrammes (chapitre IlI). Nous pouvons remarquer que sur le
proxigramme présenté en Figure 111.16 le 0 de I'axe des distances ne correspondant pas a
la valeur d’isoconcentration choisie pour les surfaces représentant les précipités de
cuivre (10%at). Ceci est di aux interpolations nécessaires au lissage des surfaces
d’isoconcentration. Sur ce type de représentation de la composition moyenne a travers
I'interface des précipités (Figure I11.16), nous observons tout d’abord que ces derniers
sont composés d’au moins 80%at de cuivre a coeur mais aussi qu’ils possedent une
interface diffuse (méme compte-tenu d’un possible biais d{ au proxigramme).

Nous remarquons que ce caractére diffus de l'interface peut s’expliquer par la
présence d’une coquille autour des précipités. Cette coquille est riche en nickel et
manganese a I'état non vieilli, ce qui se voit tres bien si I'on zoome sur le proxigramme
présenté ci-dessus (Figure 111.17). Un enrichissement en nickel et manganése au niveau
des précipités de cuivre peut également étre observé directement sur les
représentations du volume analysé faisant apparaitre les atomes de cuivre, de nickel et
de manganése seuls (Figure 111.18), mais il est alors difficile de distinguer que cet
enrichissement n’est présent qu’autour des précipités.
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Figure 111.16: Proxigramme calculé sur toutes les surfaces d'isoconcentration a 10%at de cuivre contenues
dans le volume de matiére non vieillie analysée par sonde atomique tomographique
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Figure 111.17: Zoom sur les basses concentrations du proxigramme calculé sur les surfaces d'isoconcentration a
10%at en cuivre présentes dans le volume de matiére non-vieillie analysée par sonde atomique tomographique
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Figure 111.18: Représentation des positions des atomes de cuivre, nickel et manganése (respectivement de

gauche a droite) dans une tranche de 15nm d’épaisseur du volume de matiére non vieillie analysée par
sonde atomique tomographique

5. Des précipités intermétalliques : la phase G

Au cours du vieillissement va apparaitre une nouvelle catégorie de précipités qui
sont des composés intermétalliques connus dans les aciers sous le nom de phase G.
Nous remarguons en examinant les données de sonde atomique tomographique des
échantillons a longs temps de vieillissement deux populations de ce type de précipités
(Figure 111.19) : une de taille voisine de celle des précipités de cuivre et toujours liée a ces
derniers et une autre de taille plus petite. Cet aspect sera traité plus en détails dans le
chapitre V. Sur l'image de gauche de la Figure IIl.19, nous observons en plus des
précipités de cuivre, matérialisés par les surfaces d’isoconcentration a 10%at de cuivre,
des amas de cuivre dont la composition en cet élément n’excede pas 2%at qui
correspondent aux plus petits précipités de phase G. Nous constatons que ces précipités
sont principalement composés de nickel, silicium et manganése (Figure 111.19). De plus,
en considérant le proxigramme (Figure [11.20) établi a partir de toutes les surfaces
d’isoconcentration a 8%at en silicium, nous pouvons remarquer que la composition
mesurée pour ces précipités correspond a celle du composé défini NiygSi;Mng a quelques
substitutions pres (des atomes de fer, chrome et cuivre peuvent se substituer au nickel
et au manganese) que I'on identifie couramment a la phase G (Lo et al., 2009), (Li et al.,
2014), (YaN et al., 2009), (Hu et al., 2011), (CHAUDOUET et al., 1983).
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Figure 111.19: Images d'une tranche de 15nm d'épaisseur du volume de matiére vieillie 15000h a 350°C analysée par
sonde atomique tomographique. L'image de gauche représente I'emplacement des atomes de cuivre et les surfaces
d’isoconcentration a 10%at de cuivre matérialisant les précipités et les autres de gauche a droite respectivement les

positions des atomes de nickel, manganése et silicium.
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Figure 111.20: Proxigramme calculé sur les surfaces d'isoconcentration a 8%at de silicium dans un volume de matiéere
vieillie 15000h a 350°C

Comme nous l'avons déja fait remarquer dans le chapitre |, I'effet de cette

précipitation sur les propriétés mécaniques est controversé au sein de la communauté
des métallurgistes. La phase G apparaissant au cours du vieillissement et son effet sur
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les propriétés n’étant pas clairement établi ou infirmé, nous avons étudié I’évolution de
cette phase qui sera détaillée au chapitre V.

Conclusion

Nous venons donc de voir que la microstructure du 15-5PH dans son état de
réception, que nous nommons état non-vieilli, se compose de martensite en lattes
regroupées en paquets a l'intérieur des anciens grains austénitiques. A certaines des
interfaces cristallographiques, nous trouvons de |'austénite, principalement issue de la
réversion de la martensite lors du traitement de précipitation du cuivre. Des carbures de
niobium sphériques d’un rayon de I'ordre de la centaine de nanometre sont également
présents. A plus faible échelle nous trouvons des précipités de cuivre de quelques
nanometres de rayon ainsi que de nombreuses dislocations sur lesquelles ont précipité
de chrome. Nous avons également vu qu’au cours du vieillissement apparaissent a cette
échelle des précipités de phase G (intermétallique riche en nickel, silicium et
manganeése) ainsi que des fluctuations de la composition résultant de la démixtion de la
matrice martensitique.

Nous nous intéresserons par la suite aux éléments de microstructure susceptibles
d’évoluer et plus particulierement a ceux dont la possible évolution aurait un impact non
négligeable sur les propriétés mécaniques de I'alliage, c’est-a-dire l'austénite de
réversion, les précipités de cuivre et de phase G et bien s(ir la démixtion de la matrice.

Pour mener cette étude, nous utiliseront de nombreuses techniques qui, couplées
les unes aux autres, permettent une caractérisation la plus compléte possible des
évolutions de la microstructure et la prévision du comportement mécanique de I'alliage.
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Chapitre IV : Espace direct et espace
réciproque : deux visions
complémentaires

Au cours de ce chapitre, nous présenterons les caractéristiques respectives des
techniques de caractérisation travaillant dans |'espace direct, comme la sonde atomique
tomographique, d’une part et dans I'espace réciproque, comme la diffusion aux petits
angles, d’autre part. Nous montrerons ensuite que l'association de ces techniques
permet le recoupement de mesures et/ou I'obtention d’informations complémentaires.
Enfin, nous utiliserons les deux représentations pour présenter les modeles utilisés pour
décrire les précipités de cuivre, dans la partie 2, et la démixtion de la matrice fer-
chrome, dans la partie 3.
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1. Caractérisations dans I'espace direct et
réciproque

Les techniques travaillant dans I'espace direct et celles travaillant dans I'espace
réciproque ont chacune leurs avantages et inconvénients que nous exposons ici. La
combinaison des avantages de ces deux types de techniques permet d’obtenir une
caractérisation plus aboutie des microstructures. Nous montrons dans cette partie
gu’une comparaison directe peut étre obtenue entre les résultats de sonde atomique
tomographique et de diffusion aux petits angles pour observer les mémes petits objets.
Nous justifions ainsi que I'association de ces deux techniques, déja utilisée dans de
précédentes études (DEscCHAMPS et al., 2001), (LEITNER et al., 2004), (PErez et al., 2005),
(PING et al., 2005), (VINCENT et al., 2008), (PERRIER et al., 2012), (BERGNER et al., 2013),
permet bien, en exploitant les avantages de chaque technique, d’obtenir une
caractérisation de la microstructure plus aboutie.

1.1.Caractérisation dans I'’espace direct : une visualisation
immédiate mais tres localisée

Une caractérisation a I'échelle nanométrique du matériau étudié dans I'espace direct
peut étre obtenue, entre autres, par sonde atomique tomographique. L’avantage
principal de la caractérisation dans I’espace direct est la visualisation directe (une fois le
volume analysé reconstruit dans le cas de la sonde atomique tomographique) des
éléments de petite taille composants la microstructure. Ainsi, les précipités peuvent étre
identifiés d’'un simple coup d’ceil sur des représentations du volume ne laissant
apparaitre que les éléments contenus dans ces derniers. La Figure IV.1 en est un
exemple, nous pouvons immédiatement établir de I'observation de ces images qu’il y a
deux types de précipités dans le matériau vieilli : des précipités riches en cuivre entourés
d’une couronne riche en nickel et manganése et dans une moindre mesure en silicium
(les précipités de cuivre) et d’autres riches en nickel, silicium et manganese (la phase G).
Au besoin, ces précipités peuvent étre soulignés par des surfaces d’isoconcentration
délimitant, pour une valeur seuil fixée par l'utilisateur, les zones riches et les zones
pauvres en un élément particulier. La Figure IV.2 illustre cette matérialisation des
précipités de cuivre dans le volume présenté en Figure IV.1 avec une valeur
d’isoconcentration fixée a 10%at en cuivre. Des informations sur la composition a
I’échelle locale peuvent également étre obtenues trés simplement en dénombrant les
atomes de chaque espéce dans une petite boite que I'on déplace dans le volume
analysé.
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G

Figure IV.1: Images d'une tranche de 15nm d'épaisseur d'un volume de matiére vieillie 2000h a 350°C analysé en sonde
atomique tomographique. De gauche a droite les images représentent les atomes de cuivre, nickel, manganése, silicium et
chrome.

Figure IV.2: Image d'une tranche de 15nm d'épaisseur d'un volume de matiére vieillie 2000h a 350°C analysé en sonde
atomique tomographique représentant les atomes de cuivre dans laquelle les précipités de cuivre ont été soulignés par
des surfaces d'isoconcentration en cuivre (10%at).

Le plus gros désavantage des techniques d’'imagerie des petits objets dans I'espace
direct est le faible volume de matiére observé. En sonde atomique tomographique, par
exemple, les volumes analysés correspondent typiquement a quelques millions ou
qguelgues dizaines de millions d’atomes soit quelques centaines de milliers de
nanometres cubes. Il se pose alors la question de savoir si le volume analysé est bien
représentatif de I'ensemble du matériau massif. En effet, pour de si petits volumes, il est
fort probable que I'on ne rende pas compte des inhomogénéités dues aux défauts
cristallins et a plus forte raison aux inhomogénéités macroscopiques dues a I’élaboration
du matériau massif et aux traitements thermomécaniques consécutifs. Pour éliminer ce
doute légitime sur les informations extraites de ces techniques travaillant a tres faible
échelle, la solution naturelle serait de répéter les expériences un grand nombre de fois
pour dégager une caractérisation de la microstructure “moyenne” du matériau par une
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analyse statistique des résultats. Cette solution est absolument inenvisageable tant le
nombre d’expérience a faire pour analyser un volume équivalent a rien qu’un seul grain
serait grand. Une solution réaliste est I'utilisation d’une autre technique permettant
d’obtenir en partie les mémes informations mais sur un volume de matiére beaucoup
plus important, comme le permettent les techniques travaillant dans I'espace
réciproque.

1.2.Caractérisation dans I'espace réciproque : des informations
sur un grand volume de matiére nécessitant une
interprétation élaborée

Une caractérisation du matériau étudié dans I'espace réciproque peut étre obtenue
par les techniques de diffusion centrale. En utilisant des longueurs d’onde de I'ordre de
guelgues Angstroms (rayons X, neutrons), ce type de technique permet de s’intéresser a
des vecteurs de diffusion de norme typiquement comprise dans la gamme 10°A" 3 1A™.
Les éléments de microstructure ainsi caractérisés sont du méme ordre de taille que ceux
observés par sonde atomique tomographique. Le principal avantage de la
caractérisation par diffusion centrale vis-a-vis de la sonde atomique est qu’elle prend en
compte un volume de matiére bien plus important (supérieur d’au moins dix ordres de
grandeur). En conséquence de quoi la caractérisation ainsi fournie rend compte de la
microstructure “moyenne” du matériau incluant les inhomogénéités locales dues a la
présence de défauts cristallins. La technique de diffusion centrale offre, en outre,
I'avantage d’étre non-destructive permettant ainsi de conduire des analyses in-situ
(déformation et/ou traitement thermique sous faisceau).

Le principal désavantage a travailler dans l'espace réciproque est que les
informations recherchées ne peuvent pas étre extraites des mesures aussi simplement
gue dans le cas d’images dans I'espace direct. Ainsi la simple observation de tracés de
I'intensité diffusée en fonction de la norme du vecteur de diffusion ne suffit pas pour se
représenter la microstructure. L'interprétation des données requiert souvent |'utilisation
de modeles assez complexes qui nécessitent une connaissance préalable des objets
mesurés (ordre de grandeur des tailles, composition approximative, morphologie,...) afin
de choisir un ou plusieurs modeles d’interprétation et d’essayer de réduire le nombre de
parameétres a ajuster. De plus, le fait que nous ne puissions mesurer que l'intensité des
ondes diffusées et non leur amplitude, entraine la perte de I'information contenue dans
la phase des ondes. Cette perte de I'information de phase fait qu’il n’y pas unicité de la
solution.

1.3.Complémentarité des deux types de mesure
1.3.1. Deux fagons de voir les mémes phénomenes

Nous venons de voir que la sonde atomique tomographique (espace direct) et la
diffusion centrale (espace réciproque) donnent des résultats bruts trés différents. Pour
bien comprendre quelles sont les informations que I'on peut retirer de ces expériences,
il faut comprendre que ces deux techniques ne sont en fait que deux facons différentes
de voir la méme chose. En effet, ces deux expériences donnant une information sur le
positionnement des atomes dans le volume sondé. La seule différence est que dans le
cas de la sonde atomique, on mesure ce positionnement dans |'espace réel alors que
dans le cas de la diffusion centrale on mesure sa transformée de Fourier dans |'espace
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réciproque. Cela dit, I'information fournie par la diffusion centrale est moins compléte
dans la mesure ol I'on ne mesure que l'intensité et pas directement I'amplitude des
ondes diffusées. L'intensité étant le carré du module de I'amplitude, on perd alors
I'information de phase contenue dans la partie imaginaire de I'amplitude et 'on n’a
alors acces qu’au positionnement relatif des atomes les uns par rapport aux autres.

De la réflexion précédente, il vient que I'on peut calculer I'intensité que diffuserait
un volume analysé en sonde atomique tomographique soumis a un rayonnement
incident (rayons X ou neutrons) au cours d’une expérience virtuelle : il suffit de calculer
la transformée de Fourier exacte de la distribution des atomes détectés. Nous avons
effectué ce calcul séparément sur chaque espéce chimique contenue dans le volume.
Nous avons ainsi 'amplitude complexe 4; diffusée par la distribution de chaque espece
chimique j.

Nj
4@ = ) explid. ) (1)
k

Avec N; le nombre d’atomes de I'espéce j, § le vecteur de diffusion et 7 le vecteur
position de I'atome k.

Pour effectuer ce calcul, nous avons volontairement pris une longueur de diffusion
unitaire pour toutes les especes chimiques. L'amplitude diffusée par tout le volume
analysé A est alors la somme sur toutes les especes chimiques j des amplitudes 4;
multipliées par la longueur de diffusion correspondante [;(égale a b; pour les neutrons
et f] pour les rayons X, Figure IV.3):

A@ =) 4@ 2)
]

Le volume analysé étant ici trés petit, il ne peut bien slir pas étre considéré infini et le
résultat obtenu est donc la convolution de I"'amplitude diffusée par la distribution des
atomes et de celle diffusée par la forme du volume analysé (“effet de boite”). Pour tenir
compte de cette derniere contribution, nous soustrayons a I'amplitude A I'amplitude
diffusée par le méme volume constitué d’atomes tous identiques ayant une longueur de
diffusion égale a la moyenne des longueurs de diffusion [, pondérées par la
concentration C;, de chaque espece k (Figure 1V.3). Nous obtenons ainsi I'amplitude

corrigée de 'effet de boite A,y :
Acorr(§) = Z i A () — Z LA;(§) avec [ = Z i Cy (3)
j j k

A cette étape du calcul, I'information est totalement conservée, il y a une compléete
équivalence entre 'amplitude complexe et la distribution des atomes. Maintenant pour
pouvoir comparer les grandeurs calculées ici aux expériences de diffusion centrale, il
faut calculer I'intensité diffusée I, normalisée par le volume sondé :
>N 12
- |ACOTT(CI)| ‘(2
1) =—F5— avec V=N— (4)
Vn n

Avec V le volume analysé, N le nombre d’atomes détectés dans ce volume, (2 le volume
atomique moyen et 17 le rendement de détection de la sonde atomique utilisée.
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En faisant ce calcul, on perd l'information contenue dans la phase de I'amplitude
concernant le positionnement absolu des atomes en 3D. Considérant I'intensité diffusée
isotrope, nous effectuons ensuite une moyenne azimutale de cette derniére, ce qui nous
permet de diminuer le rapport signal sur bruit.

La comparaison de l'intensité ainsi calculée a celle mesurée lors d’une expérience de
diffusion centrale des rayons X dont nous présentons un exemple en Figure IV.4 nous
confirme que ces deux types d’intensité sont comparables, mais elle met également en
lumiere le fait qu’il existe tout de méme une différence entre les objets observés en
diffusion centrale et en sonde atomique tomographique.

La forme des courbes obtenues est significativement différente. Cette différence est
due au fait que, dans le cas de l'intensité calculée a partir des données de sonde
atomique tomographique, le signal correspondant aux fluctuations de composition en
chrome semble étre décalé vers les petites valeurs de g et celui correspondant aux
précipités de cuivre vers les grandes valeurs de g, donnant lieu a une superposition des
deux plus marquée que dans le cas de la diffusion centrale des rayons X. Ce décalage des
vecteurs de diffusion g peut s’expliquer par un artéfact des mesures de sonde atomique
tomographique fréqguemment rencontré dans le cas d’'un matériau inhomogene ; il s’agit
de la variation du grandissement local. Cet artéfact est di aux différences de champ
d’évaporation entre les zones de matrice riches en chrome, celles riches en fer et les
précipités de cuivre, les champs d’évaporation du fer, du chrome et du cuivre étant
respectivement 33 V.nm™, 29 V.nm™ et 30V.nm™ (GAULT et al., 2012). Cette différence de
champ d’évaporation résulte en une différence de grandissement local et fait apparaitre
les précipités de cuivre comme étant plus petits qu’en réalité (décalage vers les plus
grandes valeurs de ¢). Cependant, le comportement de [lintensité calculée
correspondant aux fluctuations de composition en chrome et fer est plus complexe et ne
peut pas étre simplement expliqué par cet artéfact.

Bien que la taille apparente des précipités de cuivre soit inférieure a celle que nous
mesurons en diffusion aux petits angles, I'intensité intégrée (dépendant essentiellement
de la fraction volumique) obtenue par l'intermédiaire des deux techniques est
comparable. Nous pouvons donc conclure que cette comparaison directe des deux
techniques confirme qu’elles décrivent les mémes objets de maniere comparable mais
aussi que les tailles extraites des expériences de sonde atomique tomographique sont
biaisées par l'artéfact de grandissement local. Ce type de comparaison des deux
techniques pourrait d’ailleurs étre utilisé comme un moyen d’optimiser les
reconstructions de sonde atomique tomographique et/ou les conditions d’analyse.
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4

10° ¢
— SAXS
O  APT
10°F 0 , OO0
r\';n“‘ 2
< 10 ¢ 15000h
@350°C
10 b
vieilli
of A N | \ A |
10 10° 10" 10°

q(A?)

Figure IV.4: Comparaison de l'intensité mesurée en diffusion aux petits angles des rayons X (SAXS) et de
I'intensité calculée via la transformée de Fourier de volumes analysés en sonde atomique
tomographique (APT) pour deux états: non vieilli (en bleu) et vieilli 15000h a 350°C (en rouge).

1.3.2. Couplage efficient des deux techniques

A présent que nous avons montré la complémentarité entre les deux techniques que
sont la sonde atomique tomographique et la diffusion centrale, nous allons nous servir
de leur couplage afin d’établir une caractérisation de notre matériau a fine échelle Ia
plus compléte possible. Nous allons nous servir des informations que nous pouvons
extraire des expériences de sonde atomique tomographique sur quelques états
judicieusement choisis pour une température de vieillissement pour donner un cadre
aux modeles d’interprétation des expériences de diffusion centrale réalisées sur tous les
états vieillis étudiés, nous permettant de déterminer les cinétiques d’évolutions aux
différentes températures.

Nous avons étudié neuf états par sonde atomique tomographique :

- un échantillon non-vieilli pour connaitre la microstructure initiale des
échantillons

- cing échantillons vieillis différents temps a 350°C (1000h, 2000h, 5000h, 7500h,
10000h, 12330h et 15000h) dans le but d’établir une cinétique des évolutions de
la microstructure a cette température de vieillissement

- et un échantillon vieilli 5000h a 400°C afin d’avoir un point de comparaison a une
autre température de vieillissement.
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Nous recueillons le maximum d’informations, notamment concernant la composition,
concernant les précipités de cuivre et de phase G et la démixtion de la matrice pour ces
différents temps de vieillissement afin de déterminer I’évolution des différentes phases
sur ces quelques états. Ces informations nous servent a choisir les modeles
d’interprétation pour les intensités mesurées en diffusion centrale sur un beaucoup plus
grand nombre d’états vieillis (Figure IV.5) et également a encadrer certains de leurs
parametres. Dans la suite de ce chapitre, nous détaillons quelles informations sont
extraites de chaque technique et les modeles d’interprétation de I'intensité diffusée.

10° 290°C 10° 325°C 10° 350°C
10° 10° 10°
= 10° =~ 10° = 10° 15000h
==l ==l
= = 15000h = |
10 10 10
1[}{) 10’3 1[}-:)
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Figure IV.5: Evolution de l'intensité diffusée au cours des vieillissements aux différentes températures étudiées. Les échantillons non-vieillis
correspondent au noir et I’échelle de couleurs du bleu au rouge représente les temps croissants de vieillissement a chaque température.

2. Caractérisation des précipités de cuivre

Nous présentons dans les deux paragraphes qui suivent tout d’abord les
informations qu’il est possible d’extraire sur ces précipités en utilisant la technique de
sonde atomique tomographique puis le modeéle utilisé pour décrire I'intensité diffusée
aux petits angles par une distribution de précipités de cuivre dans un acier ferritique et
la maniere dont les informations extraites de la sonde atomique permettent d’encadrer
son utilisation.

2.1.Composition, localisation et aspect depuis I'’espace direct

La premiére information donnée par une expérience de sonde atomique
tomographique est I'aspect et la localisation des précipités.
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Nous considérerons l'information relative a I'aspect des précipités avec prudence
étant donné les artéfacts discutés au paragraphe 1.3.1. Les précipités de cuivre, si nous
nous fions aux études de E. Hornbogen, P.J. Othen et R. Monzen et leurs coauteurs
(HORNBOGEN et al., 1964), (OTHEN et al., 1994), (MONZzEN et al., 2000), sont sphériques
pour des rayons inférieurs a environ 9nm car ils sont de structure cubique centrée ou
9R, toutes deux cohérentes avec la matrice.

La sonde atomique permettant la détermination de la composition chimique des
objets avec une assez bonne précision a une échelle tres faible (quelques distances
interatomiques), nous pouvons obtenir la composition des précipités de cuivre. Pour
cela deux outils peuvent étre utilisés : les profils de composition 1D a l'intérieur d’une
boite et les proxigrammes. L'outil proxigramme peut se révéler fort intéressant pour
deux raisons. La premiere est qu’il permet de s’affranchir de la forme d’un précipité,
puisqu’il ne considére que l'interface de ce dernier et nous montre la maniére dont la
composition évolue a travers celle-ci. La seconde est qu’il permet d’obtenir un profil de
composition bénéficiant d’'une bien plus grande statistique de mesure que dans le cas
d’un simple profil 1D dans une boite puisqu’il prend en compte les profils de
composition perpendiculairement a chaque point de l'interface du précipité et aussi
parce qu’il peut étre calculé simultanément sur plusieurs précipités pouvant étre de
formes et de tailles différentes. Il faut tout de méme étre vigilant a ce que I’on ne calcule
pas de proxigramme sur des précipités trop différents les uns des autres. Par exemple la
Figure IV.6 nous montre les proxigrammes calculés sur de gros précipités de cuivre avec
une structure coeur-coquille trés nette et sur de petits précipités plus proches d’amas de
cuivre enrichis en nickel, manganése et silicium ou nous n’observons pas vraiment de
structure cceur-coquille. Une caractérisation compléte de la composition des précipités
de cuivre et de la coquille qui les entoure sera présentée au chapitre V.
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Figure IV.6: Comparaison de deux proxigrammes réalisés sur des précipités de cuivre de taille et morphologie différentes dans un volume de
matiére vieillie 15000h a 350°C. A gauche le proxigramme présenté a été calculé sur un gros précipité de cuivre de forme ellipsoide et a droite
pour deux petits précipités sphériques (les précipités correspondants a leur proxigramme respectif sont indiqués par les fleches noires).

2.2.Distribution de taille et fraction volumique depuis I’espace
réciproque

Dans le cas qui nous intéresse, les précipités de cuivre ne constituent pas les seules
inhomogénéités de composition a diffuser de I'intensité dans la gamme de g observée.
En effet, la phase G et les fluctuations de composition dues a la démixtion de la matrice
diffusent de l'intensité dans la méme gamme de g puisque leurs tailles caractéristiques
respectives sont proches de celle des précipités de cuivre. Nous avons donc besoin de
modéliser les contributions de chaque élément de la microstructure a l'intensité totale
mesurée pour réussir a les séparer et ainsi obtenir la distribution de taille des précipités
de cuivre.

Nous avons choisi pour décrire la contribution des précipités de cuivre un modele
simplifié faisant intervenir un minimum de parametres. Nous faisons pour cela quatre
hypotheéses :

93



Chapitre IV : Espace direct et espace réciproque : deux visions complémentaires

- Les précipités de cuivre peuvent étre assimilés a des spheres

- La distribution de taille de ces spheres peut étre considérée comme étant de
type log-normale

- Les précipités peuvent étre considérés de composition homogeéne avec une
interface abrupte

- Lafraction volumique des précipités est faible.

Ces hypothéses sont souvent employées dans les études portant sur la caractérisation
de précipités de cuivre dans des alliages a base fer (SoLT et al., 1992), (OSAMURA et al.,
1994), (MILLER et al., 2003), (DescHAMPS et al., 2011). Selon la littérature, les précipités
d’un rayon inférieur a 9nm sont sphériques (HORNBOGEN et al., 1964), (OTHEN et al.,
1994), (MoNzeN et al., 2000), or nos observations en sonde atomique tomographique
nous laissent supposer que les précipités de cuivre présents dans le matériau ont un
rayon bien inférieur a 9nm. D’aprés I'histogramme des tailles de précipités observés
dans un volume de matiére non-vieillie présenté au chapitre Ill, la distribution de tailles
est bien asymétrique privilégiant les gros précipités, cohérente avec une description de
type loi log-normale plutdot que loi normale. La troisieme hypothése, bien qu’en
opposition avec ce que nous avons montré au chapitre précédent, est une simplification
du probléme nécessaire au calcul du contraste Ap? entre la matrice et les précipités
(équation 8) utile a la détermination de la fraction volumique. La derniére hypothése est
qguant a elle justifiée par I'ordre de grandeur de la fraction volumique déterminé par
sonde atomique qui est d’environ 3%. On se trouve alors dans le cas d’une distribution
de précipités “diluée” ce qui signifie que les interférences entre les ondes diffusées par
les différents précipités peuvent étre négligées. L'intensité diffusée par les précipités de
cuivre I, peut donc s’écrire comme l'intensité I, pere diffusée par une sphere de rayon
R multipliée par le nombre de sphéres N contenues dans le volume analysé V et par la
distribution de tailles f(R) de rayon médian R, et de largeur o :

I..= EApzij oo f(R) dR (5)
ppt % . sphére
4mR3\? sin(qR) — qR cos(qR)\’
Lsphere = (6)
P 3 (qR)3

(7)

) () - ln(RO))2>

1
———ex
oR\ 21 p( 2072

La densité numérique étant égale a la fraction volumique que divise le volume moyen
des précipités de cuivre, l'intensité diffusée par les précipités de cuivre dépend de la
fraction volumique de précipités f,, du contraste entre matrice et précipités Ap?, du
rayon médian de la distribution R, et de la largeur o de cette distribution, que nous
prenons comme parametres d’ajustement. Le modele ainsi obtenu constitue un bon
compromis entre simplicité du modeéle et adéquation aux mesures. Nous pouvons ainsi
déterminer le rayon moyen de la distribution ainsi que sa fraction volumique a condition
de fixer la valeur du contraste.

Il nous faut donc calculer ce contraste des précipités de cuivre avec la matrice dans
le cas de la diffusion des rayons X et dans celui de la diffusion des neutrons. Etant donné
la grande complexité de la microstructure du matériau étudié, nous faisons I’hypothése
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simplificatrice que les précipités sont des spheres de cuivre pur dans une matrice de fer
contenant 15%at de chrome et 5%at de nickel. Nous calculons donc le contraste

2 .
Ap SAXS,5983eV *

_10,8fre + 0,15f¢ + 0,05fy; — feu |

A'DZSAXS,59836V = 0 =~ 1,574.10"1A-¢ (8)

Avec f; le facteur de diffusion de I'espéece i déterminé par D.T. Cromer et D.A. Lieberman
pour une énergie de 5,983keV, 6eV sous le seuil d’absorption K du chrome (CROMER et
al., 1981).

Dans le cas de la diffusion des neutrons, nous devons calculer le contraste magnétique

2 . ) \ PR \
Ap SANSmag” Nous faisons pour ce calcul I’hypothése que les précipités sont des sphéres

paramagnétiques dans une matrice ferromagnétique. Cette hypothese est bien moins
forte que celle faite dans le cas du calcul du contraste en diffusion des rayons X
puisqu’elle est valable pour une large gamme de composition en cuivre des précipités ;
en effet, K. Sumiyama a mesuré qu’a température ambiante une solution de fer dans du
cuivre conserve un moment magnétique atomique nul jusqu’a une concentration en fer
d’environ 40%at (SUMIYAMA et al., 1984). Le calcul ne dépend donc ici que de I'hypothése
faite sur le moment magnétique atomique moyen de la matrice que I'on considére égal
a celui d’une solution de 15%at de chrome dans du fer, c’est-a-dire 1,837y (ALDRED,
1976).

, bre-15crmag\ _ (2,695.1071% x 1,837\
Ap SANS,mag = N = 11,82. 10—24
=~ 1,75.10%1cm™*

Avec bpe_15cr,mag 12 longueur de diffusion magnétique de la matrice.

(9)

3. Caractérisation des fluctuations de composition
au sein de la matrice

Afin de décrire au mieux l'intensité diffusée par les fluctuations de composition
résultant de la démixtion de la matrice, nous avons cherché une fonction ad-hoc dont la
forme peut décrire I'intensité diffusée par les fluctuations de composition issues de la
démixtion de la matrice. Au cours des paragraphes qui suivent, nous présentons le
modele utilisé pour décrire I'intensité et la signification physique des parameétres qu’il
fait intervenir ainsi que la maniére dont nous déterminons ces derniers.

3.1.Modele pour la description des fluctuations
3.1.1. Forme de I'intensité diffusée par les fluctuations de composition

Avant de chercher une fonction permettant de décrire l'intensité diffusée par les
fluctuations de composition dues a la décomposition spinodale de I'alliage, il est
important de déterminer ce qui caractérise la forme de la représentation de cette
intensité en fonction du vecteur de diffusion. Cette forme a déja été observée et décrite
par différents auteurs lors d’études de la décomposition spinodale d’alliages binaires
fer-chrome par diffusion aux petits angles des neutrons (FURUSAKA et al., 1986), (BLEY,
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1992), (UJIHARA et al., 2000). Elle est constituée d’un pic dont la position du maximum
dépend de I’état d’avancement de la démixtion qui est accompagné d’une décroissance
asymptotique de I'intensité de forme g~ du c6té des grands g (Figure 1V.7). L'exposant
n de cette asymptote a été mesuré proche de 2 lors des tous premiers états de
décomposition, ce qui est en accord avec la théorie de Cahn-Hilliard-Cook (Cook, 1970),
et égal a 4 pour les états plus avancés, valeur classiquement trouvée dans le cas de
précipités avec une interface abrupte. Toutefois, dans notre cas, l'intensité non
négligeable diffusée par la solution solide ne nous permet pas d’observer I'asymptote en
q~2 pour les états trés faiblement décomposés. Afin de simplifier le modele utilisé pour
décrire I'intensité, nous retiendrons la forme composée d’un pic d’intensité suivi par une
décroissance asymptotique en g~*. Dans ce cas I'intensité peut étre décrite par une
fonction de la forme :

I(q) = (10)

1+ bg? + cq*
Avec a, b et ¢ des constantes. Ces constantes peuvent s’exprimer en fonction des
caractéristiques de la représentation graphique de I(gq) qui sont l'intensité en 0, I,
I'intensité maximale I,,, et la position de ce maximum q,,. En résolvant le systeme :

1(q,,) = ? —1
T T ¥ bgm? + gt " (11)
| , 2aq,(b + 2cq,?)
U'@m) =757z =0
(1 + bgm® + cqm™®)
Nous pouvons réécrire I'intensité sous la forme :
Iy
I(q) =
_o(1-lo q2/ _I q4/ 12
1-2(1 Im) g2t (1 Im) o (12)
]{I]; T T T IIIII T T II.II: E
10 & 3

01

=
ID||||I
- !

L
q (A7)
Figure IV.7: Mesure de diffusion centrale des neutrons obtenue pour un alliage de
Fe-30Cr vieilli 100000s a 525°C par T. Ujihara et K. Osamura (UJIHARA et al., 2000)

96



Chapitre IV : Espace direct et espace réciproque : deux visions complémentaires

Nous devons a présent lier cette forme de l'intensité a une description physique des
fluctuations qui I'’engendre afin de pouvoir par fit de l'intensité mesurée extraire des
parametres permettant de représenter ces fluctuations.

3.1.2. Fonction d’autocorrélation et parametres des fluctuations

Par transformée de Fourier de [I'équation (10) on obtient la fonction
d’autocorrélation correspondante :

A r\ . [2nr
y(r) =vy(0) Y- exp( f> sm( ) ) (13)
Cette forme de I'autocorrélation a été utilisée par M. Teubner et R. Strey pour décrire la
diffusion aux petits angles des rayons X par des microémulsions qui sont, du point de
vue de la microstructure, proches des fluctuations de composition observées dans le cas
de la décomposition spinodale d’un alliage métallique (TEUBNER et al., 1987). Ici, nous
avons deux longueurs caractéristiques pour décrire les fluctuations de composition : la
longueur d’onde A est la périodicité spatiale de ces fluctuations (taille des domaines
riches et pauvres en chrome) et la longueur de cohérence & est la distance
caractéristique sur laquelle peut étre observé cet arrangement périodique (ordre a
“longue” distance). La longueur de cohérence traduit la dispersion en longueur d’onde
des fluctuations : lorsque que ¢ est petite, la distribution en longueur d’onde est large (il
n’y a pas vraiment de longueur d’onde majoritaire qui s'impose aux autres) et lorsque ¢
augmente, la distribution en longueur d’onde se resserre autour de la longueur d’onde
majoritaire A. A ces deux parametres décrivant I'étendue spatiale des fluctuations de
composition vient s’en ajouter un troisieme qui est leur amplitude A et qui est contenu
dans le terme y(0) ; qui vaut I'écart carré moyen a la densité moyenne (équation 14).
Dans le cas qui nous intéresse, ou la densité de longueurs de diffusion peut s’écrire sous
la forme d’une sinusoide d’amplitude A et de longueur d’onde 4, on a:

AZ

2
y(0) =7Ap2 avec Ap? = Jer — Jre (14)

0

La fonction d’autocorrélation décrivant les fluctuations de composition prend donc dans
ce cas la forme d’un sinus cardinal (sin(x)/x) de périodicité la longueur d’onde A
atténué par une exponentielle décroissante de longueur caractéristique la longueur de
cohérence ¢ et multiplié par un facteur de contraste faisant intervenir I'amplitude A
(Figure 1V.8).
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Figure IV.8: Les 3 parameétres ¢, A et A utilisés pour la description des fluctuations de composition en lien avec la
représentation graphique de la fonction d'autocorrélation correspondante.

3.1.3. Modélisation de 'intensité diffusée aux petits angles

Avec les équations (13), (14) et (11.7), nous obtenons I'expression de I(q) en fonction
des 3 parametres physiques A, & et A. Par identification de cette derniere avec
I’équation (12) nous pouvons alors lier ces 3 parametres aux caractéristiques de la forme
de l'intensité :

( 4E3
— A2 2
lo =440 2 amgey2
212
S I, = A%Ap? i—n (15)
B /4_7-[2%'2 _ /12
Im =

Nous pouvons alors faire un fit de l'intensité mesurée prenant en parametres d’entrée
les 3 grandeurs physiques que sont la longueur d’onde, la longueur de cohérence et
I'amplitude des fluctuations auxquels nous ajoutons le contraste fixé a sa valeur
maximale, c’est-a-dire le contraste qu’auraient des régions de chrome pur entourées par
du fer pur. Nous constatons que, comme pour la fraction volumique dans le cas des
précipités de cuivre, la valeur obtenue pour I'amplitude est fonction de la valeur du
contraste et intervient également multipliée a cette derniere dans I'expression de
I'intensité intégrée Q,:
2
Qo = 2m?Ap? A7 (16)
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Figure IV.9: Fits des différentes contributions a l'intensité totale mesurée en diffusion aux petits angles des rayons X (énergie: 5,983keV)
pour un échantillon vieilli 1500h a 370°C sur une représentation classique de I'intensité en fonction de la norme du vecteur de diffusion
en échelles logarithmiques (a gauche) et sur une représentation de Kratky (a droite).

Dans le cas d’états peu décomposés, comme celui correspondant a la Figure 1V.9 donné
a titre d’exemple, la présence des précipités de cuivre ne permet pas d’observer le pic
correspondant a lintensité diffusée par les fluctuations de composition. Nous
constatons alors que, dans ce cas, nous nous ramenons au cas ou I, = [, et g,, = 0.
Dans ce cas, la longueur d’onde est alors égale a 2m fois la longueur de cohérence et
nous nous retrouvons alors avec seulement 2 parameétres indépendants qui sont une
longueur caractéristique et I'amplitude.

3.2.Comparaison aux mesures dans I'espace réel

Nous pouvons également mesurer I'avancement de la démixtion en utilisant les
résultats obtenus en sonde atomique tomographique. La méthode la plus simple
permettant cela est de tracer un histogramme des distributions de fréquences des
concentrations en fer et en chrome mesurées dans les différents volumes de matiere
analysés. Cette méthode, bien que trés utilisée, présente deux inconvénients :

- La distribution mesurée dépend de la taille de la boite choisie pour sonder la
composition dans le volume. En effet, si la taille de cette boite est supérieure a la
taille caractéristique des fluctuations, la composition qui y est mesurée est a peu
prés la composition moyenne ; nous passons alors complétement a co6té de la
présence de démixtion.

- L’histogramme ainsi obtenu nous renseigne sur 'amplitude des fluctuations de
composition, via I'écart qu’il présente a une distribution aléatoire des atomes
dans le volume, mais aucunement sur leur étendue spatiale.

Afin d’obtenir des mesures pour I'amplitude A et pour les longueurs caractéristiques
& et 1 comparables a celles déterminées par diffusion centrale, nous calculons la
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fonction d’autocorrélation de la répartition des atomes de chrome y(r), via le calcul de
la fonction de distribution radiale (RDF) présenté au chapitre Il. Le fit de la fonction
d’autocorrélation ainsi calculée par une fonction de la forme donnée en équation (13),
ou le terme de contraste Ap? est dans le cas présent égal au carré de I'inverse de la
composition moyenne en chrome de l'alliage, comme présenté en Figure 1V.10, nous
permet en théorie d’obtenir une mesure des trois paramétres A, & et A. Toutefois,
comme nous pouvons le constater sur la Figure IV.10, méme dans le cas de
vieillissements longs nous n’observons pas les oscillations du sinus cardinal mais presque
uniguement la décroissance exponentielle. Comme dans le cas de la diffusion aux petits
angles discuté au paragraphe précedent, il est alors impossible de déterminer de
maniere indépendante a la fois la longueur d’onde et la longueur de cohérence. Dans ce
cas de figure, la longueur de cohérence, gouvernant la décroissance exponentielle, est
alors la longueur caractéristique permettant de décrire I'étendue spatiale des
fluctuations de composition. Ceci montre que, méme dans les états les plus décomposés
gue nous avons analysés, il est difficile de définir une longueur d’onde unique des
fluctuations de composition et donc que nous sommes trés loin des hypotheses du
modele de Cahn-Hilliard.

La comparaison approfondie des parameétres obtenus par sonde atomique
tomographique et par diffusion centrale des rayons X ainsi que la caractérisation
compléte de la cinétique de décomposition spinodale obtenue par les deux techniques
seront présentées dans le chapitre VI sur la base du modeéle d’interprétation que nous
venons de détailler.
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Figure IV.10: Fonction d'autocorrélation de la répartition des atomes de chrome calculée d'apres les
résultats de sonde atomique tomographique correspondant a I'état vieilli 15000h a 350°C et son fit.
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Conclusion

Nous avons vu au cours de ce chapitre que quelques expériences de sonde atomique
tomographique sur des états judicieusement choisis permettent de guider
I'interprétation de mesures de diffusion centrale effectuées sur un grand nombre
d’échantillons. Le couplage de ces deux techniques permet donc d’obtenir une
caractérisation plus compléte que celles obtenues en utilisant chacune de ces
techniques de maniere indépendante.

Au cours de ce chapitre, nous avons détaillé les modeles d’interprétation choisis
pour l'analyse des expériences de diffusion aux petits angles permettant de rendre
compte de la contribution des précipités de cuivre et des fluctuations de composition
engendrées par la démixtion de la matrice. Nous avons expliqué de quelle maniére ces
modeéles sont liés aux grandeurs physiques que sont le rayon moyen et la fraction
volumique pour les précipités de cuivre et I'amplitude et la longueur de cohérence des
fluctuations de composition en chrome résultant la démixtion de la matrice. Nous avons
également expliqué comment nous nous proposons de déterminer ces grandeurs qui
nous permettent de caractériser ces deux éléments de la microstructure de l'alliage
étudié.
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Chapitre V : Formation et évolution
des phases mineures

Le but de ce chapitre est d’examiner les différents éléments de microstructure,
identifiés au chapitre lll, et ne faisant pas partie de la matrice martensitique. Nous ne
nous intéresserons qu’a ceux dont la possible évolution au cours du vieillissement
pourrait avoir un impact non négligeable sur les propriétés de notre acier, c’est-a-dire a
I’évolution de I'austénite présente en faible quantité a I’état non-vieilli et des précipités
de cuivre et de phase G, qui sont présentés chacun dans une partie, dans cet ordre. Pour
chaque élément de la microstructure, nous étudierons en premier lieu la maniére dont
ces phases se sont formées et ensuite I'évolution qu’elles subissent au cours du
vieillissement.
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1. Apparition et évolution de I'austénite

1.1.Austénite résiduelle ou austénite de réversion ?

Pour déterminer si I'austénite présente dans le 15-5PH a I'état de réception est de
I"austénite résiduelle ou de I'austénite de réversion, nous avons réalisé une expérience
de diffraction des rayons X sur un échantillon avant le traitement thermique a 505°C, et
sur un autre apres traitement. La comparaison des intensités diffusées par ces deux
échantillons présentée au chapitre Ill (Figure IIl.7), nous montre qu’il n’y a que tres peu
d’austénite résiduelle a I’état brut de trempe, avant le traitement thermique a 505°C.
Nous avons essayé de quantifier I'austénite présente dans ces deux états métallurgiques
de notre alliage par la méthode proposée par M. Tanaka et C.S. Choi (TANAKA et al., 1972)
présentée au chapitre Il.

Cette mesure ne prenant en compte qu’une seule famille de plans de chaque phase,
une texture importante de I"’échantillon mesuré peut conduire a des résultats erronés.
Afin de s’assurer que les échantillons utilisés ne présentent pas ou peu de texture,
chaque expérience de diffraction a été réalisée sur trois échantillons représentatifs du
méme état métallurgique mais prélevés dans trois orientations perpendiculaires (Figure
V.1). Les intensités obtenues pour chaque orientation de prélévement sont tracées en
fonction de I'angle de diffraction en Figure V.2. Nous observons qu’elles se superposent
les unes aux autres, que ce soit pour I'état avant traitement thermique (en haut) ou
I’état de réception (en bas). Nous pouvons donc en conclure que les échantillons ne
présentent pas de texture prononcée : le calcul de la fraction volumique d’austénite par
la méthode de M. Tanaka et C.S. Choi peut donc étre utilisé avec la moyenne des
mesures faites dans les 3 directions. Nous trouvons alors seulement environ 0,2%
d’austénite résiduelle dans I'état brut de trempe, alors que nous mesurons pres d’ 1,5%
d’austénite dans I'état de réception (donc apres le traitement thermique a 505°C). La
majeure partie de l'austénite présente dans le 15-5PH est donc formée lors du
traitement thermique de précipitation du cuivre et est donc quasi exclusivement issue
de la réversion de la martensite.

Figure V.1: Prélevement d'échantillons dans 3 directions perpendiculaires dans le
produit plat forgé fournit par I’entreprise Aubert&Duval.
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Figure V.2: Superpositions des diffractogrammes obtenus dans 3 orientations de prélevement différentes (une couleur

par orientation) pour I'état avant précipitation (en haut) et I'état non-vieilli (en bas).

1.2.Formation de I’'austénite
1.2.1. Formation de 'austénite résiduelle

L'austénite est dite résiduelle lorsqu’elle n’a pas été transformée en martensite au
cours du refroidissement. En considérant comme négligeable la partition des éléments
d’alliage lors de la trempe, cette austénite doit avoir, avant le traitement thermique a
505°C, la composition de l'alliage au moment du traitement d’austénitisation, c’est-a-
dire la composition moyenne du matériau (en dehors des quelques carbures non
dissouts encore présents a cette température). De plus, puisqu’elle est de I'austénite
non transformée en martensite, elle doit étre localisée entre les lattes de martensite.

1.2.2. Formation de 'austénite de réversion

L'austénite est dite de réversion lorsqu’elle est issue de la réversion de la martensite.
Deux scénarii de réversion de I'austénite peuvent étre envisagés.

L'austénite de réversion est principalement trouvée le long des joints des lattes de
martensite et des anciens grains austénitiques. La raison de cette localisation est que,
méme en I'absence d’austénite résiduelle, les joints sont enrichis en éléments d’alliage.
Une récente étude de D. Raabe et ses collaborateurs (RAABE et al., 2013) rapporte la
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forte propension du manganese et du nickel a ségréger sur les joints de grains. La
composition locale au niveau des joints est donc bien plus riche en nickel et manganese,
tous deux éléments stabilisateurs de l'austénite, réduisant ainsi la température de
transformation de ces zones en austénite. Certains de ces joints de grains et de lattes,
riches en solutés gammagenes, vont donc se transformer lors du traitement de
précipitation du cuivre.

Le deuxieme scénario de la réversion de la martensite repose sur la présence
d’austénite résiduelle. Comme précédemment, il y a une ségrégation de nickel et de
manganése a linterface martensite/austénite résiduelle imposée par I'équilibre
thermodynamique. Une fois la ségrégation suffisamment importante une nouvelle
couche d’austénite germe sur l'austénite résiduelle. Cette nouvelle austénite est plus
riche en éléments d’alliage gammagenes, tels que le nickel et le manganese par
exemple, que l'austénite résiduelle. En effet, I'austénite résiduelle étant issue du
traitement d’homogénéisation a 1100°C, elle posséde une composition voisine de la
composition moyenne de I'alliage a la différence de I'austénite de réversion qui se forme
apreés partition des éléments d’alliage.

Au cours des analyses par sonde atomique tomographique, nous avons pu observer
un enchevétrement compliqué de zones de différentes compositions dans un
échantillon de matiere vieillie 2000h a 350°C. Ces différentes zones peuvent étre
délimitées par des surfaces d’isoconcentration a 10%at en nickel (Figure V.3). Sur cette
image, de gauche a droite, nous rencontrons :

- une zone dont la composition est environ égale a la composition moyenne de
I'alliage bien qu’un peu plus pauvre en nickel (zonel)

- une zone fortement enrichie en nickel et manganese d’'une épaisseur allant
jusqu’a environ 15nm (zone2, intérieur de la grande surface d’isoconcentration
en nickel)

- une zone dont la composition est environ égale a la composition moyenne de
I’alliage ou le cuivre est en solution (zone 3)

- une zone quasi-identique a la zone 1 séparée de la précédente par une interface
riche en nickel et comprenant une importante densité numérique de petits
précipités de cuivre (zone 4)

- une zone complexe contenant de trés petits volumes de compositions différentes
et quelques interfaces que nous ne détaillerons pas ici (zone 5)

- une zone représentative du matériau analogue a celles observées pour les autres
états étudiés (zone 6)

|2|3| 4 |

1
”. ._", ™ ‘l.. b... ‘.“
.-. & .‘.' T ® I" ’ J %z‘ e
20nm 2
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Figure V.3: Pointe échantillon vieillie 2000h a 350°C analysée par sonde atomique tomographique contenant plusieurs
lattes de martensite et des ilots d'austénite délimités par des surfaces planes d’isoconcentration en nickel (10%at).
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Si nous nous intéressons plus particulierement aux zones 1, 2, 3 et 4, nous pouvons
tout d’abord remarquer qu’elles sont assez différentes de ce que nous avons observé
dans les autres échantillons analysés en sonde atomique tomographique. Les zones 1 et
4 en sont assez proches de par leur composition, bien qu’elles soient un peu plus
pauvres en nickel. Cependant, un fait remarquable concernant ces zones est qu’elles
contiennent une densité numérique de précipités de cuivre bien inférieure a celle
observée dans les autres échantillons. Le fait que dans la zone 3 tout le cuivre soit en
solution et que cette zone ait une composition proche de la composition moyenne de
I'alliage nous amene a penser qu’il s’agit d’un ilot d’austénite résiduelle. En effet, la
solubilité du cuivre dans I'austénite étant supérieure a 3%at (composition moyenne de
I'alliage), il ne précipite pas dans cette phase lors du traitement thermique a 505°C.
D’autre part, la forte teneur en nickel et manganése (environ 3 et 2,5 fois la teneur
moyenne de l'alliage respectivement) de la zone 2 nous améne a penser que cette
derniere est de l'austénite de réversion. Les zones 1 et 4 sont, quant a elles, des zones
de martensite déplétées en cuivre du fait de la présence des zones d’austénite résiduelle
et de réversion a proximité. La présence de cette succession de zones de compositions
différentes dans les deux cents premiers nanometres d’analyse, dont I'étude détaillée
est fournie en annexe |, est cohérente avec le scénario de germination hétérogene
d’austénite de réversion sur de I'austénite résiduelle.

1.3.Evolution en termes de fraction volumique

Afin d’examiner le devenir de I'austénite présente dans le matériau a I'état non-vieilli
au cours des différents vieillissements, nous avons mesuré la fraction volumique
d’austénite pour une grande quantité d’états vieillis par diffraction des rayons X. Ne
pouvant, pour des raisons pratiques, réaliser des expériences de diffraction pour chaque
état métallurgique dans plusieurs orientations de préléevement, nous avons renoncé a
utiliser la méthode de M. Tanaka et C.S. Choi pour nous tourner vers un traitement
Rietveld qu’a effectué Benoit Malard du laboratoire CIRIMAT, partenaire du projet
PREVISIA. En effet, ce type de traitement prenant en compte l'intensité diffractée par de
nombreuses familles de plans de chaque phase, il permet de tenir compte d’un éventuel
effet de texture des échantillons. Les évolutions de la fraction d’austénite au cours du
temps pour les six températures de vieillissement étudiées sont tracées en Figure V.4.
Nous constatons que les valeurs mesurées ne se démarquent pas du bruit de mesure qui
compte-tenu de la dispersion observée pour des états vieillis sous des conditions
proches les unes de autres, peut étre estimé a environ +0,5%. Cette forte incertitude de
mesure est notamment due au fait que les expériences ont été réalisées avec une source
de rayons X de laboratoire. Nous pouvons toutefois établir a la vue de ces résultats que
la fraction d’austénite de réversion n’évolue pas dans des proportions significatives lors
des vieillissements étudiés. L’évolution de la fraction volumique de cette phase n’est
donc pas suffisante pour avoir un impact important sur les propriétés mécaniques de
I'alliage.
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Figure V.4: Evolution de la fraction volumique d'austénite au cours des vieillissements aux
différentes températures mesurée par traitement Rietveld des données de diffraction des rayons X.

1.4.Evolution en termes d’aspect et de localisation

L'impact de I'austénite de réversion sur les propriétés mécaniques de I'alliage n’est
pas uniquement déterminé par sa fraction volumique : la localisation et la morphologie
de cette phase sont aussi des parameétres impactant les propriétés mécaniques. Nous
allons donc a présent nous intéresser a I’évolution de ces deux parameétres au cours du
vieillissement.

Nous avons vu au chapitre lll, qu’a I'état non-vieilli I'austénite est majoritairement
située aux joints des anciens grains austénitiques et des lattes de martensite et qu’elle a
tendance a suivre ces joints, adoptant une morphologie tres fine et allongée. Nous avons
observé au microscope électronique a transmission a 'aide de la technique ACOM des
états vieillis 10000h a 350°C et 5000h a 400°C. Nous pouvons déduire de ces
observations que la localisation de I'austénite n’évolue pas (Figure V.5). Toutefois, la
morphologie que nous observons sur ces états vieillis est assez différente de celle
observée dans les échantillons non-vieillis (Figure V.5). En effet, I'austénite identifiée en
vert sur la cartographie de phases présentée en Figure V.5, ne présente plus I'aspect fin
et allongé de I'état de réception; le rapport d’élancement des zones observées tend a
diminuer au cours du vieillissement. Cette observation couplée a I'absence d’évolution
significative de la localisation et de la fraction volumigque nous amene a conclure qu’au
cours du vieillissement, il n'y a pas de nouvelle germination d’austénite mais qu’il y
aurait plutét une tendance a la sphéroidisation de cette phase pilotée par la diminution
de I’énergie d’interface.

110



Chapitre V : Formation et évolution des phases mineures
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Figure V.5: Cartographies de phases de 3 états métallurgiques différents obtenues par ACOM: non-vieilli (a gauche), 10000h a 350°C
(au centre) et 5000h a 400°C (a droite). Chaque couleur correspond a une phase (et le dégradé de gris indique le niveau de fiabilité de
I'indexation du cliché de diffraction (saturation = bonne fiabilité, noir = mauvaise fiabilité)).

Une étude rapide des désorientations et des figures de poles obtenues pour ces
échantillons vieillis nous confirme également que les relations d’orientations observées
a I'état non-vieilli entre la martensite et I'austénite n’évoluent pas non plus. Nous
observons bien toujours les relations classiques de Kurdjumow-Sachs (KurRbiumow et al.,
1930) ou de Nishiyama-Wassermann (HABIBI BAIGUIRANI, 2002) ou une relation non
classique proches des deux (Figure V.6). Une compilation des relations d’orientation
entre martensite et austénite est présentée en annexe |II.

Kurdjumow-Sachs
[111], I [110], et (110), 11 (111), m Martensite

B Austénite

(111), Il (110), et [110], Il [100],

| Nishiyama-Wassermann
100 101

Figure V.6: Figures de pdles correspondant aux points de la ligne blanche (cartographie d’orientations cristallographiques a gauche)
traversant une interface martensite/austénite illustrant une relation d'orientation proche a la fois de Kurdjumow-Sachs et de
Nishiyama-Wassermann dans un échantillon vieilli 5000h a 400°C.
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2. Apparition et évolution des précipités de cuivre

2.1.Précipitation du cuivre

Nous avons étudié la précipitation du cuivre lors du traitement thermique qui
confere au matériau son haut niveau de résistance. Nous nous sommes notamment
intéressés aux différences de cette précipitation lors de traitements de précipitation a
deux températures différentes, 505°C et 550°C, correspondant respectivement a la
qualité 1200MPa et 1070MPa. Afin de suivre I’évolution du rayon moyen et de la
fraction volumique des précipités au cours des traitements, nous avons conduit des
expériences de diffusion des rayons X aux petits angles in-situ sur des échantillons a
I’état non-précipité (brut d’hypertrempe) fournis par I'entreprise Aubert&Duval. Nous
avons utilisé pour ces expériences un faisceau de rayons X d’une énergie de 5,889keV.
Nous ne donnerons ici qu’une présentation concise des évolutions du rayon moyen et de
la fraction volumique des précipités au cours de ces traitements thermiques.

Pour le calcul de la fraction volumique des précipités nous supposons que, quel que
soit le stade de précipitation, les précipités sont composés de cuivre pur et que la
matrice peut étre considérée de composition homogene, égale a 80%at de fer, 15%at de
chrome et 5%at de nickel. L’énergie des rayons X étant ici de 100eV inférieure a celle du
seuil d’absorption K du chrome (égale a 5,989keV), le contraste des précipités de cuivre
est donc:

A2 _ (O8fre + 0.15fcr + 0,05fwi — feu)'
P SAXS,5889eV 0
B (19,539 +3,027 + 1,346 — 28,111)2 (1)
- 11,82

=~ 1,262.10"1A-¢

Nous présentons le rayon moyen R,, de la distribution lognormale, de rayon médian R,
et d’écart-type o, et la fraction volumique de précipités proportionnelle au produit de
I'intensité intégrée Q, et du contraste ApZSAXS,5889eV (équation 1V.10).
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Figure V.7: Evolution du rayon moyen R,, et de la fraction volumique f,, des précipités de cuivre au cours de traitements

thermiques a 505°C et 550°C.
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Nous remarquons que, dans les deux cas, la précipitation commence quand la
température atteint une valeur d’environ 500°C. La phase de croissance est trés courte,
qguelques dizaines de minutes, pour les deux traitements thermiques. Nous remarquons
qgue la valeur de fraction volumique n’augmente pas (elle semble méme diminuer lors
des tout premiers temps). Malgré le fait que la précipitation commence un peu avant la
fin de la rampe de montée en température, I'’hypothése la plus probable expliquant
I’'apparente diminution de la fraction volumique mesurée est une évolution du contraste
des précipités de cuivre au cours de la réaction de précipitation (que nous avons
supposé constante pour le calcul de la fraction volumique a partir de lintensité
intégrée). Nous pouvons déduire de cette apparente évolution de fraction volumique
gue le contraste des précipités diminue au cours de la précipitation (pendant le temps
ou la fraction volumique semble chuter). Cette évolution du contraste pourrait étre
expliquée par le rejet de nickel et manganése des germes en cours de croissance
entrainant la formation de la coquille que nous observons en sonde atomique
tomographique, comme proposé par K. Osamura et ses coauteurs (OSAMURA et al.,
1994). Nous remarquons également que la valeur déterminée pour la fraction
volumique des précipités aprés environ une heure de maintien est proche de celle que
nous mesurons dans un échantillon a I'état de réception mais que la valeur du rayon
moyen dans cet état est plus importante (Tableau V.1). Cela pourrait indiquer que les
stades de germination et de croissance que nous avons observés pendant cette
premiére heure du traitement thermique sont suivis par un stade de coalescence au
cours des quatre heures de traitement thermique restantes. Nous pouvons donc
conclure de nos observations que :

- les précipités de cuivre apparaissent a peu prés au moment ou la température
atteint environ 500°C

- lintensité intégrée Q, atteint rapidement une valeur stable alors que le rayon
moyen continue a augmenter indiquant qu’il y a alors coalescence des précipités

- la coalescence des précipités se poursuit apres une heure de maintien a 505°C.

Traitement thermique a 505°C

Apres environ une heure de maintien R, =1,9nm fr=3,3%

Etat de réception

. . e R, =25 =3,49
(apres traitement de précipitation) m nm fo %

Tableau V.1: Comparaison du rayon moyen et de la fraction volumique des précipités de cuivre pour le traitement
thermique a 505°C (qualité 1200MPa) aprés environ une heure de traitement et a la fin de celui-ci (état de
réception).

Les rayons moyens et les fractions volumiques correspondantes obtenus sont 1,9nm
et 3,3% et 2,4nm et 2,8% pour les traitements a 505°C et 550°C respectivement. Ces
valeurs sont cohérentes avec le plus grand niveau de résistance de I'alliage traité a 505°C
(précipités plus petits et fraction volumique plus importante).

2.2.Evolution de la composition des précipités de cuivre au
cours du vieillissement

Nous nous intéressons tout d’abord a I’évolution de la composition des précipités au
cours du vieillissement de I'alliage a 350°C. Les Figure V.8 et Figure V.9 montrent les
proxigrammes calculés a partir des volumes analysés par sonde atomique
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tomographique contenant au moins 10 précipités de cuivre entiers (surfaces
d’isoconcentration a 10%at de cuivre fermées). Nous pouvons déduire de Ia
comparaison de ces proxigrammes pour différents temps de vieillissement a 350°C, que
ni la composition a coeur, d’environ 80%at en cuivre, ni le caractére diffus de I'interface
n’évoluent au cours du temps (Figure V.9). Nous pouvons voir également qu’il en est de
méme pour |’état vieilli 5000h a 400°C.

100 T ;
+ Non-vieilli
a0+ 4
o 1000h@350°C
80 - -
= & 2000h@350°C
o
& T0Of o 5000h@350°C .
(]
3 + 10000h@350°C
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S 5000h@400°C
g 40 - -
C
(3] P .
e agl Précipités Matrice
(o]
(@)
20+
10 F
-5 0 5 10

Distance a I'isoconcentration 10%at Cu (nm)

Figure V.8: Proxigrammes calculés sur les surfaces d’isoconcentration a 10%at de cuivre dans les
volumes analysés par sonde atomique tomographique contenant au moins 10 de ces surfaces fermées.

Toutefois, si nous nous intéressons a la coquille entourant les précipités, nous
remarquons une évolution de I'enrichissement en nickel, manganése et silicium de cette
derniere au cours du vieillissement. Cette évolution est clairement visible entre I'état
non-vieilli et celui vieilli 1000h en comparant les proxigrammes présentés en Figure V.9.
Ensuite, I'enrichissement de la coquille en ces trois éléments se poursuit au cours du
vieillissement comme nous pouvons le constater sur la Figure V.10, ou nous avons
représenté I’évolution de la valeur au sommet du pic de concentration de chacun de ces
éléments au cours du vieillissement a 350°C. En nous appuyant sur les calculs effectués
par D. Isheim et ses coauteurs, nous pouvons supposer que cet enrichissement que nous
observons est guidé par la diminution de I'énergie d’interface précipités/matrice (ISHEIm
et al., 2006). Nous observons également que I’enrichissement en silicium de la coquille
des précipités semble étre plus important lorsque la température de vieillissement est
plus élevée. En effet, la concentration en silicium dans la coquille pour tous les états
vieillis @ 350°C est d’environ 2,2%at alors que pour |’état vieilli 5000h a 400°C elle est
d’environ 3,5%at. Toutefois, nous pouvons constater que pour les plus longues durées
de vieillissement aux deux températures de 350°C et 400°C (15000h et 5000h
respectivement), les pics de concentration en nickel, manganeése et silicium deviennent
plutot asymétriques (plus larges du coté de la matrice). Ce caractére asymétrique des

114



Chapitre V : Formation et évolution des phases mineures

pics de concentration et cet enrichissement en silicium apparemment plus important a
400°C sont tres certainement liés a la présence de précipités de phase G de taille
conséquente accolés aux précipités de cuivre dans ces états “tres vieillis”. La fréquente
association de ces deux types de précipités dans les états “tres vieillis” sera illustrée plus
loin dans ce chapitre.

15 . .
+ Non-vieilli
Précipités Ni Matrice o 1000h@350°C
» 2000h@350°C
ol e o 5000h@350°C |

# 10000h@350°C
¥ 15000h@350°C
5000h@400°C

Concentration atomiaue (%at)

-5 0 5 10
Distance a I'isoconcentration 10%at Cu (nm)

Figure V.9: Zoom sur les faibles concentrations des proxigrammes présentés a la Figure V.8.
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Figure V.10: Evolution au cours du vieillissement a 350°C de la composition de la couronne des

précipités de cuivre. Les points représentés sont la concentration au sommet des pics de nickel,
manganeése et silicium observés sur les proxigrammes (respectivement en vert, violet et bleu).
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2.3.Evolution de la taille des précipités de cuivre au cours du
vieillissement

Nous nous intéressons a présent a I'évolution de la taille des précipités de cuivre au
cours des vieillissements aux différentes températures étudiées. Nous avons fait
I’hypothése que les précipités contenus dans I'alliage peuvent étre représentés par une
distribution lognormale de spheres, comme expliqué au chapitre 1V, afin de pouvoir
extraire des expériences de diffusion centrale les informations relatives aux précipités
de cuivre. La Figure V.11 nous montre I'évolution du rayon moyen de cette distribution
au cours du temps pour les différentes températures de vieillissement.
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Figure V.11: Evolutions au cours des vieillissements aux différentes températures étudiées du rayon
moyen de la distribution lognormale de précipités de cuivre déterminées en diffusion centrale.

Nous constatons que les rayons mesurés en utilisant le contraste nucléaire pour la
diffusion des neutrons semblent diminuer au cours du vieillissement. Cela est d{ au fait
que, par rapport aux deux autres contrastes utilisés, ce type de contraste est bien plus
sensible a la répartition des atomes de nickel et surtout de manganeése, du fait de I'écart
plus important de leur longueur de diffusion a la longueur de diffusion moyenne de la
matrice (respectivement 10,3fm, -3,73fm et environ 9fm). Ainsi, les contributions des
coquilles des précipités de cuivre et de la phase G ne sont plus ni négligeables, ni
assimilables a celle des précipités de cuivre rendant le fit utilisé inadéquat a la
description de I'intensité diffusée dans le cas des neutrons en contraste nucléaire. Pour
cette raison, nous ferons abstraction des valeurs obtenues pour la caractérisation des
précipités de cuivre par diffusion centrale des neutrons en contraste nucléaire.

Nous constatons également que les rayons moyens déterminés en diffusion centrale
des neutrons en contraste magnétique sont assez différents de ceux déterminés en
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diffusion centrale des rayons X. Cela peut s’expliquer par le fait que le contraste
magnétique en diffusion des neutrons provient des domaines paramagnétiques et que
ces derniers ne correspondent pas nécessairement exactement aux zones de tres forte
concentration en cuivre. En effet, nous pouvons alors nous interroger sur les propriétés
magnétiques de la couronne située autour des précipités de cuivre. Les rayons
correspondant aux domaines paramagnétiques étant plus grands que ceux déterminés
avec les rayons X nous pouvons en déduire que la coquille des précipités de cuivre doit
étre paramagnétique, ou bien, faiblement ferromagnétique. Ceci étant, pour les deux
types de contrastes, nous observons qu’il n’y a a peu prés pas de variation relative du
rayon moyen mesuré au cours des vieillissements aux différentes températures. Nous
pouvons donc conclure de ces observations que la taille des précipités n’évolue pas de
maniere significative au cours de ces vieillissements.

2.4.Evolution de la fraction volumique des précipités de cuivre
au cours du vieillissement

Nous avons mesuré la fraction volumique des précipités par l'intermédiaire a la fois
de la sonde atomique tomographique et de la diffusion aux petits angles.

2.4.1. Fraction volumique par sonde atomique tomographique

Pour les quelques états vieillis a 350°C caractérisés par sonde atomique
tomographique, nous avons obtenu cette mesure en utilisant la distribution des plus
proches voisins cuivre-cuivre. En appliquant la méthode proposée par F. De Geuser et
W. Lefebvre (DE GEUSER et al., 2011) nous avons pu mesurer la concentration en cuivre
de la matrice. Une fois cette derniére connue, par un simple bilan de matiere nous
pouvons exprimer la fraction volumique des précipités f, en fonction de Ia
concentration moyenne en cuivre C, et de la concentration en cuivre dans les précipités

Cpp: €t dans la matrice G, :

N = Nz%tt + Nrflu = pzc)‘gtvppt + pgluvm (3)
NCu
7 = P;%‘tfu + pglu(l - f») (4)
NCu NCu cu
o fyt—— (1= f,) (5)

NQy  Nppeldypt N, Q,,

Siflg = ppe = Oy ,alors:

Co = Cpptfv + Cm(l - fv) (6)
f _ Co — Cn v
v = —Cppt —C, (7)

Avec N le nombre d’atomes total dans le volume analysé, N, N33, et N5 le nombre
d’atomes de cuivre respectivement dans le volume total, les précipités et la matrice et
V, Vype €t Vi les volumes correspondants, 2, ,,; et (2, les volumes atomiques
moyens respectivement dans tout le volume, dans les précipités et dans la matrice, pggt

et pS* les densités des atomes de cuivre dans les précipités et la matrice.

Cette méthode nécessite les hypothéses suivantes :
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- Le volume atomique est uniforme dans tout le volume analysé (passage de
I’équation (5) a I’équation (6))

- La concentration moyenne en cuivre calculée sur le volume est représentative de
celle de I'alliage

- Les précipités sont de composition uniforme et connue

La différence entre les volumes atomiques moyens dans les précipités de cuivre et dans
la matrice étant faible, nous considérons que le volume atomique est le méme dans tout
le volume analysé. Pour ce qui est de la détermination de la concentration moyenne en
cuivre Cy, les mesures obtenues pour les différents échantillons analysés sont tres
dispersées (bien plus que les mesures de la composition de matrice comme le montre la
Figure V.12) et ont une valeur moyenne inférieure a la composition nominale de I'alliage
déterminée par Aubert&Duval. La grande dispersion des mesures et |'écart entre la
moyenne des mesures et la composition nominale peuvent s’expliquer par la trés petite
échelle de mesure (quelques dizaines de nanomeétres) bien inférieure a la taille
caractéristique des lattes de martensite, comme nous I'avons déja fait remarquer au
chapitre IV. Le fait de ne pas prendre en compte dans ces mesures les joints de lattes et
de grains, présentant une bien plus grande densité numérique de précipités de cuivre
comme nous I'avons montré au chapitre Ill, nous améne a sous-estimer la concentration
moyenne en cuivre de I'alliage. Pour ces raisons, nous avons donc choisi de prendre
pour la valeur de C; la composition nominale fournie par Aubert&Duval.

Composition en cuivre nominale de I'alliage

251
n] n]
[m]
2 =
o a
O
n]

Composition moyenne en cuivre
mesurée dans le volume analysé o

[N
T

Composition de la matrice calculée avec

Concentration atomigue en cuivre (hat)
[y
()]
T

0.5F o la composition nominale de I'alliage
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Figure V.12: Dispersion des mesures de concentration de matrice en cuivre et
de concentration en cuivre moyenne du volume analysé.

Bien que nous ayons vu précédemment que les précipités possedent une interface
plutot diffuse, nous considérons que leur composition peut étre considérée uniforme a
coeur. Nous déterminons cette composition Cp,; en nous servant des proxigrammes :
nous avons calculé la concentration moyenne en cuivre du centre des précipités jusqu’a
I'interface, correspondant au point d’inflexion du tracé de la concentration en cuivre (ce
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qui coincide avec une concentration en cuivre d’environ 40%at), en fonction de la
distance (Figure V.13).

[T C(r)r3dr

0

ppt — T3
fo mt_r,3d_r

(8)

Avec 17, la distance correspondant a 'interface et C(r) la concentration en cuivre a la
distance r.

Cette valeur de la composition des précipités a une influence sur la mesure absolue
de la fraction volumique des précipités de cuivre. Nous trouvons alors une fraction
volumique pour I'état non vieilli d’environ 3,7%, ce qui est en accord avec la valeur
déterminée en diffusion centrale des rayons X (Tableau V.1). Nous pouvons déduire de
nos mesures de la composition de matrice en cuivre que la fraction volumique des
précipités de cuivre aprés une trés faible augmentation durant les 1000 premieres
heures de vieillissement a 350°C reste stable autour d’une valeur d’environ 4% (Figure
V.14).

0 r Tint

100 -[

Matrice

Concentration atomigue {at9h}

Distance & une isoconcentration de 10at%Cu (nm)

Figure V.13: Intégration suivant le rayon de la concentration en cuivre afin de déterminer une
composition moyenne des précipités.
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Figure V.14: Evolution au cours du vieillissement a 350°C de la composition en cuivre dans la matrice

(ronds bleus) et de la fraction volumique de précipités de cuivre (croix rouges) correspondante,
toutes deux déterminées par l'intermédiaire de la sonde atomique tomographique.

2.4.2. Comparaison aux mesures dans l’espace réciproque

Nous avons également déterminé I’évolution de la fraction volumique des précipités

a parti

r des expériences de diffusion centrale sur un grand nombre d’états vieillis.

Comme nous l'avons expliqué au chapitre IV, le modele utilisé pour décrire I'intensité
diffusée par les précipités de cuivre prend comme paramétres d’entrée a la fois la
fraction volumique et le contraste des précipités avec la matrice. En utilisant les
contrastes calculés au chapitre IV pour des précipités de cuivre pur, nous avons obtenu
les valeurs de fraction volumique pour les différentes conditions de vieillissement
représentées en Figure V.15. Nous avons montré en sonde atomique tomographique
gue I’hypothése que nous faisons en considérant les précipités comme étant composés

de cuiv

120

re pur est un peu forte, mais ce choix est motivé par deux raisons :

L'intensité mesurée en diffusion aux petits angles est pondérée par le volume
des particules qui la diffusent, ce qui signifie que la contribution des précipités de
cuivre a l'intensité totale est surtout la contribution des gros précipités de cuivre.
Or ces gros précipités sont en moyenne plus riches en cuivre que les petits
puisque leur cceur, presque de cuivre pur, représente une fraction bien plus
importante de leur volume. Il est donc légitime de considérer que les précipités
gue I'on “voit” en diffusion centrale sont plus riches en cuivre que ce que nous
pouvons mesurer par I'intermédiaire des proxigrammes en sonde atomique.
Fixer la composition des précipités a 100% de cuivre nous permet de ne pas tenir
compte de |’évolution apparente de la composition de la couronne des précipités
dans le calcul du contraste. Ainsi cette évolution, que nous supposons due a la
précipitation de phase G sur les précipités de cuivre, se traduira en une
augmentation apparente de la fraction volumique mesurée.
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Figure V.15: Evolution au cours des vieillissements aux différentes températures étudiées de la fraction volumique
des précipités de cuivre, déduite de la mesure de I'intensité intégrée de la diffusion aux petits angles Q.

Nous observons que selon ces mesures, la fraction volumique des précipités de
cuivre semble augmenter tout au long des vieillissements aux différentes températures.
Cela parait étre en contradiction avec les mesures obtenues en sonde atomique
tomographique. Cette apparente contradiction entre les résultats issus des deux
techniques peut s’expliquer en tenant compte du fait que des précipités de nature
différente mais de taille voisine (phase G) diffusent de I'intensité dans la méme gamme
de g. Le recoupement de ces données avec celles obtenues en sonde atomique nous
amene donc a penser que ce que nous pourrions interpréter comme une augmentation
de la fraction volumique des précipités de cuivre est en fait un signe de I'apparition et de
la croissance de la phase G. Cette hypothése est renforcée par le fait que nous mesurons
en diffusion des rayons X et des neutrons aux petits angles deux augmentations de
“fraction volumique” (valeur proportionnelle a l'intensité intégrée via un facteur de
contraste) différentes, ce qui ne serait pas le cas s'il s’agissait effectivement
d’augmentations de la fraction volumique des précipités de cuivre. L'apparition et la
croissance de la phase G font I'objet de la partie suivante.

3. Apparition de la phase G

La faible taille et la composition plutét complexe de la phase G font que nous
n’avons pu clairement I'observer qu’en sonde atomique tomographique a une échelle
trés locale et donc avec une faible statistique. Ainsi, nous ne pourrons décrire sa
formation et son évolution que de maniére qualitative.
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3.1.Précipitation de la phase G

En observant les images de la Figure V.16, représentant pour les différents états
métallurgiques étudiés en sonde atomique tomographique les précipités de cuivre et les
atomes de silicium dans une tranche de 15nm d’épaisseur des volumes analysés, nous
pouvons remarquer trois types de répartition des atomes de silicium. Tout d’abord, a
I’état non vieilli, les atomes de silicium apparaissent répartis de maniére aléatoire dans
la matrice (a I'exclusion d’un trés faible enrichissement entourant les précipités de
cuivre, trop faible pour étre distingué sur de telles images). Puis, dés les premiers temps
de vieillissement a 350°C, nous pouvons observer une précipitation du silicium. Nous
remarquons, de plus, que ces précipités riches en silicium sont systématiquement
accolés aux précipités de cuivre et gu’ils continuent a apparaitre et a croitre pour les
vieillissements plus longs. Enfin, a partir d’environ 10000h de vieillissement a 350°C,
nous pouvons commencer a voir apparaitre de plus petits regroupements d’atomes de
silicium. Ces amas sont répartis de maniere homogene dans la matrice a la différence
des précipités précédemment mentionnés. Toutes ces observations faites sur la
répartition du silicium sont également valables pour le nickel et le manganése qui sont
les deux autres principaux constituants de la phase G. En effet, les répartitions des
atomes de nickel, manganése et silicium dans les volumes de matiere vieillie sont
analogues comme le confirme I'examen attentif de la Figure 111.19.
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Nous déduisons de ces observations que la précipitation de la phase G dans le 15-
5PH au cours d’un vieillissement a 350°C se fait en deux étapes. En premier lieu, des
précipités de phase G se forment sur les précipités de cuivre. La coquille entourant ces
derniers, riche en nickel, manganeése et silicium, composants principaux de la phase G
observée dans I'alliage, joue alors le réle de précurseur de cette phase donnant lieu a
une germination hétérogene. La germination des amas riches en nickel, manganése et
silicium que nous supposons étre des précurseurs de phase G est compatible avec la
théorie avancée par A. Mateo et ses coauteurs pour la germination homogene de la
phase G (MATEO et al., 1997). Selon leur étude, cette germination homogene se fait en
deux étapes. La premiere est induite par la décomposition spinodale de la matrice ; en
effet au cours de cette démixtion les zones riches en fer rejettent le silicium et les zones
riches en chrome rejettent le manganése et le nickel. La démixtion donne donc lieu a
I’apparition de domaines riches en ces trois éléments aux “interfaces” des zones riches
et pauvres en chrome. Lors de la deuxieme étape ces domaines s’enrichissent en nickel,
manganese et silicium jusqu’a atteindre une composition critique proche de celle de la
phase G donnant lieu a la transformation en phase G de ces domaines martensitiques
cubiques centrés riches en solutés. Les temps d’incubation observés (inférieur a 1000h
pour la précipitation hétérogéne et inférieur a 10000h pour la précipitation homogéne)
sont les temps nécessaire pour atteindre la composition critique a laquelle se produit
cette transformation de phase. La précipitation de deux populations de précipités de
phase G, 'une par germination hétérogéne et I'autre par germination homogene a déja
été rapportée dans un acier duplex par M.K. Miller et J. Bentley (MILLER et al., 1990).
Cependant dans leur cas, la germination hétérogéne se faisait sur les dislocations
présentes dans le matériau par court-circuit de diffusion le long de ces dernieres.

3.2.Composition, taille et localisation de la phase G

Comme nous venons de I'évoquer au paragraphe précédent, il semble y avoir un lien
entre la composition, la taille et la localisation des précipités de phase G dans le 15-5PH
pour des vieillissements a 350°C jusqu’a 15000h.

L’examen de la Figure V.17 nous renseigne sur le lien existant entre la localisation
des précipités et leur taille ; tous les gros précipités ont germé de maniére hétérogéne
sur les précipités de cuivre et les petits sont dispersés dans la matrice. Si maintenant
nous nous intéressons a la composition de ces deux populations de précipités par
I'intermédiaire de proxigrammes, nous observons que les gros précipités présents dans
le matériau vieilli 15000h a 350°C sont composés d’environ 52%at de nickel, 24%at de
silicium, 19%at de manganése, 4%at de fer et 1%at de cuivre (Figure V.18). Cette
composition est parfaitement en adéquation avec la stoechiométrie que I'on trouve dans
la littérature pour la phase G en tenant compte des possibles substitutions, comme nous
I'avions déja fait remarquer au chapitre lll. En effet, si I'on considére la stoechiométrie
MneSizNiyg, Nnous devrions mesurer des compositions en nickel, silicium et manganese
respectivement égales a 55,2%at, 24,1%at et 20,7%at. En tenant compte du fait que le
fer peut se substituer au nickel dans la structure de la phase G, nous remarquons que la
composition mesurée peut donc étre considérée identique a celle correspondant au
composé stoechiométrique MngSisNig. Nous observons par ailleurs que les amas
présents dans le méme volume de matiere possedent une composition différente
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(Figure V.19). lls sont beaucoup plus riches en fer et chrome (52%at et 8%at
respectivement) et ont aussi une teneur en manganése (8%at) supérieure a celle en
silicium (5%at). Cette composition rappelle fortement celle des coquilles des précipités
de cuivre, ce qui nous amene a conclure que les amas et les coquilles sont tous deux des
précurseurs de la phase G.

Isoconcentration
Cu 10%at

d .Isoconcentration
Ni 10%at

Figure V.17: Précipités riches en cuivre (surfaces rouges d'isoconcentration a 10%at en cuivre) et en nickel (surfaces vertes
d'isoconcentration a 10%at en nickel) présents dans un échantillon vieilli 15000h a 350°C analysé par sonde atomique

(2 fleches de gauche et 10 fleches de droite resnectivement).
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Nous avons juxtaposé sur la Figure V.20 les proxigrammes obtenus pour les
précipités de phase G dans les états vieillis 2000h, 10000h et 15000h a 350°C ainsi que
dans I'état vieilli 5000h a 400°C. L'examen des trois premiers nous indique que la
composition au coeur des précipités de phase G est a peu prés constante au cours du
vieillissement a 350°C ce qui est cohérent avec une composition d’équilibre de cette
phase. Cependant, la comparaison avec le proxigramme obtenu pour le vieillissement a
400°C nous révele qu’a cette température, bien que la composition en silicium soit la
méme que celle dans les précipités formés a 350°C (environ 25%at), la concentration en
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fer est plus importante (environ 15%at) et les concentrations en nickel et manganese
sont plus basses (environ 45%at et 15%at respectivement). Nous supposons donc qu’a
cette température plus importante I'équilibre thermodynamique entre la phase G et la
matrice est modifié et qu’une plus grande partie des sites occupés normalement par les
atomes de nickel ainsi qu’une petite partie de ceux occupés par les atomes de
manganese sont occupés par du fer.
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Figure V.20: Proxigrammes obtenus pour les précipités riches en nickel contenus dans les volumes de matiére vieillie 2000h, 10000h et
15000h a 350°C et 5000h a 400°C.

3.3.Fraction volumique de la phase G

Nous avons vu au paragraphe 2.4.2 que I'augmentation de l'intensité intégrée Q,
mesurée lors des expériences de diffusion centrale pourrait raisonnablement étre
attribuée a la germination et a la croissance de la phase G. Nous pouvons donc supposer
gu’une fois soustraite la contribution a I'intensité intégrée des précipités de cuivre, nous
pouvons alors déduire de la valeur restante la fraction volumique de la phase G. La
détermination de cette fraction volumique par cette méthode indirecte pour le cas de la
diffusion des neutrons en contraste magnétique offre I'avantage qu’elle ne nécessite
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aucune hypothése sur la composition des précipités, tant de cuivre que de phase G. Les
seules hypothéses dont nous avons besoin dans ce cas sont les deux que nous avions
déja formulées pour les précipités de cuivre:

- Le moment magnétique atomique moyen de la matrice peut étre considéré égal
a celui d’une solution de 15%at de chrome dans du fer, soit 1,837ug (ALDRED,
1976)

- Les précipités de cuivre sont paramagnétiques étant donné qu’ils ont une
concentration en fer inférieure a 40%at et que la mesure a été faite a
température ambiante (SumivamA et al., 1984)

Auxquelles il faut ajouter que l'on considére que les précipités de phase G sont
également paramagnétiques, ce que nous supposons étant donné la différence entre les
rayons des précipités de cuivre mesurés en diffusion centrale des rayons X et des
neutrons en contraste magnétique (voir paragraphe 2.3). Il vient alors que le contraste
des précipités de phase G dans le cas de la diffusion des neutrons en contraste
magnétique est égal a celui des précipités de cuivre. L’évolution calculée de la fraction
volumique de la phase G au cours des vieillissements aux différentes températures est
représentée en Figure V.21. Nous observons, pour des vieillissements jusqu’a environ
6000h, I'apparition et la croissance de phase G pour les températures de 325°C, 350°C,
370°C, 400°C et 420°C. Comme nous pouvions le prévoir, le temps d’incubation diminue
avec les températures de vieillissement croissantes et la cinétique de I'augmentation de
la fraction volumique semble avoir la méme forme quelle que soit la température de
vieillissement. La valeur maximale de fraction volumique de phase G mesurée est
d’environ 2,5% pour I’échantillon vieilli 5000h a 400°C.

A titre de comparaison, nous avons calculé la fraction volumique maximale des
précipités de phase G. Pour ce faire, nous avons réutilisé I'’équation (5) obtenue en
effectuant le bilan de masse présenté au paragraphe 2.4.1. Nous considérons ici le bilan
de masse des atomes de silicium, étant donné que, compte-tenu de la composition
nominale de l'alliage et de la composition du composé définit MngNi14Si;, c’est cette
espéce chimique qui est le réactif limitant de la réaction de précipitation de la phase G.
En considérant que la réaction de précipitation puisse se poursuivre jusqu’a épuisement
total du silicium dans la matrice, nous pouvons alors écrire :

5" _ Cope .  Cim Cope
= ot (U=f) =5 (9)
Dy Dppe 0, v Dppt v

Ou f, est a la fraction volumique de la phase G, C3, ng‘;t et C3! sont les compositions en
silicium respectivement en moyenne dans I'alliage, dans les précipités de phase G et
dans la matrice et £y, ,,; et 2, sont les volumes atomiques moyens respectivement
dans le matériau entier, dans les précipités de phase G et dans la matrice. En faisant les
trois hypothéses simplificatrices suivantes :

- Le volume atomique moyen dans l'alliage {2, est a peu pres égal au volume
atomique moyen dans la matrice martensitique

- Le parametre de maille de la phase G dont la maille compte 116 atomes est
environ égal a 4 fois celui de la structure cubique centrée de la matrice (MATEO et
al., 1997)

- La composition CoSi est égale a la composition nominale de I'alliage, 0,75%at,
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Qppt C5' _
Si =
Om Cabe

3,4%. Les fractions volumiques que nous avons mesurées sont bien en

nous obtenons pour la fraction volumique maximale de phase G: f, =

640,0075
58 0,24
accord avec cette valeur limite.

Nous pouvons donc conclure qu’au cours du vieillissement de la phase G précipite
tout d’abord de maniére hétérogene sur les précipités de cuivre puis de maniere
homogeéene dans la matrice lorsque le vieillissement se poursuit. La fraction volumique de
cette phase augmente au cours du vieillissement jusqu’a atteindre des valeurs de I'ordre
de grandeur de la fraction volumique des précipités de cuivre.
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Figure V.21: Fraction volumique de la phase G au cours des vieillissements aux différentes
températures déduite de la mesure de l'intensité intégrée Q de la contribution attribuée aux
précipités de cuivre en diffusion centrale des neutrons (contraste magnétique).

Conclusion

Nous avons vu, au cours de ce chapitre, de quelle maniére apparaissent |'austénite
de réversion et les précipités de cuivre et de phase G, ainsi que la maniere dont ils
évoluent au cours des vieillissements étudiés.

L'austénite présente dans le 15-5PH est trés majoritairement formée lors du
traitement de précipitation du cuivre par réversion de la martensite. Pendant le
vieillissement, sa faible fraction volumique ainsi que sa localisation préférentielle aux
joints de lattes et de grains n’évoluent pas de maniere significative, seul son rapport
d’élancement diminue indiquant la sphéroidisation de cette phase.
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Les précipités de cuivre, apparus lors du traitement thermique aux environs de
500°C, conférant au matériau sa grande résistance mécanique, ne subissent pas
d’évolution significative au cours des vieillissements étudiés, que ce soit en termes de
composition, de taille ou de fraction volumique.

La phase G, qui apparait au cours du vieillissement, germe d’abord de maniére
hétérogene sur les précipités de cuivre dés les premiers temps de vieillissements a 350°C
observés en sonde atomique tomographique. Elle germe ensuite dans la matrice pour
des temps plus longs certainement en synergie avec la démixtion de la matrice. Pour les
états les “plus vieillis” étudiés, les plus gros précipités de phase G sont du méme ordre
de grandeur de taille que les précipités de cuivre et sont systématiquement accolés a ces
derniers et leur fraction volumique reste légérement inférieure a celle des précipités de
cuivre.
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démixtion de la matrice

Dans ce chapitre, nous focaliserons notre attention sur I’évolution de la démixtion de
la matrice, supposée étre responsable des évolutions de propriétés mécaniques du
matériau étudié au cours de son vieillissement. Nous établirons au cours d’une premiére
partie les cinétiques d’évolution de cette démixtion. Nous nous intéresserons
notamment aux évolutions de I'étendue spatiale et de I'amplitude des fluctuations de
composition engendrées par la démixtion. Dans une seconde partie, nous discuterons
I'effet de I'application d’'une contrainte pendant le vieillissement sur la cinétique de
démixtion.
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1. Cinétique d’évolution des fluctuations de
composition en chrome au cours du
vieillissement thermique

L’évolution de la démixtion est ici décrite en terme d’évolution de I'étendue spatiale,
caractérisée par la longueur de cohérence, et de I'amplitude des fluctuations de
composition, toutes deux définies au chapitre IV.

1.1.Observation de I’évolution de la démixtion par sonde
atomique tomographique : cinétique de vieillissement a
350°C

La sonde atomique tomographique, fournissant une description de la composition
chimique a une échelle de I'ordre de la distance interatomique, est idéale pour observer
les fluctuations de composition qui se développent au cours de la décomposition
spinodale des alliages fer-chrome. Elle a pour cette raison été tres souvent utilisée dans
I’étude de ce phénomene (BROWN et al., 1991), (Leax et al., 1992), (HYDE et al., 1995b),
(DaNoIX et al., 2000), (PAREIGE et al., 2011), (DAaNOIX et al., 2013).

1.1.1. Distributions de fréquence de composition et parameétre V

La maniére la plus simple pour constater le développement et |'évolution de ces
fluctuations est de tracer des histogrammes de distribution de fréquences de
concentration en fer et chrome, notion introduite au chapitre Il. La Figure VI.1 présente
qguatre de ces histogrammes réalisés sur un état non-vieilli et trois états a différents
stades de vieillissement a 350°C, ainsi que I'image d’une tranche d’une épaisseur de
10nm de la répartition des atomes de chrome dans un échantillon de I'état en question.
Les histogrammes que nous montrons ici ont été réalisés sur des sous volumes ne
contenant pas de précipités. La boite utilisée pour sonder la composition en différents
points de ces sous-volumes est un parallélépipede a base carrée de 1 nm de c6té dans le
plan d’analyse et contenant 100 atomes (ce qui définit sa longueur dans la direction
d’analyse).

Nous observons tout d’abord que méme a I'état non vieilli la distribution mesurée ne
correspond pas exactement a une distribution aléatoire. Dans I'état de réception du
matériau étudié, une faible démixtion est donc déja présente. Nous remarquons ensuite
gu’au cours du vieillissement la distribution mesurée s’écarte de plus en plus de la
distribution aléatoire. La distribution de fréquences de concentration en chrome
s’élargit de maniere asymétrique (fréquences des zones pauvres plus importantes que
celles des zones riches) et la composition la plus fréguente se décale vers les basses
concentrations. Bien entendu, la distribution correspondant au fer se comporte de
maniére opposée : élargissement asymétrique mais décalage de la concentration la plus
fréquente vers les fortes concentrations.
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Figure VI.1: Visualisation de la formation de zones riches et pauvres en chrome dans des tranches d'épaisseur
10nm de matieére a différents stades de vieillissement a 350°C (images de gauche) et distributions de fréquence de
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Cette description nous aide a nous représenter ce qu’il se passe au sein du matériau
lors du vieillissement mais ne quantifie pas le phénomene. Le calcul du parametre V,
introduit par D. Blavette et ses coauteurs (BLAVETTE et al., 1988), nous permet d’aller un
peu plus loin en quantifiant I'écart de la distribution mesurée M(C) a la distribution
aléatoire A(C) :

_ ZcIM(©) — A
LcA(C)

Il correspond tout simplement a I'aire couverte par la différence des deux distributions.
Les valeurs mesurées du parametre IV pour les différentes conditions de vieillissement
étudiées en sonde atomique sont reportées dans le Tableau VI.1 et représentées sur la
Figure VI.2. Le parametre V n’a pas été déterminé pour I’échantillon vieilli 10000h a
350°C en raison du faible volume analysé et du fait qu’il contienne un joint de grain
rendant impossible la définition de sous-volumes représentatifs de la matrice.

(1)

Etat Non- 1000h 2000h 5000h 7500h 10000h | 12330h | 15000h 5000h
métallurgique vieilli @350°C | @350°C | @350°C | @350°C | @350°C | @350°C | @350°C | @400°C
Parametre V 0,08 0,13 0,11 0,30 0,34 - 0,38 0,45 0,60

Tableau VI.1: Valeurs du paramétre V mesurées pour les différents états étudiés en sonde atomique
tomographique.
0
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Figure VI.2: Evolution de paramétre V au cours du vieillissement.

Nous remarquons que la valeur obtenue pour le paramétre VV dans I’état vieilli 5000h
a 400°C, environ 0,6, est inférieure a celle obtenue par E. Herny, environ 0,85, dans les
mémes conditions de vieillissement sur un alliage 15-5PH amené au niveau 1070MPa
(HERNY, 2006). Seule la température du traitement thermique de précipitation du cuivre
différencie ce matériau de celui que nous étudions ici (15-5PH traité au niveau
1200MPa), elle est de 550°C pour le niveau 1070MPa et de 505°C dans notre cas. Nous
supposons donc que le traitement thermique de précipitation influence I'état initial de la
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distribution du chrome dans la matrice impactant son évolution au cours du
vieillissement. Une précédente étude de J.C. LaSalle et L.H. Schwartz a déja montré que
la température du traitement de remise en solution d’un alliage Fe-32Cr pouvait
modifier la cinétique d’évolution de sa démixtion au cours d’un vieillissement a 500°C
(LASALLE et al., 1986). Nous remarquons également que les valeurs de parameétre VV que
nous trouvons sont inférieures a celles calculées dans le cas d’alliages bien plus riches en
chrome vieillis a des températures et des temps similaires (DANOIX et al., 2000). Cela
s’explique par cette différence de composition en chrome des alliages. En effet, la
concentration en chrome pour une température de vieillissement donnée conditionne la
force motrice de la démixtion. Dans notre cas la trés basse concentration en chrome de
I'alliage étudié fait qu’aux températures d’environ 300°C — 400°C nous nous trouvons
trés proche du bord de la lacune de miscibilité dans le diagramme d’équilibre
thermodynamique du binaire fer-chrome. La force motrice de la démixtion est donc
faible et les décompositions de la matrice observées, mémes pour des temps de
vieillissement tres longs, sont peu avancées.

Bien que le parameétre V soit lié a I'amplitude des fluctuations de composition dues a
la démixtion comme nous le montrerons au paragraphe 1.1.3, il ne nous apporte aucune
information sur I'étendue spatiale de ces fluctuations.

1.1.2. Fonctions de distribution radiales (RDFs)

Afin d’obtenir a la fois 'amplitude et I'’étendue spatiale des fluctuations, nous avons
calculé les fonctions de distribution radiale des atomes de chrome autour des atomes de
chrome dans les sous-volumes de matrice que nous avons utilisés pour établir les
histogrammes présentés au paragraphe précédent. Comme nous |'avons expliqué au
chapitre 1l, le calcul de ces RDFs nous donne la fonction d’autocorrélation chrome-
chrome pour les différents états étudiés (Figure VI.3). Nous rappelons ici que le fit de
cette fonction d’autocorrélation avec le modele détaillé au chapitre IV nous permet de
déterminer les caractéristiques amplitude, longueur de cohérence et longueur d’onde
(Figure 1V.8 et Figure 1V.10). Les jeux de ces trois parameétres ainsi déterminés pour les
différents états étudiés sont présentés dans le Tableau VI.2 et sur la Figure VI.4. Nous
pouvons constater que si la mesure de I'amplitude semble concluante et montre une
augmentation continue avec le temps de vieillissement a 350°C, I’évolution de I'étendue
spatiale des fluctuations ne semble pas pouvoir étre extraite de nos mesures pour les
états faiblement décomposés a cause d’'une trop grande dispersion des valeurs
mesurées. En ce qui concerne la longueur d’onde, cette dispersion était attendue ; en
effet I'absence d’oscillations de l'autocorrélation en fonction de la distance nous
restreint au cas ou la longueur d’onde est grande devant la longueur de cohérence (cas
des états faiblement décomposés, voir chapitre 1V). En ce qui concerne la longueur de
cohérence, nous remarquons qu’a part pour I’état vieilli 5000h a 400°C pour lequel celle-
ci est nettement plus grande, les longueurs de cohérence déterminées sont dispersées
entre environ 8A et 15A sans relation évidente avec le temps de vieillissement a 350°C.
Nous pouvons donc conclure que nos mesures, extraites des RDFs calculées sur les
volumes de matiére analysés, permettent de quantifier 'amplitude des fluctuations mais
pas leur étendue spatiale, tant que les microstructures ne sont pas suffisamment
décomposées. La difficulté rencontrée dans la détermination de I'étendue spatiale des
fluctuations pour les états peu décomposés vient probablement d’une convolution des
distances mesurées avec la résolution spatiale de I'instrument. Cette derniere, qui est
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excellente dans la direction d’analyse, est supérieure a quelques distances atomiques
dans le plan d’analyse, ce qui pourrait expliquer que la valeur moyenne de la longueur
de cohérence mesurée dans les états peu décomposés, d’environ 12A, est & peu prés
égale a quatre fois le parametre de maille de la matrice.

0.5r
—— Fit Non vieilli
¢ Mesures 1000h@350°C
z
2
§ 15000h@350°C
é 5000h@400°C

| |
0 20 40 60 80
Distance l[f\}

Figure VI.3: Fonctions d'autocorrélation chrome-chrome extraites des RDFs calculées sur les volumes
analysés en sonde atomique tomographique et leur fit.

Etat métallurgique Amplitude A Lot\gueur deo ,Longueuro
/) cohérence ¢ (A) d’onde A (A)
Non vieilli 0,04 9,4 58,8
1000h@350°C 0,05 8,4 52,0
2000h@350°C 0,06 15,1 94,7
5000h@350°C 0,09 14,2 89,0
7500h@350°C 0,11 13,8 86,6
10000h@350°C - - -
12330h@350°C 0,12 10,7 67,4
15000h@350°C 0,13 13,3 69,4
5000h@400°C 0,15 18,3 84,2

Tableau VI.2:Valeurs des paramétres amplitude, longueur de cohérence et longueur d'onde des fluctuations de
composition mesurés en sonde atomique tomographique pour les différents états analysés.
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Figure V1.4: Evolutions de I'amplitude, de la longueur de cohérence et de la longueur d’onde au cours du vieillissement déterminées
en sonde atomique tomographique.

1.1.3. Corrélation entre amplitude et parametre V

Il parait naturel que le parameétre V soit lié a 'amplitude A des fluctuations. Afin de
vérifier si ces deux grandeurs sont bien corrélées, nous avons tracé en Figure VI.5 le
parameétre IV en fonction de I'amplitude associée. Nous observons que pour les états
étudiés le parametre V que nous mesurons peut étre représenté par une loi puissance
d’équation :

V~10A% (2)

Toutefois, compte-tenu des faibles volumes de matiere utilisés pour la détermination de
ces deux grandeurs, il serait bon, pour confirmer cette relation empirique, d’analyser un
plus grand nombre d’échantillons de chaque état.
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Figure VI.5: Corrélation du parameétre V a I'amplitude des fluctuations de composition en chrome.
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1.2.Cinétiques d’évolution isothermes

Les mesures de la longueur de cohérence, de la longueur d’onde et de I'amplitude
des fluctuations de composition en chrome et fer sont extraites des expériences de
diffusion centrale des rayons X et des neutrons par fit de I'intensité diffusée en fonction
de la norme du vecteur de diffusion g tenant compte des différentes contributions au
signal dont les modeéles d’interprétation sont présentés au chapitre IV. Pour la plupart
des mesures effectuées, comme nous |'avons déja discuté au chapitre IV, les
caractéristiques longueur d’onde et longueur de cohérence ne peuvent pas étre
déterminées de maniére indépendante, en grande partie du fait du recouvrement
partiel des contributions des précipités de cuivre et des fluctuations que nous cherchons
ici a mesurer. A I'exception de quelques points pour lesquels la réaction de démixtion
est la plus avancée, nous trouvons des valeurs de longueur d’onde environ égales a
celles de la longueur de cohérence multipliées par 2. Nous ne discuterons donc pas par

la suite les résultats obtenus pour la longueur d’onde qui seraient redondants avec la
longueur de cohérence.
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Figure VI1.6: Comparaison des valeurs obtenues en diffusion centrale avec les 3 types de contrastes utilisés pour I'amplitude des

fluctuations de composition au cours des six vieillissements étudiés.

L'amplitude et la longueur de cohérence ayant été déterminées en utilisant trois
natures de contraste différentes, nous pouvons en premier lieu vérifier que les valeurs
obtenues pour chacun de ces contrastes sont cohérentes entre elles. Les valeurs de
I’'amplitude (grandeur sans dimension) et de la longueur de cohérence sont tracées en
fonction du temps de vieillissement pour les six températures utilisées en Figure VI.6 et
Figure VI.7 respectivement. En examinant la Figure VI.6, nous constatons que pour les
rayons X et les neutrons en contraste magnétique les valeurs de I'amplitude sont
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sensiblement identiques quelles que soient la température et la durée de vieillissement
mais que pour les neutrons en contraste nucléaire les valeurs de I'amplitude inférieures
a environ 0,2 sont systématiquement plus basses que les valeurs correspondantes
mesurées en utilisant les deux autres contrastes. Cette différence peut provenir du fait
qgue, dans le cas des rayons X et du contraste magnétique des neutrons, la répartition
des éléments solutés tels que le nickel et le manganese, qui sont rejetés par les
domaines riches en chrome (MATEO et al., 1997) et qui sont les principaux constituants
des coquilles des précipités de cuivre, a peu d’influence. En effet ces éléments ont un
facteur de diffusion proche du facteur de diffusion moyen de la matrice (rayons X) et
leur présence ou leur absence ne va pas grandement influencer les propriétés
magnétiques (neutrons, contraste magnétique). Par contre, en contraste nucléaire dans
le cas des neutrons, la répartition de ces éléments (surtout du manganéese qui possede
une longueur de diffusion de -3,73fm alors que la longueur de diffusion moyenne dans la
matrice est d’environ 9fm (Sears, 1984)) peut grandement influencer le contraste,
pouvant éventuellement nécessiter I'introduction d’une contribution supplémentaire a
I'intensité diffusée, complexe a définir. Nous pouvons donc conclure de ces observations
que, pour I'amplitude des fluctuations, un bon accord est obtenu entre les valeurs
obtenues en utilisant les rayons X et les neutrons en contraste magnétique. Les valeurs
obtenues en diffusion centrale des neutrons en contraste nucléaire sont, quant a elles,
moins fiables et ne seront donc plus considérées par la suite.
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Figure VI.7: Comparaison des valeurs obtenues en diffusion centrale avec les 3 types de contrastes utilisés pour la longueur de cohérence
des fluctuations de composition au cours des six vieillissements étudiés.

L’examen de la Figure VI.7, en revanche, nous apprend que les valeurs de la longueur
de cohérence sont globalement identiques quel que soit le contraste utilisé pour les
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déterminer. Nous pouvons donc en conclure que, pour ce qui est de la longueur de
cohérence, nous avons un bon accord entre les valeurs issues des trois contrastes.

Par la suite, tout en gardant cela a I'esprit, nous ne discuterons que les valeurs
extraites des expériences de diffusion aux petits angles des rayons X afin de ne pas
alourdir le discours et les représentations graphiques.

Nous représentons a présent sur un unique graphique (FigureVl.8 a gauche) les
évolutions de I'amplitude au cours du temps aux différentes températures et sur un
autre (FigureVIL.8 a droite) celles de la longueur de cohérence. Nous pouvons tout
d’abord remarquer que ces deux grandeurs ne sont pas nulles dans le cas du matériau
non vieilli. Cela peut s’expliquer en partie par la présence des ségrégations de chrome
sur les dislocations, déja présentes a I'état non vieilli comme nous I'avons montré au
chapitre Ill. Par ailleurs, I'examen de I’histogramme de fréquence de concentration en
chrome et en fer a I'état non vieilli présenté en Figure VI.1 nous révéle que méme dans
des zones de matrice libres de dislocations la distribution des atomes de chrome n’est
pas tout a fait aléatoire. Ce faible écart a une distribution aléatoire peut également
contribuer au fait que I'on mesure une amplitude et une longueur caractéristique de
fluctuations de composition en chrome non nulles méme dans I’état non vieilli.
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FigureV1.8: Cinétiques d'évolution de I'amplitude (a gauche) et de la longueur de cohérence (a droite) des fluctuations de
composition au cours des vieillissements aux différentes températures étudiées.

L'examen de la FigureVl.8 nous laisse supposer que les deux évolutions de
I'amplitude et de la longueur de cohérence peuvent étre décrites par la somme d’une
constante P, et d’une loi puissance du temps de vieillissement t, d’exposant a (une
droite de pente a en échelle log-log) dont le préfacteur k est une fonction de la
température de vieillissement T :

Py + (k(T).0)* (3)

La Figure VI.9 présente les fits des données aux différentes températures obtenus avec
ce type de loi. Les exposants ainsi déterminés sont reportés dans le Tableau VI.3. Les
valeurs P, pour I'amplitude et la longueur de cohérence, obtenues en moyennant les
valeurs aux différentes températures de vieillissement, sont respectivement d’environ
0,16 et 0,43nm. La dépendance a la température de vieillissement des préfacteurs de la
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loi puissance sera discutée au paragraphe suivant. Nous pouvons remarquer que la
température de vieillissement de 290°C se distingue des autres par le fait qu’a cette
derniére, méme pour des durées de vieillissement de plus de 10000h, ni 'amplitude, ni
la longueur de cohérence des fluctuations n’évoluent dans des proportions mesurables.
Nous ne tiendrons donc pas compte des fits des données obtenues a cette température
de vieillissement.
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Figure VI1.9: Fits des cinétiques d'évolution de I'amplitude (a gauche) et de la longueur de cohérence (a droite) des fluctuations de
composition au cours des vieillissements aux différentes températures étudiées par une loi de la forme donnée en (3).

Température de vieillissement 325°C 350°C 370°C 400°C 420°C
Amplitude 0,337 0,250 0,154 0,218 0,244
Longueur de cohérence 0,413 0,579 0,606 0,419 0,568

Tableau VI.3: Valeurs des exposants a obtenus pour les évolutions de I'amplitude et de la longueur de
cohérence aux différentes températures supérieures a 300°C.

1.3.Equivalence temps-température

Nous constatons que les exposants déterminés pour les évolutions de I'amplitude et
de la longueur de cohérence peuvent étre considérés indépendants de la température
(Tableau VI.3). Les évolutions aux différentes températures peuvent donc toutes étre
représentées par une loi de la forme donnée en (3) avec un unique couple de valeurs
moyennes de P, et a pour chaque caractéristique. Nous représentons en Figure VI.10 les
fits obtenus en prenant pour I'amplitude aux différentes températures les valeurs de P,
et a égales a 0,16 et 0,241 respectivement. Nous représentons également en Figure
VI.11 les fits obtenus en prenant pour la longueur de cohérence aux différentes
températures les valeurs de P, et a égales a 0,43 et 0,517 respectivement. Seul le
préfacteur k du terme en loi puissance est une fonction croissante de la température de
vieillissement T, que nous supposons étre de type loi d’Arrhenius :

k(T) = ky.exp (— %) (4)

ko étant une constante de fit et R la constante des gaz parfaits.
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Figure VI.10: Fits des évolutions de I'amplitude au cours des vieillissements aux différentes
températures obtenus pour un exposant de la loi puissance unique égal a 0,241.
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Figure VI.11: Fits des évolutions de la longueur de cohérence au cours des vieillissements aux
différentes températures obtenus pour un exposant de la loi puissance unique égal a 0,517.
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Le fit des valeurs obtenues pour le préfacteur aux différentes températures supérieures
a 300°C par ce type de loi nous permet alors de déterminer une énergie d’activation
pour les évolutions de I'amplitude et de la longueur de cohérence (Figure VI.12). Nous
trouvons des énergies d’activation d’environ 108kJ).mol™* et 253kJ.mol™ pour les
augmentations de I'amplitude et de la longueur de cohérence respectivement. L'énergie
d’activation de I’évolution de la longueur de cohérence peut étre rapprochée de celle de
la diffusion du chrome dans la ferrite estimée a 230k).mol™” par T. Heumann et H.
Bohmer dans des alliages fer-chrome contenant jusqu’a 22%at de chrome (HEUMANN et
al., 1960) et 240k).mol™ par A.-M. Huntz et ses coauteurs dans des alliages infiniment
dilués (HunTz et al., 1967). Elle est également en accord avec les énergies d’activation
déterminées lors de précédentes études concernant I’évolution de diverses grandeurs
(amplitude et/ou longueur caractéristique des fluctuations, parameétre V, microdureté)
caractérisant le vieillissement d’alliages a base fer-chrome (alliages modeéles et ferrite
d’aciers duplex) que nous avons synthétisées dans le Tableau VI.4. Le fait que nous
trouvions une valeur plus faible pour I'énergie d’activation de I'évolution de I'amplitude
des fluctuations peut s’expliquer par le fait que cette derniére dépend non seulement de
la diffusion du chrome mais également de la force motrice de la démixtion. Or, compte
tenu de la faible composition en chrome de l'alliage étudié (environ 15%at) et de la
gamme de température de vieillissement explorée, dans un diagramme d’équilibre
thermodynamique fer-chrome, nous nous trouvons relativement proche de la limite de
la lacune de miscibilité. Ceci signifie que la force motrice de la démixtion est, dans notre
cas, relativement faible.
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Figure VI.12: Fits de la dépendance a la température de vieillissement des préfacteurs des lois puissances décrivant les évolutions de
I'amplitude (a gauche) et de la longueur de cohérence (a droite) par une loi de type Arrhenius.
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Alliage(s) étudié(s) Grandeur étudiée Energie d’activation Référence
Ferrite d’acier duplex Amplitude 250kJ/mol (BROWN et al., 1991)
Fe-26%Cr-X%Ni Dureté Vickers 225-304kJ/mol (BROWN et al., 1991)
Ferrite d’acier duplex Amplitude 260kJ/mol (LEAX et al., 1992)
Fe-45%Cr Longueur caractéristique 222kJ/mol (HYDE et al., 1995a)
Ferrite d’acier duplex Longueur caractéristique 230kJ/mol (DANOIX et al., 2000)
Ferrite d’acier duplex IonguP:L:?r:aértar:t(\é/rgcique 243kJ/mol (PAREIGE et al., 2011)

Tableau VI.4 : Energies d’activation mesurées pour I’évolution de la démixtion d’alliages a base fer-chrome lors

de précédentes études.

Ces valeurs d’énergie d’activation nous permettent d’écrire pour les évolutions
observées une équivalence entre le temps et la température de vieillissement. Nous
pouvons ainsi calculer un temps équivalent de vieillissement a une température T,
choisie arbitrairement, par la formule :

Aeq = T) T)) (5)

tear,, = t-€XP <_ RTT,,

Avec teqreq le temps équivalent a la température T, t le temps a la température T et R

la constante des gaz parfaits. Nous choisissons pour nos représentations graphiques une
température équivalente de 350°C, étant donné qu’il s’agit de la température du
vieillissement dont nous avons étudié la cinétique par sonde atomique tomographique.
Nous obtenons ainsi les représentations en temps équivalent de I'évolution de
I'amplitude et de la longueur de cohérence présentées en Figure VI.13 et Figure VI.14.
Nous observons que sur ce type de représentation, en utilisant les énergies d’activation
déterminées précédemment pour I’évolution de I'amplitude (Figure VI.13) et celle de la
longueur de cohérence (Figure VI.14), toutes les mesures sont ramenées sur une unique
courbe maitresse que nous pouvons décrire par une unique loi de la forme donnée en
(3). Pour conclure, nous pouvons écrire I'amplitude et la longueur de cohérence des
fluctuations de composition engendrées par la démixtion de la matrice de la manieére

suivante :
Qa4 “a
2= o+ (ks (— 22 )
ot ( 4A0- €XP RT

Ay = 0,16
kAO = 2,79 101UA
Q4 = 108kJ.mol™?

U7 a, = 0,241
Q:\ \*
=&+ (kfo. exp (— ﬁ) .t)
& = 0,43nm

kgo = 1,05.101°UA
Q¢ = 253kJ.mol ™!
| ag=0517

144

(6)

(7)



Chapitre VI : Cinétique de la démixtion de la matrice

10
i Q = 108kJ.mol™t
A=016+ (151107t s, 00)
=
LiH]
o
=
i
E
=L
290°C 325°C 420°C
-1 1 [ R A | I [ | 1 Lo sl I [ | 1 T e |
107
10° 10" 10° 10° 10" 10°

Temps équivalent de vieillissement & 350°C (h)

Figure VI1.13: Représentation en temps équivalent a 350°C de I’évolution de I'amplitude déterminée en diffusion

centrale des rayons X décrite par une unique loi du temps et de la température de vieillissement.
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Figure VI.14: Représentation en temps équivalent a 350°C de I'évolution de la longueur de cohérence déterminée en
diffusion centrale des rayons X décrite par une unique loi du temps et de la température de vieillissement.

Nous constatons que les exposants de ces deux courbes maitresses ne sont pas
égaux aux exposants moyens calculés en prenant en compte les fits réalisés sur les jeux
de données obtenues pour les 5 températures de vieillissement supérieures a 300°C et

145



Chapitre VI : Cinétique de la démixtion de la matrice

en leur affectant a tous le méme poids. Cela dit, ils sont tout de méme compris dans
I'intervalle défini par la valeur moyenne plus ou moins une fois |'écart-type, c’est-a-dire
0,24+0,066 et 0,52+0,093 pour I'amplitude et la longueur de cohérence respectivement.
Nous pouvons comparer |'exposant obtenu pour I'évolution de la longueur de cohérence
aux valeurs trouvées dans la littérature (Tableau I.2) de I'exposant de la loi puissance
régissant I’évolution de la longueur caractéristique des fluctuations de composition.
Nous remarquons alors que la valeur que nous avons déterminée ici est
significativement plus importante que toutes celles trouvées dans les différentes études
répertoriées. Cette différence vient certainement du fait que nous ne considérons pas
seulement une loi puissance pour décrire I’évolution de la longueur de cohérence mais
gue nous y ajoutons une constante. L’ajout de cette constante fait en outre disparaitre
I'apparente variation de I'exposant avec le temps de vieillissement amenant a la
considération d’un exposant effectif évoqué au chapitre I.

1.4.Comparaison des amplitudes déterminées en sonde
atomique et diffusion centrale

Puisque nous avons réussi a déterminer I’évolution de I'amplitude des fluctuations
de composition a 350°C jusqu’a des durées de vieillissement de 15000h par les deux
techniques que sont la sonde atomique tomographique et la diffusion centrale des
rayons X, il semble naturel de confronter les résultats obtenus. Nous avons représenté
en Figure VI.15 a gauche la relation existant entre ces deux séries de résultats en
reportant sur l'axe des abscisses les amplitudes issues des RDFs et sur |'axe des
ordonnées celles issues du fit de l'intensité diffusée aux petits angles (chapitre 1V).
L'observation de cette représentation graphique nous apprend gu’il y a bien une relation
linéaire entre les deux jeux de valeurs. L'amplitude mesurée en diffusion des rayons X
aux petits angles est donc bien équivalente a 'amplitude mesurée en sonde atomique
tomographique moyennant I'ajout d’une constante qui est égale a 'amplitude mesurée
en diffusion centrale dans I'état de référence (non vieilli). Afin de mieux illustrer cette
relation, nous avons tracé en Figure VI.15 a droite I'amplitude mesurée en diffusion aux
petits angles a laquelle nous avons soustrait cette constante en fonction de I'amplitude
mesurée en sonde atomique tomographique. Les points ainsi obtenus peuvent étre
comparés a la premiére bissectrice, également tracée sur cette figure. Nous pouvons
tirer de cette comparaison une conclusion portant sur la nature des fluctuations de
composition responsables de I'amplitude mesurée en diffusion aux petits angles dans

I’état non vieilli. Il semble que le signal alors mesuré ne soit pas d( a des fluctuations de
composition dans la matrice qui auraient été mesurées également en sonde atomique
tomographique. Il peut donc soit résulter de la ségrégation du chrome sur les

dislocations, soit étre di a un manque de précision du fit pour les faibles amplitudes de
fluctuation (masquage par le signal des précipités de cuivre ou d’'une autre contribution
non prise en compte). Nous avons donc un bon accord entre les mesures quantitatives
de I'amplitude des fluctuations obtenues en diffusion centrale et en sonde atomique,
qui sont calculées de maniére totalement indépendante.
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Figure VI.15: Corrélation entre les valeurs d'amplitude des fluctuations de composition mesurées par
sonde atomique tomographique (A,pr) et par diffusion des rayons X aux petits angles (Asaxs)-

2.Influence d’une contrainte au cours du
vieillissement

L'influence de l'application d’une contrainte, inférieure a la limite d’élasticité du
matériau et constante au cours du vieillissement, a été étudiée par des mesures de
diffusion centrale des rayons X sur des éprouvettes vieillies a 290°C, 350°C et 370°C
pendant 1000h et 5000h sous traction (vieillissements réalisés par J. Hugues au CIRIMAT,
Toulouse).

2.1.Vieillissements sous contrainte : éprouvettes de traction
uniaxiale a changements de section

Les échantillons qui ont été mesurés en diffusion aux petits angles sont des
éprouvettes de traction dont le fit est composé de segments de sections différentes
(Figure 1.7 et Figure VI.16). Ces segments permettent que, pour une méme force
appliquée, le matériau soit soumis a différents niveaux de contrainte. Les différentes
conditions (temps, température et contrainte) de vieillissement des échantillons
mesurés sont regroupées dans le Tableau VI.5. Nous avons effectué une mesure de
I'intensité SAXS dans chaque segment des f(ts de traction afin de caractériser les états
vieillis sous les différentes contraintes appliquées et également dans chaque talon
d’éprouvette afin de caractériser le matériau vieilli sans application de contrainte dans
les mémes conditions de temps et température (Figure VI.16). Chaque point a été
mesuré a six énergies différentes légerement inférieures au seuil d’absorption K du
chrome (Figure VI.17) afin de faire varier le contraste des inhomogénéités de répartition
du chrome avec la matrice (voir le chapitre Il).
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1000h@290°C
1000h@350°C

1000h@370°C
5000h@290°C

5000h@370°C
i=S00MEa 5000h@350°C

1400MPa - =600MPa |

l

Direction de traction i

Figure VI1.16: Image des éprouvettes de traction uniaxiale a changements de section vieillies a trois températures
pendant 1000h et 5000h.

Temps et température 1000t1 1000? 1000t1 5000{1 5000? 5000?
@290°C @350°C @370°C @290°C @350°C @370°C
800 800 800 768 785 802
Contrainte (MPa) 510 512 540 604 621 628
396 395 417 433 - 455

Tableau VI.5: Les différents états vieillis sous contrainte mesurés en diffusion centrale des rayons X.

2.2.Isotropie de la démixtion

Une récente étude de F. Danoix et ses coauteurs rapporte I'observation en sonde
atomigque tomographique d’une anisotropie de la démixtion dans certains échantillons
d’un alliage modéle proche du 15-5PH vieilli 1000h et 5000h a 425°C sous une contrainte
valant 80% de sa limite d’élasticité (DANOIX et al., 2013). Nous avons donc tout d’abord
cherché a savoir si une telle anisotropie pouvait étre mesurée en moyenne sur un plus
grand volume de matiere. Pour cela, nous avons comparé les intensités diffusées aux
petits angles par I'échantillon vieilli sous contrainte pour lequel la démixtion est la plus
avancé, c’est-a-dire celui vieilli 5000h a 370°C sous environ 800MPa, et par I’échantillon
vieilli dans les mémes conditions de durée et de température sans contrainte appliquée.
Pour chacun de ces échantillons nous avons sommé l'intensité diffusée dans la gamme
de g correspondant aux fluctuations de composition en chrome et fer (g € [0,1 0,6]) et
nous avons tracé le rapport de ces deux sommes, Zlgoompa €t Zlompa, €N fonction de
I'angle ¢ sur le détecteur 2D en Figure VI.17. Nous n’observons pas de variation
significative de ce rapport d’intensité en fonction de I’'angle sur le détecteur. Cela signifie
que les fluctuations de composition mesurées sont en moyenne isotropes dans le
matériau. Cette observation n’est pas nécessairement en contradiction avec les
observations de F. Danoix et ses coauteurs, qui du fait du caractére non systématique de
I'observation de fluctuations de composition anisotropes, ont conclu que cette
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anisotropie ne se développe que dans les grains dont |'orientation cristallographique
possede une relation particuliére avec la direction de traction (DANOIX et al., 2013). Nous
pouvons donc conclure de nos observations qu’en moyenne la décomposition spinodale
se développe de maniére isotrope dans le matériau vieilli sous contrainte.
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Figure VI.17: Tracé de l'intensité diffusée aux petits angles par un échantillon vieilli sous 800MPa
pendant 5000h a 370°C normalisée par celle d'un échantillon vieilli pendant la méme durée a la
méme température sans contrainte appliquée en fonction de I'angle sur le détecteur 2D.

2.3.Influence sur I'amplitude

Les amplitudes des fluctuations de composition sont extraites par fit de l'intensité
diffusée de la méme maniére que pour les échantillons vieillis sans contrainte appliquée
(paragraphe 1.2). Les résultats obtenus sont présentés en Figure VI1.18. Nous observons
sur cette figure gu’il n'y a pas d’effet mesurable de I'application d’'une contrainte
pendant le vieillissement sur I'amplitude des fluctuations, certainement a cause de la
trop grande dispersion des mesures d’amplitude par rapport a I'importance de cet effet
a des températures si basses (maximum 370°C) et pour des temps si courts (maximum
5000h). Selon de précédentes études par sonde atomigue tomographique,
I'augmentation de I'amplitude des fluctuations est accélérée par I'application d’une
contrainte au cours du vieillissement (HERNY, 2006), (ZHOU et al., 2012), (DANOIX et al.,
2013). L'étude de E. Herny compare des vieillissements sans contrainte appliquée et
sous une contrainte égale a 80% de la limite d’élasticité d’un alliage 15-5PH traité au
niveau 1070MPa (traitement thermique de précipitation a 550°C) a une température de
400°C. Celle de F. Danoix et ses coauteurs compare également des vieillissements sans
contrainte appliquée et sous une contrainte égale a 80% de la limite d’élasticité d’un
alliage modele proche de la composition du 15-5PH a une température de 425°C.
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L’étude de J. Zhou et ses coauteurs porte, quant a elle, sur des vieillissements sans
contrainte appliquée et sous des contraintes d’environ 75% et 95% de la limite
d’élasticité de quatre nuances d’aciers duplex, dont la teneur en chrome de la phase
ferritique est comprise entre 22%at et 27%at, a une température de 325°C. Les études
de E. Herny et F. Danoix et ses coauteurs rapportent toutes deux une évolution plus
importante au cours du vieillissement sous contrainte du parametre V qui, nous I’avons
vu au paragraphe 1.1.3, est corrélé a I'amplitude des fluctuations de composition en
chrome. L’étude de J. Zhou rapporte, quant a elle, une augmentation significativement
plus rapide sous contrainte élevée, pour les deux nuances les plus riches en chrome, de
la valeur des RDFs chrome-chrome a distance nulle, dont nous avons donné la relation a
I'amplitude des fluctuations au chapitre IV. Nous pouvons donc conclure de ces études
que [l'application d’une contrainte accélére l'augmentation de I'amplitude des
fluctuations pour des contraintes élevées mais que cet effet n’est pas décelable avec les
moyens mis en ceuvre ici pour des états faiblement décomposés.

= Echantillons vieillis sans contrainte
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Figure VI.18: Amplitude des fluctuations de composition dans les échantillons vieillis sous contrainte resitués par rapport a I'évolution de
I'amplitude mesurée dans les échantillons vieillis sans contrainte.

2.4.Influence sur I'étendue spatiale

Les longueurs de cohérence, elles aussi extraites par fit de 'intensité diffusée, que
nous avons mesurées pour les différents états vieillis sous contrainte sont représentées
en Figure VI.19 avec les évolutions déterminées sur les échantillons vieillis sans
contrainte appliqguée. Pour les états faiblement décomposés, nous ne pouvons a
nouveau pas observer d’effet de la contrainte appliquée, mais pour les échantillons
vieillis @ 370°C, nous observons que la longueur caractéristique des fluctuations
augmente avec la contrainte appliquée, ce qui est cohérent avec une accélération de la
diffusion due a I'application d’une contrainte.
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Figure VI.19: Longueur de cohérence des fluctuations de composition dans les échantillons vieillis sous contrainte resitués par rapport a
I'évolution de la longueur de cohérence mesurée dans les échantillons vieillis sans contrainte.

Conclusion

Nous avons vu au cours de ce chapitre que les amplitudes des fluctuations de
composition engendrées par la démixtion de la matrice mesurées par sonde atomique
tomographique et celles mesurées par diffusion centrale des rayons X sont égales a un
offset prés qui correspond a la valeur mesurée par cette technique dans I'état non vieilli.

Nous avons également vu que les évolutions de I'amplitude et de la longueur
caractéristique des fluctuations peuvent étre décrites par la somme d’une constante et
d’une loi puissance du temps de vieillissement avec des constantes environ égales a 0,16
et 0,43 respectivement et des exposants environ égaux a 0,241 et 0,517 respectivement.
Le préfacteur du terme en loi puissance est une fonction de type Arrhenius de la
température de vieillissement conduisant a la détermination, pour les évolutions de
'amplitude et de la longueur caractéristique, d’énergies d’activation d’environ
108kJ.mol™ et 253kJ.mol™ respectivement.

Enfin, nous avons vu que pour des états vieillis jusqu’a 5000h a 370°C, I'application
d’une contrainte au cours du vieillissement ne fait pas apparaitre d’anisotropie moyenne
de la démixtion. Nous avons également constaté qu’elle accélere I'augmentation de la
longueur caractéristique des fluctuations avec le temps de vieillissement mais il nous
faudrait faire des mesures sur des états plus décomposés pour quantifier cet effet et
confirmer qu’elle a le méme effet sur I’évolution de I"'amplitude qui a été observée lors
d’études antérieures par sonde atomique tomographique.
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Chapitre VII : Outils de
caracteérisation du vieillissement et de
prévision du comportement
meécanique

Le premier objectif de notre étude est de caractériser et de comprendre les
évolutions de la microstructure lors du vieillissement thermique et thermomécanique de
I'acier 15-5PH. La suite naturelle de ces travaux, d’un point de vue plus proche de
I'application, est de mettre au point une méthode robuste et la plus simple possible
permettant la caractérisation de I'avancement du vieillissement en utilisation des pieces
en 15-5PH. Par ailleurs, du point de vue de I'application, il est nécessaire de traduire
I'avancement du vieillissement microstructural par [I'évolution des propriétés
mécaniques de 'alliage.

Nous montrerons dans une premiére partie qu’il est possible de mesurer
I'avancement de la démixtion de maniére indirecte en utilisant la technique de
calorimétrie différentielle a balayage (DSC) qui est une technique répandue et
d’utilisation relativement simple, au contraire des techniques plus complexe fournissant
une caractérisation “directe” de la microstructure employées jusqu’a présent.

Nous montrerons également, dans une deuxiéme partie, que les grandeurs mesurées
par l'intermédiaire de cette technique peuvent étre simplement liées aux parameétres
physiques caractérisant les fluctuations de composition dues a la démixtion de la
matrice décrits au chapitre précédent, validant ainsi I'utilisation de la DSC comme outil
de caractérisation de I'avancement du vieillissement.

Le théme central du projet PREVISIA est I'étude de la modification des propriétés
mécaniques du 15-5PH au cours du vieillissement lors de son utilisation. Nous
montrerons donc, dans une troisieme partie, les évolutions de microdureté Vickers lors
des traitements thermiques de vieillissement. Nous établirons ensuite le lien entre les
évolutions des grandeurs caractérisant la démixtion de la matrice, mesurées par
différentes techniques, et I'incrément de microdureté du matériau. Nous présenterons
pour conclure un modeéle phénoménologique simple permettant de prévoir la
microdureté du matériau en fonction de la température et de la durée de vieillissement
sur une gamme relativement large de ces deux parametres.
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1. Un outil fournissant une mesure indirecte de
I’avancement de la démixtion : 1a DSC

Nous montrons dans cette partie que la calorimétrie différentielle a balayage (DSC)
constitue une méthode simple et robuste de mesure de I'avancement de la réaction de
démixtion de la solution solide de fer et de chrome constituant la matrice du 15-5PH. La
mesure ainsi obtenue quantifie de maniére indirecte le “vieillissement de Ia
microstructure” ; le lien avec les caractéristiques des fluctuations de composition en
chrome et fer présentes dans la matrice sera fait dans la partie suivante.

1.1.Mesure de la démixtion fer-chrome par DSC
1.1.1. Enthalpie et température caractéristique de la transformation

La méthode que nous proposons fournit une mesure indirecte de I'avancement de la
démixtion de la matrice du 15-5PH. En effet, le principe est de mesurer ce qu’il se passe
dans le matériau vieilli lorsque I'on “efface” les fluctuations de composition dues a la
démixtion par I'application d’un traitement thermique a une température ramenant
I'alliage en dehors de la lacune de miscibilité. De tels traitements thermiques, qualifiés
de traitement de régénération, ont été étudiés par E. Herny et ses coauteurs (HERNY,
2006), (HerNY et al., 2011). Au cours d’une rampe de montée en température, dont la
température cible est supérieure au solvus de la lacune de miscibilité, les atomes de
chrome et de fer sont redissous pour reformer une matrice homogéene. La mesure du
flux de chaleur pendant cette montée en température nous fournit des informations sur
I’état de départ du matériau et donc sur les fluctuations de composition présentes dans
cet état. Nous avons choisi 550°C comme température de fin de rampe, ainsi la
redissolution des atomes de fer et chrome est la seule transformation de phase ayant
lieu au cours de I'expérience, donnant lieu a I'apparition d’un unique pic endothermique
sur le tracé du flux de chaleur en fonction de la température. En effet, selon H.M. Chung,
la phase G est stable thermiquement jusqu’a des températures voisines de 620°C
(CHUNG, 1992). De plus, E. Herny a prouvé par une étude en microscopie électronique en
transmission que ni les précipités de cuivre, ni I'austénite de réversion présents dans un
échantillon de 15-5PH traité au niveau 1070MPa puis vieilli 5000h a 350°C ne sont
affectés par un traitement thermique de 20 minutes a 550°C (HERNY, 2006).

La DSC nous permet de déterminer deux caractéristiques des transformations de
phase se déroulant pendant les expériences : I'enthalpie et la température du maximum
de transformation, que nous nommerons simplement par la suite température
caractéristique. L’enthalpie d’une transformation est I'intégrale du pic de flux de chaleur
associé a cette réaction (aire hachurée en Figure VII.1); elle est une caractéristique
thermodynamique de la transformation et, dans notre cas, nous renseigne donc sur la
“stabilité” des fluctuations de composition. Elle est donc plutét a rapprocher de leur
amplitude. La température caractéristique est I'abscisse du sommet du pic de flux de
chaleur associé a la transformation (Figure VII.1) ; elle nous renseigne sur la cinétique de
la transformation et est donc, quant a elle, plutét a rapprocher de la longueur
caractéristique des fluctuations correspondant a la distance caractéristique de diffusion
nécessaire a la remise en solution des atomes.
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Figure VII.1: Enthalpie et température caractéristique (T ;) correspondant au pic de flux de chaleur
associé a la redissolution des atomes de chrome et fer dans un échantillon vieilli 100h a 400°C.

1.1.2. Protocole expérimental et détails expérimentaux
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Figure VI1.2: Evolution de la température au cours d'une analyse DSC avec
modulation de la température.

Nous faisons subir a nos échantillons analysés par DSC deux cycles successifs
composés d’un maintien de 10 minutes a 200°C, d’'une rampe a 5°C/minute jusqu’a
550°C accompagnée d’'une modulation de la température d’une amplitude de 2°C et
d’une période de 2 minutes suivie d’'une rampe de descente en température rapide a
30°C/minute jusqu’a 200°C (Figure VII.2). La comparaison du flux de chaleur mesuré lors
de la montée en température du deuxieme cycle appliqué a un échantillon vieilli a celui
mesuré lors du premier cycle appliqué a un échantillon non vieilli nos apprend qu’ils
sont quasi-identiques. Nous pouvons ainsi faire les hypothéses suivantes :
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- la seule transformation de phase survenant lors d’'une montée en température
de 200°C a 550°C est la redissolution des atomes de chrome et fer ; hypothese
justifiée également par les études de H.M. Chung et E. Herny précédemment
citées

- laredissolution mesurée lors de la premiere montée en température est totale.

Comme expliqué au chapitre Il, l'utilisation d’une rampe modulée présente

I’avantage de permettre de séparer les contributions au flux de chaleur de la capacité
calorifique de I'échantillon et des phénomenes dépendants du temps tels que les
transformations de phase.

Dans le cas des échantillons présentant I'état de de vieillissement le plus avancé, la
température maximale d’utilisation de I'appareil que nous avons utilisé, qui est de
550°C, nous empéche d’observer le pic dans son intégralité. Dans ce cas, la fin du pic est
alors extrapolée par le fit des données par une fonction de type pseudo-Voigt.

1.1.3. Traitement des données

Nous appliquons une double correction du flux de chaleur mesuré. Nous soustrayons
d’abord au flux de chaleur enregistré lors de la premiére montée en température celui
enregistré lors de la seconde montée en température, ainsi nous nous affranchissons de
tous les effets autres que la redissolution des atomes de fer et chrome (exemple en
Figure VI1.3). Nous redressons ensuite le flux de chaleur ainsi corrigé en soustrayant la
droite moyenne fitée entre 250°C et 325°C, intervalle de température ou il ne se produit
aucune transformation de phase (exemple en Figure VII.4).

Le flux de chaleur corrigé ainsi obtenu est normalisé par la masse de I’échantillon
analysé. Nous normalisons ensuite I'aire mesurée sous le pic par la vitesse de rampe afin
d’obtenir I'enthalpie de transformation en J/g.

Comme mentionné au paragraphe précédent, dans les cas ou le pic associé a la
redissolution se prolonge au-dela de 550°C, la fin de ce pic est extrapolée par le fit des
données sur une plage de température de 30°C a partir de la température
correspondant au maximum du pic par la somme d’une gaussienne et d'une
lorentzienne toutes deux centrées sur cette température (exemple en Figure VII.5).

Une fois les données corrigées, nous pouvons alors observer I'évolution du tracé du
flux de chaleur en fonction de la température au cours du vieillissement. Ces évolutions
avec le temps de vieillissement pour les différentes températures de vieillissement
étudiées sont présentées en Figure VII.6 et Figure VII.7. Nous pouvons clairement
observer qu’au cours du vieillissement a la fois I'enthalpie (aire du pic) et la température
caractéristique de la transformation (position du maximum du pic) augmentent.
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Figure VII.6: Evolutions avec le temps de vieillissement des signaux DSC corrigés avec leurs extrapolations pour les
températures de vieillissement de 290°C, 325°C et 350°C.
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Figure VII1.7: Evolutions avec le temps de vieillissement des signaux DSC corrigés avec leurs extrapolations pour les
températures de vieillissement de 370°C, 400°C et 420°C.
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1.1.4. Répétabilité des mesures

Afin de tester la répétabilité des mesures par DSC, nous avons choisi deux états
vieillis, un état peu décomposé (100h a 325°C) et un état de décomposition nettement
plus avancé (6250h a 350°C), pour lesquels nous avons répété la mesure sur 5
échantillons correspondant a chacun de ces deux états. Les écarts observés entre les
différentes mesures (Figure VII.8) sont autant dus a la reproductibilité de la mesure
(incertitude expérimentale) qu’aux inhomogénéités du matériau a ['échelle
macroscopique. L’écart-type des 5 mesures effectuées (Tableau VII.1) nous permet
d’estimer lincertitude des valeurs données pour I'enthalpie et la température
caractéristique de la remise en solution des atomes de chrome et de fer dans le cas de
signaux tres faibles (état vieilli 100h a 325°C) et dans le cas de signaux bien supérieurs au
bruit de mesure (état vieilli 6250h a 350°C).

. Température
Enthal
nthalpie (J/g) caractéristique (°C)

Moyenne 3,76 420,22
100h a 325°C

Ecart-type 0,42 2,82

Moyenne 24,73 511,60
6250h a 350°C

Ecart-type 3,05 0,92

Tableau VII.1: Valeurs moyennes et écarts-types de I'enthalpie et de la température caractéristique mesurées pour
les états vieillis 100h a 325°C et 6250h a 350°C.

échantillons vieillis 100h a 325°C

échantillons vieillis 6250h a 350°C

20

15

Endo

Flux de chaleur {mW/g}

10

|
400
Température (°C)

1 1
250 300

Figure VI1.8: Essais de répétabilité des mesures DSC pour les états vieillis 100h a 325°C (en bleu) et 6250h a 350°C (en rouge).
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1.2.Evolution de I'’enthalpie de redissolution du chrome pour
différentes conditions de vieillissement

Comme nous l'avons vu sur la Figure VII.6 et la Figure VIL7, I'enthalpie de
transformation augmente au cours du vieillissement. Nous avons tracé en Figure VII.9
I’évolution de I'enthalpie au cours des vieillissements aux six températures que nous
avons étudiées. Nous constatons sur cette représentation graphique que, de la méme
maniere que I'amplitude des fluctuations de composition (chapitre VI), I'augmentation
de I’enthalpie peut étre modélisée par la somme d’une constante et d’une loi puissance
(équation VLI.3). Les valeurs des constantes obtenues lors de premiers fits étant plus de
10 ordres de grandeur inférieures aux valeurs mesurées pour l'enthalpie, nous
considérons une constante nulle pour les fits qui suivent. Nous avons reporté les
exposants obtenus par fit de I'évolution de I'enthalpie a chaque température de
vieillissement dans le Tableau VII.2.

2
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Figure VI1.9: Evolution de I'enthalpie au cours des vieillissements aux différentes températures étudiées.

Température de vieillissement 290°C 325°C 350°C 370°C 400°C 420°C
Exposant 0,362 0,287 0,308 0,325 0,292 0,359

Tableau VII.2: Valeurs de I'exposant de la loi puissance utilisée pour décrire I'évolution de I'enthalpie a chacune des
six températures de vieillissement étudiées.

Nous remarquons que I'exposant peut étre considéré constant en fonction de la
température de vieillissement, égal a 0,32 + 0,033 (Figure VII.10). De plus, de la méme
maniére que dans le cas des évolutions de I'amplitude et de la longueur de cohérence
des fluctuations de composition, les préfacteurs de la loi puissance a exposant constant
égal a 0,322 sont fonction de la température de vieillissement. Cette fonction est de
type loi d’Arrhenius, comme le montre la Figure VII.11, et correspond a une énergie
d’activation d’environ 155kJ.mol™. Nous constatons 3 nouveau que la représentation en
temps équivalent a 350°C de I'enthalpie des différents états vieillis étudiés rameéne tous
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les points sur une méme courbe maitresse qui peut étre décrite par une loi puissance
d’exposant 0,31 (Figure VII.12).

Enthalpie de transformation {J/g}

10°[
290°C  225°C 420°C
o 2
1 ,,9""/ OOOI@%
107 o 02
_/..—-"/ O
0
-~ 9]
o L o°
Q).-” /O O O
0,--’ ]
O
Q.
1[}'3 . Loyl . NS | | N Lol
10° 10" 10° 10° 10°

Temps de vieillissement {h)

Figure VI1.10: Fits de I’évolution de I'enthalpie au cours des vieillissements aux

In(ky) (UA)

différentes températures avec une loi puissance d’exposant égal a 0,322.

Q = 155kJ.mol™?*

1.7

1.5

_ 1 1 1
1.6 1.65 1.75
T (K

1 1
1.4 1.45 1.55

Figure VII.11: Fit de I'évolution des préfacteurs de la loi puissance en fonction

de la température de vieillissement par une loi de type Arrhenius.

En suivant le formalisme introduit au chapitre VI pour la description de I’évolution
des caractéristiques de la démixtion, nous pouvons écrire I'enthalpie de redissolution
des fluctuations de composition en fonction de la température et de la durée en heures
du vieillissement de la maniére suivante :
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Qu\ .\
H = HO + (kHo.exp <_ﬁ> t)
Hy=0/.g7" (1)
kyo = 1,13.1013UA4

Qy = 155kJ.mol ™t
ay = 0,322

10

290°C 420°C

Q = 155kJ.mol™?!

10

0,306

Enthalpie de transformatien {J/g)

H= (194t

€Q350°C)

Temps équivalent de vieillissement & 350°C (h)

Figure VI1.12: Représentation en temps équivalent a 350°C de I'évolution de I'enthalpie au cours du vieillissement.

1.3.Evolution de la température caractéristique de la
redissolution pour différentes conditions de vieillissement

Les évolutions de la température caractéristique aux différentes températures de
vieillissement sont représentées en Figure VII.13. Nous observons qu’elle semble tout
d’abord rester constante pendant un temps d’autant plus court que la température de
vieillissement est élevée, suite a quoi elle augmente selon une loi puissance du temps
(portion droite en échelle log-log) et enfin elle arrive a saturation pour des valeurs
voisines de 550°C. La présence de cette saturation ne permet pas d’utiliser la méme
forme d’évolution que nous avons utilisée pour décrire I'augmentation des autres
caractéristiques des fluctuations au cours du vieillissement. Nous utilisons ici une forme
adaptée de I’équation de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov :

Tpic = Tpic, + ATpic (1 — exp (— (kTpiC(T),t)aT”iC)> (2)

ou Ty est la température caractéristique mesurée, Ty;., est la valeur initiale de cette
température, AT, est la différence entre cette derniere et la température atteinte a
saturation et kTpic(T) et ar, sont respectivement le préfacteur, fonction de la
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température de vieillissement, et I'exposant d’une loi puissance du temps de
vieillissement. Les valeurs de Tp;., et AT,;. sont estimées egales a 663K et 151K
respectivement. Les fits obtenus en fixant ces deux constantes sont représentés sur la
Figure VII.13. Les exposants a ainsi obtenus pour chaque température de vieillissement
sont regroupés dans le Tableau VII.3. Nous remarquons qu’a nouveau la puissance a
laquelle est élevé le temps de vieillissement peut étre considéré indépendant de la
température de vieillissement, égal a 0,29 £ 0,018. Les fits ainsi obtenu sont représentés
en Figure VII.14.

550+ 290°C 420°C
0 °
?/
g
;.J /’0/
T 500t o
[+1 1/’
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E ///
2 o O
m ,/’
.b ‘/’
o
£ 4509
] f
o//o,eo/ﬁ
4[}[} - 1 1 1 1
10° 10° 10° 10° 10°

Temps de vieillissement {h)

Figure VI1.13: Evolutions de la température caractéristique de la remise en
solution des fluctuations de composition en chrome et fer au cours des
vieillissements aux différentes températures étudiées.

Encore une fois, les préfacteurs k(T) obéissent a une fonction de la température de
type loi d’Arrhenius, comme le prouve la Figure VII.15. Nous obtenons ainsi I'énergie
d’activation de I’évolution de la température caractéristique de la remise en solution des
fluctuations de composition qui est d’environ 263kJ.mol™. Avec cette valeur, nous
représentons I'évolution de la température caractéristique au cours du temps équivalent
a 350°C en Figure VII.16. Nous remarquons qu’a nouveau tous les points sont ramenés
sur une unique courbe maitresse d’équation :

Tpie = 663 + 151 (1 — exp (=(6,60. 10-4teq3sooc)°'293)> 3)

166



Chapitre VII : Outils de caractérisation du vieillissement et de prévision du comportement mécanique
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Figure VII1.14: Fits de I’évolution de la température caractéristique au cours
des vieillissements aux différentes températures par une loi de la forme
donnée en (2) avec un exposant unique, égal a 0,322.

Température de vieillissement 290°C 325°C 350°C 370°C 400°C 420°C
Exposant 0,290 0,317 0,280 0,261 0,294 0,286

Tableau VII.3: Valeurs de I'exposant de la loi puissance utilisée pour décrire I'évolution de la température
caractéristique a chacune des six températures de vieillissement étudiées.

ln(kTpic) (UA)

-10f Q = 263kJ.mol™t \

12} \
o

1 1 I I ]
1.4 1.45 1.5 1.55 1.6 1.65 1.7 1.75 1.8
3

1YT(KY x10

Figure VII.15: Fit de I'évolution des préfacteurs de la loi puissance en fonction de
la température de vieillissement par une loi de type Arrhenius.
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Figure VII.16: Représentation de I'évolution de la température caractéristique de redissolution des
fluctuations de composition au cours du vieillissement en temps équivalent a 350°C.

Nous pouvons alors écrire la température caractéristique en fonction de la durée et
de la température de vieillissement sous la forme :

QT ic aniC
Tpic = Tpic, + ATpic | 1 —exp (— <k0Tpic' exp <— R;‘ )t) )

[ Ty, = 663K
AT, = 151K (4)
! kor,,, = 7,38.10'°UA
Qrpye = 263kJ.mol™1
| ar,, =0293

2. Liens entre mesures DSC et parametres
physiques des fluctuations de composition
Nous cherchons dans cette partie a confirmer les liens que nous avons supposé
exister au paragraphe 1.1 entre les grandeurs mesurées en DSC et les caractéristiques

des fluctuations de composition afin de valider I'utilisation de la méthode décrite
précédemment comme outil de mesure de 'avancement du vieillissement du 15-5PH.
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2.1.Etendue spatiale des fluctuations et DSC

Nous remarquons que les évolutions de la longueur de cohérence déterminée en
diffusion des rayons X aux petits angles (chapitre VI) et de la température
caractéristique déterminée lors des expériences de calorimétrie différentielle a balayage
admettent des énergies d’activation voisines: 253kl.mol” pour la longueur de
cohérence et 263kJ.mol™ pour la température caractéristique de remise en solution. Ces
deux valeurs sont comparables a celle de la diffusion du chrome dans la ferrite qui a été
mesurée égale a 230k).mol™ par T. Heumann et H. B6hmer dans des alliages fer-chrome
contenant jusqu’a 22%at de chrome (HEUMANN et al., 1960) et & 240kJ.mol™ par A.-M.
Huntz et ses coauteurs dans des alliages infiniment dilués (HuNTz et al., 1967). Cela nous
indique que I'évolution de I'’étendue spatiale des fluctuations de composition et celle de
la température caractéristique de leur remise en solution lors d’une rampe de
température sont toutes deux contrélées par la diffusion des atomes de fer et de
chrome dans la matrice cubique centrée.

Afin de confirmer qu’il existe bien une corrélation entre la température
caractéristique mesurée en DSC et I'étendue spatiale des fluctuations, nous avons tracé
en Figure VII.17 la seconde en fonction de la premiere. Nous remarquons alors que les
points obtenus pour les six températures de vieillissement définissent une unique
courbe maitresse, confirmant que ces deux grandeurs sont étroitement liées.

1.47
131 290°C 420°C
121 @
1.17
1t o
0.9t
0.8F
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0.5 21 o BH0 o fo]
fEJOO =) 8

0.4 : : :
400 450 500 550

Température du pic (°C)

Figure VII.17: Mise en évidence de la corrélation existant entre la température caractéristique
mesurée en DSC et I'étendue spatiale des fluctuations de composition.

169



Chapitre VII : Outils de caractérisation du vieillissement et de prévision du comportement mécanique

0.4r

0.351

Amplitude (/
o =
[ e P =
(%3] ] L [#5]
(o]
o
=}
o

o
=

290°C 420°C

0.051

[} Il Il Il Il Il ]
0 5 10 15 20 25 30

Enthalpie de transformation (1/g)

Figure VI1.18: Mise en évidence de la corrélation existant entre I'enthalpie de redissolution
des fluctuations de composition mesurée en DSC et leur amplitude mesurée en SAXS.

2.2.Amplitude des fluctuations et DSC

L'amplitude des fluctuations de composition mesurée en diffusion aux petits angles
(égale a une constante prés a celle mesurée en sonde atomique tomographique) et
I’enthalpie mesurée en DSC ont des évolutions admettant des énergies d’activation du
méme ordre de grandeur, 108kJ.mol™* pour 'amplitude et 155kJ.mol™ pour I'enthalpie.
Ces deux valeurs sont bien inférieures a I'énergie d’activation de la diffusion du chrome
dans la ferrite, ce qui indique, comme nous I'avons déja discuté au chapitre VI, que ces
deux évolutions sont contrélées a la fois par la diffusion du chrome et la force motrice
de la démixtion qui est relativement faible dans notre cas. Le fait que les valeurs
d’énergie d’activation trouvées pour I'évolution de I'amplitude des fluctuations et celle
de l'enthalpie de leur remise en solution soient voisines tend a prouver que ces
évolutions sont contrélées par le méme mécanisme et donc qu’elles sont étroitement
liées. Afin de vérifier I'existence d’une corrélation entre I'amplitude des fluctuations de
composition et I'enthalpie de leur remise en solution au cours d’'une rampe de
température, nous avons tracé en Figure VII.18 ces deux grandeurs I'une en fonction de
I'autre.

3. Démixtion et propriétés mécaniques

Nous ne présentons ici que les évolutions de la microdureté Vickers du matériau au
cours du vieillissement a différentes températures. L'étude de |'évolution d’autres
propriétés mécaniques et leurs liens avec celle de la dureté est |'objet de I'étude
complémentaire a la n6tre menée par Jonathan Hugues au CIRIMAT, partenaire du
projet PREVISIA.
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3.1.Prévision de la dureté du matériau par un modele
phénoménologique simple
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Figure VI1.19: Evolutions de l'incrément de microdureté Vickers de I'alliage par
rapport a I'état non-vieilli aux différentes températures de vieillissement.

Les évolutions de I'incrément de microdureté Vickers du matériau par rapport a
I’état vieilli mesurées aux six températures de vieillissement étudiées sont présentées en
Figure VII.19. Nous remarquons que I'augmentation de I'incrément de microdureté au
cours du vieillissement peut étre décrite par une loi puissance du temps de
vieillissement. Dans ce cas, la loi puissance n’est pas additionnée d’'une constante,
puisqu’en considérant l'incrément de microdureté et non la microdureté elle-méme,
nous soustrayons cette constante qui est égale a la microdureté de I'état de réception
(état non vieilli). Nous avons reporté dans le Tableau VII.4 les valeurs des exposants des
lois puissance utilisées pour décrire les mesures aux différentes températures. Nous
remarquons que la valeur obtenue pour le vieillissement a 290°C se distingue nettement
des autres. Cela peut s’expliquer par le fait que, compte-tenu de I'extréme lenteur de la
démixtion a cette température, confirmée par la quasi absence d’évolution de
I'amplitude et de I'étendue spatiale des fluctuations de composition, la plupart des
incréments de microdureté mesurés sont trés faibles (inférieurs ou de I'ordre de
grandeur de 2 fois I'écart-type estimé sur une population de 60 mesures). Nous
choisissons donc de ne pas tenir compte de la valeur obtenue pour le vieillissement a
290°C dans le calcul de I'exposant moyen utilisé pour décrire les évolutions aux
différentes températures de I'incrément de microdureté en fonction d’une puissance du
temps de vieillissement, que nous trouvons égal a 0,37 + 0,027. Les fits obtenus avec cet
unique exposant moyen sont tracés en Figure VII.20.
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Température de vieillissement 290°C 325°C 350°C 370°C 400°C 420°C
Exposant 0,577 0,335 0,373 0,402 0,341 0,374

Tableau VIl.4: Valeurs de I'exposant de la loi puissance utilisée pour décrire I'évolution de I'incrément de
microdureté Vickers de I'alliage a chacune des six températures de vieillissement étudiées.
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Figure VI1.20: Fits de I’évolution de I'incrément de microdureté au cours des vieillissements
aux différentes températures avec une loi puissance d’exposant égal a 0,365.

A nouveau, les préfacteurs des lois puissance décrivant les évolutions de I'incrément
de microdureté du 15-5PH aux différentes températures obéissent a une fonction de la
température de type loi d’Arrhenius comme le montre la Figure VII.21. Nous
déterminons ainsi une énergie d’activation pour I'évolution de la microdureté d’environ
106kJ.mol™, ce qui nous permet d’obtenir la représentation en temps équivalent a 350°C
présentée en Figure VIL.22. Sur cette figure, les évolutions de l'incrément de
microdureté AHV de I'alliage sont encore une fois toutes rassemblées en une seule
courbe maitresse qui peut étre représentée par une loi puissance du temps de
vieillissement d’équation :

(5)

AHV = (4,88t,, . )"

€q350°C
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Figure VI1.21: Fit des préfacteurs des lois puissance d'exposant moyen 0,365

décrivant les évolutions de I'incrément de microdureté Vickers aux différentes
températures de vieillissement par une loi de type Arrhenius.
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Figure VI1.22: Représentation en temps équivalent a 350°C de I'évolution de I'incrément de microdureté Vickers au cours
des vieillissements aux différentes températures.

Nous remarguons que I'exposant de cette loi puissance est trés proche de I'exposant
moyen que nous avons déterminé plus haut en ne considérant que les cing
températures supérieures a 300°C. Nous observons sur la Figure VII.22 qu’en se basant
sur nos mesures, couvrant une grande gamme de température et de temps de
vieillissement, nous pouvons avec ce modele tres simple prédire la microdureté du
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matériau avec une précision relativement bonne (dispersion autour de la droite
moyenne au maximum de |'ordre de + 10HV1).

Nous pouvons également remarquer que I'un des avantages de la représentation en
temps équivalent a une température arbitrairement choisie est que, en supposant que la
démixtion soit additive, nous pouvons alors prévoir la dureté d’une piéce faite en 15-
5PH dont on connait I'histoire thermique (cyclage de phases de repos, décollage, vol
stationnaire, atterrissage). Il suffit alors de calculer le temps équivalent teqTeq gu’a passé

cette piece a une température T, de notre choix, en intégrant son histoire thermique :

eq )
oy = | v —Q(;i@vzf,t) “ )

Pour un vieillissement isotherme, nous pouvons décrire la microdureté Vickers en
fonction de la température et de la durée du vieillissement de la fagon suivante :

RT
HV, = 406,5HV1
{ kuve = 6,17.10°UA
Qyuv = 106k].mol™?
\"q,, = 0,365

QHV aHv
HV=HV0+<kHVO.exp(— )t)

(7)

3.2.Lien entre microdureté et démixtion

Nous avons tout d’abord cherché a comparer les évolutions de l'incrément de
microdureté Vickers et du paramétre V comme cela a déja été fait lors de précédentes
études (DANOIX et al., 2000), (HERNY, 2006). La relation linéaire liant ces deux grandeurs
établie lors de ces deux études n’a pas été observée ici. Nous décririons plut6t
I’évolution de l'incrément de microdureté comme une puissance du paramétre V
comme le montre la Figure VII.23.
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Figure VI1.23: Fits de la courbe décrite par les points représentant I'incrément de microdureté Vickers en fonction du parameétre V,
mesuré en sonde atomique tomographique, par une fonction affine (a gauche) et par une loi puissance (a droite).
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Nous remarquons que I'énergie d’activation d’environ 106kJ.mol™ déterminée pour
I’évolution de I'incrément de microdureté est voisine de celles que nous avons mesurées
pour les évolutions de I'amplitude des fluctuations de composition et de I'enthalpie de
leur remise en solution. Cela, ajouté au fait qu’elles peuvent toutes étre décrites par des
lois puissance du temps de vieillissement, nous fait supposer que la microdureté du 15-
5PH est contrélée au niveau microscopique par l'amplitude des fluctuations de
composition engendrées par la démixtion de la matrice. Afin de vérifier cette hypothése,
nous avons tracé en Figure VI.24 I'amplitude A en fonction de lincrément de
microdureté AHV. Nous constatons que la microdureté de I'alliage est bien corrélée a
I'amplitude des fluctuations de composition présentes dans la matrice. D’apres ces
mesures, il semble exister une relation linéaire entre ces deux grandeurs. La courbe
moyenne décrivant les points représentés en Figure VI1.24 a pour équation :

A =0,0021AHV + 0,17 (8)

Cette relation linéaire entre I"'amplitude des fluctuations de composition et I'incrément
de microdureté est cohérent avec les modeles donnés précédemment pour les relations
existant d’'une part entre le parametre V et I'amplitude des fluctuations et d’autre part
entre le parametre V et I'incrément de microdureté. En effet, ces deux relations étant
des lois puissance d’exposant respectifs 1,6 et 0,67, cela nous donne bien que la relation
liant l'incrément de microdureté de l'alliage a I'amplitude des fluctuations de
composition se développant en son sein est une loi puissance d’exposant environ égal a
1, c’est-a-dire une relation linéaire ou tout du moins pouvant étre considérée comme
telle. Les valeurs d’amplitude utilisées ici étant celles obtenues des mesures de diffusion
aux petits angles, nous avons une ordonnée a l'origine non nulle qui correspond a
I'amplitude mesurée dans I’état non vieilli qui, nous le rappelons, peut s’expliquer par la
présence de ségrégations de chrome sur les dislocations assez importantes
(concentration dans le coeur de dislocation supérieure a 30%at). Cette valeur
d’ordonnée a l'origine est tres proche de celle de la constante A, utilisée pour décrire
I’évolution de I'amplitude au cours du vieillissement , égale a 0,16, et aussi de celle
obtenue pour la relation liant les amplitudes mesurées en diffusion aux petits angles et
en sonde atomique tomographique, égale a 0,18, qui ont la méme signification.
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Figure VI1.24: Mise en évidence de la relation existant entre |'incrément de microdureté Vickers du
15-5PH et I'amplitude des fluctuations de composition engendrées par la démixtion de la matrice. 175
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Conclusion

Nous avons présenté dans ce chapitre une technique permettant de caractériser
indirectement I’'avancement de la réaction de démixtion de la matrice du 15-5PH et dont
les caractéristiques mesurées, I'enthalpie et la température caractéristique, peuvent
étre reliées aux parameétres amplitude et longueur de cohérence respectivement,
décrivant la microstructure a tres fine échelle de cette matrice. Nous avons ainsi montré
gue la DSC constitue un outil de mesure de I'avancement du vieillissement du 15-5PH
utilisable de maniere systématique.

Nous avons donné un modele phénoménologique tres simple permettant de prévoir
la microdureté Vickers de l'alliage a partir de la durée et de la température de
vieillissement sur une gamme étendue de durées et de températures. De plus, nous
avons montré que l'incrément de microdureté semble étre essentiellement controlé par
la démixtion de la matrice, et plus particulierement par I'amplitude des fluctuations de
composition, puisque nous avons pu établir une relation linéaire entre ces deux
grandeurs.

L’évolution de l'incrément de la microdureté des alliages fer-chrome est donc
gouvernée, comme celle de I'amplitude, a la fois par la diffusion du chrome et la force
motrice de la démixtion, celle-ci dépendant du couple de parameétres composition de
I'alliage et température de vieillissement.
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Conclusions et perspectives

Cette étude, menée dans le cadre du projet PREVISIA, devait remplir différents
objectifs visant a mieux comprendre les mécanismes d’évolution de la microstructure de
I'alliage 15-5PH conduisant a son vieillissement (diminution de sa ténacité et de sa
résistance en fatigue, augmentation de sa limite d’élasticité et de sa dureté). Nous avons
décliné ces objectifs de la maniéere suivante :

- Mettre au point des méthodes quantitatives de caractérisation de la
microstructure complexe de l'alliage a I'échelle nanométrique, et pour cela
mener une étude rigoureuse du couplage entre les méthodes de caractérisation
choisies

- Caractériser de facon détaillée les divers éléments composant cette
microstructure

- Déterminer les évolutions de ces différents éléments de la microstructure au
cours du vieillissement

- Déterminer linfluence de [I'application d’une contrainte au cours du
vieillissement sur les évolutions microstructurales responsables du vieillissement

- Déterminer le lien entre les évolutions microstructurales observées et les
propriétés mécaniques simples de I'alliage

- Proposer une méthode de caractérisation utilisable en milieu industriel du
vieillissement du 15-5PH

- Etablir une modélisation phénoménologique de I'évolution de la microstructure
et de la dureté du matériau en fonction de la température et du temps de
vieillissement.

La nécessité d’utiliser de nombreuses techniques expérimentales de pointe pour
atteindre ces objectifs est née de la volonté de valider les différents résultats
expérimentaux par des méthodes indépendantes, étant donné que la plupart des
techniques ont été utilisées dans leurs limites de détection en raison de la complexité de
la microstructure ainsi que des faibles différences de composition, tailles ou fractions
volumiques des objets observés. Nous avons donc combiné les techniques suivantes
pour caractériser le plus précisément possible les évolutions microstructurales lors du
vieillissement :

- sonde atomique tomographique

- diffusion des rayons X (rayonnement synchrotron) aux petits angles

- diffusion des neutrons aux petits angles

- cartographie de phases et d’orientations cristallographiques en microscopie
électronique en transmission

- calorimétrie différentielle a balayage

- diffraction des rayons X.

Nous avons pu, en utilisant des combinaisons des techniques mentionnées ci-dessus,
établir une caractérisation relativement compléte de la microstructure du 15-5PH traité
au niveau 1200MPa. A I’état non vieilli sa microstructure se compose :
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- De lattes de martensite cubique centrée regroupées en blocs puis en paquets
eux-mémes regroupés au sein d’anciens grains austénitiques équiaxes d’un
diametre moyen d’environ 25um constituant la matrice de I'alliage.

- D’austénite de réversion, présente en faible proportion (fraction volumique
d’environ 1,5%) de forme trés élancée située aux interfaces (joints d’anciens
grains austénitiques et joints de lattes) et en relation d’orientation (entre KS et
NW) avec les lattes de martensite adjacentes.

- De quelques gros carbures de niobium sphériques d’'un diametre d’environ
200nm a 300nm formés lors de la solidification

- D’une tres faible quantité de plus petits carbures riches notamment en chrome

- D’une fine dispersion de petits précipités de cuivre sphériques ou ellipsoidaux
(diametre moyen d’environ 3nm) quasiment purs en cuivre a coeur mais entourés
d’une coquille riche en nickel, en manganeése et, dans une moindre mesure, en
silicium.

Lors du vieillissement, en plus des éléments de microstructure précédemment cités,
apparaissent des précipités de phase G, un composé intermétallique riche en nickel,
silicium et manganése et des fluctuations de composition de faibles amplitude et
étendue spatiale engendrées par la démixtion de la matrice, assimilable a une solution
solide de fer et de chrome.

Nous avons caractérisé les évolutions au cours du vieillissement des différents
éléments de la microstructure dont une éventuelle évolution impacterait les propriétés
mécaniques de I’alliage. Nous avons donc examiné la maniére dont évoluent |'austénite
de réversion, les précipités de cuivre, la phase G et enfin la démixtion de la matrice
martensitique pendant des vieillissements a 290°C, 325°C, 350°C, 370°C, 400°C et 420°C.

L'austénite de réversion observée par l'intermédiaire de cartographies de phases en
microscopie électronique en transmission, ne subit pas d’évolution majeure, si ce n’est
une légere modification de sa morphologie qui, du fait de la sphéroidisation de cette
phase au cours du vieillissement, voit son rapport d’élancement diminuer. Nous
pouvons donc conclure que cette phase ne subit pas de modifications au cours du
vieillissement susceptibles d’'impacter les propriétés mécaniques de I'alliage.

Les mesures conjuguées de sonde atomique tomographique et de diffusion aux
petits angles nous apprennent que, outre un enrichissement de leur coquille en nickel,
manganese et silicium, les précipités de cuivre ne subissent pas non plus d’évolution
significative au cours des vieillissements aux différentes températures étudiées. Les
évolutions des précipités de cuivre sont elles aussi de trop peu d’'importance pour avoir
une influence sur les propriétés mécaniques de 'alliage.

Nous avons observé en sonde atomique tomographique qu’a 350°C, la phase G
germe des les premiers temps de vieillissement de maniére hétérogene sur les précipités
de cuivre dont la coquille est riche en éléments constitutifs de cette phase. Puis, a partir
d’environ 10000h de vieillissement, les précipités de phase G accolés aux précipités de
cuivre, qui ont maintenant atteint une taille moyenne voisine de ces derniers, sont
accompagnés d’amas, de composition proche de celle de la phase G, germant aux
interdomaines des fluctuations de composition en chrome et fer engendrées par la
démixtion de la matrice. Les mesures de diffusion aux petits angles nous apprennent
qgue la phase G, pour les vieillissements que nous avons étudiés, atteint au maximum
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une fraction volumique de I'ordre de celle des précipités de cuivre et aussi qu’a 290°C il
ne semble pas encore y avoir précipitation de phase G aprés 15000h de vieillissement
alors que nous observons une augmentation de la dureté du matériau. L'impact de
I’'apparition de la phase G sur les propriétés mécaniques de I’alliage n’est pas clairement
confirmé ni infirmé, cependant étant donné les observations faites pour le vieillissement
a 290°C, s'il existe, il ne semble pas étre prédominent.

L’évolution de la microstructure la plus importante, puisqu’elle semble déterminer
les modifications des propriétés mécaniques de l'alliage, est la démixtion de la matrice
par décomposition spinodale. Au cours du vieillissement, la matrice est donc le siege
d’une transformation de phases consistant en 'apparition sans temps d’incubation de
fluctuations de composition en chrome et en fer dont I'amplitude en composition et
I’étendue spatiale vont évoluer avec la durée du vieillissement. L'apparition de ces
fluctuations et I’évolution de leur amplitude et de leur étendue spatiale ont été
observées et mesurées en sonde atomique tomographique ainsi qu’en diffusion aux
petits angles des rayons X (SAXS) et des neutrons (SANS). Nous avons montré que les
mesures de I'amplitude et de I'étendue spatiale obtenues par ces deux techniques sont
cohérentes entre elles, méme si elles présentent quelques différences. L'une de ces
différences est le fait que nous mesurons en diffusion aux petits angles un signal non nul
dans I’état non vieilli. Ce signal correspond vraisemblablement a des ségrégations de
chrome sur les dislocations. L'autre différence observée sur les valeurs de longueurs
caractéristiques met en lumiére le fait que la sonde atomique tomographique ne nous
permet pas de mesurer par |'intermédiaire des fonctions de distribution radiale (RDFs)
des longueurs caractéristiques des fluctuations inférieures a environ 1,5 nm.

Les cinétiques d’évolution de I'amplitude et de I'étendue spatiale aux différentes
températures de vieillissement ont pu étre obtenues des mesures de diffusion aux petits
angles des rayons X. Nous pouvons décrire ces évolutions de I'amplitude et de la
longueur de cohérence par la somme d’une constante et d’une loi puissance de la durée
de vieillissement d’exposants respectifs 0,24 et 0,52. Une représentation en temps
équivalent a 350°C de ces deux évolutions nous permet de déterminer les énergies
d’activation correspondantes, 108kJ.mol™ et 253kJ.mol™ respectivement. La valeur de
I’énergie d’activation obtenue pour I’évolution de I'étendue spatiale des fluctuations est
comparable a celle de la diffusion du chrome dans la ferrite, nous indiquant que ce
parameétre est controlé par la diffusion. La valeur plus faible obtenue pour I'évolution de
I'amplitude s’explique par le fait que cette derniere est gouvernée a la fois par la
diffusion et par la force motrice de la démixtion. Cette force motrice est relativement
faible dans notre cas étant donnée la faible concentration en chrome de I'alliage étudié,
nous situant dans le diagramme d’équilibre thermodynamique trés proche du bord de la
lacune de miscibilité fer-chrome.

Au cours d’une rampe de montée en température, la mesure du flux de chaleur en
calorimétrie différentielle a balayage (DSC) d’un échantillon vieilli, permet de déterminer
I’enthalpie et une température caractéristique de la remise en solution des fluctuations
de composition. Nous avons montré que ces deux grandeurs, caractéristiques de I'état
vieilli analysé, sont étroitement liées a I'amplitude et a I'étendue spatiale des
fluctuations. La température caractéristique que nous avons mesurée se correle trés
bien a I’étendue spatiale mesurée en diffusion centrale admettant toutes deux pour leur
évolution une énergie d’activation proche de celle de la diffusion du chrome dans la
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ferrite. L'enthalpie, quant a elle, est corrélée a I'amplitude des fluctuations de
composition admettant toutes deux des énergies d’activation du méme ordre de
grandeur, 155kJ.mol™ et 108kJ.mol™ respectivement. La mesure de la redissolution des
fluctuations de composition au cours d’une rampe de température en DSC constitue
donc un outil permettant la caractérisation de I'avancement de la démixtion dans le 15-
5PH sur une large gamme de temps et de températures de vieillissement, utilisable a
I’échelle industrielle.

Nous avons établi un modele phénoménologique permettant de prédire I'incrément
de microdureté AHV de I'alliage pour un vieillissement de température T et de durée t
(en heures) connues :

01\
AHV =(6,17.10° t. (— —>
( exp |~ oz >

Nous avons obtenu pour I'énergie d’activation de I’évolution de l'incrément de
microdureté Q au cours du vieillissement une valeur d’environ 106kJ.mol™, équivalente
donc a celles que nous avons déterminées pour I’évolution de I’enthalpie mesurée en
DSC et de I'amplitude mesurée en diffusion centrale. Nous avons montré que nous
pouvons établir, sur la gamme de temps et de température étudiée, une relation linéaire
entre I'amplitude des fluctuations de composition et I'incrément de microdureté du 15-
5PH. Nous en concluons donc que cette modification des propriétés de I'alliage au cours
du vieillissement est gouvernée par la démixtion de sa matrice martensitique et des
éventuels phénomeénes qui lui sont associés (comme la précipitation homogéne de la
phase G).

Il serait a présent intéressant de poursuivre cette étude selon plusieurs axes.

On pourrait poursuivre I'étude de la complémentarité des techniques de sonde
atomique et de diffusion centrale, notamment en s’intéressant aux RDFs cuivre-chrome
dont I'étude devrait permettre une meilleure interprétation de la variation de contraste
obtenue en SAXS en faisant varier I’énergie des rayons X sous le seuil d’absorption K du
chrome (effet anomal). On pourrait ainsi aboutir a une meilleure séparation des
contributions des précipités de cuivre et des fluctuations de composition en chrome,
ainsi qu’a la chimie de ces deux éléments de microstructure. En outre, I'analyse d’autres
états vieillis par sonde atomique tomographique avec éventuellement la poursuite des
vieillissements a 400°C et 420°C permettrait d’enrichir les données que nous avons déja
pour confirmer la relation que nous avons établie entre I'amplitude des fluctuations et le
parameétre V. Le couplage aux mesures de microdureté permettrait également de
confirmer la relation en loi puissance que nous avons établie entre le parametre V et
I'incrément de microdureté.

La méthodologie que nous avons mise au point a montré son efficacité pour réaliser
une caractérisation quantitative de la décomposition spinodale, y compris pour des états
peu avancés. Cependant, nous avons vu que la microstructure extrémement complexe
de l'alliage étudié était un facteur limitant pour aller au bout de la démarche
d’établissement des lois cinétiques de la décomposition : notamment, il a été difficile de
mesurer précisément la longueur d’onde des fluctuations de composition en chrome du
fait de la présence des précipités de cuivre, et la simultanéité de la démixtion fer-
chrome et de la précipitation de la phase G rend la systeme complexe. Cette complexité
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rend également difficile la modélisation d’un tel systeme, au-dela de la description
phénoménologique réalisée ici. Il nous semble donc particulierement intéressant
d’appliquer une méthodologie comparable a des systemes plus simples, permettant de
faire progresser la compréhension des cinétiques de décomposition spinodale, et
servant de base expérimentale pour valider des modeles prédictifs a base physique
(basés par exemple sur des modélisations de Monte Carlo Cinétique). On pourrait
s’'intéresser déja aux alliages binaires fer-chrome ou ternaires fer-chrome-nickel ne
contenant ni précipités de cuivre ni phase G. On pourrait notamment, maintenant que
nous avons prouvé qu’il est possible d’obtenir des évolutions quantitatives pour les
premiers stades de la décomposition, s’intéresser aux alliages a faibles teneurs en
chrome (10%at a 30%at) a des températures relativement basses (entre 200°C et 500°C),
car ce domaine de concentrations et températures définissant le bord de la lacune de
miscibilité fer-chrome est trés peu documenté dans la littérature.

On pourrait également s’intéresser a la précipitation homogene de la phase G en
comparant des vieillissements effectués au voisinage de 350°C-400°C sur deux alliages
modeéles plus proches de I'application industrielle, I'un d’une composition identique a
celle de la matrice du 15-5PH dans I'état non-vieilli (donc sans les précipités de cuivre),
et un autre de composition équivalente mais ou une proportion suffisante de chrome
sera remplacée par du fer afin d’éviter la démixtion de sa matrice. On pourrait ainsi
observer si la précipitation homogéne de phase G est bien causée par la décomposition
spinodale de la matrice. De plus, on pourrait comparer ces vieillissements a d’autres
réalisés sur un alliage modéle de composition égale a celle de la matrice du 15-5PH ou
I'on aurait remplacé le silicium par du fer et du chrome (conservant ainsi un ratio
fer/chrome identique). Le silicium ne pouvant étre substitué dans la structure de la
phase G par aucune autre espéce présente dans I'alliage, il serait intéressant d’observer
si des amas de nickel et de manganése se forment tout de méme aux interdomaines des
fluctuations de composition. S’il n’y a pas précipitation de la phase G, la comparaison de
mesures de dureté a celles faites sur les autres alliages permettrait de conclure quant au
role exact de la phase G sur les propriétés mécaniques. On pourrait ainsi déterminer si la
fragilisation du 15-5PH est due a I'action conjointe de la décomposition spinodale et de
la précipitation de la phase G ou si la premiere est seule responsable de cette
modification du comportement mécanique de I'alliage.
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Annexe I : Germination d’austénite de
réversion sur un ilot d’austénite
résiduelle observée en sonde atomique
tomographique

En plus des observations faites par la technique ACOM, nous avons pu observer des
ilots d’austénite dans un échantillon de sonde atomique tomographique lors d’une
analyse particulierement longue. La présence d’austénite dans ce volume de matiéere
vieillie 2000h a 350°C a pu étre mise en évidence par sa composition bien plus riche en
éléments gammagénes par rapport a celle de la matrice martensitique. Nous pouvons
remarquer dans cette pointe échantillon un enchevétrement compliqué de zones de
différentes compositions pouvant étre délimitées par des surfaces d’isoconcentration en
nickel. Nous détaillons ici I'analyse de cet échantillon et présentons un scénario pour la
formation de la microstructure observée.
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Annexe I : Germination d’austénite de réversion sur un ilot d’austénite résiduelle observée en sonde
atomique tomographique
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Figure Al.1: Pointe échantillon vieillie 2000h a 350°C (a gauche) et zoom sur
le début de la pointe (a droite) sur lequel sont représentés les sous-volumes
sphériques utilisés pour mesurer les compositions des différentes phases.
5
Espéces Composition des sous-volumes sphériques (%at) Composition
chimiques ROI'1 ROI 2 ROI 3 ROl 4 nominale du
(zone 1) (zone 2) (zone 3) (zone 4) 15-5PH (%at)
Cr 15,307 14,243 15,240 14,901 15,85
Ni 4,201 16,127 5,308 4,102 4,65
Cu 0,124 0,397 2,087 0,137 2,61
Mn 0,729 1,720 0,973 0,726 0,81
Si 0,818 1,152 0,796 0,754 0,75
6 Mo 0,150 0,148 0,178 0,172 0,16
Nb 0,004 0,051 0,030 0,010 0,13
C 0,011 0,125 0,033 0,027 0,115
Co 0,049 0,136 0,089 0,085 -
N 0,033 0,102 0,105 0,050 -
P 0,048 0,023 0,026 0,056 0,034
\Y 0,040 0,051 0,044 0,054 -
Fe 78,486 65,724 75,093 78,924 74,90

Tableau Al.1 : Compositions des sous-volumes (ROIs) sphériques représentés sur le
zoom de la Figure Al.1.
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1. Identification des phases par leur composition

Les différentes phases rencontrées dans cet échantillon sont identifiées par leur
composition, que nous mesurons dans de petits sous-volumes ne contenant pas de
précipités. Cette comparaison est fournie dans le Tableau Al.1.

1.1.Matrice martensitique

La matrice martensitique est la phase ultra-majoritaire dans I’échantillon, elle
compose les zones 1, 3, 4, 6 et la majeur partie de la zone 5, définies schématiquement
sur la Figure Al.1. Nous constatons que les compositions mesurées dans les ROIs (régions
d’intérét) 1 et 4 (Tableau Al.1), correspondant respectivement aux zones 1 et 4, sont
guasi-identiques prouvant bien que ces deux zones sont constituées de la méme phase,
la matrice martensitique. Les différentes zones 1, 3, 4, 5 et 6 constituent différentes
lattes de martensite séparées par des alignements plans de précipités de cuivre
éventuellement accompagnés d’un enrichissement en nickel sur une épaisseur plus ou
moins importante selon les cas.

1.2. Austénite résiduelle

Le fait que la zone 2 contienne du cuivre en solution a hauteur d’environ 2%at et
aucun précipité de cuivre nous amene a conclure qu’elle est constituée d’austénite
résiduelle. Sa composition est donc héritée de la solidification de I'alliage et est a peu
prés égale a la composition nominale de I'alliage (fournie par Aubert&Duval) comme on
peut le constater dans le Tableau Al.1. Nous remarquons que I’écart de la concentration
mesurée en niobium et carbone a leur concentration nominale est d’environ 0,1%at, ce
qui correspondrait bien a la précipitation de carbure de niobium NbC lors de Ia
solidification de I'alliage. Les écarts a la composition nominale du matériau pour la
plupart des autres éléments sont faibles et peuvent étre expliqués par des
inhomogénéités de concentration a I’échelle macroscopique. Le cas du cuivre est un peu
a part: il est possible que, du fait que cette espéce chimique possede un champ
d’évaporation plus bas que les autres éléments composant la matrice du matériau (voir
chapitre 1V), au cours de I'analyse de sonde atomique tomographique nous perdions un
peu de cuivre. Mais il est aussi envisageable que les précipités formés pendant le
traitement thermique a 505°C a son interface avec la matrice martensitique aient drainé
une partie du cuivre que contenait cette zone d’austénite résiduelle. Il serait alors
envisageable qu’au cours de la trempe consécutive au traitement de précipitation cette
austénite résiduelle se transforme en martensite fraiche, point que nous discuterons
dans le dernier paragraphe de cette annexe. Cependant, la sonde atomique ne pouvant
pas nous renseigner sur la cristallographie de cette zone, nous ne pouvons que
I’envisager.

1.3.Austénite de réversion

La zone 2 définie par les deux premieres surfaces d’isoconcentration en nickel se
rejoignant sur un co6té de la pointe échantillon, a I'intérieur de laquelle nous avons défini
la ROl 2, est composée d’austénite de réversion. En effet, si nous comparons sa
composition a celle des autres ROIs et aussi a la composition nominale de I'alliage, nous
remarquons qu’elle est bien plus riche en éléments d’alliage, et notamment en éléments
réputés gammagenes comme le nickel, le manganese, le carbone, le cobalt et I'azote
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avec des teneurs au moins deux a trois fois supérieures a celles mesurées dans la
martensite. Cet enrichissement en éléments stabilisateurs de I'austénite prouve qu’elle
s’est formée lors du traitement de précipitation, point que nous discuterons plus en
détail au paragraphe 2.3, et non lors de la solidification de l'alliage. Nous pouvons
supposer que les autres grandes surfaces d’isoconcentration en nickel définissent
également des zones trés fines (épaisseur inférieure a environ 2nm) d’austénite de
réversion puisque ces zones ont une concentration en nickel supérieure a environ 2 fois
la teneur de l'alliage en cet élément (isoconcentration a 10%at en nickel). Toutefois,
nous ne pouvons pas le confirmer en mesurant leur composition étant donnée leur trés
faible épaisseur nous empéchant de définir une ROI suffisamment grande pour fournir
une mesure significative. Ces zones que nous supposons étre de I'austénite de réversion
extrémement fine sont situées aux interfaces des zones 3 et 4 et des zones 5 et 6 et
également au beau milieu de la zone 5, entourant certainement une autre latte de
martensite, située principalement en dehors du volume analysé, dont un petit morceau
péneétre dans la latte constituant la zone 5.

2.Scénario de la formation de l1a microstructure
observée

Nous proposons dans cette partie un scénario possible expliquant I'apparition des
diverses phases rencontrées dans cet échantillon depuis la solidification de ce dernier.

2.1. Austénite résiduelle a I'issue de la trempe

A l'issue de la solidification, la matrice de I’alliage est entierement austénitique et les
seuls précipités présents sont des carbures de niobium. La composition de I'austénite a
ce stade est a peu prés la composition moyenne de l'alliage. En effet, le matériau étant
alors monophasé (si 'on néglige la trés faible fraction volumique de carbures de
niobium), la seule partition des éléments d’alliage présente est celle due a
I’enrichissement des dernieres gouttes de liquide entrainant une faible inhomogénéité
de la composition le long de I'épaisseur des dendrites. Aprés un refroidissement lent
transformant l'austénite en ferrite, I'alliage subit le traitement d’homogénéisation a
environ 1100°C retransformant entierement la matrice en austénite sous forme cette
fois de grains équiaxes. Ce traitement élimine également les inhomogénéités locales de
composition dues a la solidification que nous avons mentionnées plus haut. Les seules
inhomogénéités de composition encore présentes a la fin de ce traitement sont les
enrichissements au joints de grains et celles existant a I'échelle macroscopique. La
trempe succédant a ce traitement thermique va transformer quasi-intégralement
I'austénite en martensite, seuls quelques joints de grains enrichis en éléments
gammagenes, dont la température de début de transformation martensitique M est de
ce fait abaissée, ne se transformeront pas. Cette austénite résiduelle possede donc a
peu prés la composition moyenne de I'alliage, bien qu’étant plus pauvre en carbone et
niobium, du fait de la précipitation de NbC avant le traitement d’homogénéisation, et
plus riche en éléments d’alliage et est située aux joints des anciens grains austénitiques.
Cela est bien en accord avec ce que nous avons observé dans I'échantillon de sonde
atomique vieilli 2000h a 350°C.
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2.2.Précipitation du cuivre dans la matrice martensitique et aux
joints de grains et de lattes

Aprés la trempe suivant le traitement d’homogénéisation, le traitement de
précipitation d’environ 5h a 505°C est appliqué au matériau. Il va donc y avoir
précipitation du cuivre dans la matrice martensitique quasi-instantanément, comme
nous I'avons montré au chapitre V. La désordre régnant aux joints de grains et de lattes
et I’éventuelle ségrégation d’éléments d’alliages qui s’y trouve favorise la précipitation a
ces interfaces comme le prouve l'observation d’alignements plans de précipités de
cuivre dans le volume présenté en Figure Al.1. Cependant, dans I'austénite résiduelle, il
n’y a pas précipitation du cuivre, la solubilité de cet élément dans cette phase étant
supérieure a 2%at. Des précipités germent et croissent tout de méme aux interfaces
austénite/martensite, déplétant ainsi quelque peu l'austénite en cuivre, nickel,
manganese et silicium, composants principaux des précipités et de leurs coquilles.

2.3.Germination puis croissance d’austénite de réversion sur
I'austénite résiduelle et sur les interfaces cristallographiques

Dans le méme temps, pour des raisons de minimisation de I'énergie libre du
matériau, il va y avoir une partition des éléments d’alliage. Elle est régie par la diffusion
et va avoir lieu essentiellement dans la martensite, étant donné que cette derniéere est
d’un point de vue cristallographique trés proche de la ferrite et qu’il est bien connu que
les coefficients de diffusion sont bien plus importants dans la ferrite que dans
I'austénite. Les éléments gammagénes vont donc diffuser dans la martensite vers
I'austénite résiduelle et aussi vers les joints d’anciens grains austénitiques et les joints de
lattes martensitiques. Une fois I’enrichissement en éléments gammagénes suffisamment
important a ces interfaces, il va y avoir germination d’une austénite riche en ces
éléments et croissance de cette phase tant que la diffusion des éléments gammagenes
vers cette phase nouvellement germée se poursuit. Cela conduisant bien a I'observation
d’enchevétrement de zones de composition différentes comme c’est le cas dans
I’échantillon présenté en Figure Al.1. Nous observons bien une fine couche d’austénite
de réversion riche en éléments comme le nickel, le manganése, le carbone, le cobalt et
I’azote qui a crue depuis une interface martensite/austénite résiduelle. Nous observons
également des enrichissements en nickel comparables, bien que s’étendant sur de
moindres épaisseurs, au niveau des alignements plans de précipités de cuivre, dont nous
avons déja dit qu’ils marquent I'’emplacement des interfaces cristallographiques.

2.4. Transformation de I’'austénite résiduelle en martensite
fraiche

A l'issue de ce traitement, la trempe a l'air arréte la coalescence des précipités de
cuivre et la croissance de l'austénite de réversion. Il est également possible que
I'austénite résiduelle qui a perdu une partie des éléments d’alliage retardant sa
transformation en martensite, du fait de la formation de précipités de cuivre et
d’austénite de réversion sur ses interfaces, se transforme alors en martensite fraiche.
Cela dit, nous ne pouvons pas en apporter la preuve, il faudrait pour confirmer cette
hypothése coupler une technique caractérisant la cristallographie des zones observées
aux observations de sonde atomique tomographique nous fournissant I'information sur
la composition locale. Par exemple, le couplage de la technique ACOM aux analyses de

189



Annexe I : Germination d’austénite de réversion sur un ilot d’austénite résiduelle observée en sonde
atomique tomographique

sonde atomique tomographique, comme l'ont fait Y. Toji et ses coauteurs pour étudier
la partition du carbone entre la martensite et I'austénite d’un acier modéle Fe-C-Si-Mn
(Tou et al., 2014), pourrait étre utilisé.

Le scénario proposé ici donne une explication probable de I'apparition des divers
éléments composants la microstructure complexe observée dans I'échantillon présenté
en Figure Al.1, qui est également cohérente avec les résultats obtenus par la technique
ACOM pour la localisation et la morphologie de I'austénite et par la technique de
diffraction des rayons X pour I'historique de 'austénite résiduelle et de I'austénite de
réversion et leurs quantités respectives présentés au chapitre V.

Ton Y., MATSUDA H., HERBIG M., CHOI P.-P. & RAABE D., 2014, Atomic-scale analysis of
carbon partitioning between martensite and austenite by atom probe
tomography and correlative transmission electron microscopy, Acta Mater., vol.
65, pages 215-228.
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Annexe II : Compilation des relations
d’orientations observées par
cartographie de phases et
d’orientation cristallographique entre
austénite et martensite dans le 15-5PH

Cette annexe compile les relations d’orientations mesurées par l'intermédiaire de la
technique ACOM sur un échantillon vieilli 5000h a 400°C. Cette compilation prouve que
tous les ilots d’austénite observés en Figure All.1 sont en relation d’orientation avec au
moins I'une des lattes de martensite adjacente. Ces relations d’orientation sont toutes
proches (avec une faible dispersion) des relations classiques de Kurdjumow-Sachs (KS) et
de Nishiyama-Wassermann (NW) rappelées ci-dessous. Toutes les figures présentées
dans cette annexe, illustrant les relations d’orientation observées, sont du type de Ila
Figure V.5 présentant les figures de pdles selon les axes (111), (110) et (100) relatives
aux points appartenant a la ligne blanche sur la cartographie d’orientations associée.

[111], I [110], et (110), Il (111),  (KS)
(111), Il (110), et [110], I [100], (NW)

En comparant les deux figures de poles les plus a gauche, nous pouvons observer qu’un
plan (111) de I'austénite, dont la trace sur la figure de pdles de gauche est représentée
en rouge, est paralléle a un plan (110) de la martensite, dont la trace est représentée
en rouge sur la figure de poles centrale. La trace d’un plan paralléle a ces deux-la est
également représentée en rouge sur la figure de poles de droite. La comparaison de la
figure centrale a celle de gauche et celle de droite nous indique si la deuxiéme condition
des relations KS et/ou NW, respectivement, sont remplies.

B Martensite
[ Austénite

Carbure de niobium

Figure All.1: Cartographie de phases de I'échantillon vieilli
5000h a 400°C analysé par ACOM dont les relations
d’orientation sont décrites dans cette annexe. Chaque couleur
correspond a une phase (et le dégradé de gris indique le
niveau de fiabilité de I'indexation du cliché de diffraction
(blanc = bonne fiabilité, noir = mauvaise fiabilité)).
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d’orientation cristallographique entre austénite et martensite dans le 15-5PH.

Figure All.2: Représentation des lignes traversant les interfaces austénite/martensite (lignes blanches) selon
lesquelles nous avons déterminé les figures de pdles présentées dans les figures qui suivent.

B Martensite

Interface 1
B Austénite
(111) (110) (100)
|
| ]
|
| | |

m | B

il m

]

a a i'e

Figure All.3: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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d’orientation cristallographique entre austénite et martensite dans le 15-5PH.

M Martensite

B Austénite

(111)

Interface 2

(110)

(100)

Figure All.4: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)

B Martensite

B Austénite

(111)

Interface 3

(110)

(100)

Figure All.5: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)

B Martensite

Interface 4
B Austénite
(111) (110) (100)
] . m . *
- m
= ]
L -]
m

Figure All.6: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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B Martensite Interface 5

B Austénite
(111) (110) (100)

Figure All.7: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)

B Martensite Interface 6
B Austénite
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B
. a [} 5]
] =
& a )
B
]
E] g

Figure All.8: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de 'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)

B Martensite
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Figure All.9: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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B Martensite Interface 8
B Austénite
(111) (110) (100)
0 &
m =]
B B
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Figure All.10: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)

B Martensite Interface 9
B Austénite
(111) (110) (100)
[ ] » m -
.
(]
]
| -]
[ |
a

Figure All.11: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)

B Martensite

B Austénite

(111)

Interface 10

(110)

(100)

Figure All.12: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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B Martensite Interface 11
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Figure All.13: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
B Martensite Interface 12

B Austénite
(100)

Figure All.14: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)

B Martensite Interface 13
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Figure All.15: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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Figure All.16: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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Figure All.17: Représentation sur des figures de pdles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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Figure All.18: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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B Martensite
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Figure All.19: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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Figure All.20: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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Figure All.21: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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Figure All.22: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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Figure All.23: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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Figure All.24: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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Figure All.25: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)

B Martensite

B Austénite

(111)

Interface 24

(110)

(100)

Figure All.26: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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Figure All.27: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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Compilation des relations d’orientation observées par cartographie de phases et
d’orientation cristallographique entre austénite et martensite dans le 15-5PH.

B Martensite
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Figure All.28: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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Figure All.29: Représentation sur des figures de pdles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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Figure All.30: Représentation sur des figures de poles séparées des directions de la martensite et de I'austénite
mesurées le long de la ligne blanche représentée sur la cartographie d’orientations cristallographiques (Figure All.2)
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Caractérisation des évolutions microstructurales de I’acier inoxydable
martensitique a durcissement structural 15-5PH au cours du vieillissement
thermique

Résumé

L’acier inoxydable martensitique durci par précipitation 15-5PH est utilisé dans le domaine de
I’'aéronautique comme matériau constitutif des piéces liant les réacteurs aux ailes, il est ainsi soumis
en utilisation a des températures de l'ordre de 300°C, ce qui entraine sa fragilisation. Cette
fragilisation des aciers inoxydables dans ce domaine de températures est causée par la démixtion du
fer et du chrome, principaux constituants de la matrice, par décomposition spinodale. De plus, la
microstructure complexe du 15-5PH contient également des précipités de cuivre assurant le
durcissement initial de I'alliage, de I'austénite de réversion, connue dans ce type d’aciers pour
apporter un regain de ductilité, apparaissant lors du traitement de précipitation du cuivre et de la
phase G apparaissant au cours du vieillissement. L’évolution de ces phases pourrait également
entrainer une modification des propriétés mécaniques de |'alliage. Pour observer les différentes
évolutions de la microstructure nous avons utilisé une combinaison de techniques apportant des
informations complémentaires afin d’en obtenir une caractérisation la plus compléte possible. Nous
avons ainsi pu montrer que les modifications de propriétés sont causées par la décomposition
spinodale de la matrice. L’évolution de ses caractéristiques microstructurales a pu étre décrite par
des lois phénoménologiques, fonctions de la durée et de la température de vieillissement. Nous
avons également pu fournir une méthode permettant la mesure indirecte de l'avancée du
vieillissement du 15-5PH, validée par les observations microstructurales, ainsi qu’un modeéle
phénoménologique permettant de prévoir la dureté de I'alliage.

Mots clés : acier martensitique, décomposition spinodale, vieillissement, diffusion aux petits angles,
sonde atomique tomographique, calorimétrie différentielle a balayage.

Characterization of microstructural evolutions of the precipitation hardened
martensitic stainless steel 15-5PH during long term thermal aging

Abstract

The precipitation hardened martensitic stainless steel grade 15-5PH is used in the airplane industry
as constitutive material of parts joining reactors to wings. Due to its application it is subjected to
temperatures around 300°C leading to its embrittlement. Stainless steels embrittlement in this
temperature range is due to iron-chromium unmixing by spinodal decomposition. In addition, the 15-
5PH grade has a complex microstructure comprising copper precipitates responsible for the initial
hardening of the alloy, reversed austenite, known in this kind of steels to improve the toughness,
which appears during the precipitation thermal treatment and G phase that precipitates during
aging. The evolutions of these microstructure components could also lead to some modifications of
the material mechanical properties. In order to study the microstructure evolutions we use a
combination of characterization techniques aiming at their most complete description. We show that
the mechanical properties evolution is controlled by the spinodal decomposition of the matrix whose
evolution we are able to depict by simple phenomenological laws. We propose an indirect method
for the measurement of aging kinetics of the 15-5PH steel, which we have correlated to direct
measurements, and a phenomenological law allowing the prediction of the alloy hardness based on
its thermal history.

Keywords : martensitic steel, spinodal decomposition, aging, small angle scattering, atom probe
tomography, differential scanning calorimetry.



